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CAPITULO 1
P ACT
I.- INTRODUGGION

Los conceptos de fase, transformacién de fase y equili-

brio estardn constantemente presentes a lo largo del curso, por
lo que serén inmediatamentedefinidos. Una fgse es una regién f{-
sicamente diferente de materia que tiene estructura cristalina y
propiedades particulares que cambian al modificarse la temperatu
ra, composicién y otras variables termodindmicas, ‘1 hablar de

t orimaciones o cambios de fase en un sistema nos referiremos

en general o los cambios de estructura, que pueden o no estar a-
conpafiados por cambios de composicidn, y que se producen debido
fundamentalmente a cambios de su tomperatura. Cuando todas las
propicdades de un sistema permanecen constantes por perfiodos in

definidos de tiempo, se dice que el sistema estd en equilibrio,

La termodindnica es la herramionta fundamental que
permite estudiar y predecir la evelucidén de un sistema desde un
estado inicial hasta un estado final mds estable, a través del
estudio de la evolucién de las funciones termodindmicas. tn par-
tlcular son importantes las funciones de estado, es decir aque-
1llas que sblo dependen de los estados inicial y final del sistg

ma y no de la forma en que se haya pasado de uno al otro.

Una de estas funciones de estado que permite caracteri

zar un sistema o fase es la gggrgig interna.
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La variacién de energfa interna de un sistema que efeg
tda una transformacién es igual a la variacién total de calor ab
sorbido por el sistema durante la transformacién ( S q) menos

el trabajo total realizado durante la misma ( § w), es decir:

AW=( Q-3 w (1)

Si se considera que un sistema gaseoso debe expandirse

ofectuando trabajo contra la presién atmosférica, es :
SWepdU (2)

31 un cambio de ftemperatura d T de un sistema cuyo
volwion se mantiene constante lleva asociado una veriacidén de e~

nerpfa interna d U, de las expresiones (1) y (2) resulta:

QU S 0
Sl

v

donde GV o5 la capacidad calorffica a volumen constante,

De la misma forma, si un cambio se efectda a presién
constanto, la capacidad calorf{fica a presién constante del sis-

toma (Cp) resulta:

. 2Q _-___Q_(U*PV) =C
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Dado que U, p y V son funciones de estado, su suma team

vién lo es. Esta nueva funcién de estado ( U + p V) = I se deno-

mina gptalpfa del sistema.

La expresién (3) puede entonces escribirse como:

(M—)m(.—é_ﬂ-) = C
DT P o1 P P

L~ entalpfa, dado que estd ligada a transformaciones
hechas a presién constante,es una funcién de estado més §til que
la energfa interna para el estudio de transformaciones en meta-
les en los cuales la presién se mantiene constante. En las trang
formaciones en estado sélido realizadas a p = cte, , se cumple,
adends que la variacién de volumen que so produce es muy peque-

fia, por lo que:

a4

/ - . T ™
d Hy py, sélidor ~ (AU 4 pdV + V p) pysdlidos d U é,sélidos

Y decir, la variacidn de lao entalpia que acompaiia una
transformncidn en un 38lido heeha a presidn constante es aproxi-
nmadamonte irual a la variacién do energfa interna correspondien-

tes

Log procesos o cambios que sufre un sistema puede pro

ducirse on forma reversible o lrreversible. Un proceso es rever

$ible cuando puode invertirse exactamente hasta el estado inicial,
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Para ellc el sistema debe estar en todo momento del proceso infini

tamente méximo al equilibrio., Si & q es la cantidad de ca

Tev.
lor absorbida o entregada al sistema en forma reversible durante

una transformacién a temperatura T , puede definirse otra funcién

de estado, la gptropfa como:

dsz_é_‘_‘rﬂ..

T

Un proceso ggponkdneo es irreversible, porque todo prg
ceso espontdneo se produce para llevar el sistema a un estado £i

nal mds estable o de equilibrio,

Dado que, para todo cambio de estado se cumple que:

9 gy, > I

irrev,

resulta que para toda transformacién la variacién neta de entro-

pfa es:

dssist. + dsmodio = dsneta é?& 0 (4)

donde la igualdad vale para procesos reversibles,

La ecuacién (4) indica que cualquier proceso esponté~-
neo va acompariado de un incremento en la entropfa total del sig

tema y que, dada la igusldad pera procesos reversibles, la en-



tropfa es un méximo en el equilibrio. Esta dltima proposicién cong

tituye el segundo principio de la termodindmica.

Todo proceso esponténeo lleva, entonces, al sistema a

un estado de mayor entropia que el estado inicial,

Si se puede calcular la entropfa de un sistema es posj
ble predecir hacia dénde evolucionard el sistema y dénde se alw
canzard el equilibrio. Sin embargo, el cflculo del cambio neto

de entropfa es,la mayor parte de las veces, muy diffcil.

Es por ello conveniente considerar otras funciones

de estado cuyws variaciones son mfs simples de calcular., Estas

funciones son los potenciales termedindmicos y entre ellos la
spergle llbre de Gibbe (G), definida como:

GuwH<-TSw U+ PV-TS
Consideremos un pequerio cambio dG:
dG = dU + P4V + VAP - TdS - 84T =

w dU + PdV + V4P - é'qrw - 87 =
=( S Q- S W + PaV + VdP - J'Qrev - 84T =

i

S Q+ VdP - zqrev.-sm
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En un proceso realizado a T y p constantes resulta:

dG/Tp: dQ- 919 < 9

reve,

Esta relacién indica que la funcién de Gibbs de un sig
tema mantenido a presién y temperatura contante decrece para cual

quier cambio esponténeo y toma un valor mfnimo en el equilibrio,

El equilibrio que alcanza un sistsma puede ser gsta-
zle o metsmestable (Fig. 1). Un sistema estd en equilibrio
estable cuando su energfa libre de Gibbs (en adelante energfa
1ibre) tiens el valor mds bajo posible compatible con las condj

ciones externas impuestas (estado A caracterizado por GA)'

I

Figura 1

e



Los estados para los cuales G es un minimo en el sentido
matemdtico, pero que es numéricamente mayor que el asociado a la
configuracién estable, son metaestables (estado B y C caracter}

zados por las energfas libres Gy y GC).

Todo sistema estd siempre en una configuracién estable
o metaestable, Cualquier pequeila fluctuacibén que lo sacara de e~
llas harfa aumentar su energfa libre y aparecerfa una fuerza ma-

yor que se opondrfa al cambio,

El producto de una transformacién no es necesariamente

un estado estable; puede ser otro estado metaestable, y es posi-
ble de esta forma pasar por una sucesién de estados metaestables

hasta llegar a uno estable.

El resultado macroscépico de una transformacién es cop
seguido por la repeticién de uno o més procesos atémicos bésicos,

y la evolucién de la transformacién en funcién del tiempo consti-

tuye la ginética do la trangCormacién.
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La comparacidn de las cindticas de transformacién obser-
vadas uxperimentalmente con aquellas cinéticas derivadas sobre las
buses de modelos propuestos,es un poderoso medio de dilucidar so-
bre los procosos atémicos elementales involucrados en una transfor

macidne.

Este proceso elemental puede variar desde el movimien-
to independiente de un dnico 4tomo, como en uno controlado por
difusién, a mecanismos complicados que implican la accién coopera_

tiva de muchos 4dtomos.

be las partfculas que forman un sistema que se transfox
ma, sélo wia pequefls fraccidn de ellas estd realmente involucrada
an el proceso de transformacién en un instante dado. %s decir,
siempre hay algu nas partfoulas que estdn en el estado inicial,
otras que ym han pasado al estado final, y otras, esa fraccién

pequefiu, gue realmente estdn pasando del estado inicial al final,

Para que se produzca en forma esponténea una transfor-
macién desde un estade inicial, caracterizado a la temperatura
T y presién p, por la energfa libre GI a un estado final carac-
terizado por la cnergfa libre Gp es necesario que Ac-= Gp -

G, < 0O (Fig. 2)
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Figura 2

El valor AG es 1lamado fuerza jmpulsora (driving-

force) de la transformacién.

El hecho de que los estados inicial y final de una
transformacibn sean de equilibrio (melaestable-metaestable,o mg
taestaesble-estable respectivamente) permite aplicar a los mis-
mos la termodindmice ¢lfsica y la mecénica estadfstica, Estas
disciplinas no pueden aplicarse, en cambio, para caracterizar
los estados intermedios que no son de equilibrio. Bos métodos
han sido propuestos para describir esos estados intermedios: uno
e3 el de tratar a la transformacién como un problema de muchos
cuerpos y otro, es el de aplicar la termodinémica de procesos
irreversibles. Dado que ambos tratamientos son extremadamente
diffciles, se ha propuesto un método aproximativo que es el de-
nominado del guasi-equilibrio. En la aproximacién del cuasi-equi
librio se supone que uno de los estados intermedios vs de cuasi-
equilibrio y allf las funciones termodinémicas tienen valores d-

nicos.
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tse astado de cuasi-equilibrio es llamado gstado de tran-
gachbn. Bl problema cindtico es as{ reducido al anflisis del equili
brio entre ftomos en ol estado inicial y en el estado de transicién.
El primer paco del métod®¥uasi-equilibrio es el de definir el esta

do de transicibn «

’ est.de
Gat - - - _transicion

ircial =energia libre
de activacion

est final

Figura 3

Dado que los ostados inicial y final (Fig.3) son de
equilibrio, estén caracterizados por valores de energfa libre

que corresponden a minimos,

Eatos dos winimos deben estar, por lo tanto, separa-
dos por un valor méximo GA" de energfa libre. La configura~
cién asociada a ese mdxim> de enorgfa libre es llamada ganfi-
mxacibn o ogtedo de transicidu, o también estado activado.
Un dtomo que tiene la energfa libre correspondiente GA"es ie

nestable, es decir, o btien puede volver al estado inicial, o

e
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bien pucde pasar al estado final, completéndose asf la reaccién.
Para que un dtomo tome parte en una transformacién es nocesario
que alcance ol estedo activado, os decir, es necesario que ten-

ga, por lo menos, una energia libre disponible igual a GA =

=(GA*' - GI) . Gy es llamada energfa 1ibre de transicién o cner-
gla libro de activacién.

La distribucién de energfa libre de las partfculas de
un sistema abarca un amplio espectro, Dentro de éste, hay siem-
pre algunas partfculas que tienen valores de energfas libres mg,
yores o iguales a G,, que podrén pasar al estado final. Aquellas,
que en un dado instante no alcancen ese valor de energfa libre,
deberdn esperar a incrementarlo a travéds de fluctuaciones térmi

cas antes de pasar al estado {inal, Este tipo de proceso se de~

nomina getivacidn térmica, y la transformacién asociada se dice
térmicamente activada.

De lo analizado hasta aquf se desprende que la veloci-
dad de una transformecidn térmicamente activada depende fuerte-
mente de la energfa libre de activacién y de la distribucién de
la energfa térmica de los 4tomos. Este modelo del cuasi-equili-
brio, por otra parte, permite explicar ciertas observaciones ex

perimentales,

a) Los estado inicial y final coexisten durante la trans_
formaoién y sblo una pequeiia fraccién de partfculas estd en el

proceso da cambio.

/17
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v) De la curva de la Fig, 3 puedo verse claramente que
GA y A G son independientes. Si bien es necesaria la existencia
de una fuerza impulsora para que una reaccién so produzca, la vew
locidad de ésta puede ser alterada sin modificar la primera. Bag
ta con modificar, wur ejemplo la energfa libre de activacién co-

rrespondiente.

Si bien el concepto de energfa libre de activacién sur
ge naturalmonte del concepto do estados de equilibrio inicial y
final, es méds conveniente hablar en términos de energfa de acti-

ragddn v entronfs de aciivacién. ilstas Wltimas estdn relaciona-

das a la energfa libre ds activacién a travéds de:

Con los elementos introducidos hasta aquf es posible ob
tener una expresién general para la volocidad de una transforma-
¢ibn que involucra sélo un proceso atémico bdsico caracterizado
por una nica energfa de activacién Uye Esta velocidad de la trang
formacién puede medirse por la fraccién y (t) del nidmero total de
partfculas que alcanzan la configuracién final en la unidad de

tienpo. Esta velocidad es proporcional a:

a) La frecuencia V con la cual las partfculas inten-
tar pazar a la fasa final. En sélidos esta frecuencia es equi-

~.. v omnad e e el b [IV'4 u
LRLWELCLE O VLICTLILOGO V.
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b) La fraccién de partfculas que en ol estado inicial
tionen la enery{a suficiente como para sobrepasar la barrera de

- Upfir

encrgia Uy Esa fraceién es proporcional a e

¢) La nroba ilidad p de que durante ol tiempo en que
una partfcula cumple con los requisitos enerpéticos, se satis-
fagan otras coniicon.s peonétricas necosarias para que pueda

producirse el cambio.

As{, a una temperatara T = cte,, la velocidad de la

reaccién os:

v (L -1
z (ALl p Voo T

L1 probabilidad p juode expresarse simplemente por

p=o " "y, por lo tanto lu volocidad resulta:
S - U - U
1 g Vale ! 1
(1) vy z (Sl oy VR Mgy o WA

La ccuacién (4) es conoecida como ccuacidn de Arrhenius
v, a partir de ella, se determinan experimentalmente los pard-

netros quec permiten caracterizar una transformacién de fase,

IIT.- CINETICA Di LAS TRANSFORMACIONES

La mayor parte de los sistemas o aleaciones metdlicas
estdn formadas por una mezcla de fases y las transformaciones ea
ostas aleaciones ocurren por el crecimiento de una o mds fases a

expensas do lag otras,

e
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Figura 4

Conslideremos una fase inicial (C , en la cual empieza
a crecer una nueva fase B (Fig.4). La transformacién 0(‘°-F3
involucra la formacién de pequefios dominios de fase final, y el

posterior movimiento de los bordes de esos dominios,

El proceso de formacién de los nuevos dominios se co-
noce con el nombre de nucleacidn, y el avance de los bordes de
esos dominios, o jnterfases, con el nombre de gregimiento. La
velocidad de una transformaciém de fase que se produce por nu-
cleacién y crecimiento, depende de la velocidad de nucleacién y
de crecimiento de cada dominio y del efecto de interferencia mji
tua entre dominios vecinos por "choque" directo de los mismos

o por competicién para "tomar" {tomos de la fase inicial.

Experimentalmente se encontré que una ecuacién de la

forma general:



15

-1
(ddidy oo T Gy @) (5)
donde k y n son constantes ajusta bien las curvas de cinética de
crecimiento de una gran variedad de reacciones en metales. Adenmds
muchas ecuaciones teéricas obtenidas para casos particulares pue-
den ser reducidas a la expresién anterior para valores especificos

de k, y n.

De la ecuscién (5) puede verse que, para tiempos muy
cortos, la velocidad de la transformacién es pequefia,es decir, la
transformacién empiema lentamente, aumenta hasta alcanzar un va-
lor méximo y luego comienza a decrecer como consecuencia de la
disminucién del factor (1-y (t)) debido al crecimiento de la

fraccién transformada y (t).

Suponiendo i, y 1 constantes, independientes de y ¥y &g

es posible integrar lr. ecuacién (5):

]—fu-y = K0 /t(“") at
1-y !

n
I —t— . B 7 (6), 6 bien
(1-y) n

yu (10" 07 o

/17



16

Esta ecuacién, que pcrmite conocer la fraccién transfor-
meda en funcién del tieupo, se conoce con el nombre de ecuacidn de
Johnson-Mehl. La represontacién goneralda una curva tipo S (Fig.5),
¥y, para cada transformacién la "orma exacta depende de los parémg

tros g vy Ik

£.i. t Fig.5

El intervalo ie tiempo que transcurreo hasta que se ini-

cia la transformacién s» denomina perfodo o tiempo de incubacién (%)

Tomando nuevamonte 1n en la ecuacién (6) resulta:

1n 1n -(-—1—-=A+nlnt
1~y

lo que permite, graficando 1n 1n TE;- en funcién de 1n t obte-
ner je. Curvas con el mismo valor -le n se llaman isocinéticas. El
edponente.py estd relacionado con el proceso de nucleacién, dado
que su velor indica el lugar en el cual se produce la nucleacién
de la nueva fase. Por ejemplo, para la nucleacién de una nueva fa_

se f? en un policristal inicialmente en fase o , existen cug

tro sitios preferenciales (Fig.6).

/77
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1e= interior de los granos
2,- superficie de unién entre 2 granos
3.~ 1fnea o borde en el cual se juntan 3 granos

4e= vértice en el cual se juntan 4 granos,

Figura 6

Valores t{picos de n son los dados en la tabla

n nucleacién on
4 azar

3 vértice

2 borde

1 superficie

El tipo de nucleacién en lugares preferenciales de un
polioristal se denomina nucleacién heterogénea, para diferanciayp
1a de le llamada homogénea, en la cual los micleos se forman com

pletamente al azar.

/17
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Una condicién para que exista nucleacién homogénea es que
cada pequeiio volumen que se considere en la fase inicial sea estruc
turalmente, juifmicamente y energéticamente igual a cualquier otro.
Esto sblo es posible si la aleacidén es quimicamente homogénea y 1i
bre de imperfecciones estructurales. En la realided, dado que los
metales contienen muchas imperiecciones como bordes de grano, dis
locaciones, precipitados, es pré:ticamente imposible obtener nu-

cleacién homogénea,
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CAPITULO II
BECRISTALIZAGION
I.- INTRODUCCION

Cuando un met:l es daformado a una temperatura baja
respecto de su punto de fusién (trabajado en frfo), la energfa
gastada para deformarlo aparecs, en su mayor parte, en forma de
calor. Una fraccién finita, por otra parte, queda acumilada en
el metal como energfa de deformacién asociada a varios defectos

de la red creados por la deformacién.

La cantidad de energfa acuilada depende del proceso
de deformacién y de otras variables como por ejemplo, composi=
cibn del metal y temperatura de defurmacibn, pero en general va
rfa entre un Lajo % hasta aproxiradamente 10%. Esa energfa acuw-
mulada en el uetal, hacc que ln cnergfa libre del metal deformg
do sea mayor que la del inismo motal recocido., Dada la compleji-
dad del estado deformado, la vuolta al estado inicial (recocido)
debe hacerse a través de diferentos y sucesivas reacciones, mu~-
chas de las cuales involucran el novimiento de 4tomos o vacancias
que son extremadamente lentos a tcmperatura-ambiente, Por ello,
para que la vuelta al eatado no dsformado se produzca en un tiem-
po razonable y pueda ser detectado convenientemente es necesario

calentar el metal,

7/
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Una informacién sobre los fenémenos que ocurren cuando
un metal deformado es recocido puede ser obtenida a través de un
estudio de la liberacién de energfa acumulada. Dos métodos de tra

bajo son los mds utilizados: el anisotérmico y el isotérmico.

En el método anisotérmico el metal es calentado contf
nuamente y la liberacién de energfa es medida en funcicn de la
temperatura. Una forma de conocer la liberacién de energfa es
medir la diferencisa en la potencia requerida para calentar, a la
misma velocidad, dos muestras similares, una deformada previa-

mente en frfo y otra sin deformar que es tomada como patrén.

Durante el calcntamiento le muestra deformada sufre
reacciones que liberan calor y disminuyen la potencia requerida,
La medida de la diferencia de esa potencia es una evidencia di-
rocta de la velocidad a la cual el calor es liberado en la mueg
tra previamente deformada en frfo. La curva general que se ob-

tiene es la mostrada en la Fig.1i.

dif
de
potenci

Figura 1
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En el método isoiérmico la enerpgfa liberada por el metal
deformado es medida durantc un recocido isotérmico, generalmente con

un microcalor{metro.

energia)
liberada

- e
tiempo
Fi,ura 2
Una curva tfpica s mostrada en la Fig.2,

Las curvac mostracdas en las dos figuras presentan un
méximo bien marcado, que corresponde a una gran liberacién de e-
nergfa, La observacién metaloyréfica de probetas preparadas a
partir de las muestras recocildas en la regién del méximo para
cada uno de los tratamientos unalizados muestra un fenémeno pap
ticular, Esas grandes liberaciones de energfa se producen simul
tédneamente con la aparicién i¢ un conjunto de nuevos cristales,
(Fig.3) libres de deformacién. que crecen a expensas del cristal
deformado. El proceso de aparicién de ese conjunto de granos nug
vos, libres de deformacién es llamado recristaligacién. Ademds

de los méximos mayores, ambas curvas presentan otro méximo més



pequerio, ubicado a la lzquierda de la lfnea de puntos.

0 f“" “4 '”'r.
‘\ \‘*\\“\ “\\\ "L‘ %
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4;1‘.

wi%:sy

Figwa 3

Il drea encerrada entrc esos méximos menores y las 1l{-
neas de puntns revresenta una onorgfe liberada no asociada a la
recristalizacién del material, En la curva anisotérmica esta 1li-
beracibn de cnergfa empleza a temperaturas inferiores a aquellas
a las cufles comionza la recristalizacién. Sinmilarmente en la cur
va isotérmica comienza al iniclo del ciclo de recocido y précti-

camonte finaliza ontes de la iniciacibén de la recristalizacién.

El proceso por el cual se produce osa liberacién de

energla anterior n la recristalizacién es llamade rgcuperacién.

/17
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La recuperacién puede asociarse, en general, a una aniquilacién y

reordenamionto de defectos en el cristal.

3i un metal deforrado on frfo es recocido isotérmica-
mente a una temperatura adecuada por un tiempo, se producird i-
nicialmente una recuperacién del material, y luego comenzarén a
aparecer algunes granos de rocristalizacién nucleados en sitios
preferenciales (Fig.4a).Después de wn tiempo suficientemente larp
go, habré granos recrlstalizados en todas las zonas del metal

que crecen hasta que, al chocar unos con otros lo "llenan!" to-

talmente. En este estado cl material estd totalmente reeristgli-
zado (Fig.4b).
rano  de
recristalizacion
v alriz
deﬁrmada

Figura /4

Algunos graros de recristalizacién son més grandes que

otros,

/17
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51 1 recocido isotérimico es continuado despuds que la
recristallzacién so ha completado, algunos de los granos de ma-
yor tamario ccilenzan a crecer "comiéndose" a los mds chicos que

lo rodean que, consecuenbemente desa ecen, liste proceso que se
e,

produce en w: material. ya tobkaliaonke recristalizado se denomina
greocimio Qto do grano.

fn todou los procesos que hemos mencionado (recuperacién,
recristalizacién y crecinionto ie grano), los cambios microscépicos
van acompaliados por cambioes mac,oscépicos que repercuten en las
propiedades ffsicas y mecdnicas dc los nateriales, lo que hace im

portante el estudio detallado di ios primeros,

II.- RECUPERACION

La complejidad del ostado deformado estd relacionada a

la complejidad de la deformacién que lo produce.

Asf por ejemplo, las distorsiones de la red son més
sinples en monocristales que deforman por deslizamiento sobre
un plano, que on monocristales qie deforman por deslizamiento
sobre varios planos, y, para este isio tipo de deformacién,

las distorsionos son mayores en policristales,

Se han hecho experiencie.: d¢ recuperacién en monocris

taies de Zn doformados por simpl: teslizamiento y se ha compro-

/7.
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bado que los resultados puedon expresarse en términos de una ley

de tipo Arrhenius de la forma:

% =A9-Q/RT

donde 2 es el tiempo necesario para conseguir un dado % de recu~
peracién, R la cte. universal de los gases, T la temperatura ab-
soluta a la que se produce la recu peracién, A una constante, y

Q la energfa de activacién para el proceso de recuperacién,
Para el caso considerado, @ & 20 k cal/mol.

3i en vez de deformar un monocristal por simple deslizamiento
se curva pldsticamente un policristal, el proceso de recupcra-

cibn que sufre es mfy complejo,.

Por simplicidad sc considerard que los planos acti-
vos de deslizamlento son paralelos a las superficies libres del
cristal, por lo que, al ser curvado el metal habrd un exceso de
dislocaciones de borde positivas ubicadas a lo largo de ellos
(Fig. 5a). A esta configuracién de dislocaciones corresponde u~
na alta energfa de deformacién debido a que sus campos de ten-

siones son aditivos,

e
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Durante la primera ctapa de un recocido hecho a un
cristal asf deformado so produce un reordenamiento de las dis-
locaciones para conssguir una disminucién de la energfa del sig
tema. Las dislocaciones ubicadus inicialmente sobre un mismo plg
no de deslizamiento, se reordenan en una secuencia vertical
(perpendicular al planc de deslizamiento) (Fig.6), de tal forma
que el campo de tensioncs de dislocaciones adyacentes se cance-
la parcialmente uno con otro, ya que el campo de tensiones de u=
na dislocacién se sobrepone al campo de compresién de la dislo-
cacién ubicada debajo. Ademds e disminuir el campo de tensiones,
el reagrupamiento vertical de dislocaciones tiene otro importan-
te efecto, que es el de hacer desaparecer la curvatura general
de la red. En efecto, los trozos del cristal ubicados entre un
par de las filas verticales do dislocaciones se aproximan al es-
tado de cristalas libres de deformacién con planos rectos sin

curvatura (Fige. 5b), tenis:do cada cristalito una orientacidn



ligeramente diferente del adyacente ( & 1°), Este proceso se conoce

con el nombro do poligonizacidn.
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Fiyura 6

Para pasar del arregio horizontal al vertical, las
dislocacionos deben realizar dos tipos de movimicntos (Fig.7);
uno, de troepado en una direccién rormal al plano de desliza-
niento, y otro de deslizamierto er. el plano de deslizamiento,
El trepade de las dislocaci ones cepende del movimiento de va-
cancias quo es térmicazente activsdo, y, por lo tanto, la velg
cidad de pollgonizacién aumenta répidamente oon 1la temperatura.

_El aumento de la temperatura ayuds también al proceso de poligo
nizacién en otra forma, ya que el movimiento de las dislocacio-

nes por deslizamiento 3s mds £écil a mayores temperaturas,

-L o, e
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El arreglc d.: dislocaciones en filas perpendiculares cong
tituye un borde deo grano de bajo 4nmulo, y los cristales que 61 se-
para se denoninan sgggrggos. in medida, forma y distribucién de los

subgranos constituye lu gybes!ructurg del metal.

La FMig. 8 muestra un borde de subgrano.

La red a ambos lados nerece estar inclinada hacia el borde
do grano,con el resultado de que ciertos planos aproximadamsnte per-

pendiculares terminan en como diclocaclones de borde positivas.

El Angulo 6 de desorientacién entre los dos crista-
les depende de la magnitud del vector de Burgers (b) y de la dis

tancia media entre dislocaciones (h) en la forma:

tg @ =

:101

/.



Dado que cada dislocacién tiene asociada una energia,
a un borde de grano de bajo éngulo le corresponde una energ{a Eb
por unidad de 4rea perpendicular a las dislocaciones que la for-
man, que estd relacionada con la desorientacién € a través de

la relacién do Read-Schocklouy:
E =E 6 (A-1n 6)

donde Eo es una constante que depende de la geometr{a de las dig

locaciones, A una constante de integracién.

El primer término E €@ A es constante para un dado
conjunto de dislocaciones y cambia cuando varfa la desorienta~
cién para diferentes arreglos de dislocaciones. El segundo tér-

mino esté relacionado con la cnergia eléstica del conjunto.

Cuando la desorientacién entre los dos cristales ad-
yacentes se hace mayor de aproximadamente 5 © el borde de grano
que los separa no puede ser representado por una lfnea de dislocg

ciones, y son necesarios arreplos mfs complejos.

Cuando la desorientucién entre los dos cristales es
mayor de 15°, el borde de grano que los separa se llama de
&an fngulo, y no e8 posible ya describirlo con un modelo de
dislocaciones, porque es necosario que éstas estén tan préxi-
mas que plerden su identidad. Los bordes de grano de gran én-

gulo pueden moverse a velocida:les mucho mayores que los bordes

e
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de grano de bajo éngulo, Los cristales separados por bordes de gra
no de gran 4ngulo se denominan 08, ¥ los sub-granos anterior-

mente mencionados constituyen su subestructura.

Valores absolutos de la energfa de los bordes de gra
no de gran éngulo son dfficiles de medir, mientras que los valores

relativos pueden ser estimados a través de relaciones simples.,

Figura 9

Supongamos tres bordes de grano (de ahora en més, a
menos que se indique explfcitamente, se tomard la denominacidn
de borde de grano como sinénimo de borde de grano de gran éngu

lo) que se juntan en un punto triple 0 (Fig.9).

Los tres vectores (J, (Ig y ({y representan en
su direccién y magnitud las tensiones superficiales de cada uno
de los tres bordes considerados. Si los tres granos estén en e-

quilibrio estético, valen las siguientes relaciones:
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gen O en /g = sen X"

a partir de las cuales puede conocerse una relacién entre los va-
lores do O 6 bilen, si alfuno de los U es conocidoen valor ab

soluto, aanoger los otros U .

Valores absolutos le la tensién superficial sobre al-
gunas superficies libres fuecron hechas en Cu, Ag, y Au, y son del
orden de 1200 a 1800 dyn/em. Lns tensiones superficiales de borde
de grano son aproximadamente 1/3 de los valores de superficie li-

bre y son, por lo tanto, del orden de 300 a 500 dyn/cm.

Dado que lua poligonizacién involucra el trepado de dis-
locaciones, son necesarias témperaturas relativamente altas para
que el proceso se produzca a una velocidad importante. A bajas
temperaturas se producen, sin embargo, otros procesos de recu-
peracién que llevan a una disminucién de la energfa libre acumy
lada en un metal como resultado de la deformacién. Esa disminu-
cién de energfa estd asociada a una disminucién del exceso de

defectos puntuales producidos durante la deformacién, en espe-

cial vacancias,que tienen movilidad apreciable adn a temperatu

ras relativamente bajas,

Hay varias propiedaius flsicas que son sonsibles a la

concentracién de defectos puntiales. En particular, la resistivi

/17
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ded eléctrica varfa considerablemente durante el proceso de migra-

cién y aniquilacién de vacancias y, dado que puede medirse sin ma-
yores problemas es una herramienta poderosa en el estudio de esta

etapa de la recuperacién.

Las propiedades mecédnicas, por el contrario, no son
précticamente afectadas por la desaparicién de defectos puntua-
les y, en camblo, varfan fuertemente con el reordenamiento de

dislocaciones en la etapa de poligonizacién.

III.- REGRISTALIZACLON

Tal como ha sido definitio con anterioridad, el proce-
sv de recristalizacién consiste on la formacién de nuevos granos
libres de deformacién en ciertos lugares de la matriz deformada,
qus crecen a expensas de ésta y pueden llegar a consumirla total-
mente. El reconocimiento metalogrifico de los granos de recrista~
lizacién en una muestra parcialmente recristalizada es simple, ya
que hay una separacién bien nftida entre ellos ¥ la matriz afn

deformada (fig. 3).

En términos de estructura, el proceso de recristaliza-
cién se inicia con la nucleacién, jue consiste en la formacién de
una regién libre de deformacién cuyo borde, al moverse, puede
transformar la matrip deformada e:: un material libre de deformg

cién. Esto implica cte cuando el Liorde del nicleo se mueve a

/77



través de una regién deformada i¢ la matriz, las dislocaciones de

esa regién son aniquiladas, No t.dos los bordes de grano,ai méver—
se, pueden transformar una regién deformada en una sin deformacién.
Ur. borde de grano de bajo éngulio, por ejemplo, que se mueve a tra-
vés de un grano que contione dislocaciones, podrfa no aniquilar las

dislocaciones, sino podrfa "saltarlas"™ o combinarse con ellas.

Definido un ndcleo de recristalizacién como una peque-
fia regién libre de deformacién cuyo borde, al desplazarse, puede
borrar las dislocaciones existentus on una regién, es posible pro
poner, por lo menos,dos.mecanismos pura la formacién del mismo.
El primer mecanismo, que consideraremos a continuacién,es el de-

nominado de migracidn de de

formacié
y usa bordes de grano preexistentes para formar el nuevo nicleo.
Supongamos un borde de grano que separa dos granos A y B, que tig

nen distinto niénero de dislocaciones en una matriz deformada.

Figura 10
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Debido a la diferencia de cnerpfn acumulada en ambos
granos, el borde que io: separa tenderd a moverse hacia el gro-
no de mayor nilmero de dislocaciones (A en la Fig. 10), aumentando
el tamano del prano B, Lo que propone el modelo es que, al despla
zarse el borde de grano "junta" las dislocaciones de la regién

barrida, dejfndola libre de doformacién (1la rayada en la Fig. 10).

E1l nuevo grano B queda netamente sgeparado en dos zonas,
una, todav{a deformada (el grano B injcial) y otra libre de defor
racién (la zona barrida que inicialmente pertenecfa al grano A).
Ese borde de grano que se museve, continuard desplazdndose hasta

“"comer" totalmente al prano A, Para que la recristalizacibn sea
conpleta, e3 necesario qie otro borde de grano barra la superfi-

cie del prano B todavia deformada.

51 tien la formacién de un ndcleo de recristalizacién
incrementa la superficie del borde de grano, y por lo tanto la e-
nergfa dol sistema, la disminuciédr del nidmero de dislocaciones
del sistema dicminuye la onergfa del sistema y compensa el ante-
rior incremento. Este tipo de nucleacién ha sido observada en ma

teriales con baja o mediana deformacién inicial (Ni, Al, Cu).

El otro proceso de nucleacién, que se presenta general
mente cuando la deformacién inicial dol material gs grande, involu
cra la formacién de ndcleos con orientaciones completamente dife-
rentes del grano o granos que lo rodean. Esta teorfa propcne que

el nlicleo de recristalizacién se forma en un bloque o zona més



35

deformada que ¢l promedio de la regién que lo rodea. La recristali
zacibn os iniciada por una serie de eventos que relajan la fﬁerte
deformacién dontro del bloque, hasta que ésta comienza a ser menor
que la de la matriz, lo que permitirfa entonces que ese bloque se
expanda y consuma la matriz inicialmente menos deformada. Sin em—
bargo, el tener una repgién libre de deformacién no es suficiente
para que prospere la recristalizacién. Es también necesario que

la desorientacién a travéds decl bLorde entre esa zona libre de de-
formacién y la matriz deformada gea suficiente como para produ-
cir una apreciable velocidad de crecimiento. Si esto no se cum
ple, no se producird um nicleo ain cuando el dominio no deforma

(lo sea grande,

In esta teorfa, el perfodc de incubacién es asociado
con el tiempo necesario para nus un bloque llegue a tener una
desorientacibi con la matriz ju- lo haga capaz de crecer., En el
nodelo anterior este perfodo de incubaeilédn no existirfa, ya que
los bordes de brano de gran dngulo preexisten., Veremos ahora
cémo a partir de un bloque de gran deformacidn pueden conseguir
se las dos condiciones necesarias para tener nidcleos de recris-

talizaciébn:

1°,- Relajacién de la fuerte deformacién del bloque

para conseguir zonas libres de deformacién.

2°.- Creacibn de borde de grano de gran dngulo que

puedan moverse a velocidad relativamente grande.

/17
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Uns do las peribles f'ormas de disminuir la deformacidn
dentro de uno regién es a travis del proceso de poligonizacién,
que permite la formacibs de subgranos libres de deformacién, En
eate aspecto, entonces, los subgranos de poligonizacién podrfan
ger nfclsos potenciales de recrintalizacién. Por otro lado, al-
gunos de los bordes de (;rano de bajo dngulo que rodean un sub-
grano puedon, atroyendo ués di: locaciones, convertirse en un
borde de grano de mayor éngulo capaz de migrar a una velocidad

apreciable.

Al nigrar ose borde dao sranv hace que el sub~-grano
que limita, crezca a expensas dn usu vocino, convirtiéndose en-
tonces en un ndcleo de rocristelizacién. As{, la subestructura
de poligonizacibn es unu forma viable de obtencidn de nidcleos

de recristalizacibm,

Existe otra subestruciura, os decir otro tipo de sub-

granos capaco:: de transformarse e nicleos de recristalizacién.

A diferencia de la subestructura de poligonizacién que
se forma durante el recocido de w: metal deformado, esta otra
subestructura se forma directamente durante el trabajado en
frio. En efecto, en clertos metnlcs, por ejemplo Fe 3% Si, se
formen, durante el trabajado en frfo, bandas de deformacién, den
trc de las cuales la deformacién cs “"acomodada" por subgranos,
cuyos bordes son de pequoiio dngulo, Observados al microscopio e-

lectrénico gse observa que esos : aggranos crecen antes de que se
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produzea la recristalizacién y se observa que ese crecimiento ocurre
como resultado de la gradual desaparicién de los bordes entre sub-
granos vecinos, Como resultadc de la desaparicién de los bordes de
grano entre subgranos vecinos se forma un nuevo subgrano més gran-
de que los anteriores, que puede constitufrse en un nficleo de re-

ocristalizacién,

La diferencia bdsica entre los dos Qltimos modelos de
nucleacién que hemos seciialado aquf, es decir uno a partir de poli

gonizacién y el otro a partir de coalescencla de subgranos de de-

formacidn, e3 que en el primero los cambios se producen por el
crecimiento de un subgrano particular, mientras que,en el otro,

ocurre por coalescencia de dos o més subgranos.

Estando los nicleor -le recristalizacién formados, és-
tos pueden enpezar a crecer formando los nuevos granos de recrig
talizacién hasta que,despuds do crecer suficlentemente,estos granos
emplezan a chocar entre s8f, cubriendo toda la matriz con granos de
recristalizacién. El meial se dice entonces que estd totalmente rg

eristalizado.

Si bien no existe todavia una teorfa que explique el
mecanismo por el cual se produce el :novimiento del borde de gra
no de un grano de recristalizacién que estd creciendo en una
muestra parciglmepnte recristalizada, puede suponerse, en general,
que la fuerza impulsore para ese movimiento es la diferencia de

energ{n libro entre el nuevo grano libre de deformacién y la ma-

v



triz doformada que lo rodea, y que el proceso se produce por el
salto térmicamehte activado de los 4tomos a través del borde de

grano,

El pusuje de dtomos a través del borde de grano es un
procoso dinémico, as decir, algunos dtomos saltan desde la ma
triz deformada al nueve grano que crece, y ctros, desde 4ste, vuel

ven a la matriz (Fig. 11).

Figura 11

Asf, puede definirse la velocidad Vy a la cual los 4-
tomos pasan del estado deformado al rocristalizado, y la veloci
dad Vyy a la cual los 4tomos pasan del estado recristalizado al
estado inicial deformado. Dado quc el proceso de salto del £tomo

os térmicamente activado, resulta (Fig. 12).
Vy=4AV o~GA/KT

donde A es un factor geomdtrico.,

e



39

Figura 12

Por otra parte, un dtomo quo desde el estado final re-
cristalizado pasa al inicial deformado ve una energfa libre de

activacién igual a: (G, + A G). Por lo tanto, Vyy es:

Vo <AV & (Ga + AG)/xr

La velocidad neta de la transformacién resulta:

Ve (V-V) = Ay o= WA (4 _ - Ao/

Ac/ir

El término e ~ es en general pequefio, por lo

quo puede desarrollarse en serie el factor entre paréntesis.

A(bQﬂb 2 AG/KT 1a expresién de V

Siendo entonces ( 1 - e
quedas

-G
Vai V e-GA/‘*T Bs AV i

W T AG:MXAG




donde el factor M = A V/ e- GA/R?/LT es donominado pnovilidad
dei borde de gruno. Asf, en forma general, la velocidad = ia
cual se mueve el borde de graro de un grano de recristalizacién
en una muestre parcialmente recristalizada puede expresarse por
el producto de la movilidad de ess oorde y la fuerza impulsora

del procesc.

Il depende fuertemente do la temperatura, de la
concentracién de impurazas en el borde de grano que sjercen una
fusrza retardatris so»re 61, la oriontacién relativa de los gra
nos qre separa, y, en menor grado, ds la orlentacién relativs del

borde respectc a ambos granocs.

En casi tcdos 1o meteles, existen bordes de grano par-
ticulares que tienen una alta movilidad., Estos bordes de grano

es una relacién de orientacién bien definida.

En experiencias hechas en plomo muy puro con pequeiias
adiciones de eatafio, se encontré quas los bordes de grano de gran
movilidad eran los que separaban granos cuya relacién de orienta-
cién estabe especificada por una rotacién de 40° alrededor del e-
je comin {111>por una de 28° alrededor del eje comin <100
Se comprobd tambidén que la diferencia de la movilidad de esos
bordes especiales rsespecto a los restantes bordes de grano de gran

dngulo aumentaba con el aumento de la cantidad de impurezas,

Sintetlizando todo lo analizado respecto de la movili-

177/
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dad de los bordes de grano, podemos decir qus se pueden clasificar
en tros tipos: a) los bordes de grano de bajo éngulo que tienen ba-

Ja movilidad,

b) los bordes de grano de gran éngulo, que tienen

una movilided mayor, y dentro de éstos :

c¢) los bordes de grano "especiales" que tienen u~

" na gran movilidad.

La velocidad total a la cual un metal reoristaligza ‘total
mente estd determinada por 1la velocidad a la cual se forman los
nfeleos y por la velocidad a la cual éstos crecen. El tamafio de
grano final, es decir, justo despubs de haberse completado la re
cristalizacién depende de la relacién entre la velocidad de cre-
cimiento y la velocidad de nucleacién. Si ésta Gltima es grande
respecto a la primera se tendrd un material recristalizado con
tamario de grano chico; si ocurre lo contrario, se tendrdn pocos

granos grande,

91 se realizan experiencias isotérmicas a una tempera=
tura T con un metal puro, es posible determinar el tiempo necesg
rio para que se alcance un dado % do recristalizacién a esa teg

peratura,

Haciendo las observaciones a varies temperaturas es
posible representar la inversa de o©sas teupsraturas en funciém del
tiempo. E1l resultado se muestra en la Fig. 13 e indica que, pa~

ra un metal puro, la recristalizacién puede expresarse por la o=
/1
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cuacién empfrica de la forma:

1
T

donde k es la pendiente a la curva y C lainterseccién sobre las

%:(k int-+ C)O/o

ordenades, y ambas son constantes, Esa ecuacién puede escribir-

se también como:

- RT
Jt'/% = (o ® / )%
donde Q es la energie de activaoién para la recristalizacién.

El valor de Qg o8 generalmente grande, lo que indica
que el proceso de recristalizacién es muy sensible a la temperg
tura, Dado que el significado fisico real de QR no es completa-
mente entendido, es preferible considerar a Qg como una simple

constante empirica.

LEYES DE LA RECRISTALIZACTON

Las leyes de la recristalizacién son el resultado ex-
olusivo de observaciones experimentales. Uno de los coneeptos frg
cﬁentemente utilizado en ellas es el de iemperaturg de recristali-
zacidn. Esta se define como la temperatura a la cual, up dado metal

es 1o C -

talizado en un dado perfodo de tiempo., Este periodo de tiempo es

generalmente fijado en uma hora,
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ul concepto de te .peratura de recristalizacién uo pueco
ser definido on form: absolita para un metal, sino que debe cs~
tar siempre relacionada con un tiempo y cantidad y modo de defog

macidn del metal previa al recocido.

Alguas de las leyes enpfricas de la recristalizacién
relacionan la temperatura dc¢ recristalizacién con las caracte-
risticas de los procesos de deformacién y de recocido, Estas leyes

son las sigulentes:

Te~ La temperatur: de recristalizacién disminuye con

el aunnnto de la deformacidn en frio.

20~ Para wa deformacién dada, la temperatura de.

rocristalizac:én aumenta cong

a) el ‘amafio ¢» grano del metal antes de la defor-
macidne
b) la temperatura do trabajado en frfo.

¢) una velocidad de calentamiento baja.

3.~ La temperatura de recristalizacién aumenta para
tiempos de recocido menores (para recristalizar en

monos tilempo ¢6 necesario aumentar la temperatura),

Otro importante facior en el proceso de recristaliza -

cibn es ol estudio del tamaiio de grano recristalizado,

e
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Este tamaiic de grano final depende fusrtemente de la dg
formacién inicial de la muestra y es précticamente independiente
de la temperatura a la que se hace el tratamlento de recristali~
zacién., La curva general que representa el tamafio de grano recrig
talizado en funcién de la deformacién dada a la muestra tiene la
forma mostrada en la Figura 14. Esta curva indica que la medida
del grano recristalizado crece rdpidamente cuando decrece la dg
formacién, Deformaciones muy pequeiias, sin embargo, hacen impo-
sible la recristalizscién en un tiempo razonable. ESto lleva al

concepto de

oxftica que puede definirse como la cantidad m{nima de trabaja~
do en frio que permite a un metal recristalizar en un tiempo

razonable,

El concepto de deformacién critica es importante, ya
que el tamafio de grano grancde asociado a ella es en general no
deseable para materiales que deben sufrir wna deformacién pos-

terior,

La relacién entre el tamafio de grano recristalizado
¥ la deformacién previa a la recristalizacién puede sintetizap
se en otra de las leyes empfricas de la recristalizaoién.

4o~ Kl tamailo de grano recristalizado depende fuerte-

mente de la cantidad de deformacién en frfo, de-

crece oon el aumento de la deformacién.

/Y
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Hasta aquf se ha visto que el proceso de recristalizacién

es dependiente de dos variables:

¥) Temperatura de recocido

2) Cantidad de deformacién

El proceso de recristalizacién depende también, de o-

wros factores, por ejemplos

1) Pureza del metal

2) Tamafio de grano anterior a la deformacién

Se observa experimentalmente que metales de alta purg
za recristalizan muy répidanente respecto de los mismos metales
con impurezas, La presencia de, por ejemplo, 0.01% de &tomos ex-
trafios en solucién s6lida pueden aumentar la temperatura de re-

ceristalizacién varios clentos de grados,

La variacién de la temperatura de recristalizacién por
la incorporacidn de &tomos oxtrafios depende fuertemente de la
naturaleza de los mismos. Por ejemplo, para Cu puro la adicién
de diferentes impurezas en una proporcién de 0,01% varia la tep

peratura de recristalizacién en la siguiente formas

Elemento agregado Incrementado de TR
Ni 0°
Fe y Co 159
Ag 80°
Sn 180°
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La explicacién de oste efegto puede buscarse en la inter-
accién de esos tomos extrafios con los bordes de grano que se musven,
ya que la presencia de los mismos en atméaferes préximas al borde de
grano retardan fuertemente el movimiento de los mismos y, oonsecuep
temente la velocidad de la recristalimacién,.

IV~ GRECIMIZNTO D GRANO

81 se denomina Tf a la temperatura de fusién de un metal,
el rango de temperaturas en.el cual se produce cada uno de los prg
gesos qus se han estu diado es el siguiente:

aniquilacién de defectos puntuales: entre 0.09 y 0.2 If,

recuperacién y recristalizacién: alrededor de 0.33 Tf,

Una vez finalizade la etapa de reoristaliszacién, el ta-
mafio de grano que se observa en un metal es en general no unifor-
me. S1 a ese metal se lo calienta hasta una temperatura del oarden
de 1/2 T¢, se produce un "reordenamiento" de los tamafios de.grano,
en‘el cual loe granos.mfs grandes crecen a expensas de los més
chioos, La fuerza impulsora para el crecimiento de esos granocs es
el decrecimiento de anergfa libre que resulta de una reduccién en
ol £rea total de los bordee de grano.

/Y



Consideremos un conjunto de granos de recristalizacién,

Soe
jog
sie

Figura 15

Cada borde de grano tiene, como ya se vid, asociada una
tensién superficial T , Si se supone que esa tensién es la mis-
ma para todos los bordes de grano, tres bordes de grano que se u-
nan deben cortarse formando un 4ngulo de 120° entre cada par de
ellas para que puedan estar en equilibrio., Dado que los bordes
se cortan formando un dngulo de 120°, sélo los granos de 6 la~
dos pueden tener lados rectos (Fig.15). Granos con menos de 6 la-
dos son cénoavos hacia el oentro del grano, y granos con més de 6

lados son convexos hacla su centro.

/17



49

Se observa que, en la gtapa de crecimiento de grano, los
bordes de grano se mueven hinciag su centro de curvatura.

A pesar de las diferentes fuerzas impulsoras responsa-
bles del proceso de crecimiento de grano en la recristalizacién
y del crecimiento de grano despuds que la recristalizacién total
fue consegulda, y de que los bordes de grano durante la etapa de
crecimiento se mueven exclusivamente hacia su centro de curvatura,
puede suponerse que el mecanismo de transferencia de los dtomos
desde un grano a otro es igual en ambos procesos y que, la velo-
cidad del borde de grano en la etapa de crecimiento puede tam~

bién escribirse como:
V= hA X Z} G

Dado que cuanto mayor es la curvatura del borde de
grano mayor es la velocidad de pasaje de dtomos de un cristal
a otro, puede proponerse que la fuerza impulsora AG es prow-
porcional a la curvatura (C), os decir directamente proporcio-

nal a la inversa del didmetro (D) del grano.

Ao oc ¢ 3

La movilidad M es:

- T
MoCeQ/R

donde Q es la energfa de activacién para el movimiento del borde

de grano,
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Esta ley indica que, para cada temperatura, el diédme-

1/2

tro de un grano aumenta en forma proporcional a t“ .

Los resaul®sdos experimentales no se ajustan perfectamen
te a esta ley, pero en general concuerdan con una expresién de la
forma D oC tn, donde n es menor que 1/?, y tlende a ese valor

al aumentar la pureza del metal,

INFLUENCIA Dif PARTICULAS PRECIPITADAS

El movimiento de los hordes de grano puede ser retards
do y afin inhibido por precipitados que se presentan como part{-

culas de segunda fase dispersas en la matriz.

El primero en realizar un estudio del féenémeno fue Zener

y posteriormente Mats Hillert.

Supongamos, por ejemplo un borde de grano vertical de
tensién superficial ( que se acerca a una partfcula de radio
r (Fig. 16)0
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Figura 16

Cuando el borde de grano comienza a "tocar" a la par
t{cula, disminuye su superficie, y por lo tanto la energfa total
del sistema. Despuds que el borde de grano pasa a través del dif
metro de la partfcula, todo avance hace que aumente nuevamente
su superficie y por lo tanto la energfa del sistema, La particu~
la tiende entonces a evitar que el borde de grano avance y ejerce
sobre 61 una fuerza por unidad de longitud igual a -0 sen 6.
Como la longitud de contacto entre el borde de grano y la pa.rti-?-
cula e8 2 H r cos & , la fuerza total de anclaje resulta:
£=200r cos & sen 6 , que toma un valor méximo para

6 = 45°,
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Si hay ng particulas por unidad de 4rea de borde de gra~-
no en un dado instante, la fuerza méxima quo ellas ejercerén sobre

el borde de grano es:

F‘mix. = ns U' NI‘

Es conveniente caloular directamente la fuerza ejerci-
da por la fraceién en volumen fy de pert{culas de segunda fase
dispersas en la mairiz correspondiente a ese valor ng., Para hacer
la cenversién debe tsnerse en cuenta que la fraccién de érea cu~
bierta por las ng pa;ticulas o8 fg = ng ‘ﬂ'rz. Por metalografia
cuantitativa se sabe que fg es igual a la fraceién en volumen de
las partfculas correspondientes. Por lo tanto, la fuerza méxima
ejercida por una fraccién en volumen fy = ng T7 r2 de part{-

culas es:

tsf, 1r fuerza méxima de frenado ejercida por una
fraccién £ de partfculis de segunda fase sobre un borde de gra-
no en moviniento aumen’a con fy y al disminuir el radio de las

part’culas,

El frerado dec borde de grano por partfculas de segun-
da fase dispersas en una matriz es de gran importancia préctica,
porquo favorece el crecimiento de granos de determinadasorientaw

ciones.

/1
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En efacto, por lo que acabamos de sefialar, los bordes de
grano de recristalizacién pusden ser frenados por partfculas. A
bordes que limitan granos con determinadas orientaclones les resul
ta més fécil que a otros liberarse de esas part{culas, por lo que
son esos loo que crecen preferentemente. Eso puede llegar a hacer
que la muestra en su totalidad tenga sélo granos orientados en
forms tal que presenten determinados planos paralelos a la super=-
ficie, que corresponden a las orientaciones que tenfan los granos
cuyos bordes se han liberado de la accién de anclaje de las partf
culas.

EL hecho de que sean determinados planos los que son
paralelos a la superficle de la musstra condiclona las prople-
dades del material,

En ciertas oportunidades el anclaje que hacen les parp
tfculas es tan .'uerte que s8lo un tipo de granos puede desarro-
1larse y orecer, haciéndolo a expensas de los restantes, de mg
do que la muestra final presenta muy pocos granos grandes con

una nica orientacién.,

Este proceso se denomina recristalizacién secundaria
y es de gran importancia en el caso de Fe 3% Si usado en nficleos
de transformadores. Todos los granos que crecen tienen el plano
(110) paralelo a la superficie de la chapa para 1~ nécleos, con
la direccién [001] psralela a la direccién de laminacién, Con
esta distribucién cristalogréfica se disminuyen al méximo las

pérdidas en el nficleo.
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CAPITULO

GAMPIOS DE FASE EN METALES Y ALEACIONES

T.- NUCLEACTON

Los cambios de fase de mayor interés en los metales
son aquéilos que ae producsn como resultado de una disminucién

o un aumento de la temperatura a la que se encuentran,

Inmediatamente después del cambio de temperatura pe-
ro antes de comenzar el cambio de fase, todos los dtomos estén
én las posiciones definidas por la red de la fase inicial ¢Fig.1)

estable a T1.

/P--\\
L] (’0 [} \\\p
{ X X \
[ \d’ & %’
X X _.
9 e 9" e
Figura 1

La formacién de un cristal de una nueva fase & la tem-
peratura T2 requiere que los 4tomos dentro de un c... > volumen
gse recxdenen para pasar a ocupar las posiciones definidas por la

nueva red (x en la Fig.1).

/7.
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E¢ » reordenamiento se produce,en general, como consecuen
cla de fluctuaciones que ocurren cont{nuamente debido a la agita-

eién térmior de lcs 4dtomos del metal.

Cuando se crea un volumen de una nueva fase /3 dentro
de una inicial < , aparece una superficie de separacidén entre
smioe oristales. Esa superficie o jpterfase tiene asociada una
energfa interfeaiel ¥ por unidad de superficie. 81 el volumen
formado de la nueva fase tiene un radio r , la energifa interfa-
cial asoclada con la crasacidn de ese volumen de radio r de nueva

faseesA'ITrz)(‘.

Por otra parte, supongamos que la energfa libre por
unidad de volumen de ls fase # a la temperatura T2 sea Gp ’

¥ que la de la fase X a esa misma temperatura T2 sea G «

Cuando ocurre la transformacién, el volumen 4/3 w2
inicialmente "ocupado" por la fase O es "ocupado" por la fase
ﬂ s 63 decir, ese volumen transformado pasa de una energia
libre Go a una Gg (menor que Go¢ por ser B estable aT,).
Esto implica que el sistema sufre una variacién neta de energfa

1libre igual a:

:3/‘7T 2 A Gﬁ‘% ”rBAGa=:%7Tr3(Gﬂ "G ) =
= %TTI-BAGV

/17 s
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El cambio total de energfa libre asociade a la fornacién
de la nueva fase es la suma de este cambio de energfa libre méds el

cambio producido por la aparicién de la nueva interfase.
Ac, = 472 ¥+ ‘3* T Ag, (1)

81 primer término de esta ecuacién es siempre mayor que
0 ya que implica un numento de energfa, mientras que el segundo

es siempre negativo,

Abry et
I

AG*

Figura 2

Cuando r es pequefio predomina el término en r2 y AGT> o,
cuando r es grande por el contrario, predomina el tdrmino en r y AGT

<0, AG asa por lo tanto, por un valor méximo a un cierto va-
T P

*u

lor r® (Fig.2). Voliimenes de fase p de radio menor que r = in-



N
~
[Re)

crementan la energfa libre del sistemas, y por lo tanto tenderdn a
desapareccr. Tales vol@menes de r € r™* son denominados embriones
de la nueva face. Por el contrario, volimenes de‘ﬁ3 de radio mayor
que r® | al crecer, producirén una disminucién de la energfa li-
bre del sistema y son estables. Volfimenes de radior > r*¥* son

ilanados pfcigop e ia fase @

Do la expresién (1) resulta r= =-2%/ A G, v
3,
Ac* =16/3 WX/ A

Lu velocidad de niucleecién, es decir, el nimero de ni

cleos que s¢ formen por unidad do tiempo es proporcional as

3 £ - . *
1) el niiero de enbriones de radio r que se fore

nae

2) la volocide! con la que los 4tomos pasan a través

de la irterfaso embrién, fage inicial,

El ndmer: de e briones de radio r®  es proporcional

- ANDac*

ae y & 1o veloridud con que un dtomo pasa al embrién es

, — /KT

proporcional a ¢ , donce Gp es la enorgfa libre de activa-

cién para 21 salto del &tomo.

Por lo tanlo:
I z nimero de ndcl2cs que aparecen por unidad de tiem

bo o< - Act ¢ a) /it

1/



Nado que GA es independiente do T, el factor e ~ Ga/%T

decrece rédpidamonte con T y es O a 0° K,

Por oura parte, AGV puede expresarse como:

Ac, = Ar, -1 As

A la temporaturu de cquilibrio de dos fases A C'v = 0, de donde:

Au ()
A'Iv (Ti) = ———,fx—-'&'
E

Suponiendo que AH y AS son independientes de T resulta:

T, =T
AGV () = AIi (T) (ET ) ¥ por lo tanto

* 1
A G (74 T——TZTE—-T

%
Asf, el término e ~ Ac /kT-—'Opa.raT=TEy

por lo tanto, para ella I =-0.

I

0 W Te 71
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La voloecildnd de nucleacién en funcién de T tiene entone-

ces, ol arpecto mostrado on la Fig.3.

La energfn nocesaria para formar un nfcleo en una inper
feccidn (borde de 1o, precipitados) es menor que la necesaria
para formarlo en une reglén estructuralmente perfecta, y, conce-
cuentemente, la nuclcacidn siende a producirse preferencialmen—

te en ellas (nuclencién hotoropénea).

IT.- TIPOS DE TRANSFCRHACIOIES DE FASE

La clasificacién de las transformaciones de fase que
ocurren en metales sc¢ hace ntendiendo fundamentalmente, a sus

caracter{sticas de crecimiento,

\ partir de una fase inicial ¥ (caracterizada por
una estruc.urn y una composicién dadas) estable a una tempera-
tura T1, pieden formarse, cuado el metal es llevado a una tem=

peratura T.,:

a)otra ¥nica fase & de estructura diferente a ¥ y de

de la misma courosicién,

»)dos fases, )”' v /@ y la primera de las cuales tie-
ne la misia estructura de la fase inicial 3” pero dis
tinta comnosicibn s la otra tione ostructura y conpos.i

cibn diferentes a J" .
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c) dos fases X y ﬁ diferentes en estructura y conposi

cién a la inicial .

Ur ejomplo del primer tipo de transformacién se encuen
tra en las transformaciones en mstales puros., Por ejemplo el Fe
puro presenta por arriba de 910°C una fase ¥’ de estructura e
bica de cares centradas (fec) llamada austenita, y por debajo de
esa temperatura una fase O que es cfibica de cuerpo centrado
(bec) llemaca ferrita. El pasaje de una fase a otra (¥'—vet) se

produce por un proceso de nucleacién y crecimiento y constituye

una hransformacién alggrégicg.

Tigura 4

Supongamot; un granc J” inicial en el cual se forma un

cristal de la nueva fase OC (Fig.4d).

Bl proceso atémico por el cual se produce el crecinmien

to de ese nuevo cristal es el salto térmicamente activadob de los
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dtomos d Fe n través de la intorfase y la dnica zona afectada
por la trasformacién es la vecina a ese interfase. La velocidad
de la transformacién estd determinada por la velocidad total a

la cual se producen esos procesos atdmicos,

B clertar nlecciones so producen transformaciones de
fase que, dosdo ¢l punto do vista de los proceso atémicos involue
crados Jon shmilare: a las tranafornaclonss que se producen en ne
lales puros. Bste tivo do transformaciones de fase se conocen con

el nombre de transformaciones wasives v pueden ssquematizarse

tambidr ot lu Forma &ewts

Figurn 5

/7Y
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En Corma general las transformaciones masivas pueden des
cribirse por nn proceso de nucleacién y crecimiento de "bloques"
con estructura diferente a la inicial, que no estd acompafiado por
camblos do couposicién (Fig.5). Las transformaciones masivas son
reversibles v pueden producirse tanto durante calentamiento o en
friamiento (como en el sistema Cu 39% Zn), o bien en tratamien-
tos isotéraicos (como en Ag - 50% Cd), y dan por resultado un pe

quefio cambio de vo!umen ( Avar 22 o,55).

k1 avance de la interfase se produce por el salto
térmicamnento activado de los tomos a través do ella, y en con
secuencia puede sor descripto por una ecuacién de Arrhonius y
o5 pogible caleular la enerp{a experimental de activacibn me~

diante experioncias isntérmicas,

Lo fuerza impulscrn ZBGV para las transformaciones
masivas produc’ as por enfriamiento ec varios drdenes de magnitud
mayor que la correspondiente para el caso de recristalizacién, lo
que explica quo, para aproximadamente igual movilidad del borde
de grano, puedan obtenerse las grandes velocidades observadas

para el movimiento de la interfasc.

La cartidad de fase masiva gue sc forma depende de In
velocidnd Jde enfrismiento (o calentamionto), y pasa por un méximo
« velocidades intormedias. A velocidades de enfriamiento (calenta-
miento) muy bajas aparecen reacciones competitivas acompaiadas por
cambios de composicidn, y, a volocidades muy prandes la fase masi-

va puede nuclear, pero al llegarse rédpidamente a bajas temporatu-
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ras, la movilided de la interfase se hace iwuy baja y la transfor-

macién se dotiene.,

En las transformaciones indicadas on b) (¥ o J”'+ﬁ3 )
yc) (Pt X +/3 ), dado que hay variacién de composiciédn en las
fases finales respecto de la fase inicial, es necesario que se
produzca un reordenamiento de dtomos de soluto y solvente, que
deben difundir desde sus posiclones iniciales hasta las posicig
nes finales en la nueva red. Las transformaciones de este tipo
son, en sfntesis, transformaciones con difusién, y la velozi-
dad a la cual se producen depende no sdlo del proceso de salto
en la interfase, sino también de 1n velocidad de difusién de
los ftomos n través de la matriz. Bstas transformaciones pueden
ser cuprimidas por rdpidos enfriamientos desde la temperatura de
transformacién. Dada la importancia que tienen, serdn estudia-

das detenidauente en el préximo capf{tulo.

51 se efectfia el templado de ciertas nleaciones desde
una alta temperatura, es posible, como acaba de decirse, supri-
mir clertas transformaciones térmicamente activadas, pero, si-
multéneameni.e as posible crear una fuerza impulsors como para

que se produzca otro tipo de transformacién, caracterizada pa

una morfolorfa de agujas que se denomina transformacién marten-

N, "y YA
sftica (Fig.0) ol ’*‘
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Las rslativamente bajas temperaturas a las que se prc-
ducen las trancformaciones martens{ticas y la gran velocidad a
la cual cada cristal individual alcanza su tanafio final ( & e
10-4 seg.,) pernitieron descartar a la difusién como el proceso
responsable del camblo de fase. Fue entonces sugerido que cada
cristal de martensita se forma por el movimiento coordinado de
muchos dtomos ce la *'ase inicial, en una forma tal de generar

la estructura producto,

La distancia efecliva que se mueve un 4tomo durante
la transformacién es una fraccién del espaciamiento atémico.
Cada 4tomo conserva los mismos vecinos que tenfa en la fase
inicial y un cristal de martensita contiene el mismo mimero de
dtomos que la regibén 1el cristal del cual se generd, pero, co-
mo hay un -ambio de rad, la forma y el volumen del cristal de
martensita son difereates. {1 la mﬁestr& en fase inicial es
pulida y dejada perfectamente plana antes de la transformacién,
despuds de producida ésta se observa en la superficie un relie-

ve caracteriatico.

Una seccién trensversal de la muestra (Fig.7) indica
que hay considerable distorsién eldstica inducida en la matriz
original, Esta distorsién impone tensiones sobre el nuevo cris-
tal que crece y hace que éste adopte la forma de placas lenti-

culares,

e
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cristal ‘de
martensita

Fiqura 7

En la mayor parte de los sistemas, la transformacidn
martens{‘ica se produce sély durante enfriamiento por debajo de
una temperatura méxima Ms (martensita start) y se detiene si
1o tomperatura se rantiene conastanto en un valor menor que Ms,
La fracclén de martensita formada (martensita atérmica) es una
funcién de la temperatura hasta la cual la muestra se enfrid ¥y
no del tiempo en que la muestra permanecib a esa temperatura.
Una curve t{pica mostrando la formacién de la martensita a-
térmica es la presentade en la figura 8. Mg es la temperatura

a la cual finaliza la transformacién.

us



Figura 8

A pesar de que la mayor parte de~}E§_g§§£gg§nzas

martens{ticas son producidas ntérmicamente, hay algunos siste-

mas metdlicos en los cuales so produce martensita isotérmicamente.

Estas ltimas reacciones se producen, muchas veces, despuds que

haA finalizado las roaceciones atérmicas, por ejemplo, cuando los
sistemas son mantenidos a alguna temperatura entre Ms ¥ Mf. Trans-
formaciones totalmente isotérmicus son diffciles de encontrar. Un
ejemplo lo brinda el sistemn Fe - Ni - Mg ..La martensita isotér-
mica es estructuralmente indistinguible de la martensita atérmi-

ca. Cada placa alcanza su medida final en una fraccién de segundo;

La reaccién continfa por nucleacién de nuevos crista-
les, ¥y la velocidad total de la reaccién estd determinada por
la velocidad a la cual aparccen los niicleos y por la medida fi-

nal que alcanza cada placa quo crece,

e



Ur nodelo cristaloprdfico que oermite exnlicar las ob-
sorvacionos oxperimentales de la transformacidén martensftica so-

ré analizado en un capftulo posberior.

‘loncionarenos a con.inuaclbn otro ejcanlo de transior-

macién do le forma & — O(+F5 .

Entre los dos casus onxtrencs de transformaciones (unc
por movimiento térmicamonte a-tivado de los ftomos individuales
y el otro por el movimiento croperativo de ios mismos), existe
un tipo de tranaformrcibdn 1rtermedia, o m4s exactamente mixta,

que o5 la transformacién bainftica. Bn ln bainita son observadas

arujas(que se producen por un proceso de corte similar al que ori
gina lac a-mjas de mortensita), y la formacibn de precipitados
dentro de las arujas o en les bordes de las mismas, La formacién
de astos precipitador se produce por difusidn, Asf, la transfor-
maclén baiaftica es uixta er ol sentido de que en su mecanismo
de formaci 5n aparece un proceso de corte y uno de difusibn. Es-
te tipo de transformacién sc vroduce en general en sistemas en
los cuales el coeficlente de difusibén de uno de los componentes
es mucho menor que lcs restantes. Por ejemplo, en el sistema

Fo ~ C donde sl coeficiente dc difusién del C es mucho mayor
que el correspondiente al Fe. La bainita en aceros (Fig.9) es
una fina dispersién do ferrits y carburos, (la primera formada
por corte ; las segurdas por nifusién), producida por la descom

posicibn da la austerita a teuperatura entre el rango de iarten-

/1



site (por debajo de is) y aquéi en el cual se producen otras trang

formaciones que involucra sélo (ifusién.

(a)

Microsc. o’pricn' Microgcoe!l A ilcc,l'rdnic.;

Figura 9
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CAPITULO IV

TRANSFORMACIONES DI FASE CON DIFUSION

I.- QENERALIDADES

Las transformaciones de fase con difusién se producen
por el moviniento térmicamente activado de los dtomos individua-
les. 8¢ presentan, en general, a altas temperaturas, con una ve-
locidad nuy sensible a los cambios de la misma, Pueden suprimir-

se total o parcialmente por un rdpido enfriamiento.

En aleaciones de varios componentes se pueden distin-

guir dos casos extrenos en lLas transformaciones con difusién:

1) Crecimiento cortrolado por 1a interfase.

En ciertas reaccicnes con difusién, los cambios estrug
turales y do composicién se producen en las zonas inmediatamente
préximas a la interfase. Una regién de la matriz permanece inale
terada hasta que la interfase,en su avance,llega y la atraviesa
generando la nueva fe3e., La velocidad de avance de la interfase,
cuando la transformacién alcanza el estado estacionario, es cong

tante para cada temperatura. En estas condiciones, el crecimien-

to de la nueve fase so dice gontrolado por la interfase.

En otras transformaciones con difusién, si bien los

cambion estructurales se producen en la rogién inmediata a 1la



interfase  loc dtomc 3 de soluto deben moverse distancias relati-
vamente mayore:. que 1l espaciamisnto atbuico, lo que hace varia:
la composicidn de 1lr matriz antes de que pase la interfase. La
velocidad de avance e la interfase depende de la velocidad con
que se producen las reacciones en la interfase, y de la velocidad
con que se produce 1@ difusién en la matriz. &n el caso en que
los procesos e la i terfase sean lo suficientemente lentos como
para que la matriz a'cance la composicidén de equilibrio en cada
instante, la vclocidd de avance de la interfase estd nuevamente
determinada por la vrloecidad a la que se producen eso3 procesos
en la interfase y es independiente de la velocidad de difusién.

En oste cuso Lambién se dico que el crecimiento estd controlado

por Jda interfase.

h) Grocimicinto coutrolado por difusidn,

Cuando los nrocesos cn la inlerfase son muy rédpidos,
la velocidad de avance de la misma estd controlada por la velo-

cidad do difusién del soluto que cs dependiente del tiempo. El

crecimientc se dice,en oste caso, gontrolado por difusién. -

EBn toda transforaacién de fase controlada por difusién
deben ser satisfechas las leyes de Ficks en todo lugar de la fa-

so metaestableo; os decir, dele cumplirse:

- dg \ R de
'Tx""Drlx VA c)’c,)'"dx Ddx]
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Donde Jx ¢8 el flujc de la espescie que difunde, D el coeficiente de

difusién ; ¢ le concintracién del solute en cada instante,

A partir ¢y la resolucién de estas ecuaciones puede cal
cularse la velncidad de avance de una interfase en toda transfor-
macibn controleda po. difusién, y , caracterizar asf, la velocidad

de orecimliento de un-. nueva fase,

IIl.~ { D UNA FASE EN OTRA

Consideremos el sistema Cu - 2n (Fig.1). Analizaremos
la transformacién que se produce enfriando la aleacién Cu=39% Zn
desde una temperaturs en la cual ostd 1007 en fase ﬂ (bee), has
ta una por debajo de 800°C, a la cual comienza a nuclear y crecer
la face Ol (fee). E1 creciricnto de la fase X que tiene un me-
nor contenido de Zn cue la iniecial ﬂ y requiere la difusién de
ese soluto en la fase /3 y & distancias mayores que el parém:a-
tro de red. Esto pernite suponer, en-primera aproximacién, que la
velocidad de crecimiento de & estd determinada por la difusién
de Zn en ﬁ » ¥ no por los procesos que tienen lugar en la in-
terfase, y que ésta estd en gstado de equilibrie durante la trang
formacién, Esta Wltima condicién permite obtefier las composicio-
nes de las fases ® y ﬁ en la interfase, del diagrama de equi-

librio del sistoma, Para una temperatura 'I‘.I sean éstas Cu ¥y Cp ’
y Co la composicién de la aloacién inicial (Fig.1)

/)
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Sea A, un borde de greno de la fase inicial ﬁb ' ¥

consideremos un eje x perpendicular al mismo (Fig.2)

!

¥




El drea (Co - C o¢ ) . X reprosenta la cantidad de Zn
que debid"sacarse" ds ﬂ para que esa zona transforme a ol .
Esta 4rea debo ser igual a la regién rayada sobre Co, que re-
presenta el exceaoc de Zinc respecto del valor inicial que debe

difundir en B .

51 ura uni lad de 4rea de la interfase « ,l /5 avanza u-
na cantidad dy , la —-antidad de 2Zn que dobe difundir en (E}. por
ose avance do la int rfase as: (qe - Cq ) dx. Esa cantidad es
iguel al Tiujo Ion a través do l; wildad de 4rea multiplicada
por el intervalo de iiempo !t , durante el cual la interfase a-
vanza dx.

veloc,

dx — —
it = ( dt )=interfase’

Zn ( aC ) (1)

1 gradients que ajarece en la expresién (1) no osté
perfoctanonte dotorminado, p.rque no estd bien definido el ancho
de la zona on la cual hay acmulacién de Zn. En primera aproxima-
cibén, i se supone quo ese aicho es Ly que el perfil de concentra

ciones puede aproximarse por una rocta es:

o\/g(@S..__._ZLL_., . T (2)
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Dado que por balance de mnaterial las dos éreas-rayadas
de la Fig.1 deben ser iguales resulta, en la aproximacidén conside

rada:

2 (Co - Ca ) x

Nec L =0L-= A

1
(CO—C«)X="2'

Reemplazando en (2) queda:

s
pe (). ofn ( Ag)?
=V adt "(cﬁ,—c.‘) 2 (Co - Cy) x

4 bien:

p @ (A )2
2 x dx = il dt
(cﬁ - Cx) (Co - Cy)

Integrando la ecuaoién anterior resulta:

2 P ( Ac)?
Zn (0{3— Cx) (Co - Ca)

t

Asi, una nueva fase O en una transformacidn controla
da por difusién, crece, a partir de una fase inicial [3 , con una

]
ley:  x & vVt , éblen v = %%o(n

Otro ojemplo del mismo proceso de transformacién é¢on-
trolada por difusién lo encontramos en el sistema Fa-C, (Fig.3)
en:la precipitacién de bloques de ferrita p~ ‘tectoide a partir
de la austenita en un acero hipoevtectoide, Cuando el tamafio de gra
no austenftico inicial es poqueiio, los bloques de ferrita proey-
tectoide (I'ig.4) nuclean y crecen en el borde de grano de la aus-

tenita, y su crecimiento sigue la ley encontrada anleriormente.
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Esta morfologfe de bloques se llama allciriomérfica.
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Cuando la precipita-ién de ferrita se produce a nran—

des sobreenfriamientos, o durante enfriamientos relativamente ré-

pidos, la morfologia que se observa ya no es de '"bloques", sino

de placas o agujas (Fig.4) que pueden nuclear y crecer a partir

de los bordes de austenita iniclales, o a partir de bloques de

ferrita previamente nucleadus.,

/7.
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Las ;lacas quo se forman tiencn una relacién de orienta-
cibén fija con la matriz, y su crecimiento no responde a la ley
voe v/ Vi, Egta estructura !e placas, conocida como de

Widmanstatten re presenta en muchos sistemas metélicos.

Cuando el ‘.amefio de grano inicial de la austenita es
grande respecto da 1ln ferrita quo crece, so forman nicleos de
ferrita en el centro de los granos austenfticos, dando origen
a cristales aproximadamente equiaxiales que dan una norfologfa

llamada idiomérfica » bien a placas de Widmanst&tten.

A medida qie la transformacién so hace a mayores sobro-

enfriamientos,

a) en més “deil la nucleacidn

b) disminuye la velocidad de difusién de C,
esto hace que la precipitacién de ferrita aumente en el inte=-
rior dol grano inicial. Finalmente, cuando el sobreenfriamien-
to es muy ;rande, la morfologia que se obtiene os la de placas,
porque 3e tiene suficiente enorgfa libre parn crear interfases

¥ la difusién necesaria do C es a menores distancias.

iIn esquama de lo dicho puede verse en la Figura 5.

/.
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Jigura 5

171.~ TRAILUFORIACTON SUTCTOIDE

Transformeciones le tipo eutectoide se presentan en nu
merogos sistemas, entre ellos, por ejsuplo, Cu - Zn alrededor del

70% de Zn (Fig.1) y ¥e = C para 0,8 % ¢ (Fig.3)

nado que le trensiformacién outectoide del sistema Fe-C
es una do las mds estudisda: ; adomds do una imporiancia tecnolg
gica enorme, vamos o hacer el andlisis de esiu ulpo de transfor-
mecidn para ese caso particnlar. Los rosultados, naturalmente,

pueden extonderce a toda transformacibu entectoide.
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Cuando la autenita de composicién justo entectoide es
enfriada debajo de la tamperatura entectoide (723°C), se produce
la nucleacién y el crocimiento de dos fasos a simulténeamente:
la fase L (bec) y la fase Fe3 C (ortorrémbica) llamada comin-

mento cementita.

. %
e Ferrits *

camentito

Fimura 6

La "uezcla" de la fuse & y de la cementita formadas

durante la reaccién entectoide la denomina perlita (Fig.6).

El procesc real de nucloaciédn de la perlita involucra

1a nucleacidn no de una, sino de dos fases.

Supongamos quo la ceuentita nuclea primero en el bhor-
de de grano austenftico. La fe:rita debe entonces nuclear en la
intoerfase carburo~austenita, pira formar un nidcleo o médulo do

perlita.
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El 4rea de la interfase carburo-austenita en la cual pue
de nuclear la ferrita aumenta con ol tiempo, ya que aumenta el nd-
mero de carburos formados y el drea de la interfase de cada uno de
ellos. La ley de nucleacién de la forrita en las interfases carbu~
ro-sustenita, y por lo tanto, la ley de nucleacién de un médulo de

perlita puerle obtenerss considerando que:

1) Si la velocided de crecimiento de los carburos estd
determinada por la velocided de difusién de carbono a la particu-
la de cementita, el radio r de ésta es proporcional a \fﬁi , la
distancia que el carbono puede difundir en la austenita en el
tiempo 3. El érea de la interfase Fe, C - ¥” alrededor de un

carburo de cementita semiesférico es: 2 m r2 =2TD 2

'El érea total de interfase FeBC - ¥ por unidad de
volumen dospuds de un tiempo t de iniciada la nucleacién es la
suma del nimero total de micleos formados en ese tiempo por el

drea de cada uno de ellos.

AT = ng Abg .ji 2 TT D (t - 2) 4 2, donde n, es la
velocidad de nucleacién de los carburos por unidad de érea del

borde de grano iniclal y Apy el érea de éste.

La volocidad de nucleacidén de la perlita, si nf es la
velocidad de nucleacién de la ferrita por unidad de érea de in-

terfase carburo-austenita, resulta:

. 2
N = fATx-.-nfnclLbHiZfrD (t-2) d2e by b

0

/.



Eote tipo de dependencia con ol tiempo de la velocidad
de nucles :ién os vdlida nc sélo para la perlita, sino para cual-
quier rec cibdn que involucre una nucleacibn cooperativa y contro

lada por 1ifusién.

Figura 7

Una vez nucleads la perlita, las ldminas de las dos
fases avanzan juntas dentro de la austenita inestable. El cre-
cimiento le 1la perlita puede esquematizarse en la forma mostra-
da en la Fig.7. £l pardmetro S, que es el aspaciado promedio en
wne direccidn normal @ las placas se denomina gspaciade interlaminar.
Experimentalinente se observa que S depende fundamentalmente de la
teuperatura & la que se produce la transformacién, decreciendo a
medida quo gumenta el geohreenfriamiento. El control del espacia-
do interlaminar tlene grar inportancia, debido a que la dureza
de la estructura resultante depende de é1l. Cuanto menor es el es-
paciado intorlaminar, mds duro es el metal. La perlita formada

justo debajo de la temperstura eutéctica es del orden de ‘10"3 ram,
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Desde el punto de vista del mecanismo de transformacién,
la formacién de perlita es una transformacién con difusién contro-
lada por la interfase, ya que los camblos estructurales y de compo
sicién se producen en la zona inmediata a la interfase y la matriz

¥ permanece inalterada hasta que la interfase, en su avance, la

atraviesa,

Cdlculemos el cambioc de ecnergfa libre cuando una uni-
dad de volumen de fase J~ do composicién eutectolde es transfor-
mada a perlita de espaciamiento S. El ZXGv (S) puede expresarse

como suna de dos términos:
AGV(S)a AGV(OO)'*-Z £oib (3)

donde /3Gv ( 0© ) os el cambio de energfa libre para una trans

formacién perlitica do espacliamiento S lo suficientemente grande

como para (ue el segundo término pueda despreciarse, y 2 ﬁ% JFe30

o3 la variscién de enorgla libre que se produce como consecuencia

de la aparicién de las interfases - Fe3C, El corrimiento que se

produce en las curves de variacién de energfa libre como consecuen
cia de la aparicién do esas interfases repercute en el diagrama

de fases, produciends un corrimiento del mismo (Fig.8).

/7.



Frpura 2

La formecién de Lln perlita necesita de la difusién de
Ce Sin ombargo, no estd clrrc tolavfa si ésta se produce en la
fase & , en oOC & en lus interfases § - o & Y- FeBC.
Para calcular la velocidad de crecimiento de la perlita vames a supg
ner que le redistribucién necesaria de G se hace en & . El gra-

diente de composicién en ¥ es (Fig.9).

ﬁﬂ/?830 %%&
C

s . 2.8¢c
8/2 3

e
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Figura 9

1°) Cuando 1la placa de ferrita avanza dx, la concentrg

¢16n de C en el volunen correspondiente debe pasar de ch@oco( (8)

« la cartidad de C que debe salir de ese volumen es:

* *

(c, % -Gy ) ax

Esa cantidad de C debe difundir en & . De acuerdo a

la 1° Ley de Fick:

(¢ - Co() dx

i

&/
Cc

por lo tanto ( %) =V o
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Asi, 1la velocidad de crecimiento de Ja ferrita, y por
lo tanto de la perlite es independiente del tieapo. Ademds, resul
ta que esa velocidad ¢ funcién del espaciamierto interlaminar,

Lata dependencia con 5, estd Lambién implfcita en AC, ya que

AC = £ (9) .

S pongaon 1. Ar *iJo (Fig. 10).

Figvea 10

Parvu cunalguler valor de A 1, hay siempre un S criti-
co para el cual, a uso sobreenfriamiento, ¥ , X y Fe3 C
astén on equilibrle, wu decir para el cunl AC (S * ) = 0,

Por otra parte, cuando & = OO A deve ser igual a ACO.
EsLaga don condiciones:

S = 00::7AC= A()o
S = §2Ac=0

/17
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permiten proponer para AC, la expresibn:
g ¥

A0=A30 (1- %)

Segin un criterio introducido por Zener, el valor real

do S8 que adopta la porlita es e.quell que hace méxima su velocidad

de crecimiento, es declr, aquél ques

Reemplazando en (4) resulta: S = 2 S ¥ y por lo tanto

Ac c,/éztzg

Reomplazando nuevanente en (4) queda:

Para el valor critico de § = e , para el cual, a
la temperatura Ti estén las tres fases A , ¥ ¥ Fe3C en o-

quilibrio se cumple A G, (5 % ) =0, De (3) resulta:

S‘ _ 2Y ~F2}Q (5)

Por otra parte, AGV (00 )= AH(00) -

T AS( 00 ). & la temporntura de oquilibrio Ty ( o0 ), es

o AH (o)

Aa (00 ) =0 ypor lo tanto As (o) =
v TE



: e

de donde ZXGV (00 ) = An(oe0 ) (1- ‘%E )

| s _ 2 ¥ = Fo3C Ty
Roemplazando en (5) resulta S =KX uv(¢x:§ !TE.Ti

y dado que 8 =257

. 4 ¥e-Fe3c TR (o0 )
=AH () (T, (o) - 1)

S = 28

es decir:

SOC"’"‘L“"‘ =] KJ—
Te 1 T

Reemplazando finalmente on (4) resulta:

p¥  Ac
Vr - < = o
P (CC - Cd) S
Ahora bien: S ot -1 Y [XCO o AT, por lo

AT

tanto:
) 'S

L bajoo sobreenfriamientos, D o5 aproximademente cons-
tante, por lo que predomina la dependencia de V con ( [S.T)Z.
A mayores snobreenfriamientos, el decrecimiento exponencial de D =
D0 e VT es ol que predomina, y la velocidad de crecimiento
empieza a decrecer. Aaf, la curva de v = f (T) pasa por un méxi-

mo para teuperaturas intermedias (Fig. 11).

e
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Figura 11

E1l buen acuerdo con los resultados experimentales per-
mite afirm.r que el mecanismo que controla el proceso es el de

difusién, y que la energfa de la interfase o = Fe3C juega un
papel importante.

0G A

Shewnon: "Diffusion in solids" Mc Graw - Hill Book - New York 1963

Shewnmon: "Tranasformations in metals" !¢ Grav - Hill Book - New
York 1969.

J. Burkey "The kinetics of phase transformations in metals" -
Pergamon Press - London.

Reed-Hill: "Physical Metallurgy principles”.
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CAPITULO W

TRANSFORMAGION MARTENSITICA

I,- 15T ] S DE LAS T FORMACIONES MARTENSI-
TICAS.

A medida que son estudiados méds sistemas que presentan
transformaciones martensfticas, se hace mds diffcil encontrar u=-
na definicién dnica para esta transformacién, 8in embargo, pueden
darse una serie de caracterfsticas comunes a todas ellas:

1.- La transformacién se produce por "corte" de vold-
menes discretos de material. Los £tomos dentro de esos voldmenes
se desplazan distancias menores que el pardmetro de red, y des-
pués de 1la transformacién, cada &tomo tiene los mismos vecinos
que en la matriz inicial. Puede decirse, que la transformacién
se produce por el movimiento cooperativo de dtomos. Para una com
posicibn inidial _dada, hgz una relacién de orientacién definida

_y oonstante entre la matriz original ¥y los oristales producto,

El plano particular de la matriz a lo largo del cual
estén ubicada las placas de martensita es llamado plano de hébito.
Este plano de hébito es fijo para cada composigién del material.

Las caracteristicas del "corte" que produce las pla-
cas de martensita pueden ser analizadas estudiando la forma final
de una raya (STT 'SY) hecha sobre una superficis pulida antes
de que ocurra la transformacién.

/.
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Figura 1

La Fig. 1 muestra los resultados.

somo se ve, la transformacién martensitica "ineclina" la
superficie de la muestra, y la gparicién de ese relieve superfi-

cial eg uno de los principaloes haghos experimentales que permiten

ideptificacidn.

#1 hecho de que la raya STT 1S+ sea contfnua a través
de las interfases placa-matriz (ABML y DCNO) indica que la defor
nacién es homogénea y que existe un buen ajuste (si bien no cohe-
rencia atéuica) en la interface, El plano de la matriz, que es
paralelo a las superficies ABIL y DCNO es el llamado plano de
hébito de la transforuacién. Es generalmente un plano atémico
de altos {ndices.,

/1
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2.- la transformacién no 3e produce por difusién ¥y no in
volucra un proceso térmicamente activado. La composicién de la nue

va fase es igusl a la de la matriz en la que se formé.

3.~ la interfase martensita-matriz estd formada proba-
blemente por arreglcs de dislocaciones. La estructura de dislo-
caciones es consistente con el hocho de que la transformacién
se produce por un proceso de corte, La interfase puede mover-
se con una alta velocidad sobre un amplio rango de temperaturas
y su movimiento puede ser ayudado o innibido por deformacién
eldstioa o pldstica.

Otras caracterfiticas que 8se presentan sélo para cler-
tas transformaciones martensfticas son:

4o~ La martensita comienza a formarse durante un enfrig
miento a una temperatura particular MS, ¥y la cantidad de marten-
sita formada depende de la temperatura hasta la cual se enfrié
la aleacibn, y no del tieumpo durante el cual la aleacién estuvo
a esa temperatura. Aaf, la fraccién X transformada e martensita
durante un enfriamiento contfnuo vs, la temperatura, tiene la
forma mostrada en la figurs. Debajo de Mf la muestra estd total-
mente transformada (Fig.2)

FPigura 2

/77
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5.~ La deformacién pléstica a cualquier temperatura de-
bajo de Ms incrementa la cantidad de martensita formada, y la de-
formacién de la fase mataestable a temperaturas sobre, pero préxi-
mas a Ms, permite la nucleacién y crecimiento de placa martens{ti-
cas, Esto es clerto hasta una temperatura limite llamada Md, la
cual es la més alta temperatura a la que, por deformacién, se
consigue la formacién de martensita. Las dislocaciones méviles
que producen la deformacién en la matriz favorecerfan la forma-
cién de los nicleos de martensita.

6.~ La fase martens{ticamente formada a bajas tempe-
raturas revierte a la fase de alta temperatura cuando se calien
ta la aleacién por encima de una temperatura denominada As (As?7Ms)
siempre que no se hayan producido simulténeamente con la formacién
de la martensita reacciones con cambios de composicién, Si esto
no ha ocurrido, las placas dentro de un grano revierten para re-
producir ese grano inicial del cual se han formado. |

En un posterior enfriamiento, las placas de martensita
gse forman frecuentemente en el mismo plano y con la misma farma
que en la transformacién inicial,

I11.- SINE.{CA DE LA REACCION IMARTENSITICA

En la mayor parte do los sistemas estudiados, la trans-
formacién martens{tica se produce sblo durante enfriamiento con-
t{nuo, (transformacién atérmica) y la transformacién se detiene
si la temperatura es mantenida constante, por debajo de Ms. La
fraceién transformada es, como ya hemos dicho, funcién de la tenm
peratura hasta la cual la muestra se enfrid,

El crecimiento de las placas de martensita ocurre ex=
tremadamente répido, siendo la velocidad del orden de la del so-
nido en el material, y es independiente de is temperatura, lo que
indica que, la energifa de activacidén para el crecimiento de las
placas es pricticamente nula.

e
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Dos tipos 1imites de reaccién atérmica pueden ser sefiala

dos:

a)} en el primero, una vez que el nicleo comienza a ser
activo la interfase martensita-matriz avanza rédpidamente hasta
que es detenidas  por un borde de grano (las placas no lo atra-
viesan) o algfn otro obstéculo estructural en la fase inicial,

tal que la placa alcanza su medida final casi instanténeamente,

La velocidad total de 1la transformacién estd determi-
nada por el nimero de micleos que se forman en la unidad de tiem
po ¥y por la medida de las placas de martensita, y es independien
te de la velocldad de enfriamiento., Eate comportamiento ocurre
en sistemas en los cuales hay una barrera de energia grande que
8o opone a la formacién de nicleos. Este tipo de reacciones exhi
ben una gran histéresis, estando Ms (que es muy bajo) y As muy
distantes. Por ejamplo en el sistema Fe 30% Ni, Ms y As difieren
en 400°C,

b) En el segundo, 8e encuentra un crecimiento discontf
nuo de las placas existentes junto con la rmucleacién de otras nug
vas a medida que la temperatura disminuye. La barrera de energfa
que se opone a la nucleacién es pequeiia, A una dada temperature
una placa formadn crece répidamente (a aproximadamente la velo-
cidad del sonido) hasta que la energfa de deformacién de la ma-
triz, que aparece como consecuencia de la propia transformaciénes
igual a la fuerza impulsora,y ontonces su crecimiento se detie-
ne. Un enfriamiento adicional proporciona energfa libre adicio=-
nal para que pueda continuar el rédpido crecimiento hasta que,
nuevamente, se llega a un balance mayor que O de energfa é la
interfase encuentra un obstdculo estructural., La velocidad to~
tal de la transformacién esté determinada por la velocidad a la
que se enfrfa la aleacién. La histéresis es précticamente despre
ciable, En el sistema Au~50% Gi, que presenta este crecimiento
discontinuo, la diferencia entre ls y As es de aproximadamente
16°C.
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REACCIONES MARTENSITICAS ISOERMICAS

A pesar de que ls amplia mayorfa de las_transformagio-
nes martensfticas son atérmicas, nay algunos ejemplos en los qua .
les la reaccién marteysftica so produce isotérmicamente, conti-

nuando, por lo geoneral a reacciones atérmicas, Transformagciones

totglmente. i;».oaézmas, se encuontran en pocos, siskemas, por. e~

l.a martensita isotériica es estructuralmente
B e R O D R e R

guible de la martensita atérmica. El crecimiento es répido, y ca
da_placa alcanga su tamaiio finul en una fraccién de segundo. La

O i

reaccién avanza por nucl nucleacién de nuevos cristales mds que por

el _crecipiento-de.log-ya.axictentes. La vaelacidad de. la reaccién

estd dete .la velocidad a la que aparecen los nﬁcleos
y.por la.medida final que_ alcanzan las placas. Las conclusiones

T ETORRCEIN Wt e Y

. Mbento de la martonsita no es ténnicamen

previas de.

BT WRZS S, s T

te activado sijuen valigndo, pero las reacciones isotérmicas mues
Rl A dr -'..J.mk_, Puphiag TR T T S e g Ty SRR Ty -

trap gue la nucloacién si puode ser térmicamente activada en al-
. m]ngh s J‘ (-‘t Qg ",..-;-

LFECTO AUTOCATALITICO

Las tensiones gonecradas alrededor de una placa martei-
sftica pueden inducir la nucleacién y crecimiento de otras pla-

cas a su alradedor,
Esto fendmenc o5 conocido como efecto autocatalftico y
produce una "avalancha' de placas haciendo surgir una disconti-

nuidad en el gréfico % de transformacién-temperatura.

ITI.- MECANTISMOS DE FORMACION Y CRISTALOGRAFIA DE LA MARTENSITA

Dado que, desde el punto de vista prdctico la transfor-
macién martons{tica que se produce por enfriamiento répido de la
austenita on el sistema Fe-C es una de las més importantes, vamos

a estudlar los mecanismos y cristalopraffa de la transformacién

e



martens{tica haclendo referencia a este sistema.

Cuando una regién de fase J° transforma a martensita
se produce un camblo apreciable en el volumen ( & 4%) de dicha
regién., Este cambio asociado a la formacién de la placa de marten
sita crea tensiones en la matriz que la rodea, las que, a su vez

producen tcasiones sobre la placa recién formada.

Como resultado entonces de la formacién de la placa
de martensita se introduce una energfa eldstica adicional en el

material, que tiende a aumentar la energfa total del aistema.

Por esta razén, cualquioer arreglo de las placas de
martensita que haga mfnima osta deformacién eléstica adicional
inducida por la transformacidén estard acompaifiada por una mayor
disminuciédrn de la energfa libre total del sistema al producirse
la misma. La fuente real de csa energfa de deformacién eléstica
es la falta de buen ajuste entre las dos redes (inicial y final)
a través de la interfase martensita~matriz. Esta enerpgfa de de-
formacibén cerfa minimizada ci la interfase fuera un plano cris-
taléprfico comin a las dos estructuras. Tor ejemplo, en la
transformaciér martens{tica fce 2= hep del Co, tal plano cris-
talogréfico cstarfa a lo larpo de los planos compactos de ambas
ostructuras, a pesar de que, dado que los pardmetros de las dos

redes no son los misnos, el ajuste no serfa perfecto.

En el caso do los acoros la transformecién martens{ti-
ca lleva la fase fcc do la anstenita a una fase ligeramente te-
tragonal de cuerpo centrado (bet). Estas dos redos, la fece y la
bet, no contienen planos que teongan la simetrfa roquerida para
un buen ajuste microscédpico, independientemente de los paréme-

tros de red deo ambas,

A pesar do osto, la forma on que se mueven las interfa

ses placas-matriz y el relieve que so produce implican la exis-

///
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tencia de un plano comin entre las dos faces el cual es macroscé-

picamente no distorsionado y no rotado durante la transformacién,

es decir es un plano invariante.

Dado este problema, las teorfas que se han formulado
para explicar ld transformacién martens{tica tienen en cuenta
la observacién de la exlstencia de un plano invariante macroscé-
pico, exigen que éste exista, pero evitan una discusién detallada
sobre el proceso atémico involucrado, Es decir, las teorfas e~
xistentes s6lo dan cuenta del cambio de estructura y de la exis-
tencia del plano de hébito invariante.

austenita

martensita

Figura 3
La nés simplo distorsién de la red de austenita que

puede dar cuenta de la transformacién Y (fcc) — lMart.(bet)
es la mostrada on la Fig. 3.
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La parte a) muestra dos celdas wunitarias fcc con una
celda bet inseripta como una alteraativa descripeién de la red.
La perte b) muestra lu celda bet de lg gggﬁggég resultante y la

1vada expe; ; 3. La distorsién
o deformacién involucrada para pasar desde la celda bet de aus—

tenita & la bet dé martensita es la necesaria para cubrir la dj
ferencla entre las dos celdas mostradas en b). Esta deformacién
puede conseguirse por una contraccién a lo largo del eje verti-
cal y una expansién a lo laryo de los otros ejes y es conocida

como distorsién de Baip.

En general, cualquier distorsién pura, homogénea y
simple, que convierta a una cstructura reticular en otra por u-
na expansién o contraecién a lo largo de los ejes cristalogréfi-

cos se denomina distorgidn de Baine.

El segundo punto que tiene en cuenta la teorfa es que
debe exitir un plano macroscépicamente invariante durante la

transformacién,

Dado que tal plano invariante no es posible conseguire
lo mediante una distorsién de Bain, es postulado que esta distop
sién de Bain es segulda de una deformacién por "corte" en la red
de martensita.

En efecto, sl la red de martensita es deformada por
deslizamiento o maclado, esta deformacién no cambia la estruc-
tura cristalina, pero puede crear un plano tfnico, el cual es
macrogdabpicamente invariante durante la transformacién (Fig.4a).
Las maclas o los dominios de deslizamiento postulados fueron ene
contrados experimentalmente y constituyen la estructura interna
de las placas de martensita (Fig. 4b). En el caso de deformacién
por macla se habla de una estructura martensftice iiternamente mg
clada y en ol caso de deformacién por deslizamiento de una estrug
tura martens{tica internamente dislocade. Los dominios de macla y
de deslizamiento en los aceros son muy pequerios ( 22 100 K), pero

en otros sistemas pueden verse al microscopio Sptico.



99

Placa Jde
Haclensite Placo cle Hor-

con deshae. tensiko imhbarna.

rd
wente wochrdd L -

wienlo i(nberno .~

Figure 4

Un célculo detallado, muestra que sélo un plano macros-
cépico invariante puede obtenersc entre la martensita y la auste-
nita. Este plano es muy préximo al plano de hébito (225)@ en=

contrado para aceros de alto carbono.

Ln la mayorfa de las transformaciones el plano invarian
te posec una orientacibn diferente en el espa-’~ en las redes ori

ginal y producto. Para que este plano sea no sélo no deformado,
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sino que también tenga la misma orientacién tanto en los oristales
iniciales como en los del producto final, es necesario exigir que,
despuds do la deformacién de Bain y de la deformacién dentro de
las placa: producto, se produzca una rotacién de la red transfor
mada. Con estan tres etapas producidas sucesivamente, es posible
explicar el cambio de estructura y la existencia de un plano ma-
croscépico invariante durantes las transformaciones martensf{ticas
en todos los sistemas,

Empf{ricemente se ha encontrado que la relacién c¢/a de
la martensita formada es 1 para martensita formada en Fe libre de
carbono, o incrementa linealmente con el contenido de G, siendo
1,045 a 1.0% en pese de C, Esto pusde ser explicado considerando
el efecto de la distorsién de Bain sobre la posieién de los 4to-
mos intersticlales. En la Fig. 3 las posiciones intersticlales de
Co Nvestdn indicadas por cruces. Los &tomos intersticiales esta-
rian distribufdos al azar entre esos sitios, ocupando sélo una
pequeria fraccién de ellos., Puede verse que la distorsién de Baln
para la transformacién fcc —o= bet lleva a todos los intersti-
ciales a sitios tales que su distorsién actfia a lo largo del eje
¢ de la martensita.

As?, la relacién c/a de la martensita incrementa con el
% do C, y la distorsién macroscépica que se produce también
incrementa con la fraccién de esos sitios intersticiales ocupa-

dos.



101

CAPITULO VI

EN Q0 POR PRECIPITACION

Ie= RODUCCION

A principios de este siglo se observS que, si ciertas
aleaciones de aluminio eran templadas desde altas temperaturas
y entonces mantenidas a o sobre la temperatura ambiemnte, sus
propiedades mecénicas,por ejemplo la dureza, variaban con el
tiempo ain cuando vistas al microscopio éptico sus caracter{s-
ticas no se modificaban.

Diez afios més tarde, cuando se desarrollaron técnicas
especiales de rayos X y de microscopfa electrénica se pudo com
probar que esas modificaciones macroscépicas eran acompafiadas
por la aparicién de precipitados muy pequefios, sélo detectables

con esas nuevas técnicas.

El fenémeno de precipitacién mencionado anteriormente
es muy pronunciado en aleaciones de Al, pero también se observa
en otros sistemas, por ejemplo Fe - 0,06% C templado desde jus-
to debajo de la temperatura eutéctica hasta temperatura ambiente,
y se conoce en general con el nombre de gndurecimiento por preci-
pitacién, Este fendmeno es muy importante desde el punto de vis-
ta préctico, porque en combinacién con otros tratamientos ter-
momecénicos permite obtener mejores propiedades mecénicas en

los sistemas que lo producen.

II.~ ZONAS DE GUINIER-PRESTON

Dada la importancia comercial de las aleaciones de Al,
y la facilidad que presentan para su estudio por RX y microsco-
pfa electrénica los estudios de las primeras ole,us del fenbme-
no de endurecimiento por precipitacién, fueron hechos en esos
sistemas. Las aleaciones usadas fueron ai-Zn, Al-Ag y Al-Cu.

/7.
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Consideraremos en particular el sistema Al-Cu (Fig.1).

— - -
S —
-~

.
20 30

Atomic percent Cu

Fipura 1

Observaido en el rango ce bajo contenido de Cu, se ve
que la solubilidad del Cu en el Al incrementa con la temperaturs.
Esta es una condicién que se presenta en todo sistema en el que se

produce endurecimiento por precipitacién.

Consideremos ahora la aleacién Al 2% Cu. S1 esta alea-
cién es recocida a una temperatura alta en el campo A , durante un
tiempo suficientemente largo como para que se disuelva totalmente
la fase rica en soluto y luego templada en agua, se encuentra me-
talogrdficamente que s8e ha retenido la fase O( libre de precipi-
tados.

Sin embargo, si la dureza, parémetro de red o resisten
ola eléctrica son medidos, se encuentra que cambian con el tiempo.
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Estudios realizados con RX y microscopfa electrénica
mostraron que, estos cambios son producidos por la formacién de
un gran nimero de muy pequeilas zonas ricas en soluto. Esas zo-
nas o clusters de soluto son completamente coherentes con la mg
triz, es decir, se forman sobre la red fcc de la fase of de 1la
matriz,

El pardmetro de red de estos clusters, sin embargo,
difiere del de la matriz, lo que hace aparecer tensiones tanto
en unos como en la otra. Estos clusters, llamados gonas de Gui-
nler-Preston, tienen un didmetro entre 20 i y 40 i y estédn se-
parados centro a centro por aproximadamente 2 veces el didmetro.
Esto da aproximadaments 1018 cluatera/cmB.

Las zonas de Guinier-Preston. se forman répidamente, y
estdn a menudo presentes en aleaciones templaaas a altas veloci-

dades.

La concentracién de soluto dentro de las zonas y en la
matriz que las rodea estd dada, a cada temperatura, por la 1f-
nea de puntos agregada al didgrama de fases y es independiente de
la composicién inicial de la aleacidén. Esa 1lfnea de puntos es a

menudo llamada dlagrama de fases coherentes.

En el sistema Al-Cu la méxima temperatura a la cual

son estables las zonas de Guinler-Preston es relativamente baja.

Ello parece deberse a la gran diferencia en los diéme
tros de los dtomos de Cu y Al, que hace aparecer gran energfa de
deformacién cuando los dtomos de Cu forman clusters. Si una aleg
cién Al-Cu conteniendo zonas de Guinier-Preston es calentada por
encima de aproximadamente 190¢C, las zonas de Guinier~Preston se
disuelven produciéndose el fenémeno llumado reve.sifn. Si una a-
leacién revertida es enfriada otra vez debajo de 140°C las zonas

vuelven a formarse lentamente.

/117
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Dado que las zonas de Guinier-Preston tienen la misma es-
tructura que la matriz, la nucleacién de las mismas sblo implica
un cambio de composicién. Analizaremos brevemente a continuacién

ese proceso.

Consideremos una pequefia fluctuacién de composicién
en una solucién sélida inicialmente homogénea de composicién Co,
tal que cambia las composiciones de dos regiones préximas a :
Co+ NAC y Co- Ac.

Para obtener el cambio de energfa libre por unidad de
volumen de esas dos regliones durante este proceso, puede desarro
llarse G ( Co = AC) en serie. Asf :

(1) G (Co+ AC) =a(Co) + G'{(Co) Ac +a"(co) ((Ac)%
2

(2) y G (Co- AC) =6 (Co) + 6" (Co) ( = A )+ a" (Co)
(= Do) PR

2

El cambio total de energfa libre debido a esas fluctua
ciones puede calcularse como:

Ac, = G [(c(co+ Ao+

Final = GInicial

G (o= A0 -20 Co)fean (Go) (A2 (3)

De esta expresién resulta que el signo de AGT, que
determina 1 una reaccién se producird o no, depende, para peque
fias fluctuaciénes de composiciédn del signo de ia derivada segunda
de la curva de energfa libre (G") calculada en la composicién
inic én.

Para el caso de una aleacién con dos fases de la misma

estructura y distinta composicién, la forma general de la curva

-----
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G(C) es la mostrada en la Fig, 2.

Gk)

Figura 2

Analicemos primero una composicién inicial Co ubicada
en las distintas regiones de la curva y consideremos una pequerig
fluctuacién de composicibén. Si Co estd ubicada a la izquierda del
primer punto de inflexién, o a la derecha del segundo, G" > 0, y
por lo tanto Ac ( AC) > 0. En la zona entre los puntos de
inflexién, G" < O y as{, una pequeria fluctuacién de composi-
cibn decrece la energfa libre del sistema y favorecerd la forma-
cién de regiones de distinta composicién en la matriz ( AG ( Ac)¢

< 0).
Para grandes fluctuaciones de composicién, la varia-

cién de energfa libre correspondiente es <€ G en el rango de
composicién entre tX1 y « 2 ¥ > 0 fuera del mismo.
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As{, si la composicién inicial Co de una aleacién es
Co < 0(1 6 Co > X, an un elemento B, la aleacién perma-
necerd homogénea y no se descompondré en una mezcla de dos fases

porque esto aumentar{a la energfa del sistema.

Er las fegiones entre O 17 el punto de inflexién y
0.4 5 ¥ la inflexién, existe una barrera de nucleacién, y las

fluctuaciones de composicién deben ser mayores que un clerto
valor para que pueda producirse la transformacién de la solucién

homogénea on dos fases més estables 0(1 y &,

En aquellas aleaciones, cuya composicién cae dentro del
rango sefialado por los puntos de inflexlén, cualquier pequefia flug
tuacibn es supercrf{tica y hard que la aleacién se separe en dos

fases més ostables,

Las composiciones correspondientes a los puntos de ine

flexibén (G" = 0) son llamados gspinodales.

Consideremos aleaciones dentro del rango espinodal,
A11f  AG < 0 para cualquier fluctuacién AC, y se hace
més negativo al aumentar A C. Incrementos en /A C pueden o-
currir por la difusién de soluto desde las zonas de baja concen
tracién hacia regiones de mayor concentracién. El proceso ééte,
por el cual se favorece la formacién de un gradiente de compo-
sicién so produce gblo donde G" £ O, All{ la amplitud de las
fluctuaciones de composicién aumenta con el tiemr hasta que

finalmente la matriz transforma en dos fases cuyas composiciones

son las dadas por las composiciones espinodales correspondientes

a cada temporatuia.
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El crecimiento en amplitud de una fluctuacién-sinusoidal

resultante de esa difusién osté esquematizada en la Fig.3.

0= tictacticly

Figura 3

La velocidad a la cual se desarrollan las fluctuacio-
nes, estd determinada por la velocidad de difusién del soluto,
Es decir:

172 g!

C (x,t) = C (x,0) e D

donde D &« O es el coeficiente de difusién del soluto y Al

longitud de onda de las fluctuaciones,.

Este modelo de descomposicién espinodal permito ex-

plicar la rdpida formecién de las zonas de Guinier-Preston,

///0
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Dado que los Atomos de Cu tienen menor tamafio que los 4-
tomos de Al, las zonas de Guinler-Preston tiencn un parédmetro de

red menor que la matriz, por lo que estédn sometidas a tensién,.

81 4 = %%Q- donde a, es el pardmetro de red de
la matriz, entonces la deformacién E es proporcional a 7A c,

donde A C es una fluctuacién arbitraria de composicibn,

La energfa :le deformacién eldstica es, por otra parte,

de la forma £°E (donde E e¢s el m&dulo de Young).

Un tratamiento unidimensional czacto hecho por Cahn
(1961) muocstra que esa cnergfa de doformacién incrementa la ener

gfa 1ibre dol sistema por una cantidad:

(1= V)1 con P2 0:25

Aog = 2 ¢ Ao 0.35

e

Asf, la variacién total de energfa resultante de una
fluctuacién arbitraria en C e3 la suma de la correspondiente a la

fluctuacién mds la correspondiente a la energfa de deformacién:

Ac

T

= ( Ac)? [G" + —"’;——%}

(1w

Er los cristales E depende de la direccibn en que se
lo considerc. Esto tienen influencia sobre la forma que adoptan

los clusters. Para Al-Ag y Al-Zn, por ejemplo 'z = 0, por lo
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que puede despreclarse el segundo término y los clusters son a~
proximadamente esféricos. En Al-Cu, m es grande y el término
correspondiente tiene un peso grande en A G, En Al, E tiene

un valor m{nimo a lo largo de las direcciones < 100 7 , Las

zonas de Guinier-Preston toman la forma de discos a lo largo de

los planos (100), de modo tal que las méximas tensicnes sobre ellos

estdn eon la direccibén < 100> .

Cuando la composicién inicial de la aleacién estd fuo-
ra de la espinodal es necesario que se olcance una fluctuacién
crftica de composicién antes de que se produzca la nucleacién de
la zona. La barrera de nucleacién es muy pequeiia para aleaciones
de Al-Zn y en ollas no se observa perfodo de incubacién para la
formacién de las zonas de Guinier-Preston. La barrera es mayor
para las aleaciones de Al-Cu, on las que si se observa un perfo-

do de incubacién para la formacién de las zonas.

Una aleacién contoniendo los finos precipitados que
constituyon las zonas de Guinier~Preston tiene un 4rea grande

de interfases precipitado~-matriz por unidad de volumen.

Esta 4rea, que tiene asociada una energfa de superfi-
cle </ A 2 ( & es una constante 2> O relacionada con
la diferencia on tamafio de {tomos vecinos), tenderd a decrecer
con el tiempo para disminuir la energfe del sistema. Esta dismi
nucién dc 4rea se consigue por la difusién dol soluto desde las

zonas mé: pequefias hacia las més grandes, lo que hace que las

/1
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primeras se disuelvan y aumonio ei tamanio medio de las que que~

dan.

La formacién de las zonas de Guinier-Preston y el
crecimiento de las mismas va sncompafiada por la variacién de la
dureza de la alcacién en el tiempo. Para Al & 5% Cu se ob-

tiene la curva de la Fig. 4.

vy
dureza

Jwﬁ— /\/
I
i
A l _’

TR t
(dias)

Figura 4

£1 incremento inicial de la dureza estd asociado a la
formacién de las zonas de Guinier-Preston y el ablandamiento fi-

nel al aumento del tamarfio de¢ las zonas.,

Al describir esto ef'ecto se habla de sobreenvejecimien

to.

E1l incremento de la dureza se produce como consecuen—

cia de la dificultad que encuentran las dislocaciones para mo-
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verse en una red con preclpitados,

Esu interaccién es grande debido al campo de tensio-

nes que rodea a lo: precipltados coherentes como son las zonas

de Guinier-Praston.

El mecanismo de interaccién propuesto por Orowan es el

siguiente:

Cuando una dislocacién que se mueve encuentra un precj

pitado so curva alrededor do éste dando origen a un loop. (Fig.5)

@)@)E)
<tz

Figura 5

Cuando loas loops adyacentes interactfan se cancelan co-

mo en una fuente de Frank-Reed. Esta cancelacién perm’te que la
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dislocacién continda su moviaiento, dejando un anillo alrededor de
la partfcula. E1 campo de tensiones del anillo incrementa la resig

tencia al movimiento de la diclocacién siguiente.

III.- FASES INTERMEDIAS

Lags primeras etapus del proceso de endurecimiento por
precipitacién estén caracterizadas por la formacién de las zo-
nas de Guinier-Preston y el crocimiento de algunas de ellas a -
expensas de otras., Si estando en csta etapa, la aleacién es
mantenida a la temperatura de onvejecimicnto durante méds tiem~
po, se observa la nucleacién y crocimiento de un nuevo precipi~
tado, mds estable que las zonas de Guinier-Preston, a pesar de

que nuclea mds lentamente.

Las caracter{sticas gencrales de la nueva fase que

preclipita son:

1e— La estructura cristalina es diferente de la de la
matriz y estd generalmente relacionada con la es-
tructura de la otra fase de equilibrio que aparece

en el diagrama de fases, aunque no es idéntica a

ella,

N

.~ BEg parcialmente colierente con la matriz, y tiene al
monos una interfase que es€ompletamente coherente con

la matriz.,

/77 o
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3.~ A pesar de que los precipitados son de mayor tamario
que las zonas de Guinier-Preston, a menudo hacen

que la aleacién sea nméds dura.

En todos los sistemas que presentan el fenémeno de en-
durecimiento por precipitacién se produce por lo menos un preci-
pitado con las caracterfsticas anteriores. En Al-Cu se forman
dos consecutivos, hasta que, finalmente, decpués de un cierto
tiempo de envejecimiento la aleacién llega a la fase 0 ae

equilibrio.

En este sistema la secuencia de precipitacién para una
aleacién templada y envejecida a una temperatura menor que 190°C

es:

1
Zona de Guinier-Preston -—-—& - L RN - R ——

¢ ¢

v '

= estructura de matriz Tetrago- Tetrago Tetrago-
nale nal.més nal incohg
(A120u) ordenada rente con

(AlZCu) la matriz.
La representacién de la dureza medida para aleaciones

de Al-Cu de distinta composicién en f(tiempo) es mostrada en la
Fig. 6.
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Figura 6

Se owuserva que:

1.~ El1 endurecimiento aumenta, para un mismo tiempo de
envejecimiento, con el contenido de Cu, y el méximo
correspondiente a la formacién de las Zonas de Guinier-
Preaton se produce mds rdpido a medida que aumentas,

el contenido de Cu.
2.~ Cuando el envejecimiento se producc « 190°C no se

observa la formacién do las zonas de Guinier-Pres-

ton.

/.



115

3.~ Comparando las dos temperaturas de envejecimiento
se Ve que la mayor dureza es obtenida envejeclendo

varias semanas a 130°C,

En general, sin embargo, las aleaciones que presentan
endurecimiento por precipitacién son envejecidas a una tempe-
ratura a la cual la mayor dureza se consigue en un tliempo ra-

zonable,

Las fases de transicién generalmente nuclean sobre
dislocaciones, ya que las regiones comprimidas y tensionadas
sobre y debajo de una dislocacién reducen la energfa necesaria
para formar un nfcleo y ademds la concentracién de soluto es
mayor en ellas que en la matriz, Por otra parte, si las fases
de transicién estédn relacionadas por corte con la matriz como
en el sistoma Al-Ag, una dislocacién parcial "provee" el corte
requerido. Por ejemplo, las plateletas de la fase de transicién
9'" en Al-Cu nuclean alrededor de dislocaciones de borde
con aquellas orientaciones particulares que permitan que el cam-

po do tensiones de la plateleta y de la dislocacién se cancelen

parcialmente uno con otro,

Las fases finales incoherentes nucleean en general, en

las incoherentes o parcialmente coherentes interfases presentes,

e
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APENDICE

DIFUSION

Muchos cambios que se producen en estado sélido, parti-
cularmente a altas temperaturas, implican el desplazamiento de
los 4tomos desde un lugar & otro de la red cristalina. La po-
sicién de los 4tomos en la red cristalina no es fija, sino
que ellos estén vibrando alrededor de sus posiciones de

equilibrio con una amplitud que depende de la temperatura,

Las amplitudes de vibracién para una pequeiia fraccién
do 4tomos pueden ser tan grandes que los mismos pueden llegar
a saltar desde el lugar que ocupan en la red a posiciones veci-
nas, en las cuales hay, por ejemplo una vacancia. Cuando el ma=-
torial no estd en equilibrio, el conjunto de saltos tiende en
general a desplagar los dtomos en una direccién preferencial
que resulta dada por el gradiente de potencial quimico existen
te, que en muchos casos, y consideraremos que es asi de ahora

en més, coincide con el gradiente de concentracién.

Supongamos, por ejemplo, un sistema de dos componentes
AB, que en la posicién 1 tiene una composicién C caracterizada
por A %, 81 % y que en la posicién 2 tiene una composicién C
caracterizada por A %, Bz%~< 81%, que es puesto a una tempe-
ratura T suficientemente alta como para permitir el salto até-

mico. Para tratar de sliminar ese gradiente de composicién

1/,
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(C1 - 02) entre las posiciones de los planos 1 y 2 separados por

lﬁx, Atomos de B migrardn de C

|

1 hacia 02.

S o w— — tt—.

; X

ax X
Fs. {

El nmero de Atomos quo pasan a través de la umidad
de érea de una superficie ubicada entre las posiciones 1 y 2, por
8

ejemplo S (paralelo a las anteriores), en la unidad de tiempo se

denomina flujo del elemento B y 1e designa por J.

Este flujo de 4tomos J es proporcional al gradiente de concen~

traeibn entre las superficies 1 y 2 cambiado de signo.

Porlotanton: - '%"%‘)
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%1 coeficiente de proporcionalidad es el coeficienie de

difusién del elemento @ en el material AB.
Tor lo tanto:
J = =D (%xg) 1° Ley de Fick

En funcién de la temperatura, D = Do e -Q , donde

Q es una constante llamada encrgfa de activacién para la difu-

816110

In general, el gradicnte de concentracién del elemento
que difunde varfa en el tiempo, tendiendo a desaparecer a medide
que se tiende al equilibrio. Consideremos, por ejemplo, una re-
gién de un sélido en la cual, la concentracién varfa como estd
indicado en la figura, y consideremos dos puntos X4 ¥ X, separa-

dos por [3 X

EL flujo a través de un 4rea A ubicada en X, es mayor
que el correspondiente en X, Si més dtomos de los que salen por
X, son los que ontran por x, e3o significa que en el volumen
(x2 - x1) . A = Axa quedan acumulados, después de un cierto

tiempo J t.un clerto nimero de 4tomos.

e



Fig.3 -

Este nimero de 4tomos que quedan acumulados en el vo-
lumen A «Ax es: (C2 - (}1)_44::A ¢ . A Ax, que, por otro

lado es lgual a (J1 - J2) A St

Por lo tanto:

Ac n Ax-=,_ 3 adt (1)

Como el flujo es continuo enun instante dado debe ser:

Jy=30, + Cé))jc )y A« (2)
De (1) y (2) 5
J
(_é__q)z(m-;rz)_‘(@x )tAx:_}Ac - (23
St “Ax B A X Dt Jx
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Para 4§7t -~ () a8

¢ S 4 3 o c
(3;) =-(—j~—;{)t7 5% (D == )

————Primera Ley de Fick

]

Si D = cte. :

(._Q_g..),n aQC

-5';2- que es la segunda ley de
Fick.

La interpretacién de esta ecuacién es muy simple.

2 es la curvatura de C vs, x. Si C (x) es céneava ha-
ci xrriba, en una dada regién como en la figura, C incrementa
con el tiempo en esa regién. La resolucién de esta ecuacién nos
va a permitir, como vamos a ver mds adelante, atacar el estudio
de toda transformacién que estd controlada por la difusién de
algin componente del material en estudio.

Somo ejemplo vamos a mostrar la solucién de la ecuacién
que se obtiene cuando se tiene un sistema infinito que no alcan-

za la homogeneidad en el perfodo de tiempo de observacién.

Por ejemplo, consideremos un sélido cuya superficie

tiene una concentracién CS fija de un dado componente, y cuyea
concentracién a distancias grandes de la superficie es Co. La 89
lucién de 1o segunde ecuacién de Fick, con las condiciones de con

torno:

o
1]
(9}
-
»
]
o

0 «t <€ o0

(o]
i
Q
-
c+
i
(@]

0 x o0



donde ori (Z) es la funcidu error definida por orf (2) = 2 /¥
= 1

/eadl dn? con orf 0y = 0; erf ( 0O ) = 1, La representa-

o
cibn de esta curva 23 Lo duda en la fipguray,

Fig.4 -

Esta solucién permite calcular, por ejemplo, el perfil
de ponetracidn de un elemento, cuya concentracién se mantiene

constante en la supasrficie, en un sblido o© ,

Fi6.5
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Vamos a oonsiderar otro ejemplo. Supongamos un problema
de solidificacién. Supongamos que enfriamos un lfquido hasta una
temperatura T1 en la cual empleza a precipitar el sélido. El dig
grama de oquilibrio nos dice que el sélido tiene menos cantidad
del elemento B que el 1fquido inicial. Esto implica que la velo-
cidad a la que solidifica el liquido depende de cudn rdpido ese
elemento B puede sallr de la zona que se estd solidificando y
migrar o difundir a través del 1l{quido. Hagamos un esquema de las

composiciones en el 36lido y en el liquido.

Ca L
%—L e ’x F'ia.é

El drea (C, - Ce ) A x representa la cantidad de B
que salil de la zona en la que crecié O . Esa cantidad de B
que debe difundir en el lfquido estd también representada por el

drea sobre Co{ Fig, ¢).

Por otra parte esa cantidad de B que salib de la zona
en la que crecid el aflido debe ser igusl ai fiujo de B por unie
dad de 4roa durante el tiempo dt en el cual crecid hastaq.AsI:

1° Ley de Fick
J } D, o¢
. B 3
(CL-Co()dx=JB‘¢—‘>(§§)=V=(C Sn()_(CT (3—-)




124

En esta expresién, el gradiente puede calcularse aproximan
do la curva real por la recta de pendiente (CL - Co) / L= (Ac/ Ax)/

L, puede calcularse a partir de la igualdad de las 4reas rayadas,

2 C X

(Co-Coc ) AX = 1(C,-GCo) L => L= g - C
2 L

(o]

y por lo tanto:

2

D C, - C
V = "._E_............ (__%._._Q)__
= (Co - Cg) 2 (Co-Co( )



