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TEMA I

QUE ES UN METAL

Los metales se describen geieralmente como cuerpos salidos, no 
transparentes, de luestre característico, reflectores de la luz, buenos con­
ductores del calor y la electricidad» En realidad hay cuerpos no metálicos 
que tienen algunas de estas propiedades y una definición más rigurosa de­
bería incluir una propiedad menos evidente pero más característica a saber 
que el coeficiente de conductividad eléctrica disminuye al aumentar la tem­
peratura .

Esta definición es una consecuencia del tipo de unión entre átomos que 
existen en los metales.

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

Los átomos están formadospor un núcleo y electronesque se desplazan 
alrededor del núcleo. Los electrones se distribuyen siguiendo ciertas reglas 
cuánticas en diferentes niveles, figura 1 X , Los electrones de la capa exterior 
o electrones de valencia s^n los responsables del comportamiento químico del 
elemento. Los gases raros, de gran estabilidad química, tienen 8 electrones 
en su capa externa (2 en el He)- Los átomos que no tienen 8 electrones tienden 
a adquirirlos mediante los diferentes tipos de uniones para adoptar configura­
ciones de menor energía

Unión iónica Es el caso del CINa figura 1 .2, Un átomo de Na cede su electrón 
de valencia a un átomo de CL El átomo de Na se transforma en un ion Na y 
el C1 en Cl-  Las fuerzas electrónicas or iginadas por esta cesión de electrones 
son responsables de la unión.

Pero por otra parte los iones positivos se rodean de iones negativos y v i­
ceversa dando origen a cristales que pueden considerarse como macromoléculas, 
figuras 1 -3b. y 1 .4 .

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

Unión convalente u bomopolar: Los átomos no ceden electrones como en el caso 
anterior, sino que los electrones son compartidos por losátomos que forman 
la molécula.

En el H por ejenplo los átomos comparten su electrón, figura 1.4 y si 
configuración electrónica se aaemga a la del He. Otros ejemplos son O g ,^ ,
Fg, FH que aparecen tembién en la figura 1 ,4 . En el caso de FH se vé que 
los átomos no neceátan ssr de la miaña especie,

El Si tiene 4 electrones de valencia . Un átomo ge puede considerar
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en el centro de un tetrahedro compartiendo electrones con sus 4 vecinos, 
figura I . 5f Las uniones covalentes pueden formar cristales en el caso del 
diamante o el Si y eso se esquematiza en la figura L 3 .c , pero en otros 
casos (oxígeno por ejemplo) se produce una saturación que impide la unión 
de más de dos átomos para formar un cristal

Unión metálica: Todos los electrones de valencia son compartidos por to­
dos los átomos. Los electrones de valencia forman una especie de gas e- 
léctrómco que mantiene unidos a los iones metálicos, figura í. 3. a y I»6 
Este "gas electrónico*’ es además la causa de la alta conductividad eléctri­
ca de los metales. Otro ñecho de gran importancia es que todos los iones 
metálicos son equivalentes y pueden intercambiarse sin gran dificultad, No 
ocurre lo mismo con los cristales iónicos ni con los cristales homopolares 
en que las uniones son polarizadas. Esto explica el comportamiento plás­
tico de lo3 metales. Por otra parte la alta simetría de unión hace que los 
metales pertenezcan a sistemas cristalinos relativamente simples, siendo 
un gran número de ellos del tipo de empaquetadura, compacta.

Unión de Van der Waala; En este tipo de unión no hay intercambio de elec­
trones y las sustancias que no túnen electrones libres para compartir, como 
por ejemplo el metano y los gases raros cristalizan por efecto de fuerzas 
electrostáticas surgidas como consecuencia de la polaridad de las moléculas. 
Las cargas positivas y negativas se polarizan y existe atracción entre el po 
lo positivo de una molécula con el negativo de la vecina, figura I,3 d

Combinación de uniones primarias" Las uniones iónicas, covalente y metá­
lica son llamadas uniones primarias para diferenciarlas de las de Van der 
Wa&ls En realidad las uniones entre átomos no tienen un carácter único 
sino que presentan características de uno u otro tipo de unión primaria,
En el C1 H los electrones pueden formar unión covalente o iónica, figura 
I. 7, existiendo en 6« fado gaseoso una configuración preferentemente cova­
lente. En solución acuosa, por el contrano, predomina la unión iónica.

En los compuestos químicos pueden existir combinaciones de dos o 
más tipos de unión A sí por ejemplo en el S04Ca la unión del S con el O 
es covalente y la unión del SO^= con el Ca++ es iónica, figura L 8 ,

Distancias interatómicas ; Hasta ahora se han considerado las fuerzas que 
atraen los átomos entre sí, Existen sin embargo fuerzas que impiden que 
los núcleos se pongan en contacto En los sólidos existe una distancia de 
equilibrio que corresponde a aquella en que ambas 8«  igualan

Si consideramos dos iones la atracción entre ellos estará dada por 
las fuerzas culombianas según la fórmula Fe -  _  íZie) {Zze\ siendo aj_2

a í -£
la distancia entre Us dos cargas puntuales y Zxe y Z 2e las cargas eléctrfc 
cas de cada pumo
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La fuerza repulsiva es producto del rechazo que se produce cuando 
las capas electrónicas de los átomos comienzan a coincidir, Esta fuerza 
es función inversa de la distancia pero de potencia superior al cuadrado,

n . b
----- TFT n y b son constantesel

Esto aparece gráficado en la figura 1.9 a donde en líneas de puntos Bu 
indica la suma de ambas fuerzas. Se ve que para una distancia a8 existe 
equilibrio. En ese punto la energía de unión de ambos átomos es mínima, 
figura I.9 .b . Por diversos medios es posible modificar la distancia de 
equilibrio. Si se suministra energía térmica aumenta la vibración de los 
átomos alrededor de su posición de equilibrio y esto puede llegar a des­
truir la unión (pasaje a fase gaseosa). Por compresión o tracción se pus 
de también modificar la separación entre átomos.

Radio atómico y radio iónico; Las distancias entre átomos pueden consi“ 
derarse como la suma de los radios atómicos de cada átomo, figura 1. 10. 
Se considera radio atómico la mitad de la distancia que separa los átomos 
más próximos del elemento puro. A sí por ejemplo en el Fe los át^mo^ 
están separados 2,482A, en consecuencia el radio atómico será 1,241A ,

Los iones poseen un defecto o exceso de electrones y ocuparán un vo 
lumen menor o mayor que el átomo neutro y en consecuencia su radio se­
rá menor o mayor que el radio atómico. En la figura 1.11 se dan los 
radios atómicos y iónicos del Fe.

Número de coordinación: Es el número de átomos en contacto con un áto­
mo considerado. En la figura 1,12 se ve que el número de coordinación 
del Mg en el OMg es 6 y que el número de coordinación del Si m  al SiO  ̂
es 4.

Se considera útil transcribir el punto 2-16 del libro "Elementa of Ma­
terials Science" de L, Van Vlack que sumariza las relaciones entre las 
propiedades microscópicas y los tipos de unión atómica.

1) La densidad está controlada cualitativamente por el peso atómico, 
el radio atómico y el número de coordinación. Este último es un 
factor significativo ya que controla la densidad de empaquetamiento.

2) Las temperaturas de fusión y volatilización o ebullición pueden re­
lacionarse con la profundidad del mínimo de la curva de Energía 
vs. distancia entre átomos, figura 1.9 b.

3) La resistencia está 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 área de la sección transversal de la tensión nece­
saria para separarlos átomos* (como se verá más adelante, los 
metales pueden deformar por un proceso diferente al de separación
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directa de los átomos; sin embargo la tensión requerida para defor­
marlos está aún gobernada por las fuerzas interatómicas).

Por otra parte debido a que fuerzas interatómicas muy glandes im­
plican un mínimo de energía más profundo, (figura 1.9 .a ), los materiales 
con alto punto de fusión son generalmente muy resistentes (p.ej .diamante, 
AI2O3; TiC, etc.

Estructura cristalina

Generalmente se asocia el concepto cristal al de cuerpo con caras 
planas y de forma geométrica más o menos simple. Sin embargo la carac­
terística fundamental de un cristal es la de tener sus átomos emplazados 
según un cierto orden.

Los metales son cuerpos cristalinos aunque no poseen generalmente 
formas facetadas. Sin embargo bajo ciertas condiciones de crecimiento 
(condensación de sublimados) es posible obtenerlos de este modo, figura
• U t

Se darán algunos conceptos fundamentales de cristalografía necesarios 
para el desarrollo de los temas siguientes, Este punto será visto en de­
tall© en otra asignatura. Para simplificar los dibujos se hará uso frecuen 
te de ordenamientos bidimensionales que permiten por una simple genera­
lización comprender los conceptos para cristales tridimensionales.

Consideremos un cristal bidimensional caracterizado por la regulari­
dad con que se hallan dispuestos los átomos 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 átomos hay una distancia d, en la misma dirección 
y a la distancia n i ,  siendo n un número entero cualquiera se encontrará 
otro átomo,

En realidad en lugar de átomos deberá hablarse de "motivos" que se 
repiten ya que a veces van dos o más átomos de la misma o diferente es­
pecie, ordenados de cierta manera los que presentan periodicidad, figura 
1.14.b

Ciertas direcciones son por conveniencia consideradas ejes del cris-r 
tal En la figura I 14.a rsegún un eje la distancia entre átomos es a,y se 
gún el otro eje es b La regularidad del cristal está dada por el hecho 
que dado un átomo cualquiera del cristal, como origen de coordenadas en 
el extremo del vector n “a + m b (siendo n y m números enteros) se 
encontrará otro átomo de la misma especie

Si se dan a m y n todos los valores posibles los extremos de los
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vectores v serán 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 !f ,  b, y c determinan 
un paralelepípedo que se denomina "celda" En la figura 1.15 se han indicado 
tres celdas posibles. El cristal puede considerarse como formado por la 
yuxtaposición de un gran número de celdas. Si se conocen las dimensiones 
y ángulos que forman los vectores li, b y ? ,  el cristal queda caracterizado.

Hay que hacer notar que las direcciones de los vectores T  y "V en la 
figura 1.16 es arbitrario ya que podrían haberse adoptado los de la figura
1.17. La elección de los ejes es una simple cuestión de comodidad. Esto 
se ejemplifica en la figura 1.18. Se podrá considerar como celda el rombo 
formado por los vectores a* yl?*; sin embargo puede ser más conveniente 
considerar el rectángulo formado por a" y b" con un punto en el centro.
El primer tipo de celda en el que hay un solo motivo en cada vértice se 
llama "celda primitiva".

Hay que hacer notar también que los vectores de la celda deben unir 
nodos y que no todos los átomos son nodos. Por ejemplo en el cristal de 
la figura 1.19 los vectores ~Ty "IT deben unir"átomos iguales". En este caso 
el motivo es un átomo circular y uno triangular se ve que si los átomos 
circulares son considerados nodos de la red, los átomos 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 mayoría de los metales pertenecen a sistemas cristalinos simples, 
generalmente cúbico o hexagonal -Tabla II- A sí el Cu, Ag, Au, Pb son 
metales cúbicos de caras centradas (ccc ó fec); Fes W» Mo son metales 
cúbicos de cuerpo centrado (cc ó bcc) Zn, Cd, Zr o¿ , Ti P¿tHf son 
metales hexagonales compactos (hcp)

Los metales del sistema cúbico están definidos por la longitud de 
la arista de la celda elemental. Para el Si, p .e j. este valor es a =
4,08 A, Mediante geometría simple se puede conocer la distancia entre 
los diferentes átomos de la celda.

La celda de un metal bcc tiene 1 átomo en cada vértice y un átomo 
en el centro, es decir, 9 átomos. Sin embargo cada átomo del vértice 
está compartido por 8 celdas y en consecuencia corresponde a la celda 
1/8; el átomo del centro le pertenece totalmente En consecuencia, en 
realidad una celda bcc tiene~g~- x 8(vértices) > 1  = 2 átomos solamente.

Otra característica de esta celda es que cada átomo tiene 8 vecinos 
próximos. Esto es de fácil comprobación si consideramos el átomo del 
centro de la celda elemental.
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En «1 sistema fcc cada celda tiene 4 átomos; de los cuales uno corres 
ponde a los vértices, como para el bcc y 3 a las caras ya que hay 6 átomos 
en las caras, que son compartidos cada uno por dos celdas. El número de 
vecinos próximos para estos metales es 12.

En el sistema hexagonal se necesitan dos datos a y c para poder di­
bujar la ^elda elemental, figura 1-23t.h. Por ejemplo para el Zn a=2,66Ay 
c= 4,95 A . Cada átomo tiene 12 vecinos.

Los sistemas cúbico de caras centradas y hexagonal compacto, son 
sistemas compactos. En efecto, sí se apilan esferas de igual diámetro 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 
agruparán como se ve en la figura 1- 21. a o círculos @  en figura 1- 21. c.
La segunda capa se ubicará según un esquema similar en las posiciones 
marcadas B, o C. No es posible qwseubiquen unas encima de otras porque 
ocuparán posiciones inestables. Supongamos que ocupan la posición B.
Si la tercera capa ocupa posiciones semejantes a la primera tenemos el sijs 
tema hexagonal compacto; si ocupa la posición C tendremos el sistema cú­
bico de caras centradas = En efecto en la figura 1-22 los átomos marcados 
tienen la misma posición que los de la figura 1-21. Esto se puede compro j 
bar con los modelos de esferas.♦

En el sistema hexagonal compacto la, sucesión de planos se puede es­
quematizar AB AB AB . . .  AB . En el sistema cúbico fcc por ABC ABC 
ABC ..  ABC

PLANOS CRISTALINOS, INDICES DE MILLJEB

Por los nodos de la red cristalina podemos hacer pasar planos. El 
concepto de plano cristalino es muy útil. Asi la difracción de rayos X se 
puede considerar como una reflexión de ciertos planos (ley de Bragg) (fle 
demostrará en el curso de rayos X).

El clivaje se produce según ciertos planos cristalográficos. En los 
procesos de deformación es muy importante el deslizamiento (slip) según 
ciertos planos cristalinos.

En la figura 1-23 se han dibujado los átomos que pasan por los mis­
mos. Los planos 1,1» y l ” son paralelos, de la misma manera que 2,2*y 
2U ; 3 y 3f, etc Pero el plano l es diferente del plano 2. La cantidad 
de átomos por unidad lineal de traza no es la misma (el plano 1 es más 
denso que el plano 2). Es necesario poder identificar los diferentes planos 
de un sistema cristalino. Para esto se emplean los índices de Miller.

Dado un sistema de planos paralelos igualmente distanciados uno de 
otro ec una red cristalina dada, si se quiere determinar sus índices de 
Miller se considera el plano que sin pasar por el origen de coord en a d a s  
está más próximo al mismo. Supongamos el plano de la figura 1-24. Se 
miden en unidades de vectores de la red las distancias en que el plano car 
ta a cada uno de los ejes. En nuestro caso el plano costa al eje £  a una



distancia 4 a, al eje b a 3 b y al eje c a una distancia 5c. Se toman las 
inversas de estos números 1/ 4; 1/ 3; 1/5 y se hallan las fracciones con mí 
nimo común denominador 15/60; 20/30; 12/60. Los índices de Miller son 
los numeradores de esas fracciones: 15, 20,12. Al primer índice 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 más importantes tienen como índices de Miller 
números pequeños, 0, 1, 2, o 3.

En la figura 1-25 se muestran algunos planos importantes del sistema 
cúbico. Se han dibujado los planos en el cuadrante positivo. Si 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 fodice)

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

(110) (101) (011)

(Í10) ^ (Í01) (011)

(lio ) (101) (Olí)

(110) (101) (Olí)

Se puede ver, sin embargo, que el plano(llO) 1
en consecuencia ambos no son más que un único plano. Lo mismo ocurre 
con el (110) y el (110). Si consideramos los planos no paralelos veremos 
que sólo hay 6 del tipo (110) que forman la familia de planos {110 J (índices 
de Miller entre llaves). Todos los planos de la misma familia tienen la 
misma densidad atómica y están separados por distancias iguales.

Otro plano importante del sistema cúbico es el (111) llamado octahé- 
drico. Este es el plano más denso en el sistema cúbico de caras centra­
das, figura i S L

Sistema hexagonal; En todos los sistemas cristalinos se usan los 3 índices 
de Miller. En el sistema hexagonal es, sin embargo, más cómodo el uso 
de 4 índices (de Miller-Bravais) (h ,k ,i,l) considerando la existencia de 4 
ejes, figura 1-27 aj_, ag, a3 y c. Teniendo en cuenta que con Jos ejes 
*1> a2 y c botarla  para determinar un plano el 4* índice que corresponde 
al eje C3 no debe ser independiente. En efecto se cumple que i = -(h+k).

‘ En la figura 1-28 se señalan planos importantes del sistema hexa­
gonal. Los planos |000l| son llamados planos bauales, los planos jlOlüJ 
planos paralelepípédicos y los planos 1̂011V planos prismáticos. >
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Direcciones

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

Para el sistema hexagonal se pueden usar 3 ejes a^, &2> Y a3 ® l° s 
4 ejes.

Defectos

Sí bien la característica de una red cristalina es la repetí tividad del 
motivo, lo que permite preveer lap posiciones de los átomos en cualquier 
punto del cristal, en la realidad los cristales tienen imperfecciones, es de 
cir  ausencia de un ordenamiento perfecto. A sí por ejemplo en un punto 
del cristal A donde debería haber un átomo de A puede hallarse un átomo 
de la especie B. "Esta impureza” es un defecto, figura 1-30 .

En un punto donde debiera encontrarse un átomo, éste puede estar 
ausente, figura. 1-31. Este defecto se llama vacancia

Por otra parte un trozo de metal ordinario no está formado por un 
cristal único, sino por una multitud de pequeños cristales los cuales tie­
nen orientaciones diferentes entre sí.

Las superficies que limitan los cristales, o límites de grano son tam 
bíén defectos ya que los átomos en esa zona no se encuentran en posiciones 
de equilibrio. Los límites de grano son defectos de dos dimensiones ya 
que son superficies. Vimos antes defectos puntuales o de dimensión O.
Hay también defectos lineales o de 1 dimensión llamados dislocaciones, de 
gran interés pero que se verán en el tema, de deformación plástica.

Aleaciones

Hasta ahora hemos considerado la estructura de un metal puro. Qué 
sucede cuando un metal con otro u otros elementos químicos los dejamos 
solidificar? Los productos que obtendremos tendrán características me­
tálicas?

Si se preparan aleaciones de Cu y Ni con diferentes tenores de Ni 
s* puede comprobar que la estructura crsitalína de esas aleaoiones es la 
misma que para el Ni y el Cu, es decir fcc. Solamente hay una varia­
ción del parámetro de la red que decret^ desde el valor del Cu puro 
(a=3,62 A) hasta el del Ni puro (a=3,52 A ). Se puede decir que los átomos 
de cobre que ocipaban puestos de la red son reemplazados por átomos de Ni 
sin que el cobre ?&e de cuenta" de la sustitución. Estas aleaciones son lla­
madas soluciones sólidas terminales o primarias (el nombre proviene de su 
ubicación en los diagramas de equilibrio, como se verá luego).
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Si se prepara una aleación de Cu con 50% en peso de Zn. se obtiene 
al solidificar, un cuerpo cristalino que no tiene ni la estructura del cobre 
(fcc) ni la del Zn (hcp) sino que es bcc. Estas fases que no poseen la mis 
ma estructura que los metales que la componen son llamadas lases inter­
medias .

La mayorfa de las aleaciones industriales están formadas por una so 
lución sólida terminal que puede o no estar acompañada de una o varias fa 
ses intermedias en proporción variafcle{generalmente pequeña). Las fases 
intermedias como tales no tienen prácticamente empleo. De allí porque 
existe mayor interés en el estudio de las soluciones sólidas terminales que 
"en el de las fases intermedias,

Hume Rothery y su escuela han estudiado las condiciones bajo las cua 
les se producen estas fases terminales. El hecho que exista esta indistín- 

'guibilidad entre átomos, tal como ocurre en el Cu - Ni se debe al tipo de 
unión metálica. "La naturaleza no saturada de la unión metálica hace que 
cuando se unen estos dos metales cada átomo reacciona en forma casi no 
específica con respecto al otro ya que ¿ambos están unidos por la nube co­
mún de electrones a la cual ambas especies de átomos han contribuido" 
(Cottrell)

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

a) Factor tamaño atómico: Sí la diferencia de tamaño atómico es ma­
yor de 14% entre solvente y soluto la solubilidad será pequeña. (Los radíos 
atómicos se miden en el metal puro como ya se indicó)

b) Factor electroquímico: Sí uno de los componentes de la aleación es 
muy electropositivo y el otro muy electronegativo hay escasa tendencia a 
formar solución sólida y por el contrario se forman fases intermedias. A sí, 
por ejemplo, metales como Mg y Sb formarán fases intermedias y no solu­
ción sólida.

c) Factor de valencia relativa A demás condiciones iguales un elemen­
to de mayor valencia es más soluble en uno de menor valencia que la mver 
sa (esta regla es válida principalmente para aleaciones de Cu, Ag,y Au)
A sí por ejemplo el Cu puede d is o lv e r  Sí ya que estos aportarán electrones
a la nube del solvente pero el Cu es poco soluble en Sí ya que no aporta 
los 4 electrones necesarios para la unión «oválente.

Cuando dos átomos son de diferente tamaño la introducción de uno de 
ellos en la red del otro produce distorsiones que aumentan la energía del 
cristal. Este aumento de energía limita la solubilidad.

En algunos casos la regla presenta contradicciones debido a que el ta­
maño atómico se altera cuando los átomos entran en solución.
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Fases intermedias.

Desde un punto de vista termodinàmico en una aleación formada por 
dos metales A y B puede ocurrir que a) Los átomos de A y B sean atraí­
dos más intensamente por átomos de la misma especie que por átomos de 
la especie diferente, b) Los átomos se sientan más atraídos por los de e£ 
pecie diferente c) La atracción sea la misma para átomos de igual o dife­
rente especie .

El caso c) corresponde a una solución sólida desordenada El caso
a) puede originar en una solución sólida un cierto agrupamiento de átomos 
de la misma especie (fenómeno llamado "clustering". Puede también pro­
vocar la formación de dos fases diferentes, una rica en el metal A y otra 
rica en metal B El caso b) puede originar en una solución sólida el fe­
nómeno de"ordenamiento", o llevar a la formación de fases intermedias.

" Las fases intermedias pueden clasificarse en electroquímicas, de fac 
tor tamaño o electrónicas.

En el caso de compuestos electroquímicos la proporción en que se 
encuentran los elementos que los forman siguen las reglas de valencia de 
la químioa MggSbg; MggSi. Presentan un rango de solubilidad limitado, 
estructura cristalina simple, como los cristales iónicos y punto de fusión 
relativamente elevado y pueden ser considerados como compuestos quím i­
cos y recibir el nombre de conppuestos intermetálicos. Este nombre de 
compuesto intermetálico es usado, sin embargo,(en forma inapropiada) muy 
comunmente para designar las fases intermedias . Sin embargo las fases 
intermedias pueden ser consideradas más bien como soluciones sólidas se­
cundarias o intermedias,

Metalografía

Un metal ordinario está formado por un gran número de cristales de 
orientaciones diferentes, El examen al microscopio permite el reconoci­
miento de la estructura policristalina de los metales atacados conveniente­
mente con reactivos adecuados, figura 1-33

£s de notar que lo que en realidad se observa es la traza de los lí­
mites de grano, que son superficies, con la superficie preparada de la 
muestra. Los puntos de unión de 3 límites de grano corresponde a la l i ­
nea donde se encuentran las tres superficies. Estos son llamados puntos 
triples,

Mediante técnicas de metalografía óptica o electrónica solo pueden 
revelarse los defectos lineales y superficiales. No son detectados los de 
fectoe puntuales, Mediante el microscopio de ionización de campo si es 
posible ver las vacancias y átomos individuales.
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Los límites de grano timen átomos ubicados en posiciones de no equri 
librio de la red y en consecuencia con mayor energía que en el interior de 
los granos. Para disminuir la energía superficial asociada a límites de 
grano existe una tendencia a disminuir esta superficie por aumento del ta­
maño del gf&no. A temperatura ambiente, sin embargo, la movilidad de 
los átomos necesaria para producir este crecimiento no es suficiente para 
que esto sea detectable, pero si el metal es llevado a temperaturas suficien 
tómente elevadas se produce el fenómeno de crecimiento de grano.

La existencia de límites de grano tiene gran influencia en el compor­
tamiento de los metales y aleaciones. El magnesio es frágil si el tamaño 
del grano no es suficientemente pequeño y en general to­
dos los metales presentan mayor ductilidad y resistencia mecánica cuando 
su tamafio de grano es menor. Sin embargo para metales sometidos a es­
fuerzos a alta temperatura es más conveniente un tamaño de grano grande 
porque la rotura del material se produce en los límites de grano. Se han 
llegado a fabricar alabes de turbinas de gas que son monocristalinas.
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ATOMIC BONDING

(tt)
Fig. 2-2 . Hydrogen, (a) Simplified sketch showing one proton in the nucleus and an 
electron in the first quantum group, (b) Radial probability of electron location. Al­
though the electron-to-proton distance is not fixed, there is a certain distance which ha> 
a higher probability o f occurrence. Except for their opposite magnetic moments, the twu 
electrons o f helium have energies and probable locations similar to those o f the one elcc- 
tron of hydrogen.

®U
(a)

Fio. 2-3. Lithium, (a) This simplified sketch shows how a second quantum group i* 
started because the first one has its maximum o f two electron!*, (b) The radial proba­
bility for electron location.

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

KI.M TItOMr \OT\TI<>\ M

Fio. 2 4. N eon . O nly the valence electrons are indicated. (a) In thi> >ini|»)ilicil «.ketch, 
the second quantum  shell is filled, (h ) T he distribution probability is «.pheriral for only 
two o f  (lie right valence electrons. The rcmainiiiK three |iairs o f clcctron* :ire in i|tianimn 
Wibshclls which have u high probability o f Itring located a lón» the three a\r>. Tlii> ¡* a 
very stable cl<H*tron arrangement.

* /

+

« ■  t w

Fig.1-1.c
Kiu. 2 .V I'Miiiaiion. |-l|«M'tr<Mi transfer in NaCI formation produ'T* «tuhl........h i t  'WIU.
The r»‘ «hm a ami negative inn- an* mutually attracted. 1*y t<>
íortli an iniii«- IhiikI.

Fig. 1-2

t KVSTU. STHICTIKK |**llAl*. 4}

'KT

f i o .  4 3. Th*' n ailin '- o f  tt«- f*mr ty|Mv i«f ImihIiiik in hiImI». (a ) MetaJli'- 
(I») Ionic IhimIiiik. i. i (  W a t- nt IhikIihb i.h  Valí <ler W*aW  IhihUi«.

2 -K |

0 0

I 4ii A—
"f>

COVALENT BONJM 2t)

0 3
i— I III A  A

L.-l
0 74 A

r -
/*■

i i o .  2-M. l>iatom k molecule*. The schematic arrangement o f the electron* in the outer 
shell is show n: (a ) O t,  (b ) X *, (c ) H*, (d ) Fa, (e ) H F. Note ( I )  that a cltwer Ik i i i i I is 
produced as more electron* are shared, and (2 ) the imbalance in the UK.

Fig. 1-5

Fig. 1-3
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3f ATOMIC BONDING [c h a p .

F ig. 2-11. Metallic bond. A  schematic rep* 
m entation  o f  unattached electrons (election 
"cloud”) in a structure o f  poative "cores.* 
The metallic bond may be considered to be 
an attraction between the positive "cores” 
and the negative, unattached electrons (ex­
amide: copper).

©~ © _© 
<§> <+)

©  '  © " T ~ ©

.  ©  /  (±T

o
(a) look

e ©

Fio 2-12 Two alternative structures o f HC1 (simplified). The choice de|*adi on the 
environment. For example, (a) predominates in a liquid solution, (b) predominates

Fig.1-6 Fig. I"7

i-ui

: O :

Ca +  . O : S : O 

: O :

CV+ +  rO

O :

S : O 

O :

Fig. 1-8

Fio. 2-18. Interstorok dia 
whieh the attractive force* 
Occam when e-V  m the u

a. (a) The equilibria* apaeiag 
I the repu)«ve force*, (b) I V  1

i the dartaace »1 
poteatial rnrvvy

Fig. 1-9

* HI AT O M «*  AN!»  I«»NIC KA IM I

no tv* (r) IV*

F ,. ,  2 19. .W .W n .t h ,  -n «  d w ™
»  I h .-t «* l  k-nnlh. 11 ». .-<|i»l I., th r ’ium of * 1 "
ksvr II»- « .n «  rfcliu.. (I>) In mi «.»■<• «"I»!. * "

Fig.I-10

I- „  1 mill ion  giar* ( » )  llo th  ifoA a tom » and iron ion» have the saino num -

2:j electrons still elusor to  the mirleua.

Fig. I—11
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2-15) COORDINATION NTMBEK

©

Fio. 2-22. Coordination number*, (a ) A maximum o f  nix onykhi ions ( ( ) - ' )  ran sur­
round each magnesium ion (M g2*), (b) The coordination numlier o f  Si4 + am ong ( )• "  
i« only four becauifc the ion-*ise ratio w lew than 0.414 (Table 2 5).

[ D o c a a n t  « M t g o M a m  M é ta l C o rp o ra t io a  I.U t *.) 

!•*«;. —  Crisim ur i e  m agtu:s iu m  obtenus pur sub lim a tio n  i i  m ontrant 
W<*s fares p lanss bien développées (grandeur naturelle).

Fig.1-12 Fig.1-13
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motivo
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Fig.1-15

a *Fig.1.18
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(It Trtrlntqar *«••<« ,ji lit * kw»»« «vatr*
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Illi. H k w h m ^ w ii i  T>-lr4C'HW«i i l »  «implr. (Ml cm-
•*Jr sKiil'b-. il » •-nlr.‘ <IV> *.(«■«• • *•«»***

Fig. 1-20
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I t i  I c  )

® ^ 0 ®(  e )  (  c 1 { c '
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o © ̂  o

l(k)_4<dh

Fig. 1-21

Octahedral

Fig. 1-22
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Fig. 1-24
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(M O) (101)

Fig.1-25

(ou)

Fig, 17.19 (•) Milfer-Braváa oes. (b) « d  <c) y ñu t i r  p h m  «
MiUrr-Bravat« notattun

Fig.1-27

Fig.1-26
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Fig.1-29
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CLASIFICACION DE LAS REDES SEGUN EL SISTEMA CRISTALINO

SISTEMA
CRISTALINO

LONGITUD DE LOS EJES Y 
ANGULOS ENTRE EJES RED

Cúbico
Tres ejes iguales a ángulos 
rectos.
a = b = c  s£ = fb = $ =90*

Cúbico simple
Cúbico de cuerpo centrado
Cúbico de caras centradas

Tetragoni
Tres ejes en ángulo recto y 
dos ejes iguales 
a= b^ e * = / 3 = ) ( = 9 0 o

Tetragonal simple 
Tetragonal de cuerpo cen­
trado

Ortorrómbico

Tres ejes desiguales a ángu­
lo recto

b y  c = 90

Ortórrómbico simple 
Ortorrómbico de ouerpo 
centrado
Ortorrómbico de bases 
centradas
Ortorrómbico de caras 
centradas

Rombahédrico
Tres ejes iguales»igualmente 
inclinados
a = b = c  cí=yS= 1 ^ 9 0

Rombahédrico simple

Hexagonal
Dos ejes iguales a 120* , el 
tercer eje a ángulo recto 
a= b c  0<-  / i -  90*

= 120"

Hexagonal simple

Monoclíhico
Trea ejes desiguales. Un par 
no en ángulo recto 
a ^ b / c  0( = o  -  90*^1®

Monoclíhico simple 
Monoclíhico de base 
centrada

Triclfnico
Tres ejes desiguales,desi­
gualmente inclinados. 
Ninguno a 90a 
a ^ b ^ c  O t t f j i t W f

Trielínico simple
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METAL ESTRUCTURA
CRISTALINA

CONSTANTES DE 
RED (% )

Aluminio FCC 4.05

Cromo BCC 2,88

Cobalto CPH
í c = 4.07 
l a  = 2.51

Cobre FCC 3.62

Estaño BCT 3 18 
\a= 5 .83

Hierro BCC 2,87

Magnesio CPH
í c -  5,21 
l a -  3.21

Molibdeno BCC 3 15

Níquel FCC 3,52

Oro FCC 4,08

Plata FCC 4.09

Platino FCC 3.92

Titanio , CHP
í c=  4.68 
\ a -  2.95

Tungsteno BCC 3.16

Zinc CPH
j c = 4.95 
\a= 2.66



TEMA II

COMPORTAMIENTO MECANICO Y RECRISTALIZACION 

A INTRODUCCION lllg °  V assall°

Teniendo en cuenta que los  metales se usan sobre iodo, com o elem entos 
estructurales, se justifica  que se le presta especial atención al com porta­
miento m ecánico de los  metales

En realidad el com portam iento de los metales frente a solicitaciones me­
cánicas es com plejo y depende del tipo ae solicitación  A s í por ejem plo, 
una aleación dada puede tener alta resistencia a la  fatiga pero poca res is ­
tencia a la tracción  en cali.€/Jtp Se pueden citar com o tipo de solicitaciones" 
tracción  com presión, im pacto fatiga creep . jnaentación, abrasión, etc.

Teniendo en cuenta el tiempo limitado que se puede dar al tema se verá en 
especial el com portam iento m ecánico de m etales som etidos a tensiones uni­
axiales a tem peratura ambiente com o se com porta por ejem plo una barra 
oe metal som etida a un ensayo m ecánico clá s ico  de tracción  La e lección  
c*e este ejem plo está justificada en prim er lugar porque se trata de u n e n - 
sayo sim ple y en segunao lugar porque brinda valiosa inform ación DekeChof 
la m ayoría de los  cálculos de estructuras se realizan tomando com o cr ite r io  
valores de resistencia de los m ateriales obtenidos mediante este ensayo,

B EL ENSAYO DE TRACCION

Co.isíste en es tira r  una probeta «'de form a y dim ensiones generalmente norma­
lizaras  por las razones que se verán más adelante; figura II— 1, en condiciones 
de tensión uniaxial y m edir los  va lores de la fuerza aplicada en los extrem os 
de la barra  simultáneamente con el alargam iento de la  m ism a

Hay d iversos tipos de máquinas de ensayo Algunos aspectos de los resultados 
no son independientes del tipo de máquina usada

Para que se cumpla la  condicion de umaxialídad la  probeta debe se r  i) Homo­
génea, es decir no p oseer defectos tales com o porosidad in terior o entallas, 

Isotropa es d ecir  con iguales propiedades m ecánicas en todas d irecciones 
íí.t) Bien alineada con respecto a las m ordazas Eslfr últim o es particularmente 
importante en m ateriales frágiles

Los resultados del ensayo se pueden expresar com o un grá fico , figura II—2 f 
cuya ordenada es la fuerza aplicada en las m ordazas V y cuya absisa es la 
deform ación  expresada com o L -  Lq siendo L0 la  longitud entre dos
puntos de la probeta antes de aplicar la carga y L Ja distancia entre los  m is­
m os puntos al ap licar la  carga F Sin em bargo para independizar los  resulta­
dos de las dim ensiones de la probeta se grafica en absisas Z jL  = £  y en

Lo
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ordenadas F_ = (j~"siendo A0 el área de la sección  transversal de la probeta 
-Ao

sin deform ar. Siendo L0 y A0 valores constantes, la form a de la c u r v a G "v s .¿  
será la  m ism a que F v s . A L  difiriendo sólo en las escalas y en las unidades.

Sin em bargo la tensión verdaderaG fa que está sometida la probeta en un ins­
tante dado no es _F_ sino _F_ siendo A la sección  de la probeta al aplicar la 

Ao A
carga F. A <^A0 debido a que se puede considerar que la deform ación se pro­
duce a volúmen constante y un aumento de longitud trae aparejado una dism i­
nución de sección . P or otra parte, el alargamiento instantáneo es = A L

L
siendo L la longitud en el instante considerado. En consecuencia L >  LQ. La 
form a de la curva corregida para valores instantáneos está representada en 
la figura II-3„

Si bien la curvaGl ¿ i  describe el fenómeno más correctam ente, por lo  general 
se usa la curvaG ¿debido a que es mucho más fácil de trazar ya que las diferen­
cias entre ambas no son muy grandes para deform aciones pequeñas.

En la  curva de ensayos de tracción de la figura II—2 se pueden reconocer tres 
zonas indicadas I, II y  III,,

La zona I es una recta, la  zona II tiene una pendiente positiva que vá disminu­
yendo hasta llegar a cero en el máximo y la zona IH se caracteriza por tener 
pendiente negativa.

En la  zona I la  deform ación que sufre la probeta es elástica . Esto significa que 
una vez eliminada la  carga, la probeta vuelve a la dimensión inicial.

Si la probeta es sometida a una tensión dentro de la  zona II, por ejem plo a una 
tensión figura II-4, la probeta sufre una deform ación g / j .  Al elim inar la 
carga parte de la deform ación desaparece, pero queda una deform ación perm a­
nente o deform ación plástica

Si se quiere volver a deform ar plásticam ente el material se necesita superar 
el valor de (J^. El material no deformado comenzaba a flu ir a una tensión (pj?; 
el m aterial deformado comienza a flu ir a una tensión En otras pala­
bras, el material ha aumentado su resistencia a la  deform ación plástica. Este 
fenómeno se llama endurecimiento por trabajado.

Se observa que el endurecimiento por trabajado, definido com o el aumento de 
la resistencia para una deform ación dada corresponde en el lim ite a la tangente 
a la curva (J ¿  . El efecto de endurecimiento disminuye al progresar la deform a 
ción„

Pasado el máximo de la cu rv a (j£ se  necesita menor carga para deform ar la 
probeta. La razón de ésto no se debe a una pérdida de resistencia del m aterial,
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sino a la  aparición de un fenómeno llamado extricción  cuyo origen es el s i­
guiente. Durante toda la  deform ación plástica el material aumenta en reali­
dad su resistencia a la tracción debido al endurecimiento por trabajado, pero 
por otra parte va progresivamente disminuyendo su sección  transversal pues 
la deform ación se produce a volúmen constante. Hasta llegar al punto máxi­
mo el efecto de endurecimiento es m ayor que la  pérdida de la  capacidad de 
resistir  la  carga p or disminución de la sección .

El máximo de la curva coincide con la  aparición de una disminución súbita 
de la sección  de la probeta. En ese memento el endurecimiento, que com o 
se vi ó disminuye con la  deform ación no puede com pensar la  disminución de 
sección  localizada. En esa  zona se produce un estado com plejo de tensiones 
(el ensayo deja de s e r  uniaxial) y  la deform ación de la probeta hasta e l m o­
mento de la  rotura se loca liza  en esa zona, .

Del diagrama de tracción  se obtiene valiosa inform ación sobre el com por­
tamiento m ecánico de materiales^

Los, datos más importantes que brinda están indicados en la figura II-5 y son 
Limite e lá s t ico . L c E. es por definición el m enor va lor de (Ppara el cual se 
detecta deform ación plástica,.

La determ inación de este va lor es sumamente delicada ya que es necesario 
realizar ensayos sucesivos con cargas cada vez m ayores hasta tener defor­
m ación plástica» P or otra parte el va lor depende de la sensibilidad del ins­
trumento con que se miden las deform aciones. Todo esto dificulta su deter­
minación normalizada y en consecuencia no tiene uso técnico.

La dificultad se salva adoptando un nuevo va lor llamado tensión de fluencia 
( j p  que se define com o e l va lor (Tpara el cual se produce una deform ación 

plástica dada, elegible p or convención y  fácilmente medible (<£= 0P0 1 ;0 .1;
0 ,2  % etc, )„

La prim era porción del ensayo.es praejicam ente una recta y el punto donde 
ésta  termina se llam a Ifmife de proporcionalidad „ L„ P ,

La.tensión que corresponde al máximo de la  curva ( j£ s e  llam a Tensión de 
Rotura, (J r  , y  junto con (T jt es el va lor de tensión más importante par el 
cálculo de estructuras.

La deform ación que ha experimentado la probeta durante el ensayo también 
presenta interés.

Es sabido que tecnológicamente nc se usan m ateriales frágiles com o elem en 
tos estructurales debido a los  riesgos de rotura catastrófica que ello im plica .

El grado de ductilidad o de fragilidad de un m aterial se puede evaluar consi­
derando la  elongación % sufrida por la  probeta.
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£  % = L rotura-L  iniciaU 100 = A  L x 100 
L inicial L inicial

o considerando la reducción de área en la  zona de la rotura

A % -  -A in icial-A  final ̂  jqo 
A inicial

&%  es más usado que A %. Es necesario tener presente sin embargo que 
aquel va lor depende de la longitud de la probeta. Esto es debido a que A L  
está form ado por la deform ación homogénea de la  probeta A L 1  y por la  de 
la zona que ha sufrido la  estrucción A L 2 .  A L 1  es proporcional a la longitud 
de la probeta, pero A L 2  no. Como consecuencia de ésto , probetas cortas 
que presentan estrucción  darán un valor más alto de que probetas largas 
del m ism o material«. Esta es la razón por la  que la longitud de las probetas 
ha sido normalizada.

C COMPORTAMIENTO ELASTICO

Ley de Hooke

En el rango elástico  los sólidos no sufren deform aciones permanentes. Para 
este tipo de deform ación se cumple la relación siguiente

E . e

llamada ley  de Hooke en la que E, coeficiente de la ecuación, recibe el nom­
bre de módulo elástico o módulo de Young,

Esta ley permite conocer las deform aciones a partir de las tensiones y v ice ­
versa  y es de capital importancia en el cálculo de elementos resistentes.

En el diagrama (Jfi, que se ha visto anteriormente la pendiente de la parte 
recta es E„ Este va lor indica la rigidez de un m aterial.

M ecanismo de deform ación elástica

Ciertos compuestos orgánicos com o el caucho vulcanizado y los cuerpos c r is ­
talinos se comportan elásticam ente. Sin embargo en el caucho la deform ación 
elástica puede llegar a valores del orden del 100% mientras que en los meta­
les usuales esta no llega generalmente al 1%. Esta diferencia de comportam ien 
to se debe a que los m ecanism os de deform ación son diferentes,

Para entender el m ecanism o en los metales es necesario rem itirse a lo ya 
visto en el Tema I referente a uniones atóm icas. Los atómos en un cristal 
m etálico ocupan sitios de la red y se encuentran separados entre si a distan­
cias determinadas por el juego de fuerzas de atracción y de repulsión de corto 
alcance. La figura II-6 representa esas fuerzas y la energfa de la unión de dos 
atómos en función de la distancia entre los m ism os, la distancia de equilibrio, 
que corresponde a un mínimo en la curva de energfa es a’.
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Si se aplica una fuerza F la distancia entre átcmos será  a + ,A a .
Cuando se deja de aplicar la fuerza, los átomos vuelven a su posición do 
equilibrio y no se introduce ninguna deform ación permanente en el crismal., 
Pero si se aumenta el va lor de la fuerza aplicada se llega a un punto en que, 
o el cristal se rompe por destrucción de las uniones atómicas o aparece el 
otro tip® de deform ación ya visto, la deform ación plástica o permanente.

En el caucho las cadenas de isopreno no form an una red ordenada tridimen­
sional sino que están unidas a intervalos irregulares tal com o se vé en la 
figura II— 7 Al aplicar una fuerza se produce el estiram iento y alineación de 
las cadenas hidrocarbonadas con la consiguiente deform ación elástica . El 
caucho se estira de un modo semejante al de un tejido de lana,

Debido a que la deform ación elástica  de los cristales depende de la natura­
leza de la unión atómica, las propiedades elásticas de los m ateriales p e r ­
tenecen al grupo de las llamadas propiedades no sensibles a la estructura« 
Estas propiedades, entre las que se encuentran además la densidad, la di­
latación térm ica, e t c . , no son afectadas por factores tales com o el tamaño 
de grano, pureza química, deform ación, etc , Las propiedades sensibles a 
la estructura (lim ite elástico es un ejem plo característico) com o su nombre 
lo indica dependen de la estructura, es decir  del contenido de defectos del 
m aterial,

La ley de Hooke no es sino la expresión m acroscópica de lo  que ocurre en 
la esca la  atómica,. En la figura II—6 la pendiente de la curva para e l valor 
de a = ar es precisam ente E

Sin em bargo en el gráfico (Í£ la  representación gráfica de la relación O i f C £ )  
es una recta en el rango elástico , y en la figura II-6 es una curva que even­
tualmente puede considerarse una función sinusoidal para valores de F >  O
y J p l -  >  o .  Esta aparente contradicción tiene su explicación . En efecto, 

da
para deform aciones muy pequeñas £  = JzzQQ— 0,01 la función sinusoidal

a
difiere muy poco de la función lineal F = E sen £. = E r

Las deform aciones elásticas m acroscópicas corresponden a va lores del 
orden de 0,1% Eso3 valores corresponden a desplazamientos atóm icos muy 
pequeños donde se puede entonces considerar válida la  igualdad

F = E „ A  a
*

En ensayos de tracción  no se puede llegar a va lores altos de deform ación 
elástica porque surgen m ecanism os de deform ación plástica, pero en ensayos 
de com presión hidrostática donde los m ateriales no sufren deform ación plás­
tica y en donde se consiguen alcanzar deform aciones elásticas considerables 
(mediante el uso de muy altas presiones) se observa una curvatura en la re­
lación  tensión deform ación tal com o se vé en la figura II-8 . Es necesario
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tener en cuenta que en los e jes  de coordenadas se indican presión /h idros- 
tática por un lado y V /V Q en lugar de (J*y £  .

Se nota que a medida que aumenta la presión es necesaria una m ayor fuerza 
para a cerca r  los átomos un m ism o A  a. El material se "endurece" al com ­
prim irse elásticam ente.

En base a lo  anterior podemos considerar otros aspectos de la deform ación 
elástica , • ” '

Anisotropfa

El análisis realizado más aririba se puede hacer para átomos situados en 
otra d irección . Si el de la figura ü r^ corresp on d e a átomos ubicados en una 
d irección  <C 100^ , por ejem plo, pára en cristales FCC, se puede
realizar otro esquema sim ilar en que las distancias atóm icas y curvas de 
energfa de unión variarán y por consiguiente también lo  hará E.

La anisotropfa de E se puede representar medíante cuerpos tridim ensionales, 
ffgura XI-9. Esta anisotropfa tiene importancia en la generación de tensiones 
internas com o se verá luego.

Influencia de la Temperatura .

Una variación de temperatura trae aparejado una m odificación de la rigidez 
de las uniones atómicas y en consecuencia uha m odificación en el va lor de E.

En general el va lor de E disminuye con la  temperatura. En la  figura 11-10 
se pueden observar.

Posibilidad de m odificar el va lor 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 p or  cam bio 
de estructura. P or  aleación con otros metSÜes se pueden obtener m odifica­
ciones, pero las cantidades a agregar deben superar el 10%.

Tensiones residuales

La anisotropfa de E tiene importancia en la deform ación de policrista les . 

Para e jem plificar se considerará el caso de una probeta blcristalina, figura
n - i i .

En el grano A el eje de tracción coincide con el eje [100] y en el grano B 
con el eje f m ]  . -
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Se supone que las áreas de las secciones transversales son iguales. En la 
figuraíT-tl se representan las curvas ( T v s .£  para ambas orientaciones.

Si la probeta sufre una elongación A L j ,  el grano B se encontrará en el rango 
elástico y absorberá una parte de la carga igual a <Jb S En el grano A 
parte de la deform ación es elástica y parte es plástica. El grano A absorbe 
el resto de la  carga (]"Á S^.

F =<3^„ SA + 6 b  Sb

Es evidente que el grano A soporta una carga m ayor que el grano B„

Al descargar la probeta no se volverá a alcanzar la  longitud inicial debido a 
la deform ación plástica del grano A. La longitud de la probeta descargada 
será L 4 A L gt El grano A quedará com prim ido y el grano B en estado trac- 
cionado.

Estas tensiones que se han ejem plificado son llamadas ntensiones residuales" 
y tienen importancia tecnológica. Todo material polieristalino deformado pre­
senta tensiones residuales a esca la  m icroscóp ica , pero también pueden pro­
ducirse, por deform aciones m ecánicas o térm icas, tensiones residuales a 
escala m acroscópica,.

P or ejem plo cuando se lamina en frío  una chapa (sobre todo si la m ism a es 
gruesa), la deform ación no es homogénea. Las zonas en contacto con los 
rodillos se deforman más que las que se encuentran en la  parte central. E sto 
se puede com probar por las form as de las puntas y colas de una chapa lam i­
nada, figura 11-12.

El interior de la chapa se encuentra traccionado y  el exterior com prim ido.
La chapa perm anece plana porque hay compensación entre las zonas tensio­
nadas con signos opuestos. Pero si es necesario elim inar parte de la  super­
ficie  en una de las caras se producirá un desequilibrio que la com bará.

Las tensiones residuales son, en algunos casos beneficiosas (tensiones de 
com presión en la superficie de piezas sometidas a fatiga aumentan su res is ­
tencia), pero en muchos casos son perjudiciales (por ejem plo tensiones de 
origen térm ico en soldaduras) y deben se r  eliminadas porque agregan a las 
fuerzas externas al sistem a tensiones de va lor desconocido y no controladas. 
Las tensiones residuales se pueden elim inar p or  calentamiento.
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COMPORTAMIENTO PLASTICO

El gráfico<j¿dá ciertas características m ecánicas del material considerado com o 
homogéneo, isótropo y continuo, Pero se ha visto que los  granos que forman un 
metal presentan anisotropfa debido a su carácter cristalino. El comportamiento 
isótropo de los m ateriales usados habitualmente proviene de la com pensación e s ­
tadística de un gran número de granos orientados al azar.

El uso de probetas policristalinass útil para obtener datos sotre  comportamiento 
m ecánico} no perm ite obtener inform ación sobre los mecanismos de deform ación 
plástica debido a que la multiplicidad de orientaciones com plica la interpretación 
del fenómeno.

Para obtener inform ación sobre el problem a conviene sim plificar las experien­
cias usando probetas m onocristalinas, Una probeta de tracción m onocristalina, 
com o su nombre lo  indica, consta de un solo "gran o". La orientación cristalina 
en todos sus puntos será  la misma»

Construir un m onccristal no es p or lo  general una operación extremadamente 
com plicada. Hay varios m étodos. Para dar una idea se describ irá  someramente 
la técnica de crecim iento por "transform ación líqu ido-sólido", Esta técnica es 
muy útil cuando el m aterial no sufre transform aciones alotrópicas.

Un cr iso l, figura 11-13, (del cual debe poder luego extraerse fácilm ente el mono­
cristal) que tiene el metal fundido se extrae lentamente del horno (o más frecuen­
temente es el horno el que se desplaza)* En la zona que em erge del horno, si el 
enfriamiento es lento, se generan muy pocos cristales (uno, dos o tres). Gene­
ralmente uno de ellos crece  más rápidamente que los demás (esto se puede ade­
más favorecer  por ciertos dispositivos) y ocupa la totalidad del c r iso l, En la 
figura se muestra el caso en que de los tres granos iniciales sólo el número dos 
es el que ha crecido.

Si se preparan por ejem plo m onocristales de Cadmio, Cd (HCP) y se los tra cc io - 
na se puede com probar que las tensiones a las que el material com ienza a flu ir:

a) son mucho m enores que pan un policristal del m ism o m ateria l. La figura 
11-14 m uestra este com portam ientoc Si bien corresponde a Zn los resulta­
dos son totalmente com parables,

b) depende de la orientación del m onocristal respecto al eje de la probeta,

Además un examen de la superficie del metal que antes del ensayo ha sido pulida, 
revela la  existencia de líneas que, puede com probarse, corresponden a la inter­
sección  de la superficie del m onocristal con planos basales (0001), figura II— 15„

Un examen más detenido de la cristalografía  del proceso  de deform ación muestra 
que la deform ación se produce no sólo en planos definidos sino también según d i­
recciones cristalográficas bien definidas.
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Estas Ifneas corresponden en realidad a escalones, figura 11-16 que son llama­
dos bandas o lineas de deslizamiento (slip lines).

El material se deform a com o cuando en un mazo de cartas desliza una carta so ­
bre otrac

Otra importante observación que puede realizarse es que com o se dijo, la tensión 
(¡"aplicada depende de la orientación del m oncristal.

Sin em bargo cuando se calcula la tensión crítica  resuelta, ^ c ,  que se define com o 
la mfnima tensión de corte resuelta sobre el plano de deslizam iento en la d irec­
ción de deslizam iento, que produce deform ación plástica, figura II-17c

<5, c = — • cos 0  cos ^A

Se observa que es constante e independiente de la  orientación.

Este va lor d e ^ c es sin embargo muy influenciado por el estado estructural del 
material (es una propiedad sensible a la estructura) tales com o im purezas, de­
form ación previa, etc.

Ahora bien, es posible preguntarse: por qué la tensión de fluencia de un mono­
cristal es tán baja comparada con la de un policrista l?  De qué depende la res is ­
tencia a la deform ación de un m etal?

Estas preguntas fundamentales han tenido una respuesta satisfactoria desde hace 
muy poco tiempo. En base a la existencia experimental de las Ifneas de desliza­
miento se puede imaginar que la deform ación de los metales se produce por des­
lizam iento de un plano sobre otro (com o el ya citado modelo del m azo de cartas), 
figura 11-18 a y b.

Sin em bargo cálculos sobre la fuerza necesaria para deform ar por este m ecanis­
mo muestran que ésta debería ser  mucho m ayor que la que se verifica  experim en­
talmente, Esto indica que el m ecanism o simple de deslizam iento de un plano so­
bre otro sin que se operen m odificaciones en los  m ism os es incorrecto.

El cálculo se basa en el hecho que para producir deform ación hay que llevar todos 
los  átomos simultáneamente a una posición  com o la dibujada en la  figura 11-18 b 
con círculos rayados,

Para explicar los bajos valores de resistencia m ecánica (comparado con los  va­
lores  teóricos) se propuso un modelo que se basa en la existencia de defectos l i ­
neales llamados "d islocaciones" dentro del cristal.

En la figura 11-19 se vé que la red cristalina dibujada no es perfecta. El plano 
tercero  (llamado extraplano) se interrumpe en la mitad del crista l. El conjun­
to de átomos en posición A pertenecientes a planos que se hallan por encim a y
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por debajo del plano de la figura form an una dislocación  llamada de "b ord e ".
Hay otros tipos de dislocaciones (de hélice y mixtas) que no considerarem os.

Un cristal con una dislocación  de borde se desform a de la siguiente manera.
El átomo A pasa a la posición  B y el átomo B pasa a una posición intermedia 
entre la  nueva posición  A y la posición C, figura 11-20. El extraplano se ha 
desplazado,. Un segundo salto produce un escalón (línea de deslizam iento) en el 
material. A diferencia del modelo anterior basta m over muy pocos átomos s i­
multáneamente para producir un escalón usando el modelo de d islocaciones.

Es necesario advertir que, de acuerdo al modelo propuesto hasta el momento, 
la deform ación debería cesar cuando todos los extraplanos han em ergido al ex ­
terior. La deform ación no cesa s>, n embargo porque durante el p roceso  se gene­
ran nuevos extraplanos c

Estos m odelos que fueron imaginados a partir de mediados de la década del 30 
han tenido confirm ación experimental y en particular el m icroscop io  e lectrón i­
co ha perm itido conocer en detalle el comportamiento de las d islocaciones.

A partir áe estos conceptos se ha desarrollado una " Teorfa de D islocaciones" 
que permite abordar por lo  menos cualitativamente o semicuantitativamente un 
buen número de problem as antes insolubles0

Otros aspectos de la deform ación plástica en metales exagonales

Una vez examinados los aspectos más fundamentales del m ecanism o de la defor­
m ación plástica se considerarán otros aspectos del m ism o fenómeno,

i) influencia de la estructura cristalina» Se ha comprobado que en general 
las d irecciones en que se produce el deslizamiento corresponden a d irec 
ciones en que la  densidad lineal de átomos es máxima. P or otra parte, 
los planos de deslizam iento también son planos densos. Esto es bastan­
te com prensible si se tiene en cuenta que los  planos más densos sot los  
que presentan m ayor distancia interplanar,

c

Para los metales exagonales Zn y Cd, los planos basales son planos den­
sos y en general, son los  planos en que se produce deslizam iento. Sin em ­
bargo en Zn se puede producir deslizam iento también en planos piram ida­
le s , En otros m etales exagonaleSj el Z r ,  por ejem plo, la  deform ación 
se produce en planos prism áticos* Esto es debido a que en los m etales 
exagonales la distancia entre planos depende de la  relación c /a  (ver 
tablas).

ii) El deslizam iento no im plica ningún cam bio de orientación en la red a 
ambos lados del plano de deslizam iento y es por esta razón que si los 
escalones se eliminan por puhdo„ no queda ningún indicio de la defor­
m ación que se ha producido. Esto se vé en la figura 11-24,



iii) M aclado.E n los  metales (y en otros crista les , por ejem plo, calcita, 
figura 11-21) se puede presentar otro mecanismo de deform ación llam a­
do maclado. El término m acla se usa en cristalografía  para designar 
la relación de orientación entre dos cristales que presentan sim etría, 
generalmente especular respecto a un plano. Si bien para los  metales 
esta sim etría no es fácilmente reconocible el término del mecanismo 
de deform ación está correctam ente empleado porque la zona que ha de­
form ado, presenta una relación de m acla con respecto a la original.

Si se tracciona un m onocristal de Zn cuyo plano basal sea casi paralelo 
a la d irección  de tracción , se observará, figura 11-22, la aparición de 
una zona de orientación diferente indicada com o M en la  figura. Esta 
zona es una macla,.

En la figura 11-23 se muestra el mecanismo de maclado y se com para 
con el de deslizam iento.

A diferencia del deslizam iento, en un material que ha deform ado por ma­
clado quedan evidencias de la deform ación que no pueden s e r  eliminadas 
por pulido« Como se vé en las figuras 11-24 la deform ación vá acompaña­
da de un cambio de orientación de la red. Ese cam bio de orientación pue­
de ser  revelado por los  reactivos de ataque o mediante el em pleo de luz 
polarizada si el material es ópticamente anisótropo.

En los m ateriales poli cristalinos las maclas tienen una form a caracte­
rística  de aguja. En algunos casos (uranio o Fe por ejem plo) son muy 
finas y  d ifíciles de d iferenciar de las líneas de deslizam iento. En otros 
casos son más cortas y anchas (por ejem plo en el Zn), figuras 11-25 a 
y b .

El maclado se diferencia entonces del deslizam iento en que en este úl­
timo la  deform ación no vá acompañada de cambio de orientación de la 
red. P or  otra parte en el deslizam iento, la zona en que se producen 
desplazamientos relativos de unos átomos con respecto a los vecinos 
queda localizada en los  dos planos que deslizan (es decir en un volúmen 
muy pequeño) y el desplazamiento puede llegar a ser  de varios m iles de 
espacios atóm icos. En el m aclado, los átomos que sufren desplazamien 
tos se hallan ocupando un voltímen mucho m ayor y el desplazamiento de 
cada átomo respecto al vecino es una fracción  de espaciado atóm ico.

El deslizam iento es más efectivo que el maclado para perm itir cam bios 
de form a. Sin em bargo el maclado, al cam biar la orientación de la red 
en la zona maclada permite que en ella puedan operar m ecanism os de 
deslizamiento»

La deform ación por maclado se produce a alta velocidad y vá acompa­
ñada p or un " c l ic "  audible. El "grito  del estaño" que se produce cuando 
se deforma este metal (y que también se produce en Zn) es debido p reci­
samente a la aparición de m aclas.
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(Curvatura y rotación de la red cristalina

Si b ien  no se dijo expresamente, la deform ación del m onocristal exagonal que 
se discutió hasta ahora se consideró realizada en una máquina de tracción  que 
permite el desplazamiento lateral de las m ordazas. Esto es necesario porque 
durante la  deform ación se produce una rotación de la  red del cristal con respec­
to al eje longitudinal del m ism o, figura 11-26. Es d ecir  que el ángulo 6 de la 
figura II -í 7 varía .

Si se em plea una máquina de mordazas rígidas, para acom odar esta rotación se 
debe producir una curvatura de la  red cristalina, figura 11-27. A diferencia de 
los m ecanism os anteriores en que la red no alteraba su geom etría este m ecanis­
mo de deform ación produce una alteración pues curva los planos.

Esto se  puede detectar mediante rayos X , En efecto la d ifracción de rayos X  por 
los  átomos do un cristal se puede considerar com o reflexión de ciertos planos.
Si se em plea una fuente de rayos X que puede considerarse puntiforme, la imagen 
que darán loa planos cristalinos no deform ados serán también puntos, figura E-28 
a. Si por el contrario los  planos cristalográficos presentan curvatura, la imagen 
será  com o la de la figura 11-28 b„ Este fenómeno se llam a asterism o,

DEFORMACION PLASTICA EN OTROS SISTEMAS CRISTALINOS

Metales cúbicos de caras centradas. Se obtienen diferentes tipos de curvas según 
la  orientación del m onocristal.

Una curva típica es la que aparece en la figura 11-29, En ella  se observan tres 
zonas indicadas con I, II y ID. La zona I llamada de "deslizam iento fácil” (easy 
glide) no se diferencia de la de los  metales exagonales ya vistos.

La deform ación se produce según un sistem a de deslizam iento que produce sobre 
la  superficie del ci'istal una serie  de líneas de deslizam iento paralelas, figura
II-30,

Para un cierto va lor de deform ación, zona II, aparece la consolidación del m e­
tal. que aumenta su resistencia a medida que se deform a. Este aumento de re ­
sistencia vá acompañado de la aparición de otro sistem a de líneas de deslizam ien 
to que se cruza con el anterior, figura 11-31. Esto se produce debido a que com o 
consecuencia de la rotación de la red luego de una cierta deform ación otro s iste ­
ma de deslizam iento queda favorablemente orientado para operar.

En efecto ios m etales cúbicos de caras centradas deforman en planos -^111^ y 
d irecciones <  310 >  es d ecir  en sistem as £ l l l }  <110> .

Hay doce posibles com binaciones y en consecuencia al deform ar com enzará a 
operar l* más favorablemente orientada; sin em bargo al rotar habrá otro s is ­
tema que podrá operar. TJn sistem a impide el fácil deslizam iento del otro.
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La etapa H corresponde a un " ablandamienfe’r del metal. La razón de esto es la  
aparición del llamado ’ ’ croas slip” . La tensión aplicada al material es elevada y 
esto perm ite que una banda de deslizamiento que vé impedido su desplazamiento 
cambie de d irección , deslice en otro plano diferentemente orientado del
primer«? y  luego retome su dirección original. La imagen que se observa en el 
m icroscop io  es la que se vé en la figura 11**32, Es d ecir  que el aumento de densi­
dad de planos de deslizam iento no trae aparejado un aumente de resistencia y 
esto se vé reflejado en la disminución la pendiente de la curva.

Las curvas com o las analizadas aparecen en el caso en que durante un cierto 
tiempo puede operar un solo sistem a Je deslizam iento. Si desde el com ienzo pue 
den operar más de un sistema no habrá deslizamiento fácil y la  curva será com o 
la  figura IX~33.

En los metales FCC también se producen rotaciones de la red com o las que apa­
recían cerca  de las m ordazas de m etales exagenales. Esto dá lugar a las llam a­
das bandas de deform ación, figura 11-34,

Metales  cúbicos de cuerpo centrado

Lo que caracteriza los metales B € 0  es la ‘d irección de deslizam iento, que es 
una d irección  compacta . El plano dy? deslizam iento no aparece tan defi­
nido, siendo de todas maneras an plano de índices ba jos. Esto hace que las líneas 
de deslizam iento aparezcan onduladas o m ejor dicho sinuosas, figura 11-35,

RE CRISTALIZA CIGH

La curva O-* ¿m u estra  que a medida que un metal se deform a aumenta su res is ­
tencia m ecánica. P or otra parte el metal deformado pierde ductilidad.

Si se quiere obtener un alambre de 1 mm''’  de sección  a partir de una barra de 
100 min^ es necesario reducir la sección .en  un 89% (el m aterial debe elongarse 
10.000%). Si el material en cuestión rompe con una elongación de 20% (supo­
niendo una elongación en la zona de rotura de 100%) es evidente que esto será 
im posible de realizar, salvo que luego de una cierta deform ación, de alguna ma­
neta se le  puedan restituir las características de deform abilidad originales.

Desde antiguo se sabe que loa m etales trabajados en caliente pueden se r  deform a­
dos sin lím its . Lo m ism o puede realizarse calentando el metal luego de deform ado.

Este fenóm eno p or el cual, p or  efecto del ca ler a un m aterial deformado se le  res ­
tituyen las propiedades del m ism o m aterial no deform ado tiene gran importancia 
tecnológica ya que permite llegar a form as semiterminadas a bajo costo.

Si una. probeta m etálica  .«<« deforma p or tracción vm cierto  €  % la dureza del ma­
terial aumentará según una curva com o la de la figura 11-36. Si ahora esa  probeta 
as calentada y se mide la dawsia en función del tiempo se observa una calda de la 
dureza. Luego de un tiempo lado el metal llega a tener una dureza sim ilar a la
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de partida. En esas condiciones el material puede volverla  ser  deform ado.

P or qué el m aterial recupera sus propiedades in ic ia le s?

Si se observa con un m icroscopio un metal no deformado se puede ver una e s ­
tructura poli cristalina de granos equiaxiados de la que se habló en el Tema I, 
figura n-37 a. El aspecto del m ism o material muy deform ado es confuso, figu­
ra 11-37 b . La estructura policristalina es difícilmente reconocible y  esto es de­
bido al gran número de defectos introducidos durante la deform ación. En otros 
casos es posible reconocer en el material deform ado granos alargados por el 
p roceso  de deform ación.

El m aterial calentado hasta tener la dureza inicial presenta un aspecto p o licr is - 
talino semejante al original (figura 11-37 a). Esto significa que la  restitución de 
propiedades m ecánicas es debido a la transform ación de una estructura de granos 
deform ados con alta densidad de defectos en una estructura con baja densidad de 
defectos generalmente de granos equiaxiados. Este fenómeno se llama RECRIS­
TALIZACION.

Si se mide la evolución de la  resistencia e léctrica  durante el calentamiento de 
un material deform ado, se puede com probar una progresiva disminución de la 
m ism a que se opera antes que se produzca la recristalización .

Esto significa que previo a la recrístálización  y pese a no observarse m odifica­
ción en el m icroscop io  el material sufre ciertas m odificaciones. La etapa en que 
ocurren  esas m odificaciones se designa RECUPERACION.

Por otra parte en el material re cr is  tal izado aparece otro fenómeno que consiste 
en que ciertos granos crecen  a expensas de otros de un modo semejante a com o 
crecen  las celdas de una espuma. Este fenómeno se llam a CRECIMIENTO DE 
GRANO.

Se verá en detalle a continuación cada una de las tres etapas que se producen al 
calentar un metal deform ado. Es necesario aclarar que frecuentemente todo el 
fenómeno recibe el nombre genérico de R ecristalización.

RECUPERACION

Durante la deform ación plástica se entrega energía al metal. Gran parte de esta 
energía se libera com o ca lor  en el m ism o proceso  de deform ación, pero parte de 
ella  (que puede llegar al 10%) queda almacenada com o energía elástica en la red 
debido al aumento de defectos lineales y puntuales.

Sometiendo el m aterial a temperaturas elevadas se aumenta la movilidad de los 
átomos en la red lo que posibilita un re ordenamiento de los m ism os hacia con­
figuraciones estables de m enor energía por elim inación de defectos.

Esto es general para las tres etapas del p roceso . Durante la recuperación en
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particular se observa la  desaparición de defectos puntuales y  un reordenamiento 
o reubicación de dislocaciones per«; no disminución de densidad de d islocaciones.

En realidad la desaparición  de vacancias e intersticiales se produce ya a tempe­
raturas in feriores a la ambiente. Si se deform a un metal a una temperatura de 
70° K y se mide la resistividad a medida que se eleva la  temperatura se obser­
vará un com ienzo de disminución a temperaturas ligeramente superiores a 70 ' K. 
Es d ecir  que cuando se deform a a temperatura ambiente se produce ya una recu­
peración inmediatamente a continuación de la  deform ación.

Otro fenómeno que ocurre durante la  recuperación es la  poligoniz ación, que con­
siste en un re ordenamiento de las dislocaciones que se ubican formando paredes, 
figura H -38. Si se cumplen ciertas condiciones, este fenómeno puede se r  ob se r ­
vado con el m icroscopio óptico, figura II -39.

RECMSTALIZACIQN

Se dijo ya que durante la etapa de recristaliaación hay un brusco cam bio de pro­
piedades. Esto es el resultado del pasaje de una estructura de granos deform ados 
cuya red cristalina ha sufrido profundas m odificaciones a una estructura de gra­
nos generalmente equiaxiados y  que presentan una relativamente baja densidad 
de defectos.

Desde el punto de vista tecnológico lo  que más interesa de este proceso es :

A -  Como controlar el fenómeno, es d ecir  corno provocar c evitar la r e c r is -  
talisación de un determinado m aterial, P or ejem plo conoce-r a qué temperatura y 
durante cuánto üem po es necesario recocer  una aleación para luego poder seguir 
laminándola en fríb  o p or e l contrario cuánto üem po una aleación deformada que 
trabaja a temperatura elevada perm anecerá sin recrista lizar (este es p or  ejem plo 
el caso de los  radiadores de m oteras de combustión interna). Esto obliga a cono­
ce r  la  cinética del fenómeno.

B -  Controlar el tamaño de grano final ya que las propiedades m ecánicas fi­
nales del material recristalizado dependen del tamaño de grano. En general se 
pretende obtener una estructura de tamaño final pequeño debido que la resistencia 
m ecánica es m ayor. Para chapas que luego deben ser  deformadas por estampado 
debe evitarse un tamaño de grano grande debido a que es t í  provoca un defecto 
llamado ’ ’p iel de naranja" que consiste en una supe rS  cié rugosa; por otra parte 
el tamaño tampoco debe s e r  demasiado pequeño debido a que la  ductilidad d is­
minuye.

Otros fenómenos que deben se r  teñirlos en cuenta son por ejem plo las texturas 
de recristalización , el crecim iento de grano exagerado o » c r is ta liz a c ió n  secun­
daria, el aspecto superficial del material luego de recocido, e t c . , pero estos 
puntos serán dejados de lado en el presente curso.



Cinética de la recristalización

Para estudiar la  cinética de la recristatización se puede hacer una experiencia 
com o la siguiente. Se colocan a temperatura un cierto número de muestras del 
m aterial deform ado, por ejem plo trozos obtenidos de una chapa laminada. Cada 
cierto tiempo se saca una muestra del horno y se somete a un ensayo m eóanico, 
dureza por ejem plo. Se obtiene de esta manera una curva com o la de la figura 
n-40.

Si se observa cada muestra al m icroscopio se observarán para los puntos indi­
cados en esa figura las estructuras correspondientes.

Si se construye un gráfico del % de material re cristalizado en función del tiempo 
se obtiene una curva cam c la que aparece en la figura.

Se observa en ella que la recristalización  se inicia luego de un cierto tiempo de 
"incubación” „ A partir del punto A comienzan a aparecer núcleos que c r e ­
cen a expensas de la matriz deformada.

Existen diversas teorías sobre la naturaleza de los Hádeos que no se discutirán 
aquf. Solo se m encionará que aparecen en regiones fuertemente deformadas y en 
lugares de separación de dos zonas diferentemente orientadas (lím ites de grano, 
in tersección  de m aclas de deform ación, lím ites de fases diferentes).

La velocidad de recristalización , dada por la  pendiente de la curva es en un co ­
m ienzo lenta, luego aumenta, pasa por máximo y luego disminuye.

Esta velocidad depende a su vez de la  velocidad con que aparecen los núcleos 
(o velocidad de nucleación N) y con la velocidad de crecim iento de los m ism os 
(G).

Cuanto m ayores sean N y G más rápido re cristal izará el m aterial.

El tamaño de grano también depende de N y de G. Cuanto m ayor sea N con re s ­
pecto a G, m enor será el tamaño final de grano y v iceversa .

Variables que regulan el proceso

A la luz de lo dicho sobre N y G se entenderán com o influyen las variables del 
p roceso . ,

Deform ación. Cuanto m ayor sea la deform ación inicial, m ayor será el núme­
ro de núcleos presentes y en consecuencia más rápidamente recristalizará  el ma­
terial, figura 11-41.

La deform ación inicial influye también sobre el tamaño de grano. Cuanto m ayor 
sea el número de núcleos presentes m enor será el tamaño de grano, figura II-42, 
y por consiguiente a medida que la  deform ación disminuye, aumenta el tamaño de
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grano final hasta llegar a una deform ación llamada crítica  por debajo de la cual 
no se produce re cristalización .

Esta deform ación depende del material y de su historia pero para policristales 
se encuentra generalmente entre el 5 y el 10%,

Para obtener m onocristales o grandes cristales se utiliza esta técnica de defor­
mación crítica

En realidad en el tamaño de grano final interviene también G, La influencia de 
la deform ación en G y en N para aluminio recocido a 350° C se puede ver en la 
figura 11-43,

Se vé que para grandes deform aciones G se acerca  a un valor constante mientras 
que N aumenta.

Tem peratura, A mayor temperatura se activan los  procesos que eliminan de­
fectos y en consecuencia el material recristalizará  en m enor tiem po, figura 11-44, 
A temperaturas m enores el tiempo necesario para recristalizar es m ayor,

Esta estrecha dependencia entre ambas variables perm ite que se diga que la re ­
cristalización  es una fenómeno dependiente de la  temperatura y el tiempo. Una 
ley  de tir>a exponencial liga ambas variables.

’ _  J£_-± ~  = A e T

Si por ejem plo se grafican los tiempos necesarios para obtener 50% de recrista ­
lización  a diferentes temperaturas usando com o absísas el tiempo en esca la lo ­
garítm ica y en ordenadas el va lor l / T  (T temperatura absoluta) se obtiene una 
recta cuya pendiente se puede obtener el va lor de la constante K y cuya in tersec­
ción con el eje de ordenadas está relacionado con A, figura 11-45,

Si se desea conocer el tiempo en que recristalizará  una dada aleación a baja tem­
peratura, la vía experimental puede lleva r mucho tiem po. Se puede obtener ese 
resultado conociendo el tiempo a que recrista liza  a por lo  menos dos temperaturas 
más elevadas que permitan trazar el gráfico de la  figura vista.

Otros factores

Influencia de la  com posición quím ica. Es muy grande en el fenómeno de la re -  
cr ista liza cíón , La Tabla I pone esto en evidencia. Pequeños agregados de metales 
com o teluro o estraño aumentan considerablemente la temperatura de recrista li­
zación del cobre .

La razón p or la cual tan pequeña cantidad de soluto tiene una influencia tan conside 
rablemente debe atribuirse a que los  átomos de soluto se concentran preferente­
mente en los  lím ites de grano o en la  inte ríase que separa el núcleo de la zona de­
form ada y en las dislocaciones impidiendo su movimiento.
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Tamaño de grano inicial.. Para dos m ateriales igualmente deform ados, el de 
m enor tamaño de grano recristalizará  a m enor temperatura y /o  más rápidamen­
te que el de m ayor tamaño de grano«, Esto es debido a que para una misma 
el material de grano fino acumula m ayor cantidad de defectos.

Temperatura de recristalización . Se sabe que la temperatura a que un metal 
recrista liza  no es una constante com o puede serlo  la temperatura de fusión, sino 
que depende del tiempo del recocido , del grado de deform ación, de la pureza del 
material y de otros detalles, tales com o el c ic lo  de calentamiento.

En la literatura se habla frecuentemente de lâ  temperatura de recristalización  de 
un determinado m aterial, Así, por ejem plo, en el Metals Handbook (Ede 1948) en 
la página 815 se dice que la aleación de aluminio 17S (Al-4% Cu-0,5%  M g-0,5%M n) 
recrista liza  a 345° C para un material que ha sufrido una reducción del 50%. Para 
el latón con 20% de Zn la temeratura es 400° C para un material deform ado 37% 
y un tamaño de grano inicial de 0, 060 mm.

Cuando estos datos no aparecen consignados en la literatura, corresponden ñor- 
malmente a altas deform aciones (del orden del 90%), tiempos de recocido de 1 ho­
ra y contenido de im purezas normal de la aleación,

De todas m aneras, ese va lor es meramente indicativo y el conocim iento de la 
temperatura y tiempo de recristalización  para un p roceso  dado requiere determ i- 

n ación experim ental.

Es de notar que la temperatura de re cristalización  expresada en grados Kelvin 
es generalmente un va lor  entre 1 /3  y 1 /2  de la temperatura de fusión, figura 11-46 
y a falta de otros datos se puede usar esta regla com o indicación de la tempera­
tura de recrista lización .

CRECIMIENTO DE GRANO

Si se continúa calentando una probeta que ha recristalizado y se la examina al 
m icroscop io periódicam ente se observará, figura JI-47 que con tiempos crecien ­
tes aumenta el tamaño de grano. Como el volúmen de la  probeta no ha variado, 
esto significa que ha disminuido el número de granos por desaparición de algunos 
de ellos« Se podría d ecir  que unos granos "com en  a o tros" .

Los lím ites de grano son superficiales a las que está asociada una cierta energía 
superficial. La dism inución de la  superficie de lím ites de grano que ocurre duran 
te el crecim iento de grano trae aparejado una disminución de la  energía total del 
crista l. Esta dism inución de energía es la fuerza m otriz del fenómeno.

La energía por unidad de superficie de lím ite de grano es función de la  desorien­
tación entre los  granos. La figura 11-48 muestra que esta energía específica  crece  
muy rápidamente para pequeños va lores de desorientación pero se hace práctica ­
mente constante para ángulos m ayores de 20°.
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La m ayoría de Los lím ites de grano sen ''lím ites de gran ángulo", es d ecir  que 
separan granos ccn desorientaciones superiores a 20° y en consecuencia la ener­
gía especiíica  de estas superficies es prácticamente constante. Esta es la razón 
por la cual la m ayoría de los puntes triples tienen los lím ites de grano formando 
ángulos cercanos a 120° entre s í, tai com o se vé en la figura 11-47 c .

La necesidad de form ar ángulos de 120° hace que la curvatura de los lím ites de 
grano varíe con el número de caras que tenga el grano. Tal fenómeno se puede 
o b se r /a r  en la figura 11-49 para "granos bidim ensionales". El exágono tiene l í ­
mites de grano planos, las figuras ccn m enor número de lados tienen el centro de 
curvatura de las caras dentro del grano y lo contrario ocurre para los granos con 
más de seis lados.

Para disminuir la superficie, un límite de grano trata de disminuir su curvatura, 
figura n -50  pasando de la posición 1 a la posición 2. En consecuencia los granos 
con número de lados menor que 6 tenderán a disminuir de tamaño y finalmente de­
saparecen y los granos de número de lados m ayor que 6 tenderán a c re ce r . La 
mánera com o se produce esto se esquematiza en la figura 11-51. Se vé a llí que 
los que desaparecen son los granos de tres caras. Un grano de 5 caras pasará 
primeramente a tener cuatro, luego tres y finalmente desaparece.

Este m ecanism o ha sido estudiado en espuma de agua jabonosa que tiene la ven­
taja de ser  transparente y  es aplicable al caso del crecim iento de grano de mete 
les ya que para ambos la fuerza m otriz del sistem a es la energía superficial.

Esta misma similitud ha permitido derivar una ecuación que dá la cinética de 
crecim iento de grano.

Para las burbujas de espuma, la velocidad de disminución de diámetro dD/dt es 
proporcional a la diferencia de presión entre ambos lados de la membrana (A p ).

= k-¡
dt

A su vez la diferencia de presión es inversamente proporcional a la curvatura
<R>.

Si se considera que la curvatura y e l diámetro son proporcionales.

R = . D.

= J£I_ de donde integrando entre D y Dc  siendo D0 el tamaño inicial 
dt D
D2 = Dc2 + kt . S i  B0 < <  D 
B2 = kt o 
D -  kt5
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Pese a lo sim ple del planteo, esta ley se ha comprobado experimentalmente, 
figura 11-52.

En m etales no existe una diferencia de presión entre granos, pero se acepta 
que la curvatura del lím ite tiene influencia. En consecuencia se puede plan­
tear una ecuación

dD = _K_ 
dt D

de donde se obtiene finalmente una ley de velocidad de crecim iento.

Los resultados experimentales muestran que para algunos m etales, por e jem ­
plo latones de alta pureza, la ley se cum ple. Para otros metales se cumple 
una ley  semejante

D = k t n

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

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

Esta divergencia con el valor teórico de 0,5 se atribuye a influencia de impu­
reza s . Lo m ism o que para la reeristalización  los átomos de im purezas f r e ­
nan el avance del lim ite de grano. Esto es debido a que el lím ite de grano es 
una zona donde los átomos no se encuentran en posiciones de equilibrio en la 
red  y t ie n e  menor densidad que el seno del cr ista l. Por esta razón, átomos 
de im purezas tenderán a ubicarse en el lím ite ya que a llí distorsionan la red 
menos que en el seno del cr ista l.

Para desplazar el lím ite de grano es necesario también desplazar los  átomos 
extraños que se encuentran a llí y esto necesita más tiempo.
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Figura II-1 

Probeta detracción  normalizada

Figura II -2 

Curva de un ensayo de tracción
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Figura II-3

Curva vs y [ vs i

Figura II -4

Ddiormación transitoria y permanente
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Figura II-5 
Principales va lores de la curva de tracción



Figura II-7

Esquema de Estructura de caucho vulcanizado 

Fuente : Cottrell "T he mechanical properties o f  matter" pag.88
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Figura n -8

Comportamiento de Zn, Al y Cu en 
Deform ación elástica por com presión induatática

Según P .W .B ridgm an P roc .A m  .Acad .F c i .72 . 207 (1938) 
y J.M .W aldt y R .M .Christian Phys.Re¡r. 97 . 1544 (1955)

Fuente: Cottrell "T h e  mechanical properties o f  matter" pag. 89
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Figura n -9
Superficies que representan el modulo de elasticidad del aluminio y del oro

Fuente: Javul B. "Etude de la plasticité et applications aux métaux" Ed.DUNOD Parisl965 
pag. 99
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Figura n-rio

Fuente : Guy "Elements of Physical Metallurgy*' 2da.Edición pag.297
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Figura n -11  '

M ici’o tensiones residuales en un bi c r ià a l



11-27

Figura 11-12 

Tensiones residuales en una chapa laminada

Fabricación de un m onocristal por la técnica de solidificación controlada
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9^ c/e form ac/or?
Figura 11-14

Curvas QT £  para policristal y monocristal de Zn puro
Fuente : Brick Gordon y Phillips "Structure and properties of alloys" 

13°Edicidn pag.102
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Figura H-15
Bandas de dedizamiento en un monocristal de un mdal hexagonal 

(Constance ElamnTJae distortion of metals crystals" .Cteford:Clarendon Pressl935)

Fuente: Van Vlack L.H.".Elements of Materials Science" Addison-Wesley 2da.Ed.pag.143
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Figura II--16

Eaquemasde bandas de dedizamiento segûn Heidenreieh y Schockley 

Fuente: Jaoul "Etude de la plasticité et application aux métaux" pag. 218
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P osib le  mee ani ano de deslizamiento que no se verifica  experimaitalmente
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Figura 11-19 

D islocación de "borde"
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Figura 11-20 

Movimiento de una dislocación de borde 

Reed W ill pag. 98 F ig. 4 .8

Maclado de un crista l de calcita CC^Ca 
Al aplicar un filo de cuchillo en la zona indicada con la flecha en a

Fuente: Brick,G ordon y Phillips "Structure and properties o f  alloys" 3ra .E d.pag.101
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Form ación de una m acla en un m onocristal de Zn 
convenientemente orientado
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figura 11-24 b.
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Figura II-2G

( c )

Figura 11-27

Curvatura de la red producida por una máquina de ensayo de m ordazas rígidas

Fuente : Cullity, B ,D . "Elem ents o f X -R ay Diffraction" Addison-W esley Publiáiing 
Co .In c . 1956
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Figura 11-28 

M onocristal no deformado

I l

( b )

\

(G uinier'Theorie et 
technique de la Radio -  
cristallographie"pag 326)

M onocristal deformado 
con asterismo

Figura 11-29
G ráfico Ç v s  para m onocristal FCC que presente deslizamiento fácil
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Figura 11-30

Metal FCC (aluminio) 1 solo sistema 
de deslizamiento
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Figura 11-31

Metal FCC (alaminio) 2 Sistemas de 
deslizamiento

Figura 11-32 

Metal FCC (aluminio) cross slip
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Figura 11-33
Gráfico de tensión versas deformación resuelta para un 
monocristal FCC que no presenta deslizamiento fácil

Figura 11-34 
Banda de deformación

Figura n-35 

Deslizamiento en hierro
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Figura 11-36
Aumento de la dureza con la deformación plástica

' n̂ V ■ «***■_ *.'a

b .
Material deformado

Figurali-37 a,
Material àn deformar

Figura II-38 
Esquema del fenómeno de yoligonización
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Figura 11-39 
Poligonizacíón en cobre

Figura n-40 
Cinética de la recristalización

Figura II -41
Influencia de la deformación previa en la cinética de la recristalización
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Figura 11-43
Influencia de la deform ación en G y N° para Aluminio recocido a 350°

Figura 11-44
Influencia de la temperatura de recristalización  en la cinética
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Figura 11-45
G ráfico de tiempo de r e c r istalisación v s .recíproca  de la temperatura 
absoluta (°K )-(D e ck e r ,B .F „y  Harker, Do Trans AIM E.188, 1950 p ,887) 

Fuente: Reed, Mili op cit
Tabla X

Aumento de la  te m p e ra tu ra  de recrista lisación  de cob re  puro por la adición de 0, 01 
por ciento atóm ico de los elementos indicados.

Elemento Aumento de Temperatura
Agregado de Recristalización 

°C
Ni 0
Co 15
Fe 15

Ag 80
Sn 180
Te 240

De J .S.Sm art y A .A .Sm ith  Trans AIM E , 147,(1942) p a g .48; 166 (1946)pag. 144 
Fuente : Reed Hill -SfPhysical M etallurgy Principles”  pag, 198,
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Figura 11-46

Relación entre la temperatura de Fusión y la temperatura de Recristalización

Fuente: Van Vlack o p .c it .  pag ,154
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Figura 11-47 
C recim iento de grano en latón

¿»/re/res/c/A  £ ft O /?/£ //rA C /0 // O fG radas)
F ig u r a n -48

Curvas teóricas para Pb (1) y Sn $2) de la energía interfacial v s . la desorientación 
Fuente: K .T  .AUST y B .CHALMERS "E nerg ies and Structure o f  grain boundaries" en "M E TA L

& INTERFACES' ASM Seminar 
1952 -  pag . 169.
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Figura H-49



Figura 11-51 

M ecanismo de desaparición de un grano
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Figura 11-50

Desplazamiento de un lím ite durante el Crecim iento de grano
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D

Figura 11-52
Crecim iento del tamaño de grano en función del tiempo

$

$

| 9 Aluminio
• /\¿ + 2  fc/Í£¡
a A l + 0,6 % Mn
¿* 3  ron ce de Alta
a  3  ron ce P c/re¿3

Pore¿<3
C ayere’/.?/

~W°C/?ATC/¿?A ° C  

Figura 11-53
Exponente de crecim iento de grano en función de la temperatura para 
varios metales -  Fuliman
R .L .A S M  Seninar "M etal In terfaces", 1952 pag.179



TEMA m

DIAGRAMAS DE EQUILIBRIO 
I I I .  1,. introducción Dra. S. Comas e Ing. D.Vassallo

Si en un crisol se funden Juntos dos metales, se deja solldifioar la aleación 
muy lentamente y luego se examina con el microscopio, puede ocurrir que :

A) la aleación presente una estructura homogénea, semejante a la de un metal 
puro, en la quo se puede observar una estruotura polloristallna como la de 
la figura 1 .a , o que

b) la aleación presente dos faBes, oomo por ejemplo se ve en la figura l . b , , 
una fase clara y una oscura, oon diferente composición química y /o  estruc­
tura cristalina, separadas por un LfmJte abrupto o lnterfase.

F ig . 1 .a F lg .  l . b

Para precisar el concepto conviene dar «na eteíinicidn de lo qp» m  c**uenóe
por materiales o aleaciones en estructura monofásica o de varias fases.

Rende el punto de vista experimental un material es monofásico, cuando r e ­
corriéndolo punto por punto a lo largo de una lthea Imaginaria como la de la figura 1 , 
la composición química y /o  estructura cristalina, no varfari a lo largo de la misma 
o lo hncen en forma progresiva* (figura 1 .a). Por el contrario, se tiene una estruc­
tura polifásica cuando se enouentran cambios abrupto#de composlolón química y /o  
estructura cristalina (figura l .b ) .

* En realidad, desde el punto de vista termodinámlco, para que el material pueda 
considerarse constituido por una sola fase, las propiedades (por ejemplo concentra­
ción) no pueden variar gradualmente sino permanecer constantes a través de toda 
aleación.
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E l oam bio abrupto  se produce en la  s u p e rfic ie  de separación  de la s  fases o 
In te rfa s e .

Futo, so de fine  com o e l conjunto de cada una de la s  p a rte s  de l s istem a  coa 
igua les prop iedades fís ic a s  y  q u ím ic a s ,

En la  a le ación  de la  fig u ra  l . b ,  la  d ife re n c ia  de com posición  q u ím ica  de las 
fases hace que la  re a c tiv id a d  de la s  m ism as fre n te  a c ie rto s  re a c tiv o s  de ataque sea 
d is tin ta , lo  que p e rm ite  poner en evldeno ia  la  e s tru c tu ra  b ifá s ic a .

Com o las fases presentes tienen m ucha In flue no ia  sobre la s  prop iedades de las 
a le a c io n e s , puede s e r Im p o rta n te , p o r e je m p lo , sab e r ouántas fases y  cuá les hay 
presentes en una a leación  a d is tin ta s  te m p e ra tu ra s .

A s í,  p o r e je m p lo , puede s e r im portan te  saber ouántas fases hay presentes 
en una a le a c ión  de M o con 10% Z r ,  a tem pera tu ra  am biente y  a 1200oc.

E s ta  in fo rm a c ió n  p o d ría  s e r tabulada, p e ro  es indudable que se puede p re se n ­
ta r  más oondensadam ante en fo rm a  de un g rá fio o  que re c ib e  e l nom bre de D ia g ra m a  
de e q u ilib r io .

Mo-Zr 
Figura:

, La  fig u ra  S co rre sp o n d e  a i ou agram a p a ra  e l s is te m a  M o -Z r .  E l m ism o está  
d iv id id o  en cam pos que correspon dan  a sonas en que se encuentran una o dos fase s 
designadas oon le tra s  g r ie g a s . Una dada te m p e ra tu ra  y  com posic ión  determ inan  un 
punto en e l d ia g ra m a . La s fa se s que se espera  e n co n tra r en un s is te m a  en e l e q u ili­
b r io , ee obtiene observando qué cam po co rre sp o n d e  d ich o  puxto.

P a r e je m p lo , p a ra  la  a leación  con 10% N i (v a lo r de a b s is a )! a tem p era tu ra
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ambiente corresponde a una zona en que coexisten las fases y Zr Mo2. A 1200°C  
la aleación presentará sólo la fase .

De los diagramas ^  equilibrio se pueden obtener o inferir Información valio­
sa en metalurgia, tal como puentes de fusión o de transformación de fases en alea­
ciones, temperaturas de homogeneización, temperaturas de recocido y estructuras 
resultantes.

Para poder aprovechar dicha información, es conveniente realizar un estudio 
sistemático de los diferentes tipos de diagramas a que pueden dar origen las aleacio­
nes de dos comDonentes,

III. 2 . Regla de las fases

n i .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 interpretación de los diagra­
mas y de las curvas de análisiB térmico que se verán más adelante, sino que también 
permito deducir, cuál es el máximo número de fases que puede existir en un sistema 
dado. En los casos que se estudiarán, un sistema queda termodinàmicamente defini­
do, cuando se conocen la presión, la temperatura y la composición de cada una de 
las fases. Dicha composición se expresa mediante la concentración de cada compo­
nente en cada fase.

Mediante consideraciones termodinámicas, Gibbs dedujo la regla de las fases 
que expresa: "e l número de fases F que se encuentran en equilibrio en un sistema, 
sumado al número de grados de libertad o variancia V del sistema es igual al número 
de componentes C más dos"

F + V * C + 2

o expresado de otro modo: "e l número mínimo de variables independientes de un 
sistema V, con el que puedo definir termodinámicamente el mismo es igual ai nú­
mero de componentes C menos el número de fases más dos"

V = F -  C + 2

Entendiéndose por fase F a todas las partee homogéneas del sistema, es 
decir con iguales propiedades físicas y químicas.
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C = No. de componentes : -al menor número de sustancias de composiciones 
metálicas el número de componentes está dado por el numero de elementos presen* 
tes; en el caso de un sistema con compuestos estables, cada compuesto será consi­
derado un componente, y los elementos que los componen sólo se tendrán en cuenta 
cuando hay descomposición de aquéllos. Por ejemplo, en una mezcla de NaCl+I^O, 
el número de componentes es 2 , a menos que las coi^dioiones de p y T sean tales 
que se descompongan, en cuyo oaso los componentes serán 4: Na, Cl, H y O.

V =Varlancia o grados de libertad del sistema, es el número de variables 
externamente controlables (temperatura, presiQn, composición) que deben ser e s ­
pecificadas para definir termodinàmicamente el sistema. En otros términos, es el 
número de variables que pueden modifioarse independientemente sin modificar el 
número y naturaleza de las fases presentes.

HI.2 .2 .Deducción de la regla de las fases
' . * '" 'i

En un sistema de C componentes, y F fases, las variables que determinan
el sistema son :

presión
temperatura ,
C .F« valorea de concentración (de los componentes en las F 
fases)

Por lo tanto, el número total de variables será 

C . F + 2

Sin embargo, estas (C .F  + 2) variables, no son totalmente independientes 
entre s f  ya que fel estado de equilibrio impone ciertas restricciones. Se trata en 
efecto do un equilibrio dinámico en el que a través de las interfases se produce un 
intercambio de átomos. A sf tal como se ve en la figura 3, a través de la interfase, 
i_moléculas del componente A se desplazan de oí a /I e i_ moléculas de A se despla­
zan de |3 a oí en el mismo tiempo aunque las concentraciones de A en <t¿ y A  
no sean las mismas .

Figura ¡i
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Para que ésto ocurra los potenciales termodiní ¿ ticos ái, para el elemento A 
en ambas fases deben ser iguales. '

Es decir que hay una función Jm de ia concentración que debe ser la misma 
para cada elemento en todas iaa fases en equilibrio. Cada igualdad de esta función 
equivale, a una ecuación que liga las concentraciones de un mismo componente en 
2 fases. A su vez, cada ecuación que liga l?s variables disminuye en 1 (uno) ¿as 
variables independientes necesarias para definir el sistema.

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

( c AU)  — (*-a p ) ’  * * *  j * *  (£a f )

o sea (F -  1) ecuaciones.

Y como esto se repite para ios C componentes, habrá C (F -  1) ecuaciones 
restrictivas.

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

CA *  + c n ,  + ..........................  = 1C í

Y como para cada fase se tiene una ecuación como la anterior, habrá otras 
F ecuaciones que restringen el número de variables independientes.

/
Es decir que pur una parte tenemos (CJF + 2) variables, y por otra parte 

F + C ( F - 1 )  = F + CF -  C ecuaciones que restringen el número do variables inde­
pendientes; V es entonces :

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

Variancia = variables totales ecuaciones restrictivas =• variables independien tos

lo que da la regla de las fases.

Existen algunas reglas nemotécnicas para la regla de las fases. Sin embargo, 
esto no es necesario si se piensa en ia deducción.
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Cada componente que se agrega ai sistema aumenta ei número de variables 
independientes ya que es necesario conocer su concentración en cada lase para defi­
nir el sistema (V aumenta un ndmero F). Por el contrario, cada fase disminuye el 
número de variables ya que Impone condiciones de equilibrio (V disminuye en C).. De 
aiii" se deduce que el número de componentes debe estar precedido del signo más y el 
número de fases del signo menos.

m .2 .3 . Aplicación a sistemas binarlos

Para definir un sistema binario (de dos componentes) cuando existe una aoln 
fase se necesitan 3 variables

ÍC = 2 
»  1

Una de estas variables es la presión. Para los sistemas metálicos en la gran 
mayoría de los casos se sobreentiende que la presión del sistema es la presión atmos­
férica y en consecuencia, al quedar definida una de las variables,el número de varia­
bles independientes se reduce en una unidad y tenemos:

V = C -  F +1

que se usa en los sistemas metálicos salvo que se aciare lo contrario.

Bajo esta forma,para un sistema binario bifásico,el número de variables inde­
pendientes es 1

v - i  /  ° ‘ 2
'  1  F = 2

Si se tienen los componentes A, B y las fases o< y /3 las variables serán 
5 : I

T

c A a  c A p

CBot CB ^

poro como la variancia del sistema es uno, cualquiera de ellas que se 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 queíJan perfectamente definidas. Si se fija la composición de una fase quedar, 
determinadas la temperatura y la composición de la otra fase.
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SJ hay 3 lases el núm ero de grada« de libertad es O es decir que quedan defi­
nida» U temperatura y xa composición de las ¿ases presentes.

En un sistema binario, la regia de las fases indica que no pueden existir más 
de 3 fases en equilibrio. En general, para un sistema de C componentes el número 
máximo de íases posible* es C +-1 . Sin emoargo esas C + 1 fases coexisten a una 
única temperatura. Cualquier variación hace desaparecer una de ellas. Los sistemas 
en equilibrio con los qué sa está en o (»tacto diario están afectados por las fluctuacio­
nes de la temperatura circúndame y en consecuencia existen muy pocas posibilidades 
que una aleación real presente las C +1 fases.

En los casos oorrientee el máximo número de fases posibles Iguala al número 
de componentes. Por ejemplo, para un sistema binario el máximo número de fase 
habitualmente presente será 2 y para un sistema ternario (de 3 componentes), será 3.

La regia de las fases es ei fundamento teórico de los diagramas de fase y 
junto oon otras relaciones termodinámicas permiten dar reglas para la construc­
ción de diagramas, (algunas se ven al final del capitulo).

Se realizará el estudio de los diagramas de equilibrio considerándolos fun­
damentalmente o orno una representación gráfica empírica que da indicación de las 
fases en equilibrio en un sistema.

Hay que remarcar que prácticamente todas las consideraciones que se hacen 
en el presente capftulo se refieren a sistemas en equilibrio. Si bien esto ocurre ra ­
ramente en los sistemas metalúrgicos, ese punto de vista es un buen punto de parti­
da para entender los fenómenos que ocurren en condiciones de no equilibrio, como 
los que serán tratados en solidificación y transformaciones en estado sólido.

m .3 . Soluciones sólidas binarias o sistemas lsomorfos

m .3 .1 . Se comenzará por el diagrama más simple que es el de dos metales que 
poseen solubilidad total en el estado sólido, formando una solución sólida en todo 
el rango de composiciones.

El concepto de solución sólida, es enteramente análogo al de otro tipo de 
soluciones: los átomos de ambos metales están homogéneamente distribuidos en la red 
cristalina.

En el caso general, la distribuci6n del soluto en la red cristalina del solven­
te puede presentarse de dos maneras: ya sea introducido en los intersticios o 
"agujeros" del r e g u ío  delsolvente o bien reemplazando los átomos de solvente en 
la red.



6

Sin embargo, en los 8 la temas que presentan solubilidad total, sólo es posible 
el segundo tipo de solución, que es la llamada sustituoional, de manera que la solu~ 
clón sólida en todo el rango de composición es lsomorfa con ambos metales puros, . 
por lo que este tipo de sistemas se denominan sistemas laomorfos.

III.3 .2 . Un diagrama de equilibrio de este tipo se puede observar en la figura 4. Co­
mo puede observarse, para todo el rango de composición por enoima de determinados

valores de temperatura característicos para cada composición (curva de liquidas) el 
sistema está constituido por una sola fase líquida, y análogamente por debajo de las 
temperaturas dadas par la curva de solldus, el sistema está constituido por una sola 
fase sólida, (solución sólida). Esta solución sólida, observada al microscopio en 
estado de equilibrio, se verá como una fase homogénea en la que los únicos detalles 
que se podrán encontrar serán Interfases (límites de grao y /o  maclas de recrlstali- 
za c ión )

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

Si a la temperatura Tj se encuentra 1 sola fase, de composición C l, con e ­
sas 2 coordenadas se tendrá el punto L1 en la figura 5. Si a la temperatura T 2 se 
observa que el sistema está compuesto por dos fases, una líquida de composición 
C l2 y otra sólida de composición Cg2 los puntos 12. y S2 indican cuales son las fa­
ses que coexisten a temperatura T2 y en consecuencia son dos puntos del diagrama 
de equilibrio.
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‘ J  L 1 Qj C*m C*4

Figura 5

Cjm JS

.< %

C~ Cu * Ola • ¿k«

El segmento de isoterma que une a puntos tales como L2 y 82 se llama 
"lfiuta de unión" o "oonodal",

Si a temperatura T3 la composición de las fases que coexisten son Cg3 y 
CL3 , los puntos L3 y S3 también son puntos del diagrama y determinan otra cono- 
dal. Se determina lo mismo para otras tempeíaturas T4 7 T5 y se tendrá un diagra­
ma como el de la figura 4. La linea L2 L3 L4 L5 es la llamada linea de llquldus.
En la,zona que se halla por encima de ella solo se encuentra 1 única fase líquida.
La línea 83 S4 S5 es la línea do solidus. Por debajo de ella el sistema está compues­
to por una única fase sólida. La zona comprendida entre la línea de llquldus y de 
solidus es la única parte del diagrama en que coexisten dos fases, una líquida y una 
sólida, en equilibrio.

Este campo bifásico está formado por infinito número de conodales. Dentro 
de un campo bifásico lo único que tiene existencia física son los extremos de las í í -  
neas conodalas.

Hay que notar que en condiciones de equilibrio en la zona bifásica (c< + L) 
las variaciones de temperatura deben ir acompañadas de cambios de composición 
tanto de la fase líquida como de la fase sólida. Así al pasar de T3 a T4, el líquido 
y el sólido se enriquecen en el componente A.

Las composiciones de la fase sólida y de la fase líquida a medida que progre-
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sa la solidificación variarán como indica la figura 6 . Es decir que »1 proceso dt¿ 
solidificación no es tan simple como para uu sólido puro* Este c&tobio de compo­
sición se hace mediante mecanismos de difusión en el sólido y el líquido y en la ln- 
terfase sólido-líquido. Una solidificación rápida que no permita actuar estos meca­
nismos de difusión U*ae aparejado loe problemas de «agregación que se discutirán 
en el capítulo siguiente.

Figura 6

Análisis térmico: SI se coloca una termocupla dentro de un recipiente que 
tiene un metal puyo fundido y se mide periódicamente la temperatura (o registran­
do el fenómeno con un registrador adecuado) el gráfico de enfriamiento (temperatu­
ra vs. tiempo) que se obtiene será semejante al de la figura 7.

_________ ____ _________ __
t/er/nfHj

F igur» 7
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Entro A y B se produce una pérdida de temperatura del sistema por radia­
ción o convección lo que se traduce en una curva de decrecimiento logarítmico.

Al llorar a la temperatura de solidificación Tp comienza a aparecer la fase 
«AH Ia. La polidiflcaoión transcurre a temperatura constante. Aplicando la regla de 
las fases para este alaterna se tiene que F = 2, C = 1 y siendo la presión 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 líquido.

Si se pudieran reconocer las fases sólidas y líquidas mientras el sistema se 
enfría como por ejemplo para el sistema H2C>~Hielo, se verá: entre A y B un líquido 
homogéneo, figura 8 ,a ., entre los punios B y C (a la temperatura Tp) un sistema 
bifásico (sólido + líquido); y a temperaturas menores que TF un sistema homogéneo 
sólido, figura 8 .c en el que se han dibujado los límites de grano.

Si durante la solidificación de una aleación de un sistema isomorfo de com ­
posición C^on la figura 5 se mide las temperaturas, se obtiene una our--a como la 
de la figura 9. Los tramos entre TI y T2 y entre T5 y T6 son semejantes a los v is ­
tos para un metal puro, pero entre T2 y T5 el sistema se comporta en forma dife­
rente .

a b c
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Al llegar la temperatura a T2 comienzan a aparecer cristales sólidos y 
como la solidificación va acompañada de desprendimiento de calor se produce 
una disminución 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 dei 
sólido vuelve a ser semejante a la que presentaba el líquido. Entre las temperatu­
ras T2 y T5, tal como se ve en el diagrama de equilibrio, coexisten dos fases y la 
solidificación no ocurre a una temperatura única, como para un metai puro, smo 
que existe en rango de solidificación.

El aspecto dél sistema en los puntos A, C y E de la figuras serán las figu­
ras 8 .a . b y c respectivamente, es decir semejante al de un metal puro, pero te­
niendo en cuenta que en lugar de metaL puro se trata de una solución sólida y que 
la composición de los cristales o< en la figura 8 .b . no será la misma que la com ­
posición del líquido.

El punto B es un punto del diagrama de equilibrio, ya que es un punto de 
la línea do líquidus y el punto D también ya que es un punto d*' la línea de sólidus. 
Dobido a la segregación que se produce durante la solidificación, en sistemas rea­
les ésto no es totalmente válido.

III.3 .4 . Regla de la palanca (Válida para la zona bifásica)

, El diagrama de fase no sólo permite conocer la composición de las fases, 
sino también la proporción 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 TI tenemos en equili­
brio la fase líquida de composición y la fase sólida de composición puede
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Riedo establecerse las siguientes proporciones :

Cantidad da líquido CB
C'antídad total de aleación" Añ

Cantidad do sólido . AC
Cantidad total de aleación AB

Cantidad de líquido „ CB
C an tiüad de sóíído ~  AC

Regla general: Esta regla es penerai lü.r;* cualquier campo de dos Cases tal como 
el de la figura 11 y surge de un balance de materia par« cada uno de ios componen­
tes del sistema. .

Figura 11

Sean mr̂  ~ masa total de la aleación de concentración global CD 

mu -  masa de la fase «1 de composición 

rn  ̂ = masa de la fase ^  de composición C|3

Un balance para el componente B indica que la cantidad total de B en la 
aleación es igual a la suma de la masa de B contenida en ambas fases:

= ♦ rripCp u ',

como r/)y ~ *■ rrYi
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rnj& = *n r ' m <* ^

reemplazando en ia ecuación (1 )

= ’" Í cQ* +  " V  " V
reagrupando :

^ - r Ccp - c 0) =

o sea n o  *-v\nry ___ 9 a - c q C3)
™ r C p -  C<x

De la misma manera, reemplazando en la ecuación (1) ~ 

so tiene .

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

UI.3 .5 . Algunos sistemas isomorfos presentan diagramas como los de las figuras 
12 y 13. En ellos las tangentes de la curva de lfquidus y de solidus son comunes en 
un punto del diagrama que es un mínimo o un máximo de la curva. En la figura 14 
s (2 ve que si esta condición no se cumple aparece una incongruencia, ya que para una 
temperatura TI existirían en equilibrio dos fases sólidas de composición y 0 * 2  
en una zona de una sola fase sólida más una fase líquida ( oC + L).

T 1 „i Afa>C-
¿rquio/o

- - A /¿.rva/v/o /  * /
^  / y

x  / ' \ A
/  /  ! ^  M f  1

/  V /  '

i  S

j o( So/tofo oi
i i

AB A. &
Figura 12 Figura 13
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Figura 14

A la composición correspondiente al mínimo, la aleación funde como un metal 
l'uro, a una temperatura única. La composición del líquido del sólido es la misma; 
cuando esto ocurre se dice que la aleación tiene un punto de fusión congruente en esa ’ 
composición.

Estos sistemas pueden dividirse en dos sistemas en los cuales, la aleación 
AB se comporta como un metal puro.

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

III.4. Sistemas eutécticos binarlos

Lo« sistemas eutécticos binarios, uno de cuyos ejemplos es el Al-Si tienen 
diagramas de equilibrio como el que aparece en la figura 15.
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III.4 .1 . Descripción del diagrama

En el diagrama se distinguen tres zonas monofásicas: liquida, solución só li­
da o ( isomorfa con el componente A y solución sólida ^3 isomorfa con el componen­
te B. Estas soluciones sólidas OC y que presentan en un rango de composición 
que limita oon uno de los componentes puros y con el que son isomorfas se denominan 
soluciones sólidas terminales.,

Además hay tres zonas bifásicas:

(o< + L) que representa sistemas en los que están en equilibrio, solución 
sólidao< y liquido L. Las composiciones dé las fases en equilibrio para cada tempe­
ratura corresponden a los límites de las conodales que terminan en las líneas sólidus 
y líquidus respectivamente.

(y9 + L) que representa sistemas en ios que están en equilibrio solución só li­
da JÒ (cuya composición se encuentra sobre la curva de sólidus) y líquido (cuya com ­
posición se encuentra sobre la linea de líquidus)

{o ( +&  ) que representa sistemas fois¿ááos por solución sólida y solución 
sólida . La composición de las fases equilibrio corresponden, como antes, a los 
límites de las conodales que determinan las curvas de sólidus.

Q I.4.2 . Solidificación

a) Una solución líquida de composición C1 solidifica como una aleación de las 
vistas en el caso precedente. Blttb comportamiento se verificará para composiciones 
que van desde el metal puro A, tMteta la composición C2 y de C4 a B.

b) Una aleacün de composición Cg solidifica como un metal puro, es decir, 
a una temperatura faitea, llamada "temperatura eutèctica" .

A tempera*»** superiores a la temperatura eutèctica solo hay líquido. A tem­
peratura eutèctica hay 3 fases en equilibrio, una fase líquida de composición Cg y dos 
fases sólidas (soluciones sólidas), una de composición C2 y otra P  de composi­
ción C 4. (

Como las dos fases sólidas se originan simultáneamente, aparecen ùltimamen­
te mezcladas, figurale .a . La estructura final de la aleación puede tener el aspecto de 
la figura 16. b. Toda la aleación consiste en una dispersión fina de fases y j3  •

El punto E es un punto invariante del sistema ya que la regla de las fases 
para B’ = 3 y C = 2 da V = 0. Esto significa que si 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 desaparecerá la fase líquida, si aumenta desaparecen
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las 2 fases sólidas y solo existirá líquido.

A temperaturas inferiores a Tg estamos dentro de un campo ue 2 lases , 
íigura 13, en el cual la regla de la palanca es válida.

Cantidad de fase - EH
Cantidad de fase ME

III.4 .3 . Curvas de análisis térmica

a) Para la aleación de concentración Ce , figura 17, desde A a B el líquido 
enfriará y ai llegar a comenzará a solidificar. En el punto C se tiene una estruc­
tura corno la cié la figura 16.a. Todo el proceso de solidificación transcurre a tempe- 
raturaT^- Ai llegar a D toda la aleación ha solidificado (estructura que se ve en la fi­
gura Ifi .b . ) y de nuevo se rehucia ia caída de la temperatura.

Figura 16

b) Para una aleación de composición intermedia entre C2 y C4, por ejemplo 
C3 la curva de solidificación presenta ei aspecto de ia figura 18. be analizará ei en-
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frlamionto mediante esta figura y la del diagrama de equilibrio que se ve en la fi­
gura 19.

Se parte de una temperatura To. Desde To hasta TI se tiene enfriamiento 
d* un líquido. Al llegar a la temperatura TI comienzan a separarse cristales de 
componlción C,,. Desde Q a E la curva de análisis térmico es en todo caso semejante 
i«l cJ» l®f» sistemas isom orfos.

: El diagrama de fases indica que a temperatura T2 coexisten en equilibrio
‘ cristales de composición c ^ y  líquido de composición Cu- Si de alguna manera se pu­
diera observar la aleación se podrían diferenciar la fase sólida de la líquida como se 

•» la figura 20.a.
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A medida que disminuye la temperatura aumenta la cantidad de fase sólida 
;l expensas de la fase líquida como para el caso de solubilidad total visto anteriormen­
te. A una temperatura muy cercana a T g , por ejemplo, T3 el equilibrio se establece 
entre líquido L3 y sólido S3. Punto D en la figura 18.

En la figura 20.b. se observa una mayor proporción de faseoC con respecto 
a la figura 20.a. A la temperatura eutèctica hay 3 fases en equilibrio: líquido, ©í y 

es decir aparece una fase nueva que antes no existía.

En la figura 20.c . se ven los cristales de «C que ya solidificaron, ’ 'islotes” 
de eutèctico y líquido que corresponde al punto F de la figura 18. Cuando toda la alea­
ción ha solidificado la estructura es la de la figura 20.d.

Aplicación de la regla de la palanca

La regla de la palanca se puede aplicar a temperatura eutectica en el campo 
oC + L para hallar la cantidad relativa de oC y líquido; en el campo y3 + L para 

hallar la cantidad relativa de p i y L; en el campo oC + para hallar las ointidades 
relativas de d  y y'S en el eutèctico y en el total de la aleación. Figura ¿1 .

Hasta ahora so analizó el comportamiento de una aleación de contenido de so ­
luto menor que el eutèctico o aleación hipoteutéctica. Para una aleación de mayor con­
tenido de soluto que el eutèctico, o hipereutéctico se razona de la misma manera. La 
solución que solidifica antes que el eutèctico se llama fase proeutéctica.
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£ #  r¿ ¿Tor£C‘7-/ea 
JT* ía  /tzivtc/av

Es do hacer notar que «i bien la morfología de las aleaciones do composición 
eutéctlca, hipo e hiper eutéctlca son distintas, las fases presentes en cualesquiera de 
ellas son las mismas: o( + . La diferencia que se observa corresponde sólo a la dis­
tinta distribución de las mismas en la aleación.

III.4 ,4 . Solubilidad parcial

El diagrama eutèctico visto presenta el fenómeno de la "solubilidad parcial",
«s decir que el metal A puede disolver cierta cantidad de metal B pero si se supera 
una determinada concentración se forma una nueva fase. Para la figura 15 la nueva fase 
es una solución sólida de B en A. En esa figura las lineas MN y RP son las curvas de 
solubilidad, es decir, las curvas que dan las cantidades máximas que A puede devolver 
a B y B a A a diferentes temperaturas. Estas lfneas, se llaman también lineas de 
s o Iv u b  .

El caso que se ha ejemplificado, en el cual las líneas 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 bifásico o< + la aleación no sufre más modificaciones aunque 
la temperatura varíe. Otra cosa sucede en un diagrama como el de la figura 22,que 
tiene un carácter más general.

Una aleación de composición C i, en el punto M,a temperatura T^es monofá­
sica, figura 23.a. Si se enfría seguirá siendo monofásica hasta llegar a la temperatu­
ra T3. Por debajo de ella aparece la fase ñ  no ya en un proceso de solidificación co ­
mo en el caso eutóctico sino en un proceso que transcurre totalmente en estado sólido 
(esta es una de las llamadas transformaciones en estado sólid) figura 23.b. A tempe­
ratura T5 habrá una cantidad de fase y3 que se podrá hallar aplicando la regla de la 
palanca. A su vez la solución sólida óL cambia de composición y como consecuencia
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de esa p re c ip ita c ió n  s u fre  un em pobrecim ien to  de s o lu to . Lo m ism o o c u r r ir ía  para  
una a le ación  de com posic ión  C 3 .

Figura 23
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OI.4 .5 . El concepto de reacción en los diagramas de equilibrio

Cuando un diagrama binarlo presenta un punto invariante es frecuente llamar 
feaoclón a la transformación que se produce cuando se callenta o se enfría una alea­
ción que pasa por el punto invariante. Se habla asf de reaoolón eutèctica, reacción pe­
rl tee tolde, etc. El significado del término «o está bien definido aunque eatá asociado 
fundamentalmente a la descomposición o recomposición de una de las fases a partii*' 
de otras . A sf en la solidificación de un eutèctico se puede decir que el liquido se des­
compone en dos fases sólidas de diferente composición (ya que solidifica en forma In­
congruente) de la misma manera que en una reacción qufmloa A m ♦ n + se puede 
descomponer en Am Br + Bs>

Á _  , Br + s «H* Am Br + An Bsm + n

Al considerar estos fenómenos como "reacciones” entre fases tienen sin em ­
bargo la ventaja de asociarlos a una expresión de forma simbólica ccrao para las retto - 

•filones quím icas.

Asf la reacción eutèctica se expresa mediante la siguiente reacción 

L r — — — ■»”-
vr,A'~À»m/t0t*éo

que se verifica a una tempor&turs única. 

Gráficamente :

í« ) -----------* ------------------< f

 ̂ La exlateccla de un eutèctico o de otra reacción en un diagrama de equilibrio
* ft i  generalmanta asociada a una estructura resultante de morfología característica. 
A s í se habla de esixjctura eutèctica y se verá luego la morfología de peri tá c tic o s , s in  
embargo, por metalurgia de polvos, se puede preparar una aleación de composición 
eutèctica sin reallaar una transformación eutèctica. Puedo seguir llamando a esa alea­
ción un eutèctico ? 81 bien se trata de un problema de definición hay que ten er en cuenta 

sigue t<an§«3rt$o sentido el término eutèctico, pues a esta composiciónfet aleación fu n -
;étt&  a una temperatura única, como un metal puro. ;' i .

¿ , 
s Y , Es importante remarcar que el diagrama de equilibrio, aplicado eatrlctamen- 
Jp n® dR Información sobre la estructura que tendrá una aleación a una dada tempera*

i en la mayoría de lo» casos las aleaciones se obtienen por fusión y 
^ s u fre n  calentamientos o  enfriamientos que las obligan a sufrir 

éstas n7eaeck>fies" influyen sobre la estructura (y ésta sobre las 
Exacción permite expresar un fenómeno de gran importancia



p rá c tic a  y  de l cua l se pueden e x tra p o la r o p re v e r la s  e s tru c tu ra s  re su lta n te s .

I I I . 4 .6 . A lgu nos casos p a rtic u la re s  de sistem as eutdotlcos

a ) E l m etal B  es p a rc ia lm en te  so lub le  en A  p ero  e l m etal A  es in so lu b le  en 
B , fig u ra  24. A  la  Izq u ie rd a  de E  e l d iagram a es com o e l ya  e xp lica d o . A  la  derecha 
de E  la  d ife re n c ia  con lo s  o tro s  es que la  zona de / i  se ha reducido  hasta no p e r más 
que la  lfiie a  del m etal B  p u ro .

b ) Ta n to  A  com o B  son m utuam ente in so lu b les en estado s ó lid o . F ig u ra  2 5 .a . 
A q u f p a ra  am bos com ponentes e l ran go  de so lu b ilid a d  es estado só lid o ; se  ha re d u c id o  
a la  lin e a  d e l e lem ento p u ro . En  re a lid a d  no puede e x is t ir  una in so lu b ilid a d  to ta l y  en 
consecuencia  a una esca la  aprop iada e l d ia gra m a  d eb e ría  s e r e l de la  fig u ra  2 5 .b .

F igura  25
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o ) En estado só lid o  e l m etal B  es pa rc ia lm en te  so lub le  en A  pero  A  es in s o lu ­
b le en B y  la  tem pera tu ra  de l eu tèctico  d ifie re  m uy poco de la  de l com ponente B . En 
este oaso e l d ia g ra m a  a es un d iagram a del s istem a eu tèctico  en e l que p o r la  esca la  
del d ib u jo  o p o r d ific u lta d a i expe rim en ta le s en su determ inación  no se le  ha podido dar 
su ve rd a d e ra  fo rm a  que es la  fig u ra  2 8 .b .

F ig u ra  26

d) La so lu b ilid a d  m áxim a de B en A  ( a tem peratura  eu tèctica ) se acerca  a la  
oom poslolón  de l e u tó c tlo o .

La  fig u ra  27 .a . co rrespon d ien te  es e l caso extrem o de un d iagram a oom o 27.
b .

F igura  27
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Ilí. 8 , Sistemas peritáciiooe binarios

Los ai a tamas peritéctioos, ai igual que los eutócticoa, poseen un punto in ” 
variante en ei que coexisten tres fases, la reacción característica se expresa por:

a  enfriamiento .L + 19 ..— —.i.— ■ —.p»- CC

Es decir que por enfriamiento dos fases, una líquida L y una só lida /3  r e a c ­
cionan para dar una única fase sólida oC de concentración distinta a la anterior. A su 
vez por calentamiento, un sólido o í funde en forma incongruente dando origen a una 
fase líquida y una sólida/^ .

QI. 6 . 1 . Descripción del diagrama

Un ejemplo de diagrama peritéctico se ve en la figura 28. En ella se indican 
las fases que aparecen en los distinto? campos. Como en los diagramas anteriores, 
las reglones que se encuentran entre zonas monofásicas, corresponden a sistemas en 
que se encuentran dos fases en equilibrio. Con concentraciones dadas por los extre-

w. solidificación de líquidos de concentraciones inferiores a C i o superiores 
a Cg es encerg ente análogo ai de sistemas isom orfos. Al igual que para loa sistem as 
eutèctico» ¿a. de soivus en general no será vertical sino que ia solubilidad de R 
en A y d. A ej a estado sólido puede ser función de la temperatura lo  que da lugar 
a precipitado ¡stado sólido.

U Ì.6.2 . Solida m de aleaciones de concentración peritéctica Cp
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Al llegur a T I , figura. 2H, com ienzan a separarse crista les á& j9 do concen ­
tración Cfc>. A medida que disminuye la temperatura aumenta ia proporción de sólido 

^ 3  a expensas dol líquido. Ui concentración d e /3  va siguiendo la curva de sóiiaus 
y la dol Ifquido la curva de Ifquidus, la proporción en que se encuentran ambas fases 
a cada tem peratura se determ ina por la regla de la palanca. P or ejem plo a T2, se 
tendrá una m ezcla  de crista les  de de concentración C4 embebidos en un ifquido 
de concentración C2, figura 2 9 .a : y a una temperatura ligeramente superior a 1a p e - 

r ité o tlca  las concentraciones de las tases L y J3 en el equilibrio serán 01 y C3 res ­
pectivam ente y la proporción de será  máxima en este punió. Figura 2 9 ,b. A T p  
se produce la reacción  -/

L (c .)  + j[3 (G )& ¿ * < *  C cj

Do manera que coexisten las tres fases en equilibrio (punto invariante). Si 
so deja com pletar lu reacción  (lo que demanda mucho tiem po) se tendrá finalmente 
una estructura m onofásica form ada por crista les  de d  de concenti'ación Cp. (figura 
2 9 .d . ) .  Esta estructura no sufrirá m odificaciones u lteriores por enfriam iento.

Figura ‘¿9
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ni.6.3. Solidificación de sistemas hipoperitécticos

Se toma como ejemplo la solidificación de un liquido de concentración C2.
.Loa primeros cristales de J j  comienzan a aparecer a T2 y tienen una concentración 
igual a C4. A medida que desciende la temperatura, aumenta la proporción á e fi , 
cuya concentración varía a lo largo de la curva C4 C3 y la concentración de líquido 
a lo largo de C2 C1. Al llegar a Tp, parte del líquido de concentración C1 reacciona 
con todo el s ó l i d o d e  concentración C3 para dar c í (de concentración C p ) .  La tem- 
jperatura permanece invariante hasta que desaparece una de las fases quedando final­
mente fase sólida oC (de concentración C3) y parte del líquido que no reaccionó (de 
concentración C l). Por ulterior enfriamiento sigue el proceso de solidificación aumen­
tando la fase a expensas del líquido remanente hasta que a T3 todo el líquido ha so ­
lidificado. La concentración de la fase durante esta última etapa, sigue la cirva 
de solidus correspondiente Cp C2 y el líquido la de líqujdus igual que en un siste na 
isomorfo. A temperaturas inferiores a T3 el sistema es monofásico: de concen­
tración C2 (figura 29 .d .).

III.6 .4 . Curvas de análisis térmico

Para las diferen tes concentraciones las curvas de enfriamiento aparecen en 
las figuras 30 .a .b . y c .  Para concentraciones iguales o inferiores a C l , figura 30. 
a. la curva de solidificación es semejant» a un sistema Isomorfo. Los puntos de in­
flexión corresponden a puntos de la curva de liquidus y solidus respectivamente.

€ < c t c¿ C Cjg c cp c ~ Cp

Figura 30



Para una concentración Cp figura 30.c . , desde un punto en el líquido hasta 
la temperatura T p la curva de solidificación eB semejante a la de un sistema isom or­
fo . A TI en que comienza a solidificar, aparece un cambio de curvatura en la curva 
de enfriamiento.

A temperatura Tp se produce la reacción peritéctica, con solidificación a 
temperatura constante. Posteriormente el metal se enfría en la forma conocida pa­
ra un ^ólldo que no sufre ninguna transformación .

Para una concentración C2, figura 29.h. hasta Tp es anàlogo al caso ante­
rior . El punto de inflexión en T2 corresponde al comienzo de la solidificación. A 
TP aparece la meseta, correspondíante a la reacción peritéctica nulivariantc.

En este caso sin embargo, es de hacer notar que la meseta es más breve quo 
para el caso anterior. Luego de la reacción peritéctica el sistema contiene aün una 
fase líquida. Esa fase solidificará como un sistema isomorfo lo que se traduce en la 
curva de forma conocida. El punto de inflexión en T3 correspode a la terminación òe 
la solidificación (punto en curva de solidas).

III.7. Transformaciones en estado sólido

III.7.1 . Hasta ahora se han visto casos en los cuales intervenía una fase líquida. Se 
examinarán ahora dos reacciones en las que las lases que intervienen son sólidas .
Las transformaciones de fase que ocurren en equilibrio, ai variar la temperatura,se 
asemejan a las de los sistemas eutécticos y peritéelicos.

III.7 .2 . Sistema eutectoides binarios

Una aleación como la de la figura 31 solidifica como un sistema isomorfo.
Eb decir que a alta temperatura las fases t de los metales A y B son totalmente 
solubles. A más bajn temperatura se producen transformaciones alotrópicas que in­
troducen la aparición .de insolubilidad parcial entre esas fases.

Como el sistema se comporta en forma muy semejante al del eutèctico esa 
transformación Y —» ■ °<' + j&  (enfriamiento) ha tomado el nombre de eutectolde.

El diagrama característico es :
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Para analizar la evolución de las fases durante el eníriaít'lento ae deben ha­
cer las mismas conside raciones Que para los eutéefeleos teniendo en cuenta que donde 
dico "líquido" debe lcerse"Fase J " .

Un sistema muy importante, el Fe-C presenta una reacción ¡ie este tipo que 
se verá en detalle más adelante en el capítulo correspondiente..

111,7.3. Sistemas peritectoide binarlo

Ejemplo figura 32. Están caracterizados por la reacción

í + | 3

y se esquematizan

r

Ta T

Z

r

1 F

\ X N ^

“V
r * j *

ex  -t-
■ J*

f9

Figura 31 Figiita 32

El razonamiento que se sigue para comprende?; como produce la reacción 
pontectoide en equilibrio es semejante al visto para pentáctioos reemplazar do el tér­
mico "liquido" por el de "fase  ̂ " . Las curvas de análisis f^Tnicd tambié'i son seme­
jantes. En éstas últimas hay que tener en cuenta que los calorec latentes de reacción 
son menores que para la solidificación yen consecuencia los rarnbios curvatura du­
rante el enfriamiento serán menos notabius .

III. 8 . Diagram "s complejos

III.8.1 . I2n rtlajjramas corres pondi en *.os a sistemas ciifé.rtieo^, »erutécticofl , eu-
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tectoides y peritectoldos, se ha analizado una sola reacción.

Sin embargo, en muchos de los diagramas de aleaciones metálicas^se pre­
sentan más de una reacción, por lo que se denominan Diagramas complejos.

El análisis de los mismos se simplifica, si se sigue la sistemática detalla­
da a continuación:

1) Identificar las reglones monofásicas, identificando cada zona la fase corres- 
, pondiente.

2) Recordar que las regiones encerradas entre zonas monofásicas corresponden 
a sistemas bifásicos en los que la composición de las fases en equilibrio pa­
ra cada temperatura están determinadas por los extremos de las conodales.

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

III8 . 2 . Diagramas con fases intermedias

Hasta ahora so han examinado diagramas en los cuales las fases sólidas pre­
sentes son fases terminales, es decir soluciones sólidas isomorfas en los metales 
puros.

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

Estas fases intermedias no son isomorfas con los componentes puros y se 
presentan en un rango de composición que no limita con ninguno de los componentes 
puros. Por ejemplo, en la aleación Cu-Zn, figura 33, el cobre y el Zn tienen una 
estructura fcc y hcp respectivamente. Sin embargo la aleación formada por 40 at.% 
en Zn tiene una estructura bcc. Esta estructura bcc es una fase intermedia (ie las 
cuatro que presenta el sistema CuZn.

Cuando el rango do existencia de estas fases intermedias es muy estrecho
o incluye una composición que corresponde a una relación sencilla entre átomos de los 
metales puros, puede suponerse la existencia de un compuesto de fórmula definida 
An Bm ai que se denomina compuesto Inter metálico. Los compuestos intern’.etálicos 
pueden fundir o transformar al estado bólido en forma congruente o incongruente.
Las transformaciones de fase incongruentes de los mismos dan lugar a reacciones 
peritócticos o peritectoides.

I as figuras 34, 35 y 36 son ejemplos de óiagrama? aon compuestos t  me­
tálicos y fases intermedias. Los tres casos presentan compuestos inter me! ática-? 
con propiedades de fusión congruente, de manera que el diagrama complejo puecie di­
vidirse para su análisis en sistemas binarios simples .
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F igura  36



I I I .9 . In m iscib ilidad  parcia l al estado líquido

Hasta ahora se han examinado sistemas en ios que ios metales al estado 
líquido son mutuamente solubles en todas proporciones. Queda por analizar enton 
eos, aquollos sistemas en que existe solubilidad parcial al estado líquido.

n i .9 .1 . El caso limito corresponde a sistema« tales como el Fe-Pb que ptusf. ntüij 
una solubilidad mutua tan escasa que son prácticamente insolubles entre sf al esta­
do líquido y sólido. El diagrama de equilibrio (figura 37) se reduce a las horizonta­
les coreespondiontes a las temperaturas de fusión de ambos metales puros y duran­
te la solidificación cada metal cristaliza en forma independiente.

Ta

A f/) + JS/7)

Ate) + £>U)

Figura 37

Para el sistema AB de la figura 37 por encima a habrá dos faros líqui - 
das. A pui;o y B puro líquidos. A TA solidifica el metal A; entre y Tg el s latero* 
estará formado por cristales de A puro y líquido B puro. A T jj solidifica el meta! B 
y por debajo de T g  habrá dos fases sólidas; A y B puros.

III.9 .2 . Un caso más común es aquél en que ios componentes presentan solubilidad 
parcial al estado líquido. Figura 38. La solubilidad es función de la temperatura y 
por encima de un cierto valor, denominado temperatura crítica ambos metales líqui ­
dos son completamente m isclbies. Por encima de Tq por lo tanto, el sistema ser:', 
monofásico (Líquido L) y por debajo de Tq se separarán dos faseb líquidas conjuga­
das L! y L j j ,  cuyas concentraciones, como encuaiquier cambio bifásico, están darías 
por extremos de las conodales a cada temperatura y la proporción en que se encuen­
tran, por la regla de la palanca.

Si so disminuye aún más !a temperatura, ia forma del diagrama depende d.-; 
grado de solubilidad quo exista en el punto de fusión de ios componentes puro*
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111.9.3. Si como en el sistema Al-Na, la solubilidad es nula a la temperatura de fu­
sión de los componentes puros, el diagrama presenta la forma del de la figura 39.

Si se enfría una aleación de composición c desde Tq, hasta llegar a Ti habrá una sola 
faso líquida. A T j se separa una nueva fase líquida de composición C '. A medida que 
se disminuye la temperatura la composición de h\ y L ĵ sigue ias curvas de solubilidad. 
Por ejemplo, a T2 serán C1 y C2 respectivamente.
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A ift solubilidad do B en A es nula y el liquido que solidifica o h  A puro. 
Untre y T jj til sistema estará formado por sólido A puro y liquido ouya composi­
ción varfa ontro C3 y 1J puro. A TB solidifica B puro y por debajo de esta temperatu­
ra tendremos ambos metales puros y sólidos.

II I .0 . 4 .  Slnleinns monotóoi lo oh

Cumulo a la temperatura de fusión do uno do los metalen puros, bi solubill 
dad al Oslado líquido no ^s nula, su tiene un síntoma monoHVtioo. Kn gonoral, **l a 
((recado de soluto, disminuye el punto de fusión de lu aleación y la forma del diagra­
ma es como el de la figura 40.a. A T^j tiene lugar la roneelón nulivariaido.

1 ■-"*—- — »»• A t L i

Figura 40

La figura 40 .b. también corresponde a un sistema moaot.éctico en ei que 
hay solubilidad parcial al estado líquido tanto en 1’a  como en Tjj.

F,n la figura 41 se ha dibujado un caso más general en el que existe soiub'H 
dad parcial al estado sólido. La reacción monotéetica en este caso sorñ :

L , -------------► o ( - j - L 3r



El análisis de este diagrama (figura 41) p&ra concentraciones inferiores a 
es igual ài de un sistema isomorfo.

Para concentraciones entre C1 y C2 se puede razonar de la misma manera 
que en el caso que be estudia en eutécticos (concentración C l, figura 22}. Para la 
composición C3, hasta la temperatura Tg se tiene un caso semejante al anterior con 
la diferencia que en lugar de 11 precipitar" una fase sólida, "segrega" una faae líquida, 
y por debajo de Tg precipita la faae sólida .

Aieacío'n de composición monotéctica -Cm'por debajo de la temperatura 
crítica se tiene la fase L¡, ai llegar a precipitará cristales oC con iormación 
de un líquido de composición C4 (como un eutéctioo en que una de las fases fuera lí­
quido).

A medida que desciende la temperatura, tanto la composición de la fase sóli­
da como de la fase líquida, se van modificando según las curva» de solidus inferiores 
y liquidus inferiores y la regla de la palanca da las proporciones en que varían las fa­
ses. Ai llegar a TE el líquido solidifica como eutéotico. Es de notar que en lugar de 
un diagrama con reacción eutéotico, podría haber un diagrama con reacción peritécti- 
ca.

Te

-ttFigura 41

III.9 .6 . Sistema binarlo sintáctico

Se presenta en sistemas binarios con solubilidad parcial
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al estado líquido en que además ae forma una fa j« inu-rmudia dentro dci rangn de 
solubilidad parcial del lfquido. La fusión de ia íase intermedia se  realiza en forma 
incongruente, dando origen a dos fases liquidad conjugadas. Análogamente, por en­
friamiento doB fases líquidas conjugadas reaccionan para dar un «olido.

La reacción característica se expresa :

L

 j <ettíbeam ñiriéo
x +  ^

y se puede esquematizar

En la figura 42 ae muestra el diagrama de un sistema de esto tipo, en el 
cual Be ha dibujado en trazo punteado la parte complementaria que incluya dos reac­
ciones eutèctica» . Al Igual que en los sistemas monotécticos, también puede presen ­
tarne combinando con reacción peritéctlca o eutèctica.

Para la composición sintáctica Cs por debajo de la temperatura Vi e* üqui'ío 
L se separará en dos fases líquidas Lj y Ljj. Estas fases líquidas al licuar a la le*n 
peratura Ts reaccionan entre s í  dando origen a una fase sólida única,yá .

En realidad como para el caso de los peritécticos el tiempo necesario j>;:>r;? 
que esta reacción se complete es muy grande, y más aún si duran! el estado hípí <o 
se produce una decantación debido a la diferencia de densidad de y L¡j. Aún en o ’ 
caso dn que ésto no suceda, la reacción entre Lj y Ljj se produce, en la interfa:5e y 
la formación de fase A  retarda cada vez más la reacción. En consecuencia, en con - 
diciones de no equilibrio, cada líquido solidifica independientemente. Este «;.su“ni:\ 
presenta en realidad muy poco interés práctico.
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OI. 10. íteglas de coas truc ción de loe diagramas de equilibrio (Rhines)

1 i Ya so explicó que para los sistemas isomoríos que presentan máximo o mí­
nimo, el pinto de fusión congruente coincide con ese máximo o mínimo. 
Figura« 12 y*13.

2) Las proiougacionas de las líneas que limitan un campo de dos fases deben
entrar en otro campo de dos fases. Figura43.

Figura 43

3) Reglones-de una fose pueden tener en común sólo un punto, nanea una línea 
(por ejemplo dos puntos de transformación congruentes).

4) Dos regiones monofásicas adyacentes están separadas entre sí 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 encontrar alternadamente campos de 
una y dos fases" , es decir que no pueden encontrarse campos adyacentes 
con el mismo número de fases.

5) A partir de una isoterma de reacción se deben originar 3 campos de dos fa­
ses. De cada línea de reacción trifásica deben radiar 6 límites de fase.

OI.11. Errores de construcción

a) Se h?» cometido el error de trazar una línea de reacción que no es isotér- 
' mica (no es nulivariante). Figura 43.a.

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

c) Hay 4 fases en equilibrio, a La temperatura de reacción io cual tístá. contra 
la regla de las fases . Figura 43 .c .



III. 1 2 .T e o r ía  de a leacion es

Habiendose estudiado las distintas formas que presentan ios diagramas 
do equilibrio, cabo preguntarse: Es posible predecir ciertas características del 
diagrama de un determinado sistema, tales como el grado de solubilidad de un 
metal un o*ro? Cómo < ;»*an relacionadas las propiedades de las aleaciones con su 
estructura? Cómo puede un diagrama de equilibrio predecir el comportamiento de 
una aleación?

La teoría de aleaciones tiende a obtener la respuesta a estos interrogantes, 
a través del conocimiento de la naturaleza de las soluciones sólidas y fases inter­

. medias.

Soluc iones sólidas

Dos metales forman solución sólida cuando la mezcla entre ambos da como 
resultado un sistema homogéneo (monofásico) Figuras 44 y 45. La solución de un 
metal (soluto) en o*ro (solvente) Isomorfa con el solvente se denomina solución só li­
da terminal y se caracteriza porque las propiedades de la aleación son semejantes 
a las del componente puro en mayor proporción.

De acuerdo a la forma en que están ubicados los áfomos de soluto en la red 
cristalina del solvente. La solución puede ser de dos tipos: susM*uc lona les o inters­
ticiales, según los átomos de soluto, reemplacen a los de solvente en la red cristali­
na o bien se ubique en los agujeros de la misma.

• o o o

oG

o o

• o o • o  o o o

o • o o O  O  
•

o o

o o o
o  o o o

Solución sólida sustltucíonal Solución sólida intersticial
Figura 44 Figura 45

Soluciones sólidas intersticiales

Son aquellas en las quo Ion ¡í'nmi'H do soluto se ubican en los "agujeros" o 
intersticios de la red del solvente. Figura 45. El factor más importante da la posi-



bilidad de formación de este tipo de solución,es el tamaño atómico: los átomos de 
soluto deben ser pequeños, menos de 0,59 el diámetro atómico aparente del solven­
te. Prácticamente los únicos elementos que eneran en solución intersticial son C, N­
B e H. Aán así, éstos son más grandes que los intersticios de la red y al introducir­
se la deforman, por lo que la solubilidad de esfe tipo de sistemas es restringido. 
Ejemplo de este .tipo se encuentran en los diagramas C-Ni; C-W; B-Ti.

Soluciones sólidas sustitucionales

Son aquéllas en las que los átomos de soluto reemplazan a parte de los de sol­
vente en el retículo cristalino, figura 44. Este reemplazo no provoca una alta distor­
sión de la red, siempre y cuando los tamaños atómicos de ambos metales sean semejan 
tes, de manera que es posible encontrar sistemas con soluciones sólidas sustituciona- 
les que presentan un rango amplio de solubilidad, ejemplo: solución sólida c*f en el s is ­
tema Cu-Zn. Si en cambio, el tamaño atómico entre los metales es muy distinto, la 
distorsión de la red aumentará rápidamente con el agregado de soluto, y llegará un 
punto en el cual se formará una segunda fase de menor energía a expensas de la prime­
ra.

Hume-Rothery encontró que para que se formen soluciones en rangq extendi­
do, los diámetros atómicos aparentes no defen diferir en más del 15%.

I . I I . MI I I I  A N I l  S d l l l l  NO I . Ü T I O N N

Esta regla puede visualizarse en la figura 46 sobre lo que están señalados los 
límites +15% , del tamaño atómico para la Ag y el Cu. Los elementos cuyos tamaños 
están dentro de esos límites, tienen factor tamaño atómico favorable pero la forma­
ción de soluciones sólidas en un rango amplio.

El factor tamaño es condición necesaria pero no suficiente. Dos elementos 
deben tener también un carácter electroquímico semejante, ya que si uno es mucho



más electropositivo que el otro, henderán a formar fases intermedias estables 
o compuestos intermetálicos como es el caso de los sistemas Mg-Te; Mg-Pb, 
Zn-Se.

Si bien los factores más importantes en la formación de soluciones termi­
nales en un rango amplio sai el tamaño atómico y el carácter electroquímico rela­
tivo, si se comparan los rangos de solución sólida terminal de los sistemas Cu-Zn, 
Cu-Ga; Cu-Ge y Cu-As (Figura 47) en los que el tamaño atómico es favorable y las 
diferencias electroquímicas no son muy pronunciadas es posible observar que el 
rango de fase terminal es tanto mayor cuanto menor es la valencia del soluto.

Hume-Rothery encontró que el límite de solubilidad ocurre a aproximada­
mente la misma concentración electrónica (námero de electrones de valencia por 
átomo de la red). Esto puede visualizarse en la figura 48 en que están graficadas 
las curvas de solubilidad de distintas aleaciones de Cu y Ag (ambos monovalentes) 
en función de la concentración electrónica. Excepto los sistemas Cu-Sn y Cu-In 
que tienen factor tamaño poco favorable, la máxima solubilidad coincide en todos 
los casos con una concentración electrónica cercana a 1 ,4 .
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Figura 48

Resumiendo, la formación de soluciones sólidas en rango extendido, se pré­
senla sólo en soluciones de Hpo susMhicional y nunca intersficia l. En las primeras, 
se deben cumplir ciernas condiciones que es*án dadas por las reglas de Hume-Ro»hary.

1) Diferencia de tamaño atómico menor del 15%
2) Carácter electroquímico semejante
3) Facter valencia

El caso límite de solubilidad al aseado sólido, es el de sistemas que presentan 
solución sólida en todo el rango de composiciones, para lo cual, además de las reglas



enunciadas previamente, debe cumplirse que ambos metales cristalicen en el mis­
mo sistema. Es^a condición es evidente ya que la solución sólida en este caso es 
isomorfa con ambos componentes y por lo «-ante éstos también deben ser isomorfos 
en «re s í.

Fases intermedias y compuestos intermetálicos

Muchos diagramas de equilibrio presentan soluciones sólidas no terminales 
(en rangos intermedios de concentración) y que generalmente no son isomorfas con 
los metales puros. Estas se denominan fases intermedias . E j.: fasesJ b  y £
en el diagrama Cu-Zn (Figura 34).

La naturaleza de las fases intermedias es análoga a la de las soluciones sóli­
das terminales. Los átomos de ambos metales forman la red cristalina y están liga­
dos entre sf por unión de tipo metálica.

Estudios realizados sobre fases intermedias indican que, al igual que en las 
soluciones terminales, el límite de concentración (o rango de concentración) es fun­
ción de la concentración electrónica. Aparentemente, para cada sistema cristalino, 
hay un valor de concentración electrónica límite característica.

Compuestos intermetálicos

En algunos casos, el valor de concentración electrónica característico de una 
fase intermedia, coincide con una relación sencilla ei>tre los átomos de los componen­
tes . Por ejemplo, la fase /2> del diagrama Cu-Zn corresponde a aproximadamente 
50% atómico de Zn. Este hecho hace suponer la existencia de un compuesto interme­
tálico de fórmula Cu-Zn.

Sin embargo, la fórmula Cu-Zn no corresponde a un compuesto desde el punto 
de visfa químico ya que ambos elementos están asociados por unión metálica, siendo 
la característica fundamental el valor de concentración electrónica por lo que se de­
nominan Compuestos electrónicos". Otros tipos de compuestos intermetálicos son 
de tipo iónico, como en el sistema Mg-Pb, o puramente covalentes como en el s is ­
tema Zn-Se. En estos casos, el rango de existencia de la "fase intermedia" es suma­
mente estrecho y corresponde a la solución del metal puro en el compuesto.

La formación de uno u otro tipo de compuesto intermetálico depende fundamen­
talmente de la diferencia de carácter electroquímico de los metales que forman la 
aleación y existe teda una gama de compuestos desde los puramente iónicos o cova­
lentes a los electrónicos.

En realidad, desde el punte de vista termodinámico, el factor determinante 
en la formación de solución es sólidas terminales o fases intermedias de distinto ti­
po, incluyendo compuestos intermetálicos, es la relación entre las fuerzas de atrae-



ojón entre Job átomos de la misma especie, respecto de las fuerzas de atracción 
eo*re átomos de especies diferentes .

En ana aleación formada por dos metales A y B puede ocurrir que:

a)- Los átomos de A y B sean atraídos más intensamente por átomos de la misma 
especie que por átomos de la especie diferente.

b> Los átomos se sientan més atraídos por los de especie diferente.

c) La atracción sea lia misma para átomos de igual o diferente especie.

El caso a> puede originar en una solución sólida un cierto agrupamiento de áto­
mos de la misma especie (fenómeno llamado "cluaf'ering"). Puede también provocar 
la formación de dos fases diferentes, una rica en el metal A y otra rica en metal B.

El caso toi) puede originar en una solucién'sólida el fenómeno de "ordenamien­
to" que se verá a continuación, o llevar a la formación de fases intermedias.

El caso c) corresponde a*una' solución sólida desordenada.

Soluciones ordenadas y desordenadas

En una solución de tipo sustiHicional, es posible imaginar los átomos de solu­
to distribuidos al azar como en la figura’48 a) o bien siguiemto un ordenamiento regular 
figura 49 b).
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Solución sólida desordenada
(b)

Solución sólida ordenada

Figura 49
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En general, y en especial a temperaturas altas, las soluciones sólidas pre- 
s^atan un ordenamiento al azar por lo que se denominan desordenadasEn algunos 
ca*os, sin embargo una fase puede presentar por encima dé una cierta temperatura 
una estructura desordenada y por debajo de la misma una estructura ordenada: solu­
ción ordenada. v

Volviendo al diagrama Cu-Zn, la fase /& , por encima de una temperatura 
comprendida entre 454 y 468°C (dependiendo ésta de su concentración) es de tipo de­
sordenada, mientras que por debajo de esas temperaturas la estructura es ordenada 
por lo que se indica como fase y2> .



TEMA m

A P E N D IC E  I

S IS TE M A S  T E R N A R IO S

1 . IN T R O D U C C IO N

La re p resen tació n  g rá fic a  do un d iagram a de e q u ilib rio  p a ra  un B ls te m a  de 
dos com ponentes, en que se in c lu ya  com o v a ria b le s  presión y  te m p e ra tu ra , n e ce s i­
ta  un g rá fic o  en tre s  dim ensiones .

S i se m antiene oonstante la  p re sión  (generalm ente 1 a tm )s e  tienen loe  d ia g ra ­
mas de e q u ilib rio  en dos dim ensiones ya  v is to s .

En g e n e ra l, la  re p resen tació n  g rá fic a  para  com ponentes re q u ie re  un espaolo 
de (N  + 1) d im e n s io n e s, y  en caso de m antener constante ia  p re s ió n , de N  d im e nsio ­
n e s .

P a ra  sistem as de tre s  com ponentes, la  re p re se n ta c ió n  Be re a liz a  m ediante 
p rism a s com o Io b  de las fig u ra s  1 .a  3, en los que la  com posición  d e l s is te m a  está 
rep resen tad o sobre los planos h o rizo n ta le s  y  la  tem peratu ra  sobre e i e je  v e r t ic a l.



2 stati

Figura 2

F igura  3



3 sta ll

Sin em b argo , la  com p ilación  de tem peratu ras de tra n sfo rm a ció n  y  fases 
en e q u ilib r io , m ediante m odelos e sp a c ia le s , re s u lta  de poca u tilid a d , ya  que los 
datos n e ce s a rio s , son d ifíc ilm e n te  vo lca b le s de esta m anera a l pape l, sobre e l que 
só lo  pueden d ib u ja rse  los p rism a s en p e rs p e c tiv a . Su u tiliza c ió n  se ve re s trin g id a  
a l estudio de un sistem a en p a rtic u la r del que uno con stru ya  su p ro p ia  maqueta so ­
b re  la  cua l pueda tra b a ja r.

En la  b ib lio g ra fía , en cam bio , se encuentran c o rte s  h o rizo n ta le s  o v e rt ic a ­
le s  (se cc io n a le s ) de lo s  d iagram as te rn a rio s .

P a ra  tre s  com ponentes m e tá lico s , la  m a yo ría  de lo s  d iagram as e s tin  com ­
p ilados en "M e ta ls  Handbook" y  en "M e ta ls B eference Bookf' de S m ith e ils  C , J .

la  fo rm a  que adoptan estos co rte s  es v a ria d o . E jem p los de o o rte s  is o té rm i­
cos y  seocionales pueden ve rs e  en la s  fig u ra s  4 y  5 .

A g -H g -S n  
100" C  Isotherm

■fO SO «I ' 
Wt % ihi

F igura 4



4 stali

0 1 %  C 0-5% C

H7 %  Cr

1-0% c  15% C

C-Cr-Fe 
Sectlonal diagrams

Figura 5

Algunos gráficos que se presentan en la literatura son del tipo del de la fi­
gura 6 . En éste se observa con linea llena, la proyección (sobre un plano perpen­
dicular al eje de temperatura) de los valles de la superficie de lfquidus (ver sección
4) y con linea punteada, cortes de la superficie a dlstintás temperaturas.

También es común encontrar sobre un solo gráfico, la superposición de va­
rios cortes isocomposición, para que a través de la comparación simultánea de los 
mismos, resulte más evidente la influencia de un tercer componente en la aleación.

Ejemplos típicos de estos gráficos se encuentran en la bibliografía sobre 
aceros. El de la figura 7 se ha extraído de "Los elementos de aleación en los ace­
ros "  de Bain E . y Paxton H.
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Figura 6
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2. INTERPRETACION DE LOS CORTES DE DIAGRAMAS TERNARIOS

Como se vió en los capítulos referentes a mezclas binarias, la información 
que puede extraerse de los diagramas de equilibrio, incluye:

a) Composición de las fases presentes en el equilibrio y proporción en que se en­
cuentran para una dada temperatura y composición global del sistema.

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

c) Tipos de reacciones (o equilibrios nulivariantes) que presenta el sistema y tem­
peratura a la cual ocurren.

En los diagramas ternarios, toda esta información puede extraerse sólo si 
se cuenta con el modelo espacial.

Los cortes isotérmicos o seccionales brindan una información más restringi­
da. En general, sólo puede inferirse cuáles son las fases pr^-entes a una dada tem­
peratura y composición global del sistema y no la composici< de las mismas ni la 
proporción 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 trifásicos. Como veremos más adelante, 
sólo es posible obtener con este corte, la composición y proporción en que se encuen - 
tran las fases en equilibrio en el campo trifásico. Para conocer las composiciones 
de las fases conjugadas en los campos bifásicos, es necesario que el corte isotérmi­
co incluya líneas auxiliares, llamadas lineas de unión, que, como en el caso de la 
figura 4, por lo general no están señaladas en los diagramas publicados.

En el caso de cortes seccionales en los que permanece constante la composi­
ción de un componente es posible conocer las fases en equilibrio a distintas tempera­
turas, pero no su composición o la proporción en que se encuentran. También se ve­
rá más adelante, la justificación de que en ningún caso es posible completar los cor­
tes seccionales con líneas auxiliares que permitan obtener la composición 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 1600OC presenta una sola fase líqui­
da, a 1400°C dos fases: Líq + sol. sólida <X , a 1260°C tres fases: L + <* + C2 . 
Como se indicó anteriormente, no es posible conocer a partir de este diagrama la 
composición de las distintas fases en equilibrio.

Para la "lectura" de cortes isotérmicos, es necesario, en cambio, conocer 
cómo se grafica la composición de sistemas ternarios. Si bien hay distintas formas 
de graficarlo, la más conveniente y empleada es mediante el triángulo de Gibbs.
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3. TRIANGULO DE GIBBS

El triángulo de Gibbs es un triángulo equilátero sobre el que se represen­
tan las composiciones de sistemas ternarios.

Los tres vértices corresponden a cada uno de Iob tres componentes puros: 
A , B y C.

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

Los puntos interiores a mezclas ternarias.

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

c

Figura 8

Las tres rectas trazadas determinan, dentro del triángulo grande, tres trián­
gulos también equiláteros, cuyos lados cumplen la siguiente relación:

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

Si ahora se toma la longitud del triángulo de Gibbs como 100%, la composi­
ción de cada componente está dada por:

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

Si sobre el triángulo se realiza un ” triangulado” que cumpla las mismas fun-
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clones a un cuadriculado de un gráfico cartesiano (figura 9), la concentración de

o A
<b>

Figura 9

cada componente podrá hacerse fácilmente contando desde el lado opuesto (0%) y % -  
cia el vértice (100%) del componente correspondiente, el número 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 concentración de cada componente puede leerse también sobre los lados 
del triángulo, trazando las paralelas a los mismos. Para ello, sobre cada lado de­
be representarse la composición de uno de los componentes como en la figura 10.

Figura 10 6

Por consideraciones geométricas es posible demostrar que al igual que en 
los diagramas binarios se puede aplicar la reela 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 composición está representada por un punto de la recta que une ios sistemas

c

Figura 11

originales. Análogamente, si una aleación S se descompone en dos fracciones I* y 
Q (por ejemplo una reacción eutèctica) la composición de las mismas están en los 
extremos de la recta que pasa por el punto original. El porcentaje de cada fracción 
está dado por:

%P = SO
PQ

Q =
SQ 
P q

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

% 6
% c

Por ejemplo, en la figura 12 la recta AP representa mezclas en las que
= -xr- con contenido variable de A .Jr c

Figura 12
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Los gráficos vistos tienen zonas de 2 fases y 3 fases. Generalmente no se 
ven zonas de 4 fases, se verá un poco más en detalle algunas características de es­
tas zonas.

Así como en los sistemas binarios, el máximo número de fases que pueden 
coexistir en equilibrio, son tres, en sistemas ternarios:

F = C + 1 = 4

Estas cuatro fases coexisten en equilibrio a una tínica temperatura y cual­
quier variación hace desaparecer una de ellas. Por ello, los sistemas temarios 
con los que se trabaja habitualmente y que están sometidos a fluctuaciones de tem­
peratura presentan tres fases como máximo en el equilibrio.

Los diagramas isotérmicos y seccionales que se encuentran en la literatura 
presentan, por lo tanto, campos de 1, 2 ó 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 
información que puede o no extraerse de los mismos.

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

SISTEMAS CON DOS FASES EN EQUILIBRIO

Todos los sistemas ternarios presentan campos monofásicos y campos bi­
fásicos. Los más simples son los sistemas ternarios isom orfos.

Tres metales, presentan un sistema isomorfo, cuando cristalizan en el mis­
mo sistema y además son solubles entre s í  en todas proporciones al estado líquido 
y sólido.

Al igual que para los sistemas binarios, el diagrama de equilibrio presenta 
3 regiones o campos: dos monofásicos (sólido o líquido) y uno bifásico (sólido +-1Í- 
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 válido todo lo analizado an­
teriormente. Dentro del prisma sin embargo, observamos que se presentan no ya 
curvas del líquidus y sólidos sino superficies de líquidus y sólidus que representan 
las temperaturas de comienzo y fin de solidificación de mezclas ternarias. Esto es 
consistente con la regla de las fases, que 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 definir el estado del sistema. 
Las variables que se eligen pueden ser dos valores de concentración, por ejemplo 
Cá  Y C g en la fase líquida, con lo que queda determinadas la composición de ia fase 
conjugada y la temperatura a la que coexisten en equilibrio.

Las líneas de unión o conodales que dan la. composición del sólido y líquido en 
equilibrio van de la superficie áe solídus a la de liquidus y son perpendiculares al 
eje de temperatura, ya que el equilibrio térmico .implica que ambas fases están a i­
gual temperatura. -

Las variables elegidas pueden ser temperatura y un parámetro de concentra­
ción con lo que los otros parámetros de concentración quedan ya determinados (com­
parar con los sistemas binarios en que fijada la temperatura la concentración de lí­
quido y sólido quedan unívocamente determinadas .

Un corte isotérmico de la zona bifásica se muestra en la figura 13. Las cur-

Figura 13

vas a b y c d corresponden a la intersección de las superficies de solidus y liquidus 
con el piano de la temperatura considerada. La composición de las fases conjugadas 
se leen sobre los extremos de las líneas de unión dibujadas en trozo punteado.

Como puede observarse para cada temperatura no hay una única conodal lo 
que indica que a una dada temperatura, habrá más de un par de fases conjugadas 
que pueden coexistir en el equilibrio y cuyas composiciones dependen de la compo­
sición global del sistema.

Las líneas de unión o conodales se abren en forma de abanico, su dirección 
debe ser determinada experimentalmente y en la mayoría de ios diagramas publica­
dos no está indicada. En estos casos solo puede extraerse del mismo las fases pre­
sentes pero no su composición.

La figura 14 muestra un corte seccional. Para la correcta interpretación 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 está representado en nin­
gún punto uno de los componentes puros.

c ) las líneas de unión no necesariamente terminan en las curvas del corte (figura 14) 
por lo que no es posible determinar la composición de las fases en equilibrio en es­
te gráfico.

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 número 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 solución sólida isomorfa

A y B j
- forman eutécticos binarios -  cuyos diagramas pueden verse sobre las caras 

C y Dj laterales del prisma

Las mezclas ternarias presentan también la reacción eutéctica
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enfriamiento 
L ------------  — ot +

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

Monofásicas 
(V = 3)

bifásicas 
(V = 2)

trifásicas 
(V = l)

íquido L + <=*■

3oluc. sólida L-+ />

3oluc. sólida Cx. ~b Jó

El análisis de las regiones mono y bifásicas es enteramente análogo al de 
sistemas ternarios isomorfos: están limitados por las superficies de Ifquidus, só - 
lidus y solvus. La composición del par de fases conjugadas está dado por los extre­
mos de las conodales y sobre las superficies nombradas. Las conodales son horizon­
tales pero su dirección dentro del plano isotérmico debe determinarse experimental­
mente .

Queda por analizar, pues la región trifásica. 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 paráme­
tro de concentración (C^ o Cg 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 composición de las tres fases en equilibrio quedó 
fijada. La composición de éstas ahora se representa no ya por una línea de unión sino 
por un triángulo de unión.

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

SOLIDUS
SOLIDUS

SOLIDUS

L I Q U I D U S

-  LIQUIDUS Figura 15

SOLID US
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La composición de las tres fases conjugadas está dada por los vértices dei 
mismo S, 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 triángulo de unión, 
están formados por las tres fases mencionadas y la proporción 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 proporción en que se encuentran las tres, fases que para 
un sistema cuya composición global está determinada por el punto P de la figura 16

Figura 16

(en que para simplificar solo se dibuja el triángulo de unión y no los límites de las 
regiones mono y bifásicas) y la composición de las tres fases conjugadas están 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 
proporción en que se encuentran ambos:

%  R =  % o = S P
RO RO

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

( % s j 0= - £ -  ( % T) o = § -

De manera que en la mezcla trifásica
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(%S en O multiplicado por %0 en P)

(%T en O multiplicado por %0 en P)

CORTES SECCIONALES

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

a) el equilibrio trifásico no está representado por una horizontal (como en los bina­
rios) sino por una región trifásica cuyos límites pueden tener cualquier forma y 
sólo por coincidencia rectos.

b) Aún cuando la región trifásica presenta forma triangular ; éste no es el triángu­
lo de unión (abarca distintas temperaturas y por lo tanto sus vórtices 130 corres­
ponden a la composición de las fases en equilibrio.

Este tipo de cortes es útil cuando se desea evidenciar la influencia de un ele­
mento en la aleación sobre los principios de transformación y /o  campos de existencia 
de algunas de laa 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 "V , a la vez que eleva el punto de transformación eutectoide. Se vuelve a recal­
car en este punto que, si bien del diagrama en lineas punteadas (diagrama binario) 
se puede conocer la composición 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 información ya no es más asequible.

EQUILIBRIO TERNARIO TRIFASICO

En un sistema de tres componentes, el máximo número de fases puede co ­
existir en equilibrio a presión constante es:

La coexistencia de cuatro fases es nulivariante y por lo tanto la temperatu­
ra y concentración de las cuatro fases conjugadas está unívocamente determinada.

F = C + 1 = 4
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Se trata de un diagrama en el que ios tres sistemas binarios son de tipo eu­
tèctico y las mezclas ternarias presentan eutécticos binarios representados por la 
unión de superficie de lfquidus y sólidus. Los tres valles de las curvas de líquidus 
se encuentran en un punto señalado en el diagrama como punto eutèctico temario. 
Este punto indica la composición del líquido que a la temperatura eutèctica solidifi­
ca y con precipitación simultánea de tres fases sólidas. Es un ejemplo: de eutèctico 
ternario cuya reacción se simboliza:

enfriamiento A v-L . ' w* C< + jZl +

La reacción es nulivariante. El equilibrio entre las fases ocurre única tem­
peratura. Esto determina en un modelo especial un plano como el sombreado en la 
figura 3. La composición de las fases en equilibrio con este líquido delimita la por­
ción de plano que corresponde a mezclas de tetrafásicas. En términos generales, el 
corte a la temperatura del eutectico temario no interesa. Solo como ilustración se 
transcribe uno en la figura 17. Los cortes que se encuentran más frecuentemente en 
la literatura corresponden a otras temperaturas como el que ilustra la figura 4.

Figura 17

RESUMEN

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

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

a)  
binarios

* PS

para mezclas bifásicas en forma enteramente análoga a los sistemas 
binarios 

8

RS

RP
HS

b) para mezclas trifásicas con la siguiente modificación:

% * -

%S>

JP
RO

JRP.OT 
RO S T

%  T= Si- —  /0 RO ST

4. Los cortes isotérmicos como el de la figura dan la siguiente información:

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

b) La composición de las fases conjugadas en la zona trifásica en la que 
está determinada por el triángulo de unión.

c) La composición de las fases conjugadas en la zona bifásica sólo si 
están señaladas las direcciones de las lineas de unión.

5. En los cortes seccionales se encuentran indicados, al igual que en los isotér­
micos, las zonas mono, bi y trifásicas. En ningún caso puede inferirse a 
partir de un diagrama seccional la composición de las fases en equilibrio 
y aún cuando alguna zona trifásica tenga forma triangular (campo L
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de la figura) es necesario tener presente que éste no es el triángulo de unión.

6 . La regla de las fases aplicadas a los distintos tipos de equilibrio da como re ­
sultado que el sistem a queda determinado en:

-  el campo m onofásico si se fijan 3 variables
-  el campo bifásico si se fijan 2 variables
-  e l campo trifásico fijando una única variable
-  y en el caso de cuatro fases el equilibrio es nulivariante.
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APENDICE II

DETERMINACION EXPERIMENTAL DE LOS DIAGRAMAS

EN EQUILIBRIO

Existen diversos métodos para la determinación de los diagramas de equilibrio 
y la elección del mismo depende de las características 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 aproxim ase 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 máximo error admisible.

1. ANALISIS TERMICO

Si se enfría una aleación a'presión constante, y registra el decaimiento de la tem­
peratura, la forma de la curva Temperatura v .s .  tiempo dependerá de los cambios de fa­
se y /o  reacciones que se produzcan.

La figura 1 sin puntos de inflexión corresponde al enfriamiento do una aleación 
que no sufre oumbios de fase en el Intervalo de temperatura registrados.

T

Figura 1

La figura 2 corresponde al ^nfrlamfmnrir tt» una solución sólida. Como se ha ex­
plicado en el punto III.3. la  temperatura sirve para determinar el punto A de la cur­
va de liquidus.

La temperatura T^ podría Hervir para determinar el punto B de la curva de so li­
dus, solo si la solidificación ne produce en condiciones de equilibrio.
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Las dificultades experimentales que aparecen en «na solidificación en equilibri» 
(tiempo excesivamente largo) hacen que el método no sea utilizado en la determinación 
de la línea de solidus. La figura 3 es un ejemplo del enfriamiento ée una aleación con 
un cambio de fase nulivariante. Tal como se explicó en el punto III 4 ia meseta de la 
figura corresponde a la reacción eutectica

Figura 3

Las curvas dibujadas corresponden a enfriamientos ideales, en el caso real &e 
produce un sobreenfriamiento antes que comienza la cristalización^ lo que dificulta la 
determinación exacta de las temperaturas de transformación.

2. DILATOMETRIA

Este método se basa en que los cambios fase están generalmente asociados a 
cambios de volumen, como consecuencia del cambio de estructura cristalina.

Si se registra ios cambios de longitud de una muestra calentada o  enfriada len­
tamente a presión constante, se obtiene, para un cambio de fase monovariante, un cam­
bio de pendiente, mientras que un cambia deiase nulivariante se registra como una 
meseta.

Por ejemplo para un sistema eutectoide AB, el calentamiento lento de la alea­
ción C da un registro dilatométrico como el de la figura 4,
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La sección 1 -2 es aproximadamente lineal y corresponde a la variación de volu­
men producida por:

variación de densidad de las fases con la temperatura
variación en la proporción de y J b  con la temperatura

La muestra 2-3 corresponde a la variación de volumen (y por ende de longitud) 
asociado a la desaparición de toda la fase y parte de con formación de"% a 
temperatura constante. El segmento 3-4 representa la variación de volumen debido a 
cambios en la proporción entre y '"V y variación de densidad de estas fases con 
la temperatura. ■

Finalmente, el segmento 4-5 representa el cambio de volumen: asociado a la va­
riación de densidad de Tf con la temperatura.

3. DIFRACCION DE BAYOS X

Es posible determinar la presencia de distintas fases en una aleación por compa­
ración del espectro de difracción de la misma con el de laá fases individuales.

Este método permite determinar fácilmente 10% o más de una fase, para propor­
ciones menores, la detección es dificultosa.

Otra aplicación de rayos X a la construcción de diagramas es la obtención-de 
curvas de sol ua u otras transformaciones monovariantes al estado sólido mediante la 
determinación del parámetro de red. Por ejemplo, para la localización de la linea de 
«oJ.vus, se determina el parámetro de red de aleaciones de distintas composiciones: el 
parámetro varía linealmente con el contenido de soluto en la solución sólida terminal, 
permaneciendo invariante en la zona bifásica en que la composición de las fases no cam -



4 dedl

4. METODOS METALOGRAFICOS

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

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

La mayor limitación consiste en la dificultad de retener por temple estructuras 
de alta temperatura.
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TEMA IV

A

B

SOLIDIFICACION

1, Durante el proceso de solidificación átomos (o moléculas) de una fase 
líquida pasan a formar parte de una fase sólida (cristal).

La solidificación se produce a través de una interfase sólido-liquido.
El fenómeno es dinámico y en la interfase un cierto número de átomos
o moléculas (nos referiremos en adelante a átomos ya que nos ocupa­
mos de solidificación de metales) pasan del sólido al lfquido y otras en 
mayor número pasan del lfquido al sólido.

2„ Los átomos en estado lfquido tienen mayor energía que en estado 
sólido a temperaturas inferiores a la de fusión. Al pasar del lfquido al 
sólido ceden esa energía en exceso en forma de calor. En consecuencia 
para que progrese la solidificación se debe extraer calor del sistema.
La velocidad de solidificación está ligada a la velocidad con que se ex­
trae el calor.

NUCLEACION

1, Hasta ahora se ha considerado el proceso de solidificación como el 
desplazamiento de una interfasfe. Esa etapa de la solidificación se lla­
ma de crecimiento y esta precedida por la creación de esta interfase o 
"nucleación".

2. Por debajo de la temperatura de fusión Tjr, el pasaje de átomos de 
la fase líquida a la sólida disminuye la energía del sistema. Sin embar­
go la solidificación no comienza espontáneamente a temperaturas inme­
diatamente inferiores a Tp ya que es necesario primero crear una in­
terfase que exige un aumento de energía del sistema.

Cuando se forma un núcleo sólido esférico de radio r, la disminución 
de energía libre del sistema debido al cambio de fase será :

y el aumento de energía debido a la creación de la superficie del núcleo
es

AF2 -  4 -7rr2(T <2) <r energía superficial unitaria



La variación total de energía será.

A f  = 4 F x + A f ¡á (8)

o sea de (1) y (2)

ÚF = -  - Ti T 3  A Fv + 4 r 2  (T  (*}
3 v

En la figura 1V-1 se ha representado A f »  A f . y ^ Fx 2
Núcleos de radio mayor que r* tenderán espontáneamente a crecer ya 
que ese proceso disminuye la energía del sistema. Núcleos de radio 
menor que r* tienden espontáneamente a disolverse.

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

2 <rr* *
A F ,

y como se puede considerar
. A h . A t  A f  = --  

v t f

x * .  2  ( T  .  T »  _ 1 __________

A h A t

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

Es decir que a medida que disminuye la temperatura (o aumenta el 
sobreenfriamiento) el tamaño mínimo que debe tener un núcleo para 
crecer espontáneamente disminuye. -

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

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

E sta nucleación que ocurre en el seno del líquido se llama homogénea y



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

3. En condiciones ordinarias, los núcleos se forman en las paredes del 
recipiente en que está contenido o sobre partículas extrañas. Esto dis­
minuye el grado de sobreenfriamiento necesario para formar núcleos.
Este tipo de nucleación 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 sólido-lfquido se sustrae calor, la interfase se desplaza de 
izquierda a derecha. Si se extrae el calor a través del sólido el gradien­
te de temperatura será el de la figura IV -6-a y la interfase avanzará 
manteniendo su forma plana. En efecto, si una protuberancia sólida 
como la dibujada en líneas de puntos e indicada con P avanza por delan­
te de la interfase encontrará líquido a temperatura superior a la tem­
peratura de fusión Tp y frenará su avance.

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

3. En este caso, en la mayoría 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 característica en las estructuras de 
fundición.

SOLIDIFICACION DE SOLUCIONES SOLIDAS

1. En el capítulo anterior se supuso que la solidificación de sistemas 
isomorfos se realiza en condiciones de equilibrio y se consideró que a 
medida que progresa la solidificación la difusión en el sólido y en el 
líquido modifica las composiciones de ambas según las concentraciones 
de equilibrio. Esto no ocurre en las solidificaciones que progresan a 
velocidades finitas y en consecuencia pueden existir diferencias de con­
centración (fenómeno llamado segregación) entre distintos puntos del 
metal solidificado.
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2. Se pueden suponer diversos modelos de solidificación que conducen a 
diferentes modos de segregación Se supone que se estudia la solidificación 
de un metal líquido dentro de una navecilla cilindrica (figura FV-5), Estos 
casos ideales sirven para comprender lo que ocurre en la realidad.

No hay difusión en el sólido, y en el Ifquido hay completa, homogeneización.

3. Dado un sistema que presenta un diagrama de equilibrio como el de la 
figura í V - a  se llama coeficiente de partición k al cociente de la concen­
tración de soluto en el sólido sobre la concentración de soluto en el líquido.

k -
C-T.

Para el caso de ia figura IV-8-a el coeficiente k es menor que la unidad 
lo que significa que el sólido es más potre en soluto que el líquido con el 
que está en equilibrio. Estes son los casos más frecuentes Para la figu­
ra IV-8 -b el coeficiente k es mayor que la unidad y el sólido es más rico en 
soluto que el líquido en equilibrio.

4. Examinaremos un caso, figura ÍV-9, en que k < l  aunque un razonamien­
to análogo se puede aplicar cuando k > 1 „

Se parte de una concentración inicial de líquido C-o Durante el enfriamien­
to al llegar a la temperatura Tg se separa sólido de composición 0«^= k Co, 
ver figura IV-9, más pobre en soluto que el liquido. Ese empobrecimiento 
del sólido debe ir acompañado de un enriquecimiento del líquido que supone­
mos pasa al punto de composición CLi* Se supone que todo el líquido 
tiene composición Cl ¿ ya que se ha postulado completa homogeneización 
Otro de los supuestos del razonamiento es qut en la interfase los procesos 
responden a las concentraciones de equilibrio es decir que el líquido L]_ da 
un sólido de composición Cg£ de acuerdo con el diagrama de equilibrio.
La separación de sólido produce un nuevo enriquecimiento en el líquido 
que al pasar a composición Clj* solidifica con composición Cg2 .

El sólido estará formado por secciones de composición CgQ, Cg^, Cg^ • • • 
etc como se ve en la figura IV-lQ-a

5, Cuando se considera que en el proceso de solidificación el corrimiento 
de las concentraciones de sólido y líquido es continuado se obtiene en lugar 
de las lineas quebradas de la figura IV-iO-a una línea continua como la de 
la figura IV-10-b. En esta figura aparece la concentración de soluto para 
todo el metal solidificado.

6, Si se gráfica la composición promedio del sólido con el líquido, en la 
figura IV-9 se obtiene una línea como So. S’ 3 S'^. Se puede considerar
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entonces que hay dos líneas, una, de sólidos, 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 línea de 
trazos indica la composición promedio del sólido y es esta línea la que se 
usa para aplicar la regia de la palanca y averiguar las cantidades relativas 
de líquido y sólido del sistema.

7. En condiciones de equilibrio, una aleación de composición Co es sólida 
por debajo de la temperatura Tjr (figura IV-9). Sin embargo, a esa tempe­
ratura para el caso considerado, aplicando la regla de la palanca se ve que 
existe líquido, (líquido/sólido = S*3 S3 /  S3 L3) y que toda la aleación solidi­
ficará a una temperatura T f ' <  Tp-

No hay difusión en el sólido. En el líquido hay transporte solo por difusión.

8. En el caso anterior se explicó que la separación de sólido pobre en 
soluto produce un enriquecimiento de soluto en el líquido. Como se supuso 
completa homogeneización, ese soluto se distribuye uniformemente en el 
líquido. Esto puede ocurrir si la velocidad de difusión del soluto en el líqui­
do es alta en relación a la velocidad de avance de la interfase. En la reali­
dad puede obtenerse ésto cuando la velocidad de avance de la interfase es 
baja y /o  cuando se aumenta el transporte de masa por agitación del líquido.

9. Cuando ésta no ocurre y el soluto no se distribuye homogéneamente en 
el líquido, se produce un enriquecimiento en la zona del líquido cercana a 
la interfase y se habla de una "acumulación" o apilamiento de soluto ("pile 
up"). La curva de concentración a través de la interfase aparece en la figu­
ra IV-11.

10. Analizaremos la solidificación de un líquido de composición Co, figura 
IV-12. Como en el caso anterior el líquido Co separa sólido de composición 
CS o = k Co. El enriquecimiento en soluto del líquido en la interfase va au­
mentando a medida que transcurre la solidificación. Cuando ha solidificado 
A% de la navecilla» figura IV-13, la composición del líquido en la interfase 
es ClA. y el sólido que se separa de ese líquido tiene la composición de equi­
librio Cg^. Cuando ha solidificado una f racción B% las concentraciones de 
soluto en el líquido y el sólido son C ^  y CgB En la figura IV-13 se ha di­
bujado en línea de puntos y guión la concentración del líquido por delante de 
la interfase. Se nota un decaimiento de la concentración que a suficiente 
distancia de la interfase es la Co original. Desde R?0 en adelante, hasta 
poco antes de la solidificación total se llega a un estado de régimen en el 
que el líquido en la interfase tiene una composición C l j j  y el sólido una 
concentración Cg^ = Co, igual a la c ncentración original, En las figuras 
IV-14-a y b se ha dibujado el detalle del perfil de concentraciones en el só­
lido y líquido para el transitorio inicial y el estado de régimen Un hecho
a destacar es que para que haya conservación de masa todo el soluto que se

'' V-



halla en defecto en el sólido dudante 1̂ transitorio inicial debe haberse acu­
mulado en la iraeríase (las áreas rayadas de las figuras IV-14 deben ser i­
guales),

11, Los dos mecanismos de segregación expuestos son simplificaciones de 
la realidad ya que suponen ausencia de difusión en el sólido y comportamien­
tos ideales en el lfquido. Generalmente durante la solidificación y el enfria­
miento posterior ocurie algo de difusión en el sólido. En la figura IV -18 se 
han dibujado 4 curvas de concentración de soluto en el sólido. La curva A 
corresponde ai caso 1, la curva B al caso 2 y la curva C a un caso interme­
dio (más real) en el que hay transporte en el líquido por difusión y por agita­
ción. E» este caso la concentración máxima que se llega a obtener por api- 
lamiento de soluto en el frente liquido no llega a ser Co2K y en consecuencia 
la concentración del sólido en régimen será inferior a la del caso B. La rec­
ta D corresponde al caso de solidificación en equilibrio.

FORMACION DE DENDRITAS EN SISTEMAS 19QMORFOS

1. Todo el razonamiento anterior supone una inte ríase plana. Para las 
aleaciones es válido también que se producen frentes planos de solidificación 
cuando no hay líquido sobreenfríado y que las dendritas aparecen cuando hay 
sobreenfriamiento. Hay, sin embargo, diferencia con los metales puros en 
el hecho que aún en el caso de extracción de calor a través del sólido puede 
haber sobreenfriamiento. Este sor?rueníriamien o que es debido al apilamien- 
to de soluto ya citado se llama ’’sobreenfriamiento constitucional^ para dife­
renciarlo del visto en metales puros

2 . En la figura IV-lo seha dibujado a la derecha una cu n a  3 2 1 0 de decai­
miento de concentración con la distancia a partir de la inte ríase sólida-líqui­
da. Esta curva se supone conocida. A la izquierda hay un diagrama de equi­
librio (girado 90o cocí respecto a la orientación habitual). De este modo la 
misma escala de concentraciones sirva para amibos gráficos. En el punto 3 
la concentración del líquido es C^  y  como allí hay equilibrio entre sólido y 
líquido la temperatura debe ser Tg El líquido en el punto 0, de composición 
C l o  tiene una temperatura de solidificación To Para los puntos intermedios
2 y 1 de composición C jjj 7 CL1 también podemos determinar mediante el 
diagrama de equilibrio sus temperaturas de solidificación. Si se grafican 
estos punto» se obtiene la curva T , en línea de trazos, que da las tempera­
turas a que comienzan a solidificar líquidos de la concentración de la curva C

En la figura IV -18 se han dibujado las curvas C (x) y *£ (x).y el gradiente 
Gl  **ue d* *ae temperaturas en el líquido. Se ve que entre .Xo y Xa la 
temperatura real del líquido, indicada por es meno> qué la temperatura 
de solidificación indicada por T. A la distancia Xb hay líquido de concentra­
ción Cb. que comienza a solidificar a temperatura Tfe. En ese punto la tem~
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4. Colonias de eutèctico^. Un aspecto característico de los eutécticos es la 
presencia de colonias. Asf como en ios metales puros diferentes núcleos dan 
origen a granos diferentes, en las aleaciones eatécticas cada núcleo da lugar 
a una colonia. Los límites de grano, lugares de encuentro de dos núcleos que 
han crecido No es propio llamar a estas colonias granos de eutèctico ya que 
un grano consta de una fase mientras que una colonia está formada por dos fa­
ses. En la figura íV-20 se pueden distinguir diversas colonias.

Solidificación en aleaciones de composición no eutèctica.

5. Para nuca composición C2 de la figura IV-22 la micro estructura presenta­
ra fase CX » generalmente de aspecto dendritico y eliféctíeo en espacios inter- 
dendríticos. Pero una composición C j en condiciones de equilibrio o para ve­
locidades muy lentas de solidificación solo se obtiene un sólido homogéneo 
formado por cristales ot . Sin embargo debido al fenómeno de segregación 
puede ocurrir que las últimas porciones en solidificar tengan composición 
eutèctica y solidifiquen como eutèctico. Para una composición C3 el resulta­
do final debe ser una pequeña cantidad de cristales 0( en una matriz de eutèc­
tico. Si la velocidad de enfriamiento es suficientemente alta puede ocurrir 
que el líquido recién comience a solidificar a una temperatura T2 por debajo 
de las prolongaciones de las lineas de liquidus. En esas condiciones se produ­
ce la solidíiicación simultánea de las tases (X y /Sen forma de eutèctico y no 
se observa la presencia de crista lesproeu téctlcos.

6. El sistema Aluminio -  Silicio presenta un eutèctico de morfología diferen­
te al visto anteriormente. Es un sistema importante desde el punto de vista 
teórico y de sus aplicaciones prácticas, La figura IV-23 muestra el aspecto 
del eutèctico de este sistema. La fotografía corresponde a un material que
ha sido solidificado lentamente. Si se produce un enfriamiento rápido de la 
aleación se obtiene u&a estructura en que los cristales de Si tienen un tamaño 
mucho menor y no presentan aspecto acicular. Como se explicó antes, por 
enfriamiento rápido, aleaciones de composición hipoeutéctica pueden tener 
aspecto eutèctico. Mediante el agregado de adiciones (sodio metálico o sales 
de sodio) en muy pequeña cantidad es posible obtener la misma microestruc- 
tura aún para velocidades bajas de solidificación. Estas aleaciones se llaman 
modificaciones La figura IV-24 muestra su microestructura. No se conoce 
aún bien como actúa el agente modificante pero el hecho pone en evidencia la 
influencia de pequeños tenores de elementos extraños en la morfología de las 
microestructuras.

7. Aleaciones hipo e hxper eutèctica«. Para este sistema las aleaciones hl- 
poeutécticas (C < 13% Si) presentan dendritas de aluminio y  eutèctico. Las 
aleaciones hipereutácticas ( >  13% Si) presentan el Si como fase proeutác­
tica pero no como dendritas stao como cristales limitados por caras planas - 
(cristales idromorfos) (figura IV-25).
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8 . g iitéo ü oos tip o  escrito ra , chitea. La  fig u ra  W- 2é.& m aestra, uà eutèctico 
de este tip o . E l »o m b re  que re cib e  es m ás e lìd e n te  c u d o  só lo  se observan 
pequefi&s cantidades de eutèctico d is p e rta s , com o en 1% fig u ra  IV -2 6 .1 ).

9. E u tè ctico « d iv o rc ia d o ». En algunos casos lo s  eu tèctico « no presentan e l 
aspecto c a ra c te rís tic o  de fases finam ente d isp ersas com o en la  fig u ra  IV -2 7 -a  
e »  la  que se ven  dendritas de y  eutèctico s ino  que las dendritas de s irv e n  
de w ic le o  de la  fase de l eutèctico y  la  fkse que necesita  mucho sobreen­
fria m ie n to  p a ra  su e le a r aparece en fo rm a  m asiva  com o en la  fig u ra  IV -2 7 .b .

a  anT.TMymAciON de  f e r it e c t ic o s

1. La  m ic ro e s tra c tu ra  de p e ritá c tico s  m bastante d ífe re i8S.e de lo  deducido 
erando se exam inaron lo s  d iagram as de e q u ilib rio . P ar*  un» com posición  C p , 
figura IV -2 8 , e l líq u id o  cóm ica za a fo rm a r c ris ta le s  de fase 9 4  hasta U e g a r a 
la  tem peratura  T p . Eu, condiciones de e q u ilib rio  debería  de re a cc io n a r todo 
e l lf^pddo con todo e l só lid o  para  fo rm a r la  fiase . Sin em bargo aso o c u rre  
ta l cosa sino que so lo  reacciona con e l líq u id o  < w  peqtteüa p o rc ió n  de los c r is ­
ta les &  en contacto con e l líq u id o s fig u ra  W -2 0 . E sto  es debido a que la  envo l­
tu ra  de & se  beta form ada p o r la  reacción  p e rité c tic a  re ta rd a  ia  d ifu s ió n  de 
fto m o s entre|Jy e l líq u id o , necesario  para  com p le ta r la  re a cc ió n . E l líq u id o  
de composición C  jj> continuará luego so lid ifica n d o  en fo rm a  independiente de 
los c ris ta le s  ya  fo rm ados. F ina lm ente e sistem a co a rta rá  de c ris ta le s  A
y  c ris ta le s  G¿ m etaestables.

2. P a ra  com posiciones entre Sp y  L p  e l s istem a p resen tará  fase fct» la  que 
para  com posiciones entre P  y  L p  se rá  metaesfcafcle.

ñ E S T R U C T U R A  P E  L IN G O T E S

i .  Una sección  tra n sv e rs a l de un lingo te  pisede p re se n ta r un aspecto com o e l 
da la  fig u ra  IY -3 0  en 1a que se observan tre s  zom * b ien  d iferencdab les: una 
zona e x te r io r  A  de tam año de grano pequeño4 m  ¿osa in te rm e d ia , B , de g ra ­
nos a largados llam ada zona co lum nar y  u m  te rc e ra  » n a  C , c e n tra l, form ada 
p o r granos eqwieadado® (igu a l d e s a rro llo  en las tre s  d ire ccio n e s d e l espacio ).
La  zona A  se o rig in a  p o r e l en fria m ien to  b ru sco  de l líqpiido en contacto con 
la s paredes f r ía »  d e l m olde. En  ese punto hay una elevada ve locid ad  de auclea~ 
c ió »  que o rig in a  g ra n  cantidad de granos lo s  que debe* s e r necesariam ente de 
pequeño tam año. A lgunos de estos granos crecen  hacia  e l in te r io r  d e l m eta l 
líq u ido  p o r un p roce so  de com petencia cosa o tro s  gram o«. Se fo rm a  a s í la  zoa#. 
co lu m n ar. La  zona equiaadtoda se fo rm a  p o r razone* que atím están en düscusidn.

Según las condiciones de s o lid ific a c ió n  algunas de e s ta « z m i&s pueden no e x is t ir . 
A s í  p o r e je m p lo , s i la  e xtra cc ió n  de c a lo r es m uy b ru sca  todo e l lin go te  ¡puede
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coasistir en una extractara como A . Por el contrario la solidificación en un 
molde caliente puede llevar a la no aparición de la zona A. Para metales puros 
la zona C puede no observarse.

2. Contracción. Debido a la diferencia de volumen específico entre el líquido 
y  el sólido la mayoría de los metales presentan contracción durante la solidifi­
cación. Esta contracción origina los llamados rechupes. Figura IV-31.a.

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

3. Segregación. Ppor un razonamiento semejante al visto anteriormente para 
explicar la mió rose gregación, en un lingote, las últimas zonas en solidificar 
serán más ricas en soluto (para k <1) que las primeras. A sf en un lingote en 
condiciones normales se puede observar, figura IV-38-a un aumento de concen­
tración de la periferia al centro y del fondo hacia la parte superior. Esta es la 
llamada segregación normal.

4. La segregación por gravedad ocurre en sistemas en los que se separa una 
fase de densidad muy diferente a la del líquido. Se puede producir, por ejem­
plo, la sedimentación de una fase en caso que sea de mayor densidad que el 
líquido. El análisis químico indicará mayor concentración de soluto en el ex­
tremo inferior del lingote.

5. La segregación inversa consiste aa una mayor concentración de soluto en 
las zonas que han solidificado primero. Esto ocurre cuando hay un desplaza*1 
miento del líquido rioo en soluto, del Centro del lingote hacia la periferia.
Este bombeo de líquido rico en soluto puede deberse a la contracción que ex­
perimenta el líquido de la periferia que aún no ha solidificado. Figura IV“ 38.b.

6. Porosidad. Existiendo causas de porosidad. Por una parte la contracción 
durante la solidificación y por otra la presencia de fases. Generalmente el 
aspecto de los poros producidos por gas es esférico mientras que el debido a 
contracción tiene aspecto de espacio interdendrítico. Sin embargo cuando los 
poros son de muy pequeño tamafio es muy difíci l reconocer unos de otros.
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Fig, IV.4
i tamaño máximo razonable de ag rapamiento

T‘  Sobreenfriamiento mínimo necesario para 
producir solidificación d«l sistema
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C(x) : Curva de decaimiento de concentración de soluto en función de (x), 
T(x): Curva de temperaturas de fusión para las composiciones C(x).
X : Absisas a partir de la interfase.
Gl (x): Gradiente reai de temperatura en el liquido.
GJJ(x): Gradiente lfmite de formación de dendritas.
Gg : Gradiente en el sólido

Flg, ÍV.17
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TEMA V

TRANSFORMACIONES EN ESTADO SOLIDO

Es bien sabido que para aumentar su dureza, los aceros son "templados" 
es decir calentados ai rojo y enfriados rápidamente. El material obtenido, 
excesivamente frágil, es sometido a un recocido.( revenido  ̂ para mejorar 
su ductilidad.

Muchos otros materiales con posterioridad a los procesos de formado 
son sometidos a operaciones consistentes en calentamientos y enfriamientos 
controlados que reciben el nombre genérico de tratamientos térm icos. La 
base teórica de dichos tratamientos que forma el tema de "transformaciones 
en estado sólido" trata de entender los fenómenos generales de los cambios 
de fase que ocurren en estado cristalino aunque estas no tengan una inmedia 
ta aplicación tecnológica.

PRECIPITACION

Esta transformación se puede simbolizar con la expresión £  —► £  +  ̂  
figura 5-1 a es decir la aparición de una nueva fase en el sistema. En 
los diagramas de equilibrio binario ocurre precipitación cuando se pasa de 
un oampo de una fase a un campo de dos fases. Un caso particular es 
cuando se atraviesa una linea de solvus. figura 5-1. b.

En general para una aleación polifásica se debe cumplir que

<*1 + «2 + *3 + • • • *n ------ ► <*l + «2  + *3 + • • • *n + *n+J (5-1)

Esta transformación se puede estudiar con diferentes técnicas. Meta- 
lográficamente es posible detectar la aparición de la nueva fase que se pue 
de revelar, sin ataque, por las características propias de reflecthidad, co ­
lor, reacción con luz polarizada, o atacándola con reactivos adecuados.

En algunos casos es posible detectar muy pequeñas cantidades de pre 
clpitado. Asi* en Zr la metalografía óptica permite detectar ppm de H de­
bido a que éste forma un hidruro -aún con muy bajas concentraciones de 
H- En otros casos como se verá al tratar endurecimiento por precipita­
ción, los precipitados no son resolubles con el microscopio óptico. El m i­
croscopio electrónico permite resolver los problemas ligados a la falta de 
resolución del microscopio óptico y es un elemento de valor inapreciable 
en el estudio de la precipitación.

Mediante rayos X también es posible detectar la presencia de otra fa 
se cuando ésta supera un cierto % Aproximadamente 5%) . Mediante técni­
cas especiales es posible detectar la precipitación que no se revela con el 
microscopio óptico.

La fase que precipita tiene un empaquetamiento de átomos diferente de



la fase que le da origen y en consecuencia otro volumen específico* Por esto la transform a­
ción irá acompañada de variaciones de volumen, las que se pueden detectar mediante un 
instrumento llamado rUIatómetro Las muy pequeñas variaciones de longitud de un esp ec i- 
¡Tc#ron registrarlas a medida que éste se calienta. Al llegar a una temperatura donde hay 
una transform ación ele fase se produce un súbito cambio de dimenáón

Las reaccion es pueden también ser detectadas por calorim etría  y otros métodos.

NUC LEACION Y CRECIMIENTO

Se vio*ya que durante la solidificación una fase lfquida da origen a una fase sólida por 
un proceso de nucieaeión y crecim iento. Mientras transcurre la solidificación se cum ple que 
Líquido Sólido + Líquido y esto es semejante a la precipitación.

En ambos fenómenos la difusión juega un papel muy importante y san válidos los con ­
ceptos de nucleación homogénea y heterogénea. •

NUC LEACION

Se vió ya que durante la solidificación una fase lfquida da origen a una fase sólida por 
un proceso de nucleación y crecim ien to . Mientras transcurre la solidificación, tal com o se 
ve  en el diagrama de equilibrio, se pasa de una zona de una fase a una zona de dos fases y 
esto es semejante a lo que ocu rre  durante la precip itación . En ambos fenómenos la difuáón 
juega un papel muy importante y son válidos los  conceptos de nucleación y crecim ien to .

La nucleación en precipitación se diferencia del m ism o fenómeno en solidificación  en 
que en aquél no sólo intervienen la energía libre de cambio de fase o química y la de s ip er - 
fic ie , sino que también lo hace: la energía elástica asociada al cam bio de volumen que se 
produce con la transform ación

De la m ism a manera que en solidificación, se puede plantear la ecuación que expresa la 
variación de energía lib re  cuando hay nucleación

A F T = ~ A F q  +A FS ^ A f E (5 -2 ) A F t  : Variación de energía lib re  total
A  Fq; ‘ "  " M " química
A F g  : " " " " superficial
A F e  : "  " M " elástica

en la que aparece el término n u evoA F E que es función del volumen de la  nueva fase tal ocu rre  
c o n A í q  El valor d eA F g  es función de la aiperficie de la interfase.

‘A f q  yA f e  88 puede agrupar en un solo término y la ecuación /\FT = ( -A  Fq +A F e  )+AFg 
(5 -3 ) se puede interpretar de igual manera com o se hizo en solidificación , El término A  Ff  se 
puede considerar com o disminuyendo la  energía lib re  química disponible, que es la fuerza m o­
triz del fenómero y en consecuencia dificultando la nucleación.

La ecuación 5-3 significa que habrá un tamaño cr itico  de núcleos. El tamaño dianinuirá 
con el sobreenfriam iento.

Se verá  de que dependenAFg ;A F^. yA f q - El térm inoA F g para precipitados pequeños 
(y en consecuencia para núcleos) es muy importante debido al "e fecto  tam año").

V -  2

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

Interfases coherentes existen cuando los átomos que forman la interfase son comparti- 
dospor ambas redes cristalinas, figura V-3. Las interfases coherentes tienen mínima aler­
gia superficial y en consecuencia minimizan el valor del términoA Fs • P°r esta razón los 
núcleos tienden a ser coherentes con la matriz.

El valor deAFjr; depende de la forma del precipitado y en general es menor cuando éste 
tiene forma de disco. Puede depender además de la orientación del precipitado con respecto 
a la matriz.

El valor de A  Fq depende, como en solidificación del sobreenfriamiento. En tranáorma^Ur 
ciones en estado sólido puede ocurrir, sabré todo para grandes sobreenfriamientos, que la fase 
que se forma no sea la de equilibrio sino una fase metaestable. En este caso el A F q  (fase meta- 
estable) es menor que elAFQ (fase de equilibrio). Su formación es debido , sin embargo, a que 
esta fase metaestable puede, por ejemplo, formar una interfase coherente mientras que la de 
equilibrio forma una interfase incoherente, o a consideraciones cinéticas.

Lo fundamental es que la forma, orientación y tipo de interfase será tal que el valor de 
laAFrj, crítica siempre sea lo menor posible.

En consecuencia los núcleos, de la fase de equilibrio o no equilibrio tratarán ©n general 
de nuclear con interfase coherente tendiendo a la forma de disco conveiientemente orientado 
para disminuir la energía elástica. Cuando el espaciado atómico no es idéntico en ambas 
fases, como generalmente ocurre, se deben producir desplazamientos de átomos para que 
haya coincidencia. Estos de^lazamientoscrean tensones en el cristal.

Cuando los núcleos crecen, el mantenimiento de la coherencia se hace más difícil de­
bido a la energía elástica que acompaña la necesaria acomodación del espaciado atómico y 
para un determinado tamaño 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 energía elástica.

MORFOLOGIA

Como ocurre ei siidificacün la nucleación es homogénea cuando se produce en condiciones de 
sobreenfriamiento . En las transformaciones en estado sólido el sobreenfriamiento es más fácil de 
realizar que en la solidificación. Esto se produce, como se verá luego, en las condiciones busca­
das para obtener endurecimiento por precipitación.

Cuando la transformación se produce a temperatura cercana a la lútea de solvus, en condi­
ciones próximas al equilibrio (por ejemplo a velocidades lentas de enfriamiento) la precipitación 
se produce en sitios prefereneiales. Los límites de grano y las interfases en general actúan como 
centros de nucleación heterogénea. También actúan del mismo modo las didocaciones.

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

La precipitación no solo tiende a nuclearse en los límites de grano sino que el crecimiento 
del precipitado tiende a hacerse a lo largo del límite de grano. De este modo se produce una dis­
minución de energía interfacial.Esto ae comprende comparando las figuras 5 -5 .a y b. En la pri­
mera la superficie es proporcional a L+7C3 mientras que en la segunda lo es a L+¡¡Tcl-d. La super­
ficie ha disminuido en una cantidad proporcional a d.

La forma del precipitado de la figura 5-5 se ha conáderado cilindrico para simplificar el 
problema. En general la forma depende de la relación entre la energía de la interfase oC — /3
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y del lfmite de grano OC -  0< . En la f igura 5-6 se vé que el ángulo © estará 
dado por la ecuación = 2 íocjS. eos 0 /2  (5-4)
Hay que fcen©r en cuenta que el ángulo que se observa en las metalografías 
puede no se el ángulo 0  de la fórmula como consecuencia de la inclinación 
del plano de obpervación con respecto al plano normal al dihedro. Es un 
problema de metalografía cuantitativo encontrar el ángulo 0  a partir de micro 
grafías.

flgura 5-7 muestra el aspecto que tendrá el precipitado de acuerdo 
al ángulo 0 . Esto puede tener gran importancia sobre el comportamiento me 
cánlco de la aleación. Una fase con baja tensión superficial tenderá a ser 
continua del tipo de la figura 5-7 con © = 15°, por ejemplo, puede en rea­
lidad estar interconectado a lo largo de toda la probeta. Si esta fase tiene 
malas propiedades mecánicas, puede impartirlas a todo el material. Dos 
ejemplop importantes sin el Bi y el Pb en el Cu y el S en el Fe. Pequeñas 
cantidades de Bi en Cu lo hacen frágil 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 loe límites de grano (0 = 70*) y a la temperatura 
de trabajado funde produoiendo un debilitamiento del material. Los latones 
bifásicos ( Oí + / i  ) tienen un ángulo 0  = 110® y en consecuencia pueden ser 
laminados en caliente. Los latones bifásicos pueden llevar intencional mente 
Pb para fácilltar el maquinado.

ENDURECIMIENTO POR PRECIPITACION En 1906 Wilm comprobó que una < 
aleación de Al con 3,5% de Cu y 0,5% Mg templado, presentaba aumento de 
dureza en un posterior recocido. Este fenómeno fue el origen de las alea­
ciones termoendurecibles. En 1920 Merica dio una explicación correcta al 
considerar él endurecimiento como la consecuencia de la precipitación de 
una fase ineptable a partir de una solución sólida sobresatúrada. Más adelan 
te J e ffr ié s  y A rch er, Guiftier y P res ton arrojaron más luz sobre el endure 
cimiento por precipitación.

Un número importante de aleaciones, desde el Duraluminio hasta los 
moderno* aceros de itra afta rasistenefe llamados Maraging se endurecen por 
un mecanismo de precipitación.

ALEACIONES DE Al-Cu.

A temperatura ambiente, en condiciones de equilibrio, la aleación con 
contenido de Cu entre aproximadamente 0,5 y 5,0% en peso consta de dos 
fases, (X  + ©, figura 5-9. Si la aleación se calienta por encima de la tem- 

.peratura de solvus se tiene una solución sólida alfa. Por enfriamiento brus­
co se puede impedir la precipitación de la fasetobteniéndose entonces una so 
lución sólida sobresatúrada de cobre en aluminio. Por calentamiento a una 
temperatura inferior a la de solvus se puede provocar la precipitación del ■ 
cobre en exceso.

La cinética del endurecimiento se puede ver en la figura 5-10. Laá 
curvas indican la variación de dureza en función del tiempo a varias tempe­
raturas. A medida que la temperatura disminuye, el máximo de dureza se 
corre hacía tiempos crecientes.
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En una p rim e ra  e xp lica c ión  se pensó que lo s  p recip itadop  podrfan im pe­

d ir  e l d es liza m ie n to  In terrum pien do lop planos de s llp  oomo s i fueran chavetas, 
fig u ra  5-11 .

S i epto fuera c o rre c to  cu a lq u ie r a leación susceptib le  de p re c ip ita r p re ­
se n ta ría  este fenómeno de aum ento de re s is te n c ia  m ecán ica , y  esto no es a s f. 
Q u in ie r y  P re ste n  com probaron independientem ente e l uno del o tro  que e l fe ­
nóm eno de p re c ip ita c ió n  es más com p le jo , y  que para  e l A l-C u  presenta d iv e r 
sas etapas. E llo s  y  o tro s  In vestigad ores estud iaron  e l fenóm eno y  con clu ye ­
ron  lo  s igu ie n te . P a ra  una a leación  de 3% de Cu envejeoida a 130 °c  se ob­
se rva  p rim e ro  en riqu ecim ien to  de cob re  en algunos planos {  001 \ . Estas 
zonas enriquecidas en Cu reo iben  e l nom bre de "zo n a s  de Q u in ie r P reston  I "
o Q P  i .  P o ste rio rm e n te  se observa  un ordenam iento en las zonas que re c i­
ben entonoes a l nom bre de Q P  n / .

La  te ro e ra  etapa oonslste  en la  fo rm ación  de un p re c ip ita d o  de com p osi­
c ión  A lg C u , pe ro  de in te rfa se  coherente con la  m a tr iz . E ste  p re c ip ita d o  se 
designa 0 * . La  ú ltim a  etapa es la  form ación  de un p re c ip ita d o  A ^ C u  incohe 
re n te . En la  fig u ra  5-12 se m uestran esquem as s im p lifica d o s  de las etapas 
a ) de soluolón só lid a  sobresatu rada, b ) p re c ip ita d o  ooherente y  c ) p re c ip ita d o  
ln ooh ere n te . •

Según e l contenido de Cu y  la  tem peratura  a que se re a liz a  e l e n ve je c i­
m iento pueden o no ap are oer todas las etapas c ita d a s . E sto  Ind ica  que la  a - 
p a rio ló n  de una etapa no está ligada  a la  p resenoia  de la  preoedente. A s f  p o r 
e jem plo  una a leación  de 2% de Cu envejeoida a 220 * C presenta  com o p rim e ­
ra  etapa la  fase m ien tras que una a leación  oca 4% de C u  envejeoida a 
190*c oom ienza form ando Q P  11.

Estas m od ificaciones e s tru c tu ra le s  van acom pafiados de cam bios en las 
p rop iedades, La fig u ra  5-10 m uestra las va rla o lo n e s de dureza en fundón 
del tiem po para  d ife ren te s tem peraturas de re ooo ld o . E l m áxim o de dureza 
corresponde a la  presenoia  de zonas Q P  n .

Se «abe que un aum ento de re  s i «teñó la  m ecánioa es p rod ucid o , cuando 
de alguna m anera se Im p ide e l desplazam iento de las d is lo ca c io n e s .

La fig u ra  5-13 Ilu s tra  de que modo lo s p re c ip ita d o s d ificu lta n  este des­
p la zam ien to , Cuando las d islooaolones encuentran un obatáoulo es n ecesario  
aum entar la  tensión aplioada para  que lo  superen . Las d is locacion es pueden 
"o o r ta r "  lo s  p re c ip ita d o s o ro d e a rlo s .

La tensión neoesarla  para  que una d is locación  pase a tra vé s  de p a rtíc u ­
las separadas p o r una d lstanoia  x  está dada p o r la  fó rm u la  g  * ^  x

Esto  p rov ie n e  de l hecho que una tensión 5 4  aotuando sobre  una d is lo ­
cación puede im p r im ir le  una o u ve rtu ra  de ra d io  R ta l que :

g  ^  <5"6>
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Cuanto menor es x mayor es la tensión necesaria para curvarla y en 
consecuencia mayor será la resistencia mecánica. Hay una distancia óptima 
en que se obtiene máxima dureza -ya que para distancias menores las dislo 
caciones cortan los precipitados- y para distancias mayores se vio que dis­
minuye 75

Para obtener un aumento de resistencia mecánica es entonces necesa­
rio. en término? generales realizar primero la solubilización de los preci­
pitados que pueden existir a temperatura ambiente -la temperatuta de solu­
bilización debe controlarse cuidadosamente- En el caso del Al-Cu, figura 
5-9 por ejemplo la pendiente suave de la curva de solvus entre 4 y 5% ha­
ce que una temperatura inferior a la de solvus se traduzca en una no des­
preciable pérdida de resistencia mecánica como consecuencia de quedar 
AljjCu sin solubilizar. Por otra parte un exceso de temperatura puede pro 
ducir la fusión parcial de la aleación. Esto es aún más posible si se par-r 
te de una pieza fundida que presenta eutèctico como consecuencia de la se­
gregación que se produce durante la solidificación. Asf por ejemplo para 
una aleación 2014 (4,4% Cu; 0,8% Si; 0,8% Mn; 0,4% Mg) la temperatura 
de solubilización se halla entre 925 ° y 945 0 F siendo la temperatura de 
transformación eutèctica 950 °F .

La fusión del eutèctico da lugar a porosidad y fragilidad y el defecto 
no puede ser corregido por tratamiento térmico posterior.

El tiempo necesario para homageneizar una aleación está dado por la 
fórmula é y ^ g í^ d e  x es del orden de magnitud de la distancia entre las
zonas más ricas y menos ricas en soluto y D es el coeficiente de difusión 
del soluto en la aleación.

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

lia precipitación se puede realizar a temperatura ambiente o a tempe­
raturas superiores en cuyo caso se utilizan hornos adecuados. Las tempe­
raturas son relativamente bajas y la transmisión calórica no se efectúa por 
radiación sino por convección; en consecuencia para tener homogeneidad de 
temperatura los hornos están provistos de ventiladores.

CfNETICA DE LA REACCION

So ha visto que la precipitación se retarda a medida que disminuye la 
lom peralura de recocid o . Volviendo a la  figura .1-10 se ve que para m enores
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temperaturas hay un corrimiento del máximo de dureza hacia tiempos cre ­
cientes . Veremos por qué.

La velocidad de precipitación depende de las velocidades de nucleación 
y crecimiento de los precipitados. Como ya vio en el tema de solidifica­
ción, 1a velocidad de nucleación depende del grado de sobreenfriamiento.
Partí temperaturas muy poco por debajo de la línea de solvus la velocidad 
de nucleación ep baja y aumenta al disminuir la temperatura. La nuclea­
ción responde a una ley, graficada en la figura 5-14, que presenta un máxi­
mo para una temperatura dada.

El otro factor a considerar es la velocidad de crecimiento de los nú­
cleo* estables. Esta velocidad está dada por dos factores, la velocidad con 
que difunden los átomos en la aleación, proporcional a D y el gradiente de 
concentración entre la solución sólida y el precipitado, factor proporcional 
a dc/dx. Si se supone que la concentración en la interfase es la de equi­
librio, las figuras 5-15 muestran la diferencia de gradiente de composición 
para temperaturas diferentes.

A su vez los coeficientes de difusión que dan una irriiranrtn de la velociferi coi 
qjese produce el transporte de átomos es altamente d«pendendiente de la tem­

peratura. D crece con la temperatura porque ésta al-aumentar la amplitud 
de vibración de los átomos en la red aumenta la posiblidad de saltos de áto 
mos a posiciones vecinas.

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

METALOGRAFIA

Las aleaciones en estado de equilibrio presentan una estructura bi o 
polifásica. En los casos de aleaciones fundidas de composición tal que no 
debiera existir eutèctico, este puede aparecer por efecto de la segregación 
durante la solidificación. La solubilización hace desaparecer toda, o parte 
de la fase responsable del endurecimiento, según sea la concentración de la 
aleación o temperatura del tratamiento térmico.

El precitado que se produce en las condiciones de máximo endureci­
miento no puede ser resuelto con el microscopio óptico. Cierta diferencia 
de comportamiento respecto a los reactivos de ataque permite sin embargo 
reconocer la solución sobresatúrada de la aleación precipita.Ja. Algunas 
aleaciones tienen tendencia a precipitar en forma grosera en límites de grano, 
figura 5-17. Esto no es conveniente porque este precipitado no mejora las 
propiedades mecánicas y s í sustrae soluto disminuyendo la concentración e - 
efctiva de la solución. Esta tendencia se puede evitar agregando pequeñas 
cantidades de un tercer elemento aleante. En las aleaciones de Cu-Be 
por ejemplo se usan, pequeñas cantidades de Ni o Co.
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CONC MISION

Ri bien la teorfa del endurecimiento por envejecimiento es simple, en 
la realidad, el diseño o elección de una aleación termoendurecible está ligado 
a un cierto número de dificultades prácticas, Asi por ejemplo la. elección 
de una aleación para ser usada en el avión supersónico "Concorde" exigirá 
una resistencia mfnima dada a 130* C durante 10.000 hs. Una aleación fue 
por ejemplo rechazada porque debido al tiempo necesario de envejecimiento, 
se producirá excesiva defüsión de Cu en las chapas de protección contra la co 
fropión. Esto disminuía la repipteneia del material a la corrosión.

TRANSFORMACIONES PER LITICA, BAINITICA Y MA RT ENSITIC A

Caso del acero

Se denomina ace ro una aleación de Fe y C hasta 1,7% en pepo, 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 solución sólida instersticial de Pe y C llamadá "ferritá" o 
"hierro ot." y el carburo de hierro, FegC 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 X 0 hierro % . . Con tenores 
crecientes de carbono disminuye la temperatura a que toda la aleación se trans­
forma en fase % . Para un contenido de carbono de 0,8% hay una trans­
formación eutectoidea. La austecnita, por enfriamiento (bajo ciertas condi­
ciones que se precisarán más adelante pero que corresponden a las de enfria 
miento ordinario) da un agregado de ferrita y cementita llamado "perlita", 
figura 5-19 . Esta es la temperatura más baja del dominio monofásico :
723 ° C .

La línea isotérmica que pasa por ese punto se designa A i . Para ve­
locidades finitas de enfriamiento y calentamiento la temperatura de transfor- 
ción sufre un desplazamiento hacia temperaturas mayores cuando se calienta; 
la temperatura se denomina entonces Aci y hacia temperaturas menores cuan 
do se enfría A p i .

lA solubilidad máxima de la fase carbono en la austenita es 1,7% en 
peso a 1147 ° C . La máxima solubilidad en fase 0< es de 0, 02% a 723 9 C .

Dejaremos de lado la transformación peritéctica y la transformación, 
eutèctica que aparecen en el diagrama. Esta última se verá en el tema s i­
guiente.

En condiciones de equilibrio las fáses presentes estarán dadas 
por el diagrama de fase. Pero si un acero de composición eutectoide, por 
ejemplo, «»e enfría a diferentes velocidades desde una temperatura mayor que
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723 "C Be pueden observar diferentes estructuras y propiedades mecánicas.

Si bien la rra yorfa de las estructuras que se observan en la práctica 
se originan en procesos de enfriamiento continuo, esto no permite relacio­
nar las estructuras con las temperaturas a las cuales se producen. listo es 
debido a que en un enfriamiento continuo se producen mezclas de estructuras 
originadas a temperaturas deferentes.

Por esto, para saber que estructura aparece a una temperatura dada 
el enfriamiento continuado se reemplaza por un tratamiento isotérmico. La 
probeta se mantiene durante cierto tiempo en dominio de fase ^  hasta obte­
ner una estructura lo más 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 
las estructuras formadas a diferentes temperaturas a) Perlita gruesa b) 
Perlita fina, c) B&inita superior, d) bainita inferior.

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

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

Si esto se grafica en coordenadas temperatura v s . longitud del tiempo 
so tiene el llamado diagrama TTT (tiempo-temperatura-transformación) o 
diagrama isotérmico o curvas C. La figura 5-21 es el diagrama TTT para 
un acero de composición entectoide.

En las transformaciones perlitica y bainitica se observa que, luego de 
un cierto tiempo necesario para la nucleación la reacción progresa continua­
mente en función del tiempo.

La transformación martensitica tiene características diferentes. Solo 
se genera por debajo de una dada temperatura llamada Ms . Para aceros con 
0,8% C esta temperatura es aproximadamente 230 °C .

Por debajo de esa temperatura un dado por ciento de martensita apa­
rece en forma casi instantánea. Cuanto más baja es la temperatura a que 
se hace el tratamiento isotérmico, mayor es el % transformado. Una vez 
producida la transformación en forma casi instantánea esta se detiene y no 
progresa en función del tiempo.

lista diferencia de comportamiento justifica la clasificación de las trans  ̂
formaciones de fase en a) que se producen con difusión (perlita, bainita, 
precipitación) , llamadas también transfornaciones por nucleación y crecí — 
miento y b) Transformaciones sin difusión, o martensiticas.
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El diagrama TTT permite, en consecuencia conocer cuales son las es­
tructuras que se originan a diferentes temperaturas y permite inferir median 
te que tratamiento isotérmico es posible tener una determinada estructura.

Si se tfesea conocer la velocidad de enfriamiento necesaria para obtener 
una estructura dada, por ejemplo, una estructura totalmente martensitica el 
diagrama ya no es útil puesto que sólo ha sido obtenido por tratamientos iso 
térmicos y no permite interpolaciones. No obstante, permite cierto tipo de 
predicciones; si, por ejemplo, en la nariz la transformación comienza en 10 
segundos, un onfriamiento que llegue en 10 segundos a la temperatura de la 
nariz no sufrirá transformación ya que parte de ese tiempo ha transcurrido 
a temperaturas superiores donde el comienzo de la transformación requiere 
más tiempo.

Para predecir las estructuras que aparecen para una la velocidad de 
enfriamiento conocida se necesitan los diagramas de enfriamiento continuo. T&ra 
ello la probeta se enfria a una velocidad controlada, luego de cierto tiempo 
se templa y examina la estructura resultante, como en el caso del diagrama 
TTT

Por el razonamiento ya visto se comprende que la curva de enfriamien 
to continuo está 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 transformación perlitica es una transformación eutectoide. Hay 
otras aleaciones que presentan transformaciones eutectoideas de interés prác 
tico ( p .e j. bronces al alumnio), sin embargo nos referiremos al sistema 
Fe-C por ser el mayor interés.

La transformación eutectoidea presenta varios problemas interesantes.

En particular se estudia:
a) Morfología
b) Cinética de nucleación y crecimiento
c) Propiedades

a) Morfología- los problemas que presenta la morfología son en parte simi­
lares a los de la formación de cutecticos laminares a partir de un líquido. 
Hay indicios que la perlita puede originarse en una placa de ferrita. o de ce 
mentila. El crecimiento de una placa de cementita, por ejemplo empobrece 
la zona circundante en carbón, permitiendo la nucleación de ferrita. Luego 
ambas crecen simultáneamente y por entrecruzamiento pueden dar origen a 
una colonia de perlita.
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El crecimiento se produce por difusión de carbono de la austenita a las 
zonas que enfrentan la cemontita, figura 5-23.

En realidad hay varios caminos para la difusión, a saber, a Irnvós 
do la uustenita, a través do la ferrita o a través de la interfase ausl.enil;i- 
[jorlita. Sin embargo los experimentos muestran que para aceros comer­
ciales no aleados la difusión se produce en la autenita. Sin embargo para 
aceros de alta pureza la perlita crece 50 veces más rápido que en un aco­
ro comercial, ( para igual valor de espaciado interlaminar). No existe 
hasta ahora una explicación convincento del fonómeno.

Como para los eutécticos hay una disminución del espesor de las lá­
minas a medida que disminuye la temperatura a que se produce la reacción. 
Esto se puede oxplicar en base a que a menor temperatura disminuye la ve 
locidad do difusión del carbono y en consecuencia este puede recorrer mono 
ros distancias en el mismo tiempo. Por otra parte la distancia interlami­
nar tiende a ser lo mayor posible para que la energía de superficie ligada 
a la interfase 0C ~Fe3C sea mínima- La distancia interlaminar es un com 
promiso ontre ambos factores.

En un acero eutectoide la perlita se nuclea heterogéneamente en los 
límites de grano austenftico creciendo como núdulos formados por una o va 
rias colonias, figura 5-24 ( una colonia es un conjunto de láminas aproxi­
madamente paralelas de ferrita y cementita).

La interfase perlita-a ustenita es incoherente y a temperatura constante 
avanza a velocidad constante. . La diferencia
de espaciado en diferentes colonias que se observa cuando se examina un̂  
superficie metalogfáfica se debe al diferente ángulo que forman las láminas 
de las colonias con respecto a la superficie de la probeta como se ve 
en la figura 5-25. La separación entre láminas d, es la misma para am­
bas colonias; sin embargo la separación observable en la colonia de k 
derecha parece mayor.

b) Cinética de la transformación-  Está determinada por la velocidad de 
nucleación N y la velocidad de avance de la interfase. Ambas son función 
déla temperatura. Como se discutió precedentemente para el fenómeno de 
precipitación, la velocidad de nucleación en función de la temperatura res­
ponde a una curva como la de la figura 5-14 . Asimismo se vio que la 
velocidad de crecimiento está ligada al producto D.(dc/dx).

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

c) Propiedades de la perlita -  Para un acero eutectoideo, las propie-
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(indos mecánicas dependen del espaciado de las láminas. La relación dure­
za vs. espaciado 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 transformación que posee características intermedias 
y que es llamada bainitica. Se caracteriza por crecer en forma acicular 
de modo semejante a la martensita y por progresar por difusión. Los ca£ 
buros son FegC como para la perlita.

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

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

TRANSFOMACION MARTENSITICA

La transformación martensitica se produce por un moviente coopera­
tivo de .Hornos, esto quiere decir que muchos átomos en forma casi simul­
tánea sufren pequeños despUiamientos que ¡>e traduce en una modiUcdción dala es?ructoró 
cristalina del máteriál. El itnomtoo tiene cierta stmejdnlé •»! mac/ad o en Jo que a mov'tcnienfo coo­
perativo se refiere. Se diferencian en la fuerza motriz que las originan.

La nueva fase tiene además el aspecto acicular de las maclas, figura 
5-28. Este aspecto acicular corresponde, en realidad, a la intersección con 
el plano de observación metalográfico y, como el caso de las maclas, la for 
ma de la nueva fase en tres dimensiones es lenticular.

La velocidad de crecimiento de lie "agujas" es mucho mayor que para 
transformaciones por difusión -(el crecimiento lineal dé una placa se apro­
xima a la volocidad del sonido). En el escaso tiempo en que transcurre la 
reacción no hay posibilidades de cambio de composición química y en con­
secuencia la martensita tiene idéntica composición que la autenita que le da 
origen. Este alto grado de sobresaturación en carbono introduce distorsiones 
en la red que de cúbica de cuerpo centrado pasa a ser tetragonal de cuerpo 
centrado, ra 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 temperatura dada la autenita de los aceros 
corrientes se transforma hasta un dado porciento en forma casi instantanea 
y luego la reacción se detiene. Para que progrese es necesario descender, 
indis la temperatura .
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PROPIEDADES DE LA MARTENSITA

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

REVENIDO DE LA MARTENSITA

Los aceros con contenidos de carbono superior a 0,3% son muy rara­
mente usados en estado templado debido a su fragilidad. Para eliminar e s ­
to se los somete a un recocido que recibe el nombre de "revenido". Esto 
va acompañado 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 función de la tem­
peratura para 3 aceros de diferente tenor de carbono.

Durante este tratamiento se producen transformaciones en el material, 
fundamentalmente la precipitación de carburos. De este modo la fase metaejs 
table a temperatura ambiente, martensita tiende a descomponerse en las fa­
ses estables ferrita y carburo. El fenómeno es dependiente del tiempo y 
la temperatura.

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

Entre 100° y 200“ C la martensita se hace fácilmente atacable con los 
reactivos metalográficos aunque los carburos no son resolubles con el mi­
croscopio óptico. Mediante rayos X se puede seguir las modificaciones de 
los parámetros de la red, figura 5-33 . A medida que aumenta la tempera 
tura el valor de c /a  se acerca a la unidad. A 200°C el valor es muy cerca 
no a 1 y la martensita de alto carbono se ha descompuesto en matensita con 
0,25% C y un carburo que no es cementita, sino una fase de transición lla­
mado carburo de estructura hexagonal compacta. Esta precipitación va 
acompañada de un ligero aumento de dureza.

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

Entre 260*y 360®C comienzan a aparecer en los diagramas do rayos X 
las lincas que caracterizan la cementita. En este rango hay una marcada 
caida do dureza. Los carburos no son resueltos con el microscopio óptico.

A medida que aumenta la temperatura hasta 723° C el tamaño de los
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carburos aumenta y por encima de 650#C son‘fácilmente resolubles con el 
microscopio óptico.

La precipitación de los carburos depende de la difusión del carbono. 
La energfa de activación del fenómeno es alta y en conseciencia la tempe­
ratura tendrá más influencia que el tiempo en la cinética del proceso. Un 
pequeño aumento de temperatura será equivalente a un gran aumento de 
tiempo. De allf porque los fabricantes de aceros dan las temperaturas de 
revenido como dato operativo. El permanecer 1 hora o varias horas a esa 
temperatura solo produce diferencias menores.
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TEMA VI

En un curso de introducción está justificado incluir un capítulo dedica­
do a las aleaciones a base de hierro por dos razones. En primer lugar 
porque ciertos problemas es conveniente estudiarlos tomando como ejemplo 
el acero y en segundo lugar porque ia importancia tecnológica del material 
obliga a tener una información por lo menos sumaria sobre el tema,

Existe una separación tradicional entre la llamada metalurgia de ferro­
sos y metalurgia de no ferrosos Esta separación, que no es justificable 
desde el punto teórico, ya que los principie ios básicos son los mismos para 
todos los metales y aleaciones tiene su explicación si se tiene en cuenta que 
el metal de mayor uso es el acero y que en consecuencia el gran volumen 
de problemas e información relacionados con el mismo justifica hasta cierto 
punto la clasificación desde el punto de vista puramente práctico.

En el capitulo anterior se estudiaren las transformaciones eutectoideas 
iptrlltica y feaiiiitica) y martensltica en un acero de composición eutectoidea. 
Veremos que ocurre con aceros de composición diferente y aceros aleados y 
se comple tará el tema con las fundiciones

ACEROS AL CARBONO DE COMPOSCION NO EUTECTOIDEA

Aperos Hipotectoideos

La curva de transformación de un acero de composición 0,35% de C, 
figura 6-1 presenta una lfiiea que corresponde a la formación de ferrit» 
proeutectoide Esta línea comienza a la temperatura A 3r Ei gráfico mués 
tra también que en la nariz y a temperaturas inferiores no hay aparición de 
ferrit» proeutectoide

Esto es debido a que a la temperatura de la nariz de la curva TTT la '  
velocidad de nucleación simultánea de ferrit* y cementita dando perlita es 
mayor que la de nucleación de ferrita proteutectoide En la figura 6-2 se ve 
que entre las temperaturas Ta y Te se forma ferrit» que es más estable que 
la austenita, para esa composición, cosa que no ocurre con la cementita, pe­
to  por debajo de ese punto, a la temperatura T¿ pór ejemplo se puede nuclear 
también cementita que es. más estable que la austeníta,

.. —-En probetas sometidas a enfriamiento continuo, a medida que alimenta la 
velociadad de enfriamiento disminuye el % de ferrita proeutectoide, ya que 
disminuye el tiempo de permanencia a temperaturas donde puede producirse la 
Bacl&ación y el crecimiento de la ferrita Es así que aceros de 0,4% C pue­
den ser 100% perlfticos. Este aumento del % de perlita va acompañado de 
un aumento de la resistencia mecánica, sin embargo la perlita formada a 
baja temperatura tiene mayor % de ferrita y en consecuencia, ee má* blanda 
que la perlita de composición «atectoidea Como, no obstante, es mái5 re­
sistente que la ferrita hay un neto mejoramiento de resistencia mecánica.
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En aceros al carbono que han sido enfriados en condiciones aproximadas 
de equilibrio el % de perlita permite conocer el contenido de carbono del ace 
ro. Un acero con 50% de perlita tiene 0,4% C. Este cálculo no se puede 
realizar, sin embargo, si no se conoce la historia térmica del material y su 
composición. Un material enfriado rápidamente parecerá de mayor contenido 
de carbono. Por otra parte los elementos aleantes desplAzan el punto de 
transformación eutectoidea en general hacia menores contenidos de carbono, 
figura 6-3.

La ferrita se nuclea en los límites de grano (te la austenita. En con­
diciones de enfriamiento lento, cuando el contenido de carbono es pequefto
o cercano a la composición eutectoidea no puede reconocerse este, nucleación 
preferencial, figura 6-4. a pero para contenidos de carbono intermedio y ta­
maño de grano austénica no muy pequeño, los antiguos limites de grano de la 
fase "g aparecen nítidamente marcados por la ferrita, figura 6-4b.

Cuando se enfría rápidamente un acero de contenido mediano de carbono 
y/ o cuando el material ha sido austenizado a muy alta temperatura ( con el 
consiguiente aumento del tamaño de grano austenítico) la ferrita se presenta 
en forma acicular, figura 6-5 y esta morfología recibe el nombre de estruc­
tura de Widmanstatten, El nombre proviene de la estructura observada por >v.v' 
este investigador, el siglo pasado, en meteoritos que presentaban precipita­
ción en ciertos planos cristalográficos. Estructuras de Widmanstatten se de­
nominan también, en forma general, a la precipitación de direcciones para­
lela» a ciertos planos cristalográficos 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 línea que limita el campo de ^ + FegC del de ){ . Lo mismo que 
para los aceros hipoeutectoides se puede suprimir esta reacción si la trans­
formación se realiza a temperaturas bajas. En condiciones de equilibrio la 
estructura que se cb serva se ve en la figura 6-7 .

El carburo proeutectoide se nuclea en los límites de grano V y siendo 
una fase frágil y continua imparte malas propiedades macánicas al material.
Si se normaliza un acero hipereutectoide desde una temperatura superior a 
Acm se obtendrá una estructura indesable. Por ese motivo la faja de tem­
peraturas de mormalizados para este tipo de aceros se encuentra entre Acm 
y A^. 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 transformación eutectoidea es importante en los aceros llamados al 
carbono que integran el mayor porciento del volumen de producción 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 «ceros, se fabrican a partir de mineral de hierro,
£1 material que sale del alto horno o arrabio de alto contenido en carbono e 
impurezas en especial fósforo 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 laminación en callen 
te (con terminación en frío para algunos tipos de chapas). Todas las etapas 
influyen sobre las características finales del material.

En general estos aceros se presentan con una estructura de férrica y 
perlita en la que puede variar el tamaño y forma del grano ferrftico y la can 
tidad y espaciado interlaminar de la perlita. Estos factores estructurales so» 
los que determinan sus principales propiedades. El aumento del contenido de 
carbono eleva la tensión de rotura a la tracción. La variación de propieda­
des es lineal y se puede expresar por la fórmula

Resistencia a la tracción (psi) o 41000 {% de ferrita)»!15000 (% de perlita)
100

a én % de C arbono 2  41000 (1 - ) +  116000 ( ■&£. )
0,8

Para contenidos de carbono inferiores a 0,25%, sin embargó, el tenor 
de carbono no influye sobre ambos valores de resistencia a la tracción, 
gu ra  6 -8  ..

El tamaño de grano se puede modificar por deformación y recristaliza­
ción en fase0( o por las condiciones en que se produce la transformación

¡ ¡— * « x

En gen«iaJ,para tratar de obtener un tamaño de grano ferrftico peque­
ño, que mejora el comportamiento mecánico del materialise trata de que el 
grano austénico del que se parte sea también de pequeño tamaño. Como los 
límites de grano son sitios prtferenciales de nucleación, a menor tamaño de 
grano austénftico mayor superficie de límite de granó y en consecuencia ma­
yor número de sitios preferenciales de nucleación y menor tamaño de grano 
ferrftico.

El tamaño de grano autenftico se controla mediante la práctica de la­
minación en caliente y el agregado de desoxidantes durante la colada de los 
lingotes, que al formar compuestos insolubles finamente dispersos anclan los 
límites de grano e impiden su crecimiento exagerado*.

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

Las propiedades que se exigen a estos materiales son variadas, sugún 
el uso a que están destinados. Sin embargo además de las caractirfsticas 
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 facij. 
mente deformable, es decir que tenga baja tensión de fluencia. Esto no de 
be excluir una carga de rotura relativamente elevada. El tamaño de grano 
debe ser pequeño para que al deformar no aparezca el fenómeno conocido 
como "piel de naranja" (al deformar la superficie se hace rugosa). Asi­
mismo la deformación no debe ir acompañada de "stretcher strains" (bandas 
de Ltfders).

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

Las Gurvas ée la figura 6-9 muestran el comportamiento de dos ace 
ros 1 y 2. En ordenadas se indicán las energías absorbidas en la rotura 
de probetas en rayadas a diferente temperatura y en absisas las temperatu­
ras de los ensayos. Una alta enefgfa significa rotura oon deformación plás 
tica y una baja energía rotura frágil.. La temperatura a la cual, mediante 
ciertas consideraciones, se establece que la rotura pasa de dúctil a frágil 
se llama temperatura de transición. Conviene que los aceros tengan una 
temperatura de transición lo más baja posible ya que esto disminuye los 
riesgos de este tipo de falla. En ese sentido el acero l será mejor que el 
acero 2.

La fragilidad de una estructura puede estar ligada ajenos a la calidad 
del material (tipos de esfuerzos, contaminación con hidrógeno, efecto de 
soldaduras, etc) pero en lo que se refiere al material depende en gran me 
dida del tamaño de grano y de la composición química. Un pequeño tama­
ño de grano ferrftico disminuye la temperatura de transición.

Otra característica que deben tener los aceros de construcción es la 
soldabilidad. Con contenidos crecientes de carbono aumenta la templabili- 
dad y en consecuencia se pueden formar estructuras martensfticas frágiles 
debido a la alta velocidad de enfriamiento que se produce en las soldaduras.

Esto limita la posiblidad de mejorar la resistencia mecánica de los 
aceros por el económico método de aumentar el tenor de carbono y es la 
causa por la que estos aceros tienen bajo contenido de carbono.

Aceros aleados
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I Aceros de baja aleación 
Los principales son a Aceros de herramientas 

. ^ Aceros inoxidables

Habiendo otros de aplicaciones más específicas (altas temperaturas, maraging, 
e tc .)

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

Efi necesario aclarar que los aceros al carbono también pueden ser tem 
piados y revenidos, y que las características mecánicas son semejantes a las 
de los aceros aleados con igual tenor de carbono cuando el tratamiento de tem 
piado y revenido lleva a ambos materiales a igual valor de dureza.

Asf un acero con 0,15% C templado en agua desde 1650a F tendrá una 
resistencia a la tracción de 150000 psi y una elongación de 5% , mientras que 
el mismo material endurecido por trabajado (laminación en frío a 50%) tendrá 
sólo una resistencia de 100000 psi y 1% de elongación. Por tratamiento térmi 
co se ha aumentado la resistencia y también la elongación,

Sin embargo si la pieza de acero al carbono supera un cierto espesor, 
no es ya posible obtener una estructura totalmente martensftica 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 martensftico en piezas de regular 
espesor o no se admiten distorsiones en las piezas tratadas térmicamente se ne 
necesita recurrir a los aceros aleados.

La razón por la que se agregan elementos aleantes a los aceros no es la 
de mejorar la resistencia mecánica ya queésta depende del contenido de carbo 
Qo. sitio la de permitir estructuras totalmente martpnsfticas en piezas que de 
otrd modo no lo darfan:

El efecto de loá elementos aleantes se puede analizar mediante cur­
vas TTT, Asf por ejemplo comparando la curva TTT de un acero SAE 4340 
(*0,4% C; 0,6 a 0,8 % Mn; 1 ,6 5 -2 ,0 %  Ni; 0 ,7 -0 ,9 %  Cr; 0 ,2 -0 ,3 %  Mo), fi­
gura 6-11 con la de un acéro sin alear se ve que el origen de la reacción se 
ha corrido a la derecha en el acero aleado, es decir que se ha retardado el 
comienzo de las reacciones perlftica y bainftica que impiden la formación de 
una estructura 100% martensftica.

Este cdrrimiento significa ‘que don velocidades de enfriamiento menores 
bé pueden evitar las transformaciones perlftieá y bainftica, tal como se puede 
comprobar comparando curvas de enfriamiento continuo, figura 6-12

Otra manera de comparar como los elementos aleantes mejoran la tem- 
plabilidad es mediante el ensayo Jominy, en el que una barra del acero a en 
sayar, de dimensiones normalizadas se templa desde una temperatura de aus- 
tenización dada haciendo incidir sobre un extremo un chorro de agua de pre­
sión controlada, figura 6-13, De este modo se produce un temple enérgetico 
en el extremo inferior y progresivamente decreciente hacia arriba. Las me-



Vi-Q

didas de dureza practicadas sobre una generatriz permiten trazar curvas conoto 
la de la figura 6-14 . Se ve en esa figura que el acero de mayor templabiU» 
dad es el SAE 4340 y le-siguen en orden decreciente los SAE 4140, 2340 y 1040 
En la tabla 6-1 Guy 14-3 pag, 486 se puede deducir el "costo de la templabili- 
dad"

Es posible asimismo, mediante gráficos adecuados hacer cálculos que 
permiten hallar la templabilidad que debe tener un acero para obtener una es­
tructura buscada según las dimensiones de la pieza y el medio de temple usa­
do.

Los elementos de adición también tienen influencia sobre las caracterís­
ticas que se obtienen mediante el revenido. Cabe ahora preguntarse por qué 
raufa existe una tan gran variedad de aceros templables. Una primera razón 
es índole económica. Al agregar elementos se aumenta la templabilidad, pe­
ro se encarece el acero. Si se desea obtener 100% de martensita en pieza 
de gran sección, será necesario emplear un material más aleado que para 
una pieza de menor sección; pero para esta última será un gasto inútil em­
plear el material usado en la primera.

En segundo lugar ciertos elementos de adicióa mejoran algunas propie­
dades específicas. Asf el Mo elimina la tendencia de ciertos aceros a pre­
sentar fragilidad de revenido, es decir una alta temperatura de transición 
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 químico (carburación, nitruración, etc.)

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

Los elementos de adición pueden tener efectos sobre el revenido.

a) Retardar la cinética de precipitación. A igualdad de tiempo y tem­
peratura un acero aleaáo disminuirá 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 adición. La difusión de 
estos elementos que ocupan posiciones sustitucionales en la red es más 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 más 
alta que un acero al carbono. Como consecuencia el acero aleado sé beneficia ’ 
con una mayor tenacidad ya que un revenido a más alta temperatura disminu­
ye en mayor medida las tensiones internas.

Una consecuencia de esto es que algunos de estos materiales pueden u­
sarse a temperaturas moderadamente altas sin que pierdan sus buenas propie 
dades mecánicas como consecuencia de una especie de sobreenvejecimiento.
Ei 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 precipitación. En ia 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 composición química y de estructura cristalina que ocurren
en losaceros aleados durante el revenido son bastante complejos y están fuera 
del alcance de este apunte.

' fu ndiciones

Son aleaciones de hierro con cnntenidos de carbono superiorea a 1,7% y 
en las cuales el Si juega un papel muy importante. Una más detallada inter­
pretación de las estructuras exige un diagrama ternario En la figura 6-16 
se ve el corte del diagrama ternario Fe-C-Si para una concentración constante 
de 2 % S i. Hay que notar que el diagrama es bastante similar al Fe-Fe3C 
visto anteriormente ^.parecen campos de 1 y 2 fases de forma similar). Sin 
embargo las fases en equilibrio a temperatura ambiente son ferrita y grafito. 
Nótese asimismo el corrimiento del contenido de Carbono de los puntos eutèc­
tico y eutectoide y la solubilidad máxima 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 reacción y esto justifica que dicho diagrama sea usado en la práctica como
un diagrama de equilibrio. Sin embargo la reacción carburo ----- »-grafito •+•
ferrita ha sido la causa de accidentes en algunas tuberías 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 mecánica que va 
ligada al cambio. Desde otro punto de vista, esta transformación, bajo control 

' 1 es aprovechada para obtener las llamadas fundiciones maleables.

Dependiendo de la composición química 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 análisis aproximado de las estructuras que es posible obtener se 
pueden emplear los diagramas binarios Fe-grafito o Fe-Fe«jC 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 transformación eutèctica del diagrama 
metaestable.

Las fundiciones que solidifican dando eutèctico grafito-austenita son llama 
das "fundiciones grises". El nombre se orígiüa del color de la fractura que 
se produce a lo largo de las láminas de grafito. En las fundiciones con eutéc 
tico carburo-austenita la fractura se produce a lo largo de la fase carburo que 
es frágil 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 característico de una fundición blanca



VI-8

Se observan en primer lugar dendritas oscuras y un eutèctico interdendrítico.
En el momento de formarse y hasta la temperatura las dendritas eran de 
austenita, Por debajo de Aj. la austenita sufre la descomposición eutectoidea.

La fase austenftica del eutèctico puede sufrir la transformación eutectoi­
dea y presentar el mismo aspecto que las dendritas. En otros casos el car­
buro de eutéctioo puede actuar como nucleante de la cementita del eutectoide, 
de modo que aparecerá 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 aleación de composición eutèctica.
Este componente recibe el nombre de "ledeburita". La figura 6-20 es de 
aleación hipereutéctica. En este caso la fase proeutèctica es carburo en for­
ma de agujas.

La austenita en fundiciones aleadas puede dar origen a martensitá. La 
figura 6-21 muestra una estructura de estas características.

En algunos casos es posible ver agujas de cementita, figura 6-22 que se 
han formado al atravesar la linea Acm, sin embargo entre la temperatura eu­
tèctica y A ir  la mayor parte de la cementita se deposita sobre el carburo del 
eutèctico que sirve de nucleante.

FUNDICIONES GRISES

En la figura 6-23 se observa el aspecto que pueden tomar las láminas 
de grafito según una clasificación de la AFA (American Foundry Association) 
y ASTM. En el tipo A , que es el de mejores p ropiedades mecánicas, las agu 
jas son la fase grafito del eutèctico. Las dendritas de la austenita proeutéc- 
ca no pueden reconocerse porque tienen continuidad con la autenita del eutèc­
tico.

Igual que en las fundiciones blancas, la austenita al enfriar sufre una des 
composición eutectoidea pero en este caso la reacción puede ser 
Fe3C ó grafito. Esto da origen a las fundiciones grises perliticas
figura 6-25 y a las fundiciones grises ferriticas, el grafito eutectoide precipita i 
sobre el grafito eutèctico y no hay el equivalente de las láminas de carburo de 
de la perlita.

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

Los tipos D y E se originan, según Eash por descomposición de la ce ­
mentita del eutèctico, CFe3 » . % 4t grafito. Esta tranformación se pro­
ducirá inmediatamente desfwés de la solidificación y ocurre cuando se sobre­
calienta el metal líquido. Para explicar el fenómeno se supone que el sobre 
calentamiento hace desaparecer los núcleos de grafito que pueden existir en el 
líquido. No existiendo núcleos el metal puede sobreenfriar y favorecer la for 
mación del eutèctico carburo + austenita. Sin embargo debido a la presencia 
de elementos grafi tizantes (silicio y carbono) el carburo se descompone en
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grafito y ferrita. Si en el líquido sobrecalentado se Inoculan agentes nuclean, 
tes, se elimina este tipo de estructuras y se obtiene el tipo A, de mejores 
propiedades mecánicas.

La velocidad de enfriamiento tiene influencia sobre el tamaño de las lá­
minas de grafito. Enfriamientos rápidos aumentan la nuclación y dan estruc­
turas más finas y de mejores propiedades mecánicas. La AFA ha hecho (co­
mo la ASTM para el tamaño de grano austenítico) patrones de comparación, 
figura 6-26-, El tamaño se determina comparando una fotografía a 100 aumen 
tos del material con los dibujos standard. Algunos microscopios . figura 6-27 
poseen oculares que permiten la comparación directa. Es de hacer notar que 
el pulido mecánico de las fundiciones grises debe ser cuidadosamente realizado 
para evitar que las láminas de grafito no aparezcan de un grosor excesivo que 
no corresponde a la realidad, como consecuencia del redondeamiento de borde 
que se produce cuando se "arranca”  el grafito.

FUNDICIONES MALEABLES

La posibilidad de transformar la cementita en grafito ha sido aprovecha 
da para producir las llamadas fundiciones maleables. El nombre proviene 
de la mayor ductilidad de estas aleaciones (Las fundiciones grises ordinarias 
son frágiles). Esto es debido a que el grafito de las fundiciones maleables 
no se encuentra en forma de láminas sino en forma masiva. Los extremos 
de las láminas en las fundiciones grises actúan como entallas produciendo 
concentración de tensiones y por otra parte producen una mayor discontinui­
dad del componente mecánicamente resistente y dúctil que es la ferrita o la 
perlita» En consecuencia bajan la resistencia a la tracción y al impacto.
El grafito masivo o aglomerado disminuye la magnitud de esos inconvenientes. 
La figura 6-28 muestra una fundición blanca antes de la grafítízación y la fi­
gura 6-29 luego del tratamiento de grafitización.

Para obtener estas estructuras una aleación de composición 2,25%C y 1%
Si colada en moldes de arena que puede dar una estructura de carburos se so 
mete a un recocido de grafitización a 900 • c . El enfriamiento posterior pue 
de dar, dependiendo de la composición y velocidad ferrita más grafito o car­
buro.

yUNIHCIONES ESFEROIDALES

El agregado de ciertos elementos aleantes modifica la morfología del eu 
táctico dando fase grafito en forma de nodulos como se ve en la figura 6-30.

Estos nódulos reemplazan las láminas de grafito e imparten ductilidad 
al material. El método tiene la ventaja respecto a las fundiciones maleables 
de evitar el proceso de grafitización que aumenta el costo del producto deter 
minado.

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

En la tabla 6-2 se dan las composiciones y propiedades de fundiciones 
grises. El numero que ac ompafis. el término Class corresponde a la resisten 
cía a la tracción en miles de psi. La resistencia de estas fundiciones está 
dada por la de ias fases tenaces, feriita y perlita ya que el grafito no con­
tribuye a la resistencia mecánica. La ferrita de las fundiciones tiene mayor 
resistencia mecánica que la de ¿os aceros como consecuencia del mayor con­
tenido de Si (¡endurecímiento por solución sólida).

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

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

i
Las fundiciones grises poseen además buena maquínabilidad, debido a la 

presencia de las láminas de grafito que impiden la formaci&i de viruta larga 
y actúan como lubricante. La resistencia a la corrosión es también mejor 
que para les aceros, debido a su mayor tenor de Si.

Poseen por último una mayor «ásjteidad de absorber vibraciones que el 
acero, lo que es interesante en aplicaciones tales como apoyos y bastidores 
de máquinas. Si el material no tiene estas características, a la frecuencia 
de vibración del conjunto la amplitud puede originar rotura por fatiga.

FUNDICIONES MALEABLE Y NODULAB

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

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

TRATAMIENTO TERMICO

Laa fundiciones pueden recibir tratamiento térmico. Los árboles de le 
vas de automotores son generalícente hechos de fundición. Por tratamiento 
técnico a inducción se endurecen las excéntricas en una profundidad de 1 a
2 mm. La estructura de la superficie tratada térmicamente es martensita 
y grafito y en el centro perlita y grafito. Los problemas de tratamiento tér> 'i ; 
mico son similares a los del aceros.

■FUNDICIONES ESPECIALES

Hay una gran variedad de fundiciones ademán de las vistas, diseñadas 
para responder a fines específicos, por ejemplo resiswnj^ia a la cor ros ión , a la 
abrasión, alta** temperatura», etc.
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Table 13.1 Typical composition* cA gray cast iron baaed on strength 
and section thickness

Car* Mrtal Brinrll Tmailr T n w lf
Tv in*

c* c* i < rj lw»n *«•- harri- tlltMlulU*. ntn-nntli,
<* Si » * Mn <f|Uiv-

alm t*
t M*tl, 
in.

p « t |»l

n»>w »1 (1 0 3 M 2 .W 0 j ll 14 l l l i 4 .Mi 0  25 \m 12 X  111* 24.1X1(1
Claw* • iH M k. 3 .Hi 2 41 II 4 » If 41 fi 4 34 I 1MI 170 12 X I»4 21.000
(In** 3» (1.1 . 3 311 2 21 II 22 41 til II Cm 4.03 41 Ml 211» 15 X 10* 32.000
( W :m ( H ) 3 1« 1 W II 21 II 14 II (Ml 3 1* 1 m> 217 15 X  I«* 32.000
( law « M L ). 3 l< 2 (fi II 17 » HI 11 .V 3.77 11.25 2311 17 X  11»* 44,000
(In** 3 Itt 1 .Hi* 11 1.1 0 IN 0 « 3 .1 » 1 INI 225 17 X  10* 43.50(1
(la** fill (I.) 2 Hfl 2 l f II l.j II IK 0 « 3 r»i 250 ID X  10* 62,500
(In** tlii(M ). 2 fUS2 (* 0 II II «7 11 .Ml 3 37 270 itt X  1»* 62.500

il .l ,  light xcctinn: (M ), motlium Mrrtion; (H ) h o v v  urctioii.
• *■; c  +  « .a  ( r ; s i +  r ; !»). • ,
♦ Thm* rn«t iron!» «In not nlicy H«*ok<»'* Inw, *» tho murfului* if* arbitrarily expmwrti 

us tIm" «rf i Im- »1 n'wMrtniin rurvr at n rtn w  <t|ual loonr-fdurth the t«w ile*lm i*th.

Tabla VI -  1

Table 13.2 Typioal oomposittons and properties at malleable 
and d  ductile oast iron

Malleable raat irons Nodular cant iron«

Ferritic
grade
350IK

Pearl it ir 
malleable

Ferritir
type

60-45-10*

Prarlitir
type

HIMWHf

Total rarhon, % ....................... 2 25 2 .25 3 .5 0 3 40
aiiiron, % .......................... 1 15 1.30 2 .40 2 .15
manganese, % ................. 0  40 0 .7 5 0 .5 0 0 50
sulfur, % ........................... 0  10 0 .1 0 0 111 « 0 1
nickel, % ........................... 1 .00 i m*e9E 0  06 0  (16

T m * le  modulus, p a .................. 25 X  10* 2« X  H»* 23 X  in* 23 X  10*
Trnnil* •trm^th, pai.................. 56,000 an, ooo 65,000 95,000
Yield strength, pai..................... 37,0011 50,000 4H,(I00 65,000
%  Klongation in 2  in................ 20 G 12 5

* Annratfd at I65II*F And Ittrntr^rooN . 
t A* nwt.

Tabla VI -  2


