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CAPITULO 1

PROCESOS TERMICAMENTE ACTIVADOS

I»- M M S . Q M

Loa conceptos de faae. transformación de fase y equili­

brio estarán constantemente presentes a lo largo del curso, por 

lo que serán inmediatamentedefinidos. Una fase es una reglón fí­

nicamente diferente de materia que tiene estructura cristalina y 

propiedades particulares que cambian al modificarse la teraperatu 

ra, composición y otras variables termodinámicas. Al hablar de 

transformaciones o cambios de fase en un sistema nos referiremos 

en general o los cambios de estructura, que pueden o no estar a- 

ooiiipañados por cambios de composición, y que se producen debido 

fundamentalmente a cambios de su temperatura. Cuando todas las 

propiedades de un sistema permanecen constantes por períodos in 

definidos de tiempo, se dice que ol sistema está en equilibrio.

La termodinámica es la herramionta fundamental que 

permite estudiar y predecir la evolución de un 3istema desde un 

estado inicial hasta un estado final más estable, a través dol 

estudio de la evolución de las funciones termodinámicas. fin par­

ticular 3on importantes las funciones de estado, es decir aque­

llas que sólo dependen de los estado» inicial y final del siste 

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

Una de estas funciones de estado que permite caracteri 

zar un sistema o fase es la energía interna.

///.



La variación de energía interna de un sistema que efec, 

tila una transformación es igual a la variación total de calor ab 

sorbido por el sistema durante la transformación ( 5  q) menos 

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

dU = ( S  Q - S  w) (1)

Si se considera que un sistema gaseoso debe expandirse 

efectuando trabajo contra la presión atmosférica, es :

& W  = p d U (2)

oi un cambio do temperatura d T do un .sistema cuyo 

’/olujnun üo mantiene constante lleva asociado una variación de e- 

uer¡r;ía interna d U, de las expresiones (1) y (2) resulta:

donde Uy. en la capacidad calorífica a volumen constante.

De la misma forma, si un cambio se efectúa a presión 

constanto, la capacidad calorífica a presión constante del sis- 

toma (0^) resulta:
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Dado que U, p y V son funciones de estado, su suma teua 

oión lo es. Esta nueva función de estado ( U + p V ) = H s e  deno­

mina entalpia del sistema.

la energía interna para el eotudio de transformaciones en meta­

les on loa cuales la presión se mantiono constante. En las trans 

formaciones en estado sólido realizadas a p = cte. , se cumple, 

adeioás quo la variación de volumen que ;jo produce es muy peque­

ña, por lo que:

transformación on un ;>ólido hecha a presión yansiante es aproxi­

madamente inual a la variación do energía interna correspondien­

te.

Loo procesos o cambios que sufre un sistema puede pro 

ducirao on forma reversible o irreversible. Un proceso es rever 

sible cuando puede invertirse exactamente hasta el estado inicial.

La expresión (3) puede entonces escribirse como:

Ln entalpia, dado qu* está ligada a transformaciones 

hechas a presión oonstante,es una función de estado rnás átil que

Ks decir, la variación de la entalpia que acompaña una

///,
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Para ello el, sistema debe estar en todo momento del proceso .infin¿

tómente nróxirao al equilibrio. Si S  q es la cantidad de ca‘
rev. •—

lor absorbida o entregada al sistema en forma reversible durante 

una transformación a temperatura T , puede definirse otra función 

de estado, la entropía como:

d 3 = ----  -T.fiy«

Un proceso espontáneo es irreversible, porque todo pro 

ceso espontáneo se produce para llevar el sistema a un estado 

nal más estable o de equilibrio.

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

^  ^^irrev.

resulta que para toda transformación la variación neta de entro­

pía es:

^Ssi8t. + d^m«dio * ^n eta  ^  0 (4)

donde la Igualdad vale para procesos reversibles.

La ecuación (4-) indica que cualquier proceso espontá­

neo va acompañado de un incremento en la entropía total del sig 

tema y que, dada la igualdad para procesos reversibles, la en-
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tropía es un máximo en el equilibrio. Esta última proposición cons 

tituye el segundo principio de la termodinámica.

Todo proceso espontáneo lleva, entonces, al sistema a 

un estado de mayor entropía que el estado inicial.

Si se puede calcular la entropía de un sistema es pos¿ 

ble predecir hacia dónde evolucionará el sistema y dónde se al­

canzará al equilibrio. Sin embargo, el cálculo del cambio neto 

de entropía es,la mayor parte de las veces, muy difícil.

Ee por ello conveniente considerar otras funciones 

de estado cuyas variaciones son más simples de calcular. Estas 

funciones son los potenciales termodinámicos y entre ellos la 

energía libre de Qibbe (G), definida como:

G » H - T S * * U + P V - T S

Consideremos un pequeño cambio dG:

dG » dU + PdV + VdP - TdS - SdT =

« dU + PdV + VdP - cT Q - SdT =
rev.

o ( Q - 3  W) + PdV + VdP - ¿To - SdT =
xev,

« cT Q + VdP - 3  Q . - SdTTBV

///.
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En un proceso realizado a T y p constantes resulta:

Esta relación indina que la función de Gibbs de un si¿ 

tema mantenido a presión y temperatura contante decrece para cua¿ 

quier cambio espontáneo y toma un valor mínimo en el equilibrio.

El equilibrio que alcanza un sistema puede ser esta­

blo o motaostable (Fig„ 1). Un sistema está en equilibrio 

estable cuando su enérgía libre de Gibbs (en adelante energía 

libre) tiene el valor más bajo posible compatible con las cond¿ 

cione3 externas impuestas (eetado A caracterizado por G^).

Ge
Ga

Figura 1

///.



7

Los astados para los cuale3 G es un mínimo en el sentido 

matemático, pero que es numéricamente mayor que el asociado a la 

configuración estable, son metaestables (estado B y  C caracter¿ 

zados por laa energías libres G0 y Gp).

Todo sistema está siempre en una configuración estable

o metaestable. Cualquier pequeña fluctuación que lo sacara de e- 

llaa haría aumentar su energía libre y aparecería una fuerza ma­

yor que se opondría al cambio.

II— VELOCIDAD DE ^AS REACCIONES

Cualquier rearreelo de átomos t ioner o mol tratos do yin 

sistema, que lo lleva desdo una configuración metaestable a otra 

de más baJa energía libre se denomina transformación., reacción 

o transición.

El producto de una transformación no es necesariamente 

un estado estable; puede ser otro estado metaestable, y es posi­

ble de esta forma pasar por una sucesión de estados metaestables 

hasta llegar a uno estable.

El resultado macroscópico de una transformación es co& 

seguido por la repetición de uno o más procesos atómicos básicos, 

y la evolución de la transformación en función del tiempo consti­

tuye la cinética Ao la transformación*

///.
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La comparación do las cinéticas de transformación' obser­

vadas cxperimentalmente con aquellas cinéticas derivadas sobre las 

bases de modelos propuestos,es un poderoso medio de dilucidar so­

bre los procosos atómicos elementales involucrados en una transfor 

mación.

Este proceso elemental puede variar desde el movimien­

to independiente da un ilnico átomo, como en uno controlado por 

difusión, a mecanismos complicados que implican la acción coopora_ 

tiva de muchos átomos.

¡Je las partículas que forman un 3isteraa que se transfo£ 

ma, sólo una pequeña fracción de ellas está realmente involucrada 

an el proceso de transformación en un instante dado. Ss decir, 

siempre hay algu ñas partículas que están en el estado inicial, 

otras que ya han pasado al estado final, y otras, esa fracción 

pequeña, que realmente 93tán pasando del estado inicial al final.

Para que se produzca en forma espontánea una transfor­

mación desde un estado inicial, caracterizado a la temperatura 

T y presión p, por la energía libre Gj a un estado final carac­

terizado por la energía libre Gp es necesario que A  G = Gj, - 

Gx <  0 (Fig. 2)

///.



Figura 2

El valor A  G es llamado fuerza impulsora (driving- 

force) de la transformación.

El hecho d© que los estados inicial y final de una 

transformación sean de equilibrio (meiaestable-metaestable, o ra¿ 

taestaesble-estable respectivamente) permite aplicar a los mis­

mos la tetrmodinámioa clásica y la mecánica estadística» 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 

es el de tratar a la transformación como un problema de muchos 

cuerpos y otro, es el de aplicar la termodinámica de procesos 

irreversibles. Dado que ambos tratamientos son extremadamente 

difíciles t se ha propuesto un método aproadmativo que es el de­

nominado dol cuafll-aauillbrio. En la aproximación del cuasi-equ¿, 

Ufarlo se supone que uno de los estados intermedios os de cuasi- 

equilibrio y allí las funciones termodinámicas tienen valores li­

nio os»

///,



i'iae oótado do cuasi-oquiJ ibrio es llamado estado de tran— 

Piclfoo El problema cinético es así reducido al análisis del equil¿ 

brio entre átomos on ni estado inicial y on ol estado de transición. 

El primor paco del métodc^uasi-eqiiilibrío es ol de definir el esta¡ 

do de transición «.

G

Ga*
est.de,

transición

= energía libre 
de activación

a s  . >

est (¡nal

Figura 3

Dado que loa astados inicial y final (Fig.3) son de 

equilibrio, oslán caracterizados por valores de energía libre 

que corresponden a mínimos.

Entoo dos ¡aínimoo deben estar, por lo tanto, separen- 

dos por un valor máximo * de energía libro. La configura­

ción asociada a ese máximo de energía libre es 11 nmn.ri«, confi- 

/agfltáfo 0 oakado.de .transición, o también estado activado.

Un átomo que tiene'la energía .libro correspondiente G^* es i- 

nestable, es decir, o bien puede volver al estado inicial, o
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bien puede pasar al estado final, completándose así la reacción. 

Para que un átomo tome parte en una transformación es nocesario 

que alcance ol estado activado, os decir, es necesario que ten­

ga, por lo menos, una energía libre disponible igual a G^ =

=(Ga* - Gj) • Ga es llamada enerreía libre de transición o oner- 

gííLllbre A ql activación.

La distribución de energía libre de las partículas de 

un sistema abarca un amplio espectro. Dentro de éste, hay siem­

pre algunas partículas que tienen valores de energías libres ra¿ 

yores o iguales a G^, que podrán pasar al estado final. Aquellas, 

que en un dado instante no alcancen ese valor de energía libre, 

deberán esperar a incrementarlo a través de fluctuaciones térmi 

cas anteo de pasar al estado final. Este tipo de proceso se de­

nomina activación térmica, y la transformación asociada se dice

De lo analizado hasta aquí se desprende que la veloci­

dad de una transformación térmicamente activada depende fuerte­

mente de la energía libre de activación y de la distribución de 

la energía térmica de los átomos. Este modelo del cuasi-equili- 

brlo, por otra parte, permite explicar ciertas observaciones ex 

perimentales.

a) Los estado inicial y final coexisten durante la trans 

formaoión y sólo una pequeña fracción de partículas está en el 

proceso de cambio.

///.
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b) De la curva de la Fig. 3 puedo verse claramente que 

G^ y A  G son independientes* Si bien es necesaria la existencia 

do una fuerza impulsora para que una reacción so produzca, la ve­

locidad de ésta puede ser alterada sin modificar la primera. Ba¿ 

ta con modificar, ^  ejemplo la energía libre de activación co­

rrespondiente.

Si bien el concepto de energía libre de activación sur 

ge naturalmente del concepto do estados de equilibrio inicial y 

final, es más conveniente hablar en términos de energía de acti­

vación y entropía de activación. Satas últimas están relaciona­

das a la energía libre de activación a través de:

Con los elementos introducidos hasta aquí es posible ob 

tenar una expresión general para la velocidad de una transforma­

ción que involucra sólo un proceso atómico básico caracterizado 

por una dnica energía de activación U^. Esta velocidad de la trans 

formación puede medirse por la fracción y (t) del número total de 

partículas que alcanzan la configuración final en la unidad de 

tiempo. Esta velocidad ee proporcional a:

a) La frecuencia V> con la cual las partículas inten­

tar. pasa;- a la fasa final. En sólidos esta frecuencia es equi- 

";-L. . ■'•.•scu&r.cif. ¿o vibración
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b) La fracción do partículas que en ol estado inicial 

tionen la energía suficiente como para sobrepasar la barrera de 

energía U^. Esa fracción 63 proporcional a o .

c) La proba ilidad p de que durante ol tiempo en que 

una partícula cumple con los requisitos ener,"óticos, se satis­

fagan otras conlicori' S geométricas riocosarias para que pueda 

producirse el cambio.

Así, a una temporal-ara T = ote., la velocidad de la 

reacción os:

Li probabilidad p ¡ uodo expresarse simplemente por 
SA/V"p ^ o y, por lo tanto l.u velocidad resulta:

(/.) v T  5 (á*jUl ) T  . *  O V *  O '  4  ( T )  "a/’cT

La ocuación (A) es conocida corno ccuaciórx de Arrhenius 

y, a partir de ella, so determinan experimentaimente los pará­

metros que permiten caracterizar una transformación de fase.

III.- CINETICA DE U S  TRANSFORMACIONES

La mayor parto de los sistemas o aleaciones metálicas 

están formadas por una mezcla do fasos y las transformaciones en 

estas aleaciones ocurren por el crecimiento de una o más fases a 

expensas do las otra3.

///.
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Figura U

Consideremos una fase inicial OC , en la cual empieza 

a crecer una nueva fase ¡3 (Fig.4). La transformación OC-*- 

involucra la formación de pequeños dominios de fase final, y el 

posterior movimiento de los bordes de esos dominios.

El proceso de formación de los nuevos dominios se co­

noce con el nombre de nucleación. y el avance de los bordes de 

esos dominios, o interfases. con el nombre de crecimiento. La 

velocidad de una transformación de fase que se produce por nu­

cleación y crecimiento, depende de la velocidad de nucleación y 

de crecimiento de cada dominio y del efecto de interferencia nrd 

tua entre dominioa vecinos por "choque” directo de los mismos

o por competición para "tomar" átomos de la fase inicial.

Experiaentalmente se encontró que una ecuación de la 

forma general:
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( d L Ü i  ) = kn tn - 1 (1_y (t)) (5)

donde k y  n son constantes ajusta bien las curvas de cinética de 

orecimiento de una gran variedad do reacciones en metales. Además 

muohas ecuaciones teóricas obtenidas para casos particulares pue­

den Ber reducidas a la expresión anterior para valores específicos 

de k,y n.

cortoaj la velocidad de la transformación es pequeña,es decir, la 

transformación empieza lentamente, aumenta hasta alcanzar un va­

lor máximo y luego comienza a decrecer como consecuencia de la 

disminución del factor (1-y (t)) dobido al crecimiento de la 

fracción transformada y (t).

Suponiendo k y &  constantes, independientes de jr y t f 

es posible integrar le. ecuación (5) s

De la ecuación (5) puede verse que, para tiempos muy

dt

n
tn (6), ó bien

(7)

///.
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Esta ecuación, que p< m.ite conocer la fracción transfor­

mada en función del tie.ipo, se conoce con el nombre de ecuación de 

Johnson-Mehl. La represontación general da una curva tipo S (Fig.5), 

y, para cada transformación la "orma exacta depende de los parámg 

tros ü  y k„

Fig.5

El intervalo le tiempo que transcurro hasta que se ini­

cia la transformación s<j denomina período o tiempo de incubación (ti)

Tomando nuevamonte ln en la ecuación (6) resulta:

ln ln ±
(1 - y)

= A + n ln t

lo que permite, traficando ln ln ~  ■ en función de ln ± obte-
i *y

ner &. Curvas con el mismo valor de n se llaman isocinéticas. El 

ejiponente.,& está relacionado con el proceso de nucleación, dado 

que su valor indica el lugar en el cual se produce la nucleación 

de la nueva fase. Por ejemplo, para la nucleación de una nueva fa_ 

se j3 en un policristal inicialmente en fase <X , existen cu§ 

tro sitios preferenciales (Fig.6).

///.
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1*- interior de los granos 

2«- superficie de unión entre 2 granos 

3#- línea o borde en el cual se juntan 3 granos 

4..- vórtice en el cual se juntan 4- granos,

Figura 6

Valores típicos de n son los dados en la tabla

n nucleación on

4 azar

3 v é r tic e

2 borde

1 su p erfic ie

El tipo de nucleación en lugares preferenciales de un 

polioristal se denomina nucleación heterogénea, para diferencia^ 

la de la 11 nmnñrL homogénea, en la cual los nádeos se forman cogí 

pletamente al azar*

///.



Una condición para que exista nucleación homogénea es que 

cada jioquoño volumen que so considere en la fase inicial sea estruc 

turalmente, químicamente y energéticamente igual a cualquier otro. 

Esto sólo os posible si la aleación es químicamente homogénea y li 

bre de imperfecciones estructurales. En la realidad, dado que los 

metales contienen muchas imperfecciones como bordes de grano, dis 

locaciones, precipitados, es prácticamente imposible obtener nu­

cleación homogénea.
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KEmSIALIZACION

I.- INTRODUCCION

Cuando un met;il es deformado a una temperatura baja 

respecto de tm punto de fusión (trabajado en frío), la energía 

gastada pora deformarlo aparece, on su mayor parte, en forma de 

calor. Una fracción finita, por otra parte, queda acumulada en 

el metal como energía de deformación asociada a varios defectos 

de la red creados por la deformación.

La cantidad de energía acumulada depende del proceso 

de deformación y de otras variables como por ejemplo, composi-. 

ción del metal y temperatura de deformación, pero en general va 

ría entre un bajo % hasta aproximadamente 10%. Esa energía acu­

mulada en el iiietal, hace que ln energía libre del metal deforma 

do sea mayor que la del ¡nismo motal recocido. Dada la compleji­

dad del estado deformado, la vuolba al estado inicial (recocido) 

debe hacerse a travófl de diferentos y sucesivas reacciones, mu­

chas de la3 cuales involucran el noviraiento de átomos o vacancias 

que son extremadamente lentos a temperatura-ambiente. Por ello, 

para que la vuelta al estado no deformado se produzca en un tiem­

po razonable y pueda ser detectado convenientemente es necesario 

calentar el metal.

CAPITULO II

///
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Una información sobro los fenómenos que ocurren cuando 

un metal deformado es recocido puede ser obtenida a travÓ3 de un 

estudio de la liberación do energía acumulada. Dos métodos de tra 

bajo son los máf¡ utilizados: el anisotérmico y el isotérmico.

En el método anisotérmico el metal es calentado cont£ 

nuamente y la liberación de energía es medida en función de la 

temperatura. Una forma de conocer la liberación de energía es 

medir la diferencia, en la potencia requerida para calentar, a la 

misma velocidad, dos muestras similares, una deformada previa­

mente en frío y otra 3in deformar que es tomada como patrón.

Durante el calentamiento la muestra deformada sufre 

reacciones que liberan calor y disminuyen la potencia requerida. 

La medida de la diferencia de ena potencia es una evidencia di­

recta de la velocidad a Ja cual el calor es liberado en la mués, 

tra previamente deformada en frío. La curva general que se ob­

tiene es la mostrada en la Fig.1.

Figura 1



En el método isotérmico la energía liberada por el metal 

deformado es medida durante; un recocido isotérmico, generalmente con 

un microcalorímetro.

Fi;fura 2

Una curva típica os mostrada on la Fig.2.

Las curvai: mostradas en las dos figuras presentan un 

máximo bien marcado, que coiresponde a una gran liberación de e- 

nergía. La observación metalográfica de probetas preparadas a 

partir do las muestras recocidas en la región del máximo para 

cada uno de los tratamientos analizados muestra un fenómeno pa¿ 

ticular. Esas grandes liberac i ono3 do energía se producen simv¿ 

táneamente con la aparición do un conjunto do nuevos cristales, 

(Fig.3) libres de deformación, que crecen a expensas del cristal 

deformado. El proceso de aparición de ese conjunto de granos nug 

vos, libros do deformación os llamado recristallzación. Además 

de los máximos mayores, arabas curvas presentan otro máximo rn/ín



pequeño, ubicado a la Izquierda de la línea de pantos.

Figura 3

El área encerrada entro esos máximos menores y las li­

nean de puntos representa una energía liberada no asociada a la 

rocristalización del material. En la curva anisotármica esta li­

beración de emergía empieza a temperaturas inferiores a aquellas 

a las cuáles comionza la recristalización0 Sinilarmente en la cur 

va isotérmica comienza al inicio del ciclo de recocido y prácti­

camente finaliza antes de la iniciación de la recristalización.

El proceso por el cual se produce osa liberación de 

energía anterior a la rocristaLización es llamado recuperación.



La recuperación puede asociarse, on general, a una aniquilación y 

reordenamionto de defectos en el cristal.

3i un metal deformado on frío os recocido isotérmica­

mente a una temperatura adecuada por un tiempo, so producirá i- 

nicialmento una recuperación del material, y luego comenzarán a 

aparecer algunos granos de roeristolización nucleados en sitios 

preferencioles (Fig.^a).Después de un tiempo suficientemente la£ 

go, habrá granos recrLstalizacios en todas las zonas del metal 

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

talmente. En este estado ol material está tota, 1 ruante reorlatalí- 

zado (Fig.^b).

raen sha I124.0OH.

Algunos granos de recristalización son más grandes que

otros.

"vn. a t"rii



3i íl recocido isotérmico es continuado después que la 

recristalizací.én co lia completado, algunos de los granos de ma­

yor tamaño cfiionsan a crecer "comiéndose" a los más chicos que 

lo rodean que, consecuentemente desaparecen,, Este proceso que se 

produce en iu; material yi totaLaonto recrlstalizado se denomina 

.erecimlontQ du. r x m o .

En l.odoM los procesos que hemos mencionado (recuperacién 

rocristaliznción y crecinionto ie grano), los cambios microscópico 

van acompañados por cambios macroscópicos que repercuten en las 

propiedades físicas y mecánicas do los materiales, lo que hace irn 

portante el estudio detallado d<¡ ¡.os primeros.

II.- RECUPERACION

La complejidad del astado deformado está relacionada a 

la complejidad de la deformación que lo produce.

A3Í por ejemplo, las distorsiones de la red son más 

simples en monocristales que defonoan por deslizamiento sobre 

un plano, que on monocriatales que deforman por deslizamiento 

sobre varios planos, y, para esto -'llano tipo de deformación, 

las distorsionas son mayores en prlicristales.

Se han hecho experiencia.: de recuperación en monocris 

tales de Zn doformados por sirapl; ¡eslizamiento y se ha compro-
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bado que los resultados puedon expresarse en términos de una ley 

de tipo Arrhenius de ln forma:

donde 2 os el tiempo necesario para conseguir un dado % de recu­

peración, R la cte. universal de los gases, T la temperatura ab­

soluta a la que se produce la recu peración, A una constante, y 

Q la energía de activación para el proceso de recuperación.

Para el c.uío considerado, Q — 20 k cal/raol.

Si en vez do deformar un monocristal por 3imple deslizamiento 

se curva plásticamente un policristal, el proceso de recupera­

ción que sufre es m&j compiojo.

Por simplicidad so considerará que los planos acti­

vos de deslizamiento con paralelos a las superficies libres del 

cristal, por lo que, al ser curvado el metal habrá un exceso de 

dislocaciones de borde positivas ubicadas a lo largo de ellos 

(Fig0 5a). A esta configuración de dislocaciones corresponde u- 

na alta energía de deformación debido a que sus campos de ten­

siones son aditivos.

///■
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\ u
\  A -  

b)

Figura 5

Durante la primera c^apa de un recocido hecho a un 

ci'istal así deformado ao produce un reordenara!ento de las dis­

locaciones para conseguir una disminución de la energía del sis, 

tema. La3 dislocaciones ubicadas inicialmente sobre un mismo pía 

no de deslizamiento, se reordennn en una secuencia vertical 

(perpendicular al plano de deslizamiento)(Fig.6), de tal forma 

quo el campo de tensionos de dislocaciones adyacentes se cance­

la parcialmente uno con otro, ya que el campo de tensiones de li­

na dislocación se sobrepone al campo de compresión de la dislo­

cación ubicada debajo. Además Je disminuir el campo de tensiones,

ol 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 so aproximan al es­

tado de cristales libres de deformación can planos rectos sin 

curvatura (Fig. 5b), teniendo cada cristalito una orientación



ligeramente diferente del adyacente ( — 1o). Este proceso se conoce 

con el nombro do poligonlzaclón.

dislocacionos deben realizar dos tipos de movimientos (Fig.7); 

uno, de trepado en una dirección rormal al plano de desliza­

miento, y otro de deslizamiento en el plano de deslizamiento.

El trepado de las di3locaci ones depende del movimiento de va­

cancias quo es térmicanente activado, y, por lo tanto, la vel,o 

cidod de poligonización aumenta rápidamente oon la temperatura. 

El aumento de la temperatura ayuda también al proceso de poligo 

nizacién en otra forma, ya que el movimiento de las dislocacio­

nos por deslizamiento *s más fácil a mayores temperaturas.

Figura 6

Para pasar del arreglo horizontal al vertical, las

Figura 7



El arreglo d-: dislocaciones en filas perpendiculares cons 

tituye un borde de eran o de balo ¿rímalo, y los cristales que él se­

para se denominan subgranos. I .a medida, forma y distribución de los 

subgranos constituye lu subestructura del metal»

Figura o

La Pig. 8 muestra un borde de subgrano.

La red a ambos lados -ocrece estar inclinada hacia el borde 

do grano,con ol resultado de que ciertos planos aproximadamente per­

pendiculares terminan en como dIr.locaciones de borde positivas.

El ílngulo 9  de desorientación 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:
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Dado que cada dislocación tiene asociada una energía, 

a un borde de grano de bajo ángulo le corresponde una energía E^ 

por unidad de área perpendicular a las dislocaciones que la for­

man, que está relacionada con la desorientación &  a través de 

la relación do Read-Schockluy:

Eb «= Eq 9 (A - ln 6 )

donde Eq es una constante que depende de la geometría de lar dis 

locaciones, A una constante de integración.

El primer término Eq 6  A es constante para un dado 

conjunto de dislocaciones y cambia cuando varía la desorienta­

ción para diferantes arreglos de dislocaciones. El segundo tér­

mino está relacionado con lo energía elástica del conjunto.

Cuando la desorientación entre los dos cristales ad­

yacentes se hace mayor de aproximadamente 5 o el borde de grano 

que los separa no puede ser representado por una línea de dislocfi 

clones, y son necesarios arreglos más complejos.

Cuando la desorientación entre los dos cristales es 

mayor de 15°, el borde de grano que los separa se llama de 

gran ángulo, y no es posible ya describirlo con un modelo de 

dislocaciones, porque es necosario que éstas estén tan próxi­

mas que pierden su identidad. Los bordes de grano de gran án­

gulo pueden moverse a velocida les mucho mayores que los bordes

///.
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de grano de bnjo ángulo. Los cristales separados por bordes de gra 

no do gran ángulo se denominan granos. y los sub-granos anterior­

mente mencionados constituyen su subestructura.

Valores abaolutos de la energía de los bordes de gra 

no de gran ángulo son difíciles 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 más, a 

menos que se indique explícitamente, se tomará la denominación 

de borde de grano como sinónimo de borde de grano de gran ángu 

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

Los tres vectores 05*, 0 ^  y (j y* representan en 

su dirección y magnitud las tensiones superficiales de cada uno 

de los tres bordes considerador!. Si los tres granos están en e— 

quilibrio estático, valen las siguientes relaciones:



Go¿ Cíp Otr
sen OC ~ sen p  sen

a partir de las cuale.3 puede conocerse una relación entre los va­

lores do (I 6 bien, si albino de los Ú~ e3 conocidoen valor ab 

soluto, conocer los otros <J~ .

Vnloros absolutos ie la tensión superficial sobre al­

gunas superficies libres fueron hechas en Cu, Ag, y Au, y son del 

orden de 1200 a 1800 dyn/cm„ Ln.3 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 dyi^/cm.

Dado que la poligonización involucra el trepado de dis­

locaciones, son necesarias temperaturas relativamente altas para 

que el proceso se produzca a una volocidad importante. A bajas 

temperaturas se producen, sin embargo, otros procesos de recu­

peración que llevan a una disminución de la energía libre acunnj 

lada en un metal como resultado de la deformación. Esa disminu­

ción de energía está asociada a una disminución del exceso de 

defectos puntu^l^a producidos durante la deformación, en espe­

cial vacancias, que tienen movilidad apreclable aún a temperatu 

ras relativamente bajas.

Hay varias propiedades físicas que son sensibles a la 

concentración de defectos puntuales. En particular, la resistivi

///.
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dad eléctrica varía considerablemente durante el proceso de migra­

ción y aniquilación de vacancias y, dado que puede medirse sin ma­

yores problemas e3 una herramienta poderosa en el estudio de esta 

etapa de la recuperación.

Las propiedades mecánicas, por el contrario, no son 

prácticamente afectadas por la desaparición de defectos puntua­

les y, en cambio, varían fuertemente con el roordenajniento de 

dislocaciones en la etapa de poligonización»

III.- RBCRISTALIZACION

Tal como ha sido definido con anterioridad, el proce­

so de recristalización consiste on la formación de nuevos granos 

libres de deformación en ciertos lugares de la matriz deformada, 

que crecen a expensas de ésta y pueden llegar a consumirla total­

mente. El reconocimiento metalográfico de los granos de recrista­

lización en una muestra parcialmente recristalizada es simple, ya 

que hay una separación bien nítida entre ellos y la matriz aún 

deformada (fig. 3).

En términos de estructui'a, el proceso de recristallza- 

ción se inicia con la nucleación,jue consisto en la formación de 

una región libre de deformación cuyo borde, al moverse, puede 

transformar la matrip deformada en un material libre de deform¿ 

ción. Esto implica ríe cuando el borde del núcleo se mueve a

///.
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través de una región deformada io la matriz, las dislocaciones de 

esa región son aniquiladas, No i idos los bordes de granOj al mover­

se, pueden transformar una región deformada en una sin deformación. 

Un borde de grano de bajo ángulo, por ejemplo, que se mueve a tra­

vés de un grano que contiene dislocaciones, podría no aniquilar las 

dislocaciones, 3Íno podría "saltarla;’" o combinarse con ellas.

Definido un núcleo de roeríatalización como una peque­

ña región libre de deformación cu/o borde, al desplazarse, puede 

borrar Ia h dislocaciones existentos on una región, es posible pro 

poner, por lo menos,dos.mecanismos para la formación del mismo.

El primer mecanismo, que consideraremos a continuación,es el de­

nominado de migración del borde de grano inducida por deformación, 

y usa bordes de grano preexistentes para formar el nuevo núcleo. 

Supongamos un borde de grano que separa dos granos A y B, que tie 

nen distinto núnero de dislocaciones en una matriz deformada»

Figura 10



Debido a la diferencia de energía acumulada en ambos 

granos, el borde quo lor separa tenderá a moverse hacia el gra­

no de mayor numero de dislocaciones (A en la Fig. 10), aumentando 

el tamaño del grano B„ Lo que propone el modelo es que, al despla 

zarse el borde de grano "junta" las dislocaciones de la región 

barrida, dejándola libre do deformación (la rayada en la Fig. 10).

El nuevo grano B queda netamente separado en dos zonas, 

una, todavía deformada (eL grano B inicial) y otra libre de defor 

ración (la son*, barrida que inicinlrnente pertenecía al grano A). 

Ese borde de grano que se mueve, continuará desplazándose hasta 

"comer" totalmente al grano A. Para que la recristalización sea 

completa, es necesario que otro borde de grano barra la superfi­

cie del grafio B todavía deformada.

SI 1 ion la formación de un núcleo de recristalización 

incrementa la superficie del borde de grano, y por lo tanto la e- 

nergía del sistema, la diamiriuniór riel número de dislocaciones 

del sistema disminuye la energía del sistema y compensa el ante­

rior incremento. Este tipo de nucleación ha 3Ído observada en raa 

teriales con baja o mediana deformación inicial (Ni, Al, Gu)u

El otro proceso do nucleación, que se presenta general 

mente cuando la deformación inicial dol material es grande, involu 

era la formación de núcleos con orientaciones completamente dife­

rentes del grano o granos que lo rodean. Esta teoría propone que 

el núcleo de recristalización se forma en un bloque o zona más



deformada que el promedio de la región que lo rodea. La recristali_ 

zación os iniciada por una serie de eventos que relajan la fuerte 

deformación dontro deL bloque, hasta que ésta comienza a ser menor 

que la de la matriz, lo que permitiría entonces que ese bloque se 

expanda y consuma la matriz inicialmente menos deformada. Sin em­

bargo, el tener una región libre de deformación no es suficiente 

para que prospere la rocristalización. Es también necesario qiie 

la desorientación a través dol borde entro esa zona libre de de­

formación y la matriz deforinada sea suficiente como para produ­

cir una apreciable velocidad de crocimiento. Si esto no se cum 

pie, no se producirá un núcleo aún cuando el dominio no deforma 

do sea grande.

En esta teoría, ni período de incubación es asociado 

con el tiempo necosario para que un bloque llegue a tener una 

dosoriontación con la matriz ju-.í lo haga capaz de crecer. En el 

modelo anterior esto período de incubación no existiría, ya que 

los bordes de brano do gran ángulo preexisten. Veremos ahora 

cómo a partir do un bloque do gran deformación pueden conseguir 

se las dos condiciones necesarias para tener núcleos de recris­

talización:

1o.- Relajación de la fuerte deformación del bloque 

para conseguir zonas libros de deformación.

2o.- Creación de borde de grano de gran ángulo que 

puedan moverse a velocidad relativamente grande.
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Uno. do las pe* ibles foínias de disminuir la deformación 

dentro de uno región es a trav's del proceso de poligonización, 

que permite la formación de subgranos libres de deformación. En 

este aspecto, entonces, los subgrano3 de poligonización podrían 

ser mídaos potenciales de recristalisación. Por otro lado, al­

gunos de los bordes de crano do bajo ángulo que rodean un sub- 

grano puedon, atrayendo .nás dislocaciones, convertirse en un 

borde de grano do nayor ángulo capaz de migrar a una velocidad 

npreciable.

Al migrar ose borde cío erario hace que el sub-grano 

que limita, crezca a expensas do :¡u vocíno, convirtiéndose en­

tonces en un núcleo de rocristeLización. Así, la subestructura 

de poligonización es una forma viable de obtención de núcleos 

de ^cristalización.

Existe otra subestructura, os decir otro tipo de sub- 

grano3 capaco:; de transformarse eu núcleos de recristalización.

A diferencia de la subestruotura de poligonización que 

se forma durante el recocido de un metal deformado, esta otra 

subo3tructura se forma directamente durante el trabajado en 

frío. En efecto, en ciertos métalos, por ejemplo Fe 3% Si, se 

forman, durante el trabajado en frío, bandas de deformación, den 

tre de las cuales la deformación es "acomodada" por subgranos, 

cuyos bordos 3on de pequeño ángulo. Observados al microscopio e- 

lectrónico se obsei’va que esos ; alégranos crecen antes de que se
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produzca la recristalización y ce observa que ese crecimiento ocurre 

como resultado de la gradual desaparición de los bordes entre sub­

granos vecinos. Corao resultado de la desaparición de los bordes de 

grano entre subgranos vecinoa se forma un nuevo subgrano más gran­

de que los anteriores, que puede constituirse en un núcleo de re­

cristalización.

La diferencia básica entre los dos últimos modelos de 

nucleación que hemos señalado aquí, es decir uno a partir de poli 

gonización y el otro a partir le coalescencia de subgranos de de­

formación, e:J 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 máo subgranos.

Estando los núcleor de recristalización formados, és­

tos pueden empozar a crecer formando los nuevos granos de recri£ 

talización hasta que,deupués do crecer suficientemente,estos granos 

empiezan a chocar entre sí, cubriendo toda la matriz con granos de 

recristalización. El metal se dice entonces que está totalmente re 

cristalizado.

Si bien no existe todavía una teoría que explique el 

mecanismo por el cual 3e produce el movimiento del borde de gr& 

no de un grano de recriíitalizaeiÓn que está creciendo en una 

muestra parcialmente recristalízada, puede suponerse, en general, 

que la fuerza impulsore para ene movimiento es la diferencia de 

energín libro entre ol nuevo frano libre de deformación y la ma­

///.
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triz deformada que lo rodea, y que el proceso se produce por el 

salto térmicamente activado de los átomos a través del borde de 

grano.

El pasaje de átomos a través del borde de grano es un 

procoso dinámico, es decir, algunos átomos saltan desde la mg 

triz deformada al nuevo grano que crece, y otros, desde éste, vue¿ 

ven a la matriz (Fig. 11).

Figura 11

Así, puede definirse la velocidad Vj a la cual los á- 

tomos pasan del estado deformado al rocristalizado, y la veloci 

dad Vjj a la cual los átomos pasan del estado rocristalizado al 

estado inicial deformado. Dado que el proceso de salto del átono 

os térmicamente activado, resulta (Fig. 12)„

Vj = A ví g-GAAT

donde A es un factor geométrico.

///.
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Figura 12

Por otra parto, un átomo quo desde el o3tado final re- 

cristalizado paaa al inicial deformado ve una energía libre de 

activación igual as (G^ + A G). Por lo tanto, Vjj es:

Vn  = A V  e" (Ga + A  G)/kT

La velocidad neta de la transformación resulta:

El término e " ^  G/kT 0S 0n genQrai pequeño, por lo

quo ptiede desarrollarse en serie el factor entre paréntesis. 

Siendo entonces ( 1 — e ^  « &  Q/KÜ la «xporesi&i do V 

queda:

v > A v O " V a  4 a- - * -  Ao = M X Ac



donde el factor M » A .• H . T  es donominado movilidad 

del borde do grano. Aaí, en forma general, la velocidad a la 

cual se mueve el borde de grar>o de un grano de recristalización 

en una muestre parcialmente recristalizada puede expresarse por 

el producto do la movilidad de ese oorde y la fuerza impulsora 

del proceso»

XI depende fuertemente de la temperatura, de la 

concentración de impurezas en el borde de grano que sjercen una 

fuerza retardatris sobre él, la orientación relativa de los gr& 

noa qve separa, y, en menor grado, do la orientación relativa del 

borde respeoto a ambos granos»

En casi todos lo metales, existen bordes de grano par­

ticulares que tienen una alta movilidad. Estos bordes de grano 

es una relación de orientaolón bien definida.

En experiencias hechas en plomo muy puro con pequeñas 

adiciones de estaño, se encontró que los bordes de grano de gran 

movilidad eran los que separaban granos cuya relación de orienta­

ción estaba especificada por una rotación de 4-0° alrededor del e- 

je comiln <111>por una de 28° alrededor del eje comiSn ¿ 1 0 0 >

Se comprobó también que la diferencia de la movilidad de esos 

bordes especiales respecto a los restantes bordes de grano de gran 

ángulo aumentaba can «1 aumento de la cantidad de impurezas.

Sintetizando todo lo analizado respecto de la raovili-

40
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dad do los bordea de grano, podemos decir que se pueden clasificar 

en tros tipos: a) los bordes de grano de bajo ángulo que tienen ba­

ja movilidad.

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

una movilidad mayor, y dentro de éstos :

c) los bordes de grano "especiales" que tienen Ti­

na gran movilidad.

La velocidad total a la cual un metal reoristaliza totaj, 

mente está determinada por la velocidad a la cual se forman los 

núcleos y por la velocidad a la cual éstos crecen. El tamaño de 

grano final, es deoir, Justo después de haberse completado la rg 

cristalización depende de la relación entre la velocidad de cre­

cimiento y la velocidad de nucleación. Si ésta lültima es grande 

respecto a la prinera se tendrá un material recristalizado oon 

tamaño de grano chioo; si ocurre lo contrario, se tendrán pocos 

granos grande.

Si se realizan experiencias isotérmicas a una tempera­

tura T con un metal puro, es posible determinar el tiempo neces¿ 

rio para que se alcance un dado % de recristalizacién a esa tefl 

per atura.

Haciendo las observaciones a varias temperaturas es 

posible representar la inversa de osas temperaturas en función del 

tiempo. El resultado se muestra en la Fig. 13 e indica que, pa­

ra un metal puro, la recristalización puede expresarse por la e-

///.
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Figura 1.3

tamaño

Figura 14

///.



o

ouación empírica de la forma:

~ T ~ l v ' l k  'n t * C , V .

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

ordenadasy y ambas son constantes. Esa ecuación puede escribir­

se también como:

t /  # ■ (a >*

donde Q es la energía de activaoión para la recristalizaaión.

£1 valor de 98 generalmente grande, lo que Índica 

que el proceso de recristalización es muy sensible a la temperg 

tura. Dado que el significado físico real de Qr no es completa^ 

mente entendido, es preferible considerar a Qr como una simple 

constante empírica.

LEYES DE LA. REC.RI3TALIZ&CIQN

Las leyes de la recristalización son el resultado ex- 

olusivo de observaciones experimentales. Uno de los coneeptos fr¿ 

cuentemente utilizado en ellas es el de temperatura de re.orlstall- 

aacidn. Esta se define como la temperatura a la cual, un dado metal 

con una dada cantidad de deformación en frío es tnfafcifflflte recrlfl- 

en un dado período de tiempo. Este período de tiempo es 

generalmente fijado en una horat
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£1 concepta de te peratura de recristalización no puoco 

ser definido on forrm. absoluta para un metal, sino que debo es­

tar siempre relacionada con un tiempo y cantidad y modo de defo£ 

mación del metal previa al "ecocido*

Algjnaa de las le; es empíricas de la recristalización 

relacionan la temperatura do recristalización con las caracte­

rísticas do los procesos de deformación y de recocido. Estas leyes 

son las siguientes»

1,- La temperatura de recristalización disminuye con

ol aunonto de la deformación en frío.

Para xa-a deformación dada, la temperatura de. 

rocriatolizacJ.ón aumenta con:

a) el 'amaño <'ia grano del metal antes de la defor­

mación.

b) la temperatura do trabajado en frío,

c) una velocidad de calentamiento baja.

3.- La temperatura de recristalización aumenta para 

tiempos de recocido menores (para recristalizar on 

monos tiempo es necesario aumentar la temperatura).

Otro importante factor on el proceso de recri3taliza - 

ción es ol ostxidio del tamaño de grano reoristalizado.

///,
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Este tamaño de grano final depende fuertemente de la d£ 

formación inicial de la muestra y es prácticamente independiente 

de la temperatura a la que se hace el tratamiento de recristali- 

zaaióm. La curva general que representa el tamaño de grano recris 

talizado en función de la deformación dada a la muestra tiene la 

forma mostrada en la Figura 14. Esta curva indica que la medida 

del grano recristalizado crece rápidamente cuando decrece la d$ 

formación» Deformaciones muy pequeñas, sin embargo, hacen impo­

sible la recristalización en un tiempo razonable. E^to lleva al 

concepto de cantidad orí tica do trabajado en frío q deformaolón 

crítica que puede definirse como la cantidad mínima de trabaja­

do en frío que permite a un metal r©cristalizar en un tiempo 

razonable.

El concepto de deformación crítica es importante, ya 

que el tamaño de grano grande asociado a ella es en general no 

deseable para materiales que deben sufrir una deformación pos­

terior.

La relación entre el tamaño de grano recristalizado 

y la deformación previa a la recristalización puede sintetiza^ 

se en otra de las leyes empíricas de la recristalizaoión.

4.- El tamaño de grano recristalizado depende fuerte­

mente de la cantidad de deformación en frío, de­

crece oon el aumento de la deformación.

///.
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Hasta aquí se ha visto que el proceso de reoristalización 

es dependiente de dos variables:

1) Temperatura de recocido

2) Cantidad de deformación

£1 proceso de recristalización depende también, de o- 

srce factores, por ejemplo:

1) Pureza del metal

2) Tamaño de grano anterior a la deformación

Se observa experimentalmente que metales de alta purg 

za recristalizan muy rápidamente respecto de los mismos metales 

con impurezas. La presencia de, por ejemplo, 0,01% de átamo3 ex­

traños en solución sólida pueden aumentar la temperatura de re­

cristalización varios cientos de grados.

La variación de la temperatura de recristalización por 

la incorporación de átomos extraños depende fuertemente de la 

naturaleza de los mismos. Por ejemplo, para Cu puro la adición 

de diferentes impurezas en una proporción de 0,01% varía la teja 

peratura de recristalización en la siguiente forma:

Elemento agregado Incrementado de TR

Ni 0o
Fe y Co 15°

Ag 80°
Sn 180°

///.
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La explioaoión de asta efecto puede buscarse en la Inter** 

aoción de eeoe ¿toaos extraños con los bordes de grano que se mueven, 

ya que la presencia de los mismos en atmósferas próximas al borde de 

grano retardan fuertemente el movimiento de los mismos y, oonseouoQ 

teaente la velocidad de la roeristal!aación.

PT.- CHECIMISNTQ DE GRANO

Si se denomina Tf a la temperatura de fusión de un metal, 

•1 rango de temperaturas en .el cual se produce cada uno de los prg 

oesos que se han estu diado es el siguiente:

aniquilación de defectos puntuales» entre 0.09 y 0.2 Tf.

recuperación y recristalización: alrededor de 0*33 Tf.

Una vea finalizada la etapa de reoristalización, el ta­

maño de grano que se observa en un metal es en general no unifor­

me. Si a ese metal se lo calienta hasta una temperatura del arden 

de 1/2 Tf, se produce un "reordenamiento" de los tamaños de grano, 

en el cual loa granos , más grandes crecen a expensas de los más 

chiooa. La fuerza impulsora para el crecimiento de esos granos es 

el decrecimiento de energía libre que resulta de una reducción en 

•Icárea total¡de los bordee de grano.

///.



AS

Consideremos un conjunto de granos de recristalización.

Figura 15

Cada borde de grano tiene, como ya se vió, asociada una 

tensión superficial 0~ , Si se supone que esa tensión es la mis­

ma para todos los bordes de grano, tres bordes de grano qu* se u- 

nan deben cortarse formando un ángulo ée 120° entre cada par de 

ellas para que puedan estar en equilibrio» Dado que los bordes 

se cortan formando un ángulo de 120°, sólo los granos de 6 la­

dos pueden t«ier lados rectos (Fig,15). Granos con menos de 6 la­

dos son cóncavos hacia el oentro del grano, y granos con más de 6 

lados son convexos hacia su centro.

///
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Se observa que, en la etapa de crecimiento de grano, los 

bordea de grano se mueven hacia su centro de curvatura.

A pesar de las diferentes fuerzas impulsoras responsa­

bles del prooeso de crecimiento de grano en la recristalización 

y del crecimiento de grano después que la recristalización total 

fue conseguida, 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 ¿tomos 

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 «b M  x A  Q

Dado que cuanto mayor os la curvatura del borde de 

grano mayor es la velocidad de pasaje de átomos de un cristal 

a otro, puede proponerse quo la fuerza impulsora A g  es pro­

porcional a la curvatura (C), os decir directamente proporcio­

nal a la inversa del diámetro (D) del grano,

A g  o c c £* ¿

La movilidad M  as:

- q/rt
M oCe

donde Q es la energía de activación para el movimiento del borde 

de grano.
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-q/ rt

V ; ( $ ) « !  o

Integrando resulta»

Esta ley indica que, para cada temperatura, el diárae-

1/2
tro de un grano aumenta en forma proporcional a t ' ,

Los resultados experimentales no ae ajustan perfectaaeij 

te a esta ley. pero en general concuerdan con una expresión de la 

forma D oc tn , donde n es menor que 1/2, y tiende a ese valor 

al aumentar la pureza del metal.

INFLUENCIA DE PARTICULAS PRECIPITADAS

El movimiento de los bordes de grano puede ser retarda 

do y aún inhibido por precipitados que se presentan como partí­

culas de segunda fase dispersas en la matriz.

El primero en realizar un estudio del fenómeno fue Zen*r 

y pos tex-i orinante Mats Hillort.

Supongamos, por ejemplo un borde de grano vertical de 

tensión superficial (T que se acerca a una partícula de radio 

r (Fig. 16).
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Figura 16

Cuando «1 borde do grano comienza a "tocar" a la pa£ 

tícula, disminuye au superficie, y por lo tanto la energía total 

del sistema. Después que el borde de grano pasa a través del di£ 

metro de la partícula, todo avance hace que aumente nuevamente 

su superficie y por lo tanto la energía del sistema. La partícu»- 

la tiende entonces a evitar que el borde de grano avance y ejerce 

sobre él una fuerza por unidad de longitud igual a -O* sen 6 , 

Como la longitud de contacto entre el borde de grano y la partí­

cula es 2 1Tr eos 9 , la fuerza total de anclaje reaulta: 

f - 2 rcr r eos 6 sen O , que toma un valor máximo para 

6  m 4,5°.

///.
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Si hay ng partículas por unidad de área de borde de gra­

no en un dado instante, la fuerza máxima quo ellas ejercerán sobre 

el borde de grano es:

F»íx. <T T r

Ed conveniente calcular directamente la fuerza ejerci­

da por la fracción en volumen fy de partículas de segunda fase 

dispersas en la matriz correspondiente a ese valor ng. Para haoer 

la oonversión debe tañerae en cuenta que la fracción de área cu~ 

bierta por las ns partículas es fs = ne TT r . Por metalografía 

cuantitativa se sabe que fg as igual a la fracción en volumen da 

las partículas correspondientes. Por lo tanto, la fuerza máxima 

ejeroida por una fracción en volumen fy = ns “Tí r2 ¿te partí­

culas es:

/sí, Ir fuerza máxima de frenado ejercida por una 

fracción f do partículas de segunda fase sobre un borde de gra­

no en raoviniento aumenta con fv y al disminuir el radio de las 

partí aulas.

El frerado de bordo de grano por partículas de segun­

da fa3e dis persas en una matriz es de gran importancia práctica, 

porquo favorece el crecimiento de granos de determinada* orienta­

ciones.

///■
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En efaoto, por lo que acabamos de señalar, los bordes de 

grano de recristalización pueden ser frenados por partículas*. K 

bordes que limitan granos con determinadas orientaciones les reau¿ 

ta más fácil que a otros liberarse de esas partículas, por lo que 

son esos loo que crecen preferentemente* Eso puede llegar a hacer 

que la muestra en su totalidad tenga sólo granos orientados en 

forma tal que presenten determinados planos paralelos a la super­

ficie, que corresponden a las orientaciones que tenían los granos 

cuyoe bordea se han liberado de la acción de anclaje de las part¿ 

culas.

El hecho de que sean determinados planos los que son 

paralelos a la superficie de la ¡nuestra condiciona las propie­

dades del material.

En ciertas oportunidades el anclaje que hacen las pa£ 

tículas ea tan . aerte que sólo un tipo de granos puede desarro­

llarse y oreoer, haciéndolo a expensas de los restantes, de mg 

do que la muestra final presenta muy pocos granos grandes con 

una única orientación.

Este proceso se denomina recristalización secundaria 

y es de gran importancia en el caso de Fe 3% Si usado en oficíeos 

de transformadores. Torios los granos que crecen tienen el plano 

(110) paralelo a la su¡>erfiaie de la chapa para núcleos, con 

la dirección £00lj paralela a la dirección de laminación. Con 

esta distribución crietalográfica se disminuyen al máximo las 

pérdidas en el núcleo.
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9 M n m . i u

CAMBIOS DE F A &  SOMETALES Y ALEACIONES

I.- M C L M C I Q N

Loa cambios de fase de mayor interés en los metales 

son aquellos que ae producen como resultado de una disminución

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

Inmediatamente después del cambio de temperatura pe­

ro antes de comenzar ©1 cambio de fase, todos los átomos están 

én las posiciones definidas por la red de la fase inicial fcFig.1) 

estable a Ti,

\
*

( *
\ %

* '\f>
K \

0 V •

9 «

Figura 1

La formación do un cristal de una nueva fase a la tem­

peratura T2 requiere que los átomos dentro de un > volumen 

se recrdenen para pasar a ocupar las posiciones definidas por la 

nueva red (x en la Fig.1).

///.
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Et 3 reordenaniiento 30 produce,en general, como consecuen 

cia de fluctuaciones que ocurren continuamente debido a la agita­
ción témior de los átomos del metal.

Cuando ee crea un volumen de una nueva fase dentro 

de una inicial OC , aparece una superficie de separación entre 

ambos cristales. Esa superficie o interfase tiene asociada una 

energía int^rfanial If por unidad de superficie. Si el volumen 

formado de la nueva fase tiene un radio £ , la energía interfa­

cial asociada con la creación de eee volumen de radio r de nueva 

fase es 4. TT r^ Y* .

Por otra parta, supongamos que la «nergla libre por 

unidad de volumen de le fase /& a la temperatura sea , 

y que la de la fa£;a 0( a esa misma temperatura sea .

-  Q
Cuando ocurre la transformación, el volumen 4/3 TT r 

inicialmenta "ocupado" por la fase Qi es "ocupado” por la fase 

yá , es decir, ese volumen transformado pasa de una energía 

libre G ^  a una G ^  (menor que G ^  por ser estable a Tg). 

Esto Implica que el sistema sufre una variación neta de energía 

libre igual a:

¿ T f r3 A Gp - ¿ TT r3 A Ĝ  ¿ TT r3 ( Ĝ  - G ) .

- é  7 T  r3 A  G 
3 v

///.
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El cambio total de energía libre asociado a la formación 

de la nueva fase es la suma de este cambio de energía libre niás el 

cambio producido por la aparición de la nueva interfaseo

A g t = 41T r2 2T + £  7Í r3 á (1)

¡21 primer ¡ érmino de esta ecuación es siempre mayor que

0 ya que implica un numento do energía, mientras que el segundo 

es siempre negativo.

Figura 2

Guando r es pequeño predomina el término en r^ y ^ G ^  0,

O
cuando r es grande por el contrario, predomina e3 termino en r y 

<  O .  -Agt pasa por lo tanto, por un valor máximo a un cierto va­

lor r *  (Fig.2). Volúmenes do fase de radio menor que r *  in-
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crementan la energía libre del sistema, y por lo tanto tenderán a 

desaparecer» Tales volúmenes de r 4  r 4* son denominados embriones 

de la nueva fase» Por el contrario, volúmenes de fi de radio mayor 

que r *  , al crecer, producirán una disminución de la energía li­

bre del sistema y son estables. Volúmenes de radio r >  r *  son 

llagados núbleos de ia fase ,

D< la expresión (1) resulta r *  = - 2 J f /  ^  y

A g *  = 16/3 1? t V (  A  a )2.
V

Líi velocidad de nucleación, es decir, el número de nú 

cíeos que S( forrara por unidad do tiempo es proporcional a:

1) el m' iero <¡e onbriones de radio r *  que se for­

ma.! .

2) la volocidal con la que los átomos pasan a través 

de la ir.terfasu embrión, fase inicial.

El número do c ;br:.onos de radio r *  es proporcional

— G ̂
a e , y ln velocidtd con que un átomo pasa al embrión es

proporcional a o ^A/k.^ (jürl, e es la enorgía libre de activa­

ción para el salto del átomo.

i’or lo tanto:

I s  número de núcl3<''s que aparecen por unidad de tiem

- - { Ú G * +  G A)/kTpo

///.
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*• GA/kT
¡lado que Ga es independiente do T, el factor e 

decrece rápidanionte con T y os 0 a 0o K,

Por otra parte, A puede expresarse como:

A c  = A h - t A s
V V  V

A la temperatura, de equilibrio de dos fases A g .̂ = 0, de donde:

A A h  (tj 
A j (Ti ) = ----

v E

Suponiendo que A h y A s  3on independientes de T resulta:

r — t
A  G„ (T) = Aw  (T) (-~£---) y por lo tanto

v

A a * o¿

Así, al tánnino e ~ ^  ̂  ^  0 para T = Tg y

por lo tanto, para ella 1 = 0 .



La volocid-id de nucleación en función de T tiene enton­

ces, el arpecto mostrado en la Fig.3.

La energía necesaria para formar un núcleo 911 una imper 

fección (borde de gr ino, precipitados) es menor que la necesaria 

para formarlo en uria reglón estructurolmento perfecta, y, conce- 

cuentemente, la nucleación oiende a producirse preferencialmen- 

te en ellas (nucleación hottjrogónea).

II.- TIPOS DE TRANSF(TOIACJ101 ;E3 DE FASE

La clasificación de las transformaciones de fase que 

ocurren en metales se hace ntondiendo fundamentalmente, a sus 

caractor.íirtícas de crecimiento.

i partir de una fase inicial Y* (caracterizada por 

una estruc /ura y una composición dadas) estable a vina tempera­

tura , pueden formarse, cuando el metal es llevado a una tem­

peratura T.,:

a)otra única fase OL de estructura diferente a i f  y de 

de la m.Í3¡na composición.

i>)dos fases, y , la primera de las cuales tie­

ne la mis la estructura de la fase inicial J* pero dis 

tinta composición j la otra tiene ostructura y composj. 

ción diferentes a .

60
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c) dos fases oc y p  diferentes en estructura y coraposi 

ción a la inicial .

Ur. ejemplo del primer tipo de transformación se encuen 

tra en las transformaciones en metales puros. Por ejemplo el Fe 

puro presenta por arriba de 910°0 una fase Y  de estructura cú 

bica de caras centradas (fec) llagada austenita, y por debajo de 

esa temperatura una fase C{ que es cúbica de cuerpo centrado 

(bcc) llamada ferrita. El pasaje de una fase a otra se

produce por un proceso do nucleación y crecimiento y constituye 

una transformación alotrópica.

Figura U

Supongamos un graac íT inicial en el cual se forma un 

cristal de la nueva fase OC l,Fig»4.) •

SI proceso atómico por el cual se produce el crecinien 

to de ose nuevo cristal es el salto térmicamente activado de los

///.



átomos do Fe a través de la  in to rfa se  y  la  única zona afectad a 

por la  trasform ación es la  vecin a  a esa in to r fa s e . La ve locid ad  

de la  transform ación e stá  determinada por la  ve locid ad  t o t a l  a 

la  cu al "o producen eso:; procosos atóm icos.

Kn c ie r ta :  a leacion es so producen transform aciones de 

fa s e  que, desdo e l  punto do vir.t.u do lo s  procono atómicos in volu ­

crados son si;'i:¡ la i ’Oi a la s  trai 10fom acion os que se producen en rae 

la le 3 pura*}. Esto t/¡ :>o do transform aciones de faae se conocen con

o l nombre do tran sfo  rmQc j oj ios mas i vaa y  pueden esquem atizarse 

tam.bLÓM oti la  forma ¿P
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En Corma general las transforme iones masivas pueden de£ 

cribirse por un proceso de nucleación y crecimiento de "bloques" 

con estructura diferente a la inicial, que no está acompañado por 

cambios do oviposición (Fig.5). Las transformaciones masivas son 

reversibles y pueden producirso tanto durante calentamiento o en 

friamiento (como ou el sistema Cu 39p Zn), o bien en tratamien­

tos i3otér dcos (como on Ag - ^ü‘,í Cd), y dan por resultado un pe 

queño cambio do volumen ( V/V — 0,5‘,j)*

El avance de la interfaoe so produce por el salto 

térmicamente activado de los átomos a travós do olla, y en con 

secuencia puede sor descripto por una ecuación de Arrhonius y 

os posible calcular la energía experimental de activación me­

diante experiencias la o tórrale as.

^  fuerza impulsora Vava transformaciones

■•rae produc as por enfriamiento es varios órdenes de magnitud 

mayor que Ja correspondiente para el caso de recristalización, lo 

que explica quo, para aproximadamente igual movilidad del borde 

do grano, puedan obtenerse las grandes velocidades observadas 

para el movimiento de la intorfase.

La cantidad de fa:;o masiva que so forma depende de 1?. 

velocidad de enfriamiento (o calentamiento), y pasa por un máximo 

a velocidades intermedias. A velocidades do enfriamiento (calenta­

miento) muy baja3 aparecen reacciones competitivas acompañadas por 

cambios do composición, y, a volocidados muy grandor, la fase masi­

va puede nuclear, pero al llegarse rápidamente a bajas temporatu»



ras, la aovilidad de la interfase sa hace rauy baja y la transfor­

mación so detiene»

En las transformaciones indicadas en b) (Y*—*’ X* ) 

7 c) ( +/3 )t dado que hay variación de composición en las

fases finales respecto de la fase inicial, es necesario que se 

produzca un reordenamiento de átomos de soluto y solvente, que 

deben difundir desde sus posiciones iniciales hasta las posicio 

nes finales en la nueva redo Las transformaciones de este tipo 

son, en síntesis, transformaciones con difusión, y la veloci­

dad a la cual se producen depende no sólo del procoso de salto 

en la interfase, sino también de 1n velocidad de difusión de 

los átomos n través de la matriz» iüstas transformaciones pueden 

jer suprimidas por rápidos enfriamientos desde la temperatura de 

transformadón. Dada la importancia que tienen, serán estudia­

das detenidamente en el próximo capítulo.

Si se efectúa el templado de ciertas nleaciones desde 

una alta temperatura, es posible, como acaba de decirse, supri­

mir ciertas transformaciones térmicamente activadas, pero, si­

multáneamente os posibie crear una fuerza impulsora como para 

que so produzca otro tipo de transformación, caracterizada per 

una morfolofía de agujas que se denomina transformación marten- 

s.{tica (Fig.6)

6A
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Las relativamente baj aa temperaturaa a las que se pro­

ducen las transformaciones martensítica^ y la gran velocidad a 

la cual cada cristal individual alcanza b u  tamaño final ( ~  ei, 

10“̂ seg.) pendtieron descartar a la d:fusión como el proceso 

responsable del cambio de fase. Fue entonces sugerido que cada 

cristal de nartensita se forma por el movimiento coordinado de 

muchos átomos ao la 4‘ase inicial, en una forma tal de generar 

la estructura producto.

La distancia efectiva que se mueve un átomo durante 

la transformación es una fracción del espaciamiento atómico.

Cada átomo conserva los mismos vecinos que tenía en la fase 

inicial y un cristal de martensita contiene el mismo número de 

átomos que la región leí cristal del cual se generó, pero, co­

mo hay iin :ambio de red, la forma y el volumen del cristal de 

martensita »on diferentes. £ i lu muestra en fase inicial ec 

pulida y dejada perfectamente plana antes de la transformación, 

después de producida ésta se observa en la superficie un relie­

ve característico.

Una sección transversal de la muestra (Fig.7) indica 

quo hay considerable distorsión elástica inducida en la matriz 

original» Esta distorsión impone tensiones sobre el nuevo cris­

tal que crece y hace que éste adopte la forma de placas lenti­

culares o

///.
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sup
inicial

.cristal d̂e 
martensita

Figura 7

En la mayor parte de los sistemas, la transformación 

martenaítica s e  produce sólo durante enfriamiento por debajo de 

una temperatura máxima Me (martensita 3tart) y 3e detiene si 

la temperatura se ir antiene constante on un valor menor que Ms. 

La fracción de martensita fornada (martensita atérmica) es vina 

función do la temperatura hasta la cual la muestra se enfrió y 

no del tiempo en que la muestra permaneció a esa temperatura. 

Una curva típica mostrando la formación do la martensita a- 

térmica es la presentada en la figura fi. Mf es la temperatura 

a la cual finaliza la transformación.

///.
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Mart. 
O

100
Mf Ms T t

Figura 8

A pesar de que la mayor parte do

martansíticas son producidas; atérmicamente, hay algunos siste­

man metálicos en los cuales so produce martonsita isotérmicamente. 

Estas últimas reacciones so producen, muchas voces, después que 

han finalizado las roaccionos atérmicas, por ejemplo, cuando los 

sistemas son mantenidos a alguna temperatura entre Ms y Mf. Trans­

formaciones totalmente isotórraicus son difíciles de encontrar. Un 

ejemplo lo brinda el sisteme Fe - Ni - Mg . ,La martensita isotér­

mica es estructuralmmte indistinguible de la martensita atérmi- 

cn. Cada placa alcanza su medida final en una fracción de segundo.

les, y la velocidad total do la reacción está determinada por 

la volocidad a la cual aparocon los mídeos y por la medida fi­

nal que alcanza cada placa <tuo crece.

La reacción continúa por nucleación de nuevos crir.ta-

///.



Ur modelo crinta'lográfico que remito explicar las ol?- 

corvacioi'.oc oxfxjrimonta.1on 'lo Ja transformación nartensítica oo- 

rri anaJ i::n(lri orí un capítulo posterior.

Mencionaremos a con ánuación otro ejc v'lo do trar.sfor- 

mación do la fonna ¡T oC O

Entre I0 3 dos casos nxtronos do transformaciones (une 

por movimiento térmicamente a'livado do 103 átomos individuales 

y ol otro por el movimiento cooperativo do los mismos), existe 

un tipo de trannform/ción irtormedia, o más exactamente mixta, 

que ar, la transformación ba.i,ni tica. En la bainita son observadas 

achujas(quo so producen por itn proceso de corto similar al que orí 

gina la:: o-pijas de mnrtonsita), y la formación de precipitados 

dentro de las adujas o nn 1er. bordes do las mismas. La formación 

(Jo ostos precipitado; so produce por difusión. A3Í, la transfor­

mación bainítica es nixta er. ol sentido de que en su mecanismo 

de formaci 5n aparece un proceso de corte y uno de difusión. Es­

to tipo de transformación so nroduce en general en sistemas en 

los cuales el coeficiente de difusión do uno de los componentes 

c3 mucho menor que les restantes. Por ejemplo, en el sistema 

Fe - C donde ol coeficiente de difusión del C es mucho mayor 

que el correspondiente al Fe. La bainita en aceros (Fig.9) es 

una fina dispersión do ferrit;) y carburos, (la primera formada 

por corte j las segundas por nifusión), producida por la doscom 

posición d3 la austeiita a temperatura entre el rango de marten-

///.
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sita (por debajo de Ms) y aque.L en el cual se producen otras trans, 

formaciones que involucra sólo difusión.

(«), . 
Mtcrosc. opricA

rtiOOO (b) * “ 0°°̂ .
Microsto(>¡A £lmcrró*t¡c¿

«<éOO«

Figura 9
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CAPITULO IV 

TRANSFORMACIONES DE FASE CON DIFUSION 

I*- GENERALIDADES

Lns transformaciones de fase con difusión se producen 

por el movimiento térmicamente activado do los átomos individua­

les. Se presentan, en general, a altas temperaturas, con una ve­

locidad muy sensible a los cairbios do la misma. Pueden suprimir­

se total o parcialmente por un rápido enfriamiento.

En aleaciones de varioii componentes se pueden distin­

guir dos casos extremos en las transformaciones con difusión:

a) Crecimiento controlado por la interfase.

En ciertas reacciones con difusión, los cambios estruc 

turales y do composición se producen en las zonas inmediatamente 

próximas a la interfase. Una región do la matriz permanece inal­

terada hasta que la interfase,en su avance,llega y la atraviesa 

generando la nueva foae. La velocidad de avance de la interfase, 

cuando la transformación alcanza el estado estacionario, es cons 

tante para cada temperatura. En estas condiciones, el crecimien­

to de la nueve fase sa dice controlado por la interfase.

En otras tr?msformaciones con difusión, si bien los 

cambios estructurales se producen en la rogíón inmediata a la

70



71

interfase, los átoim i de ¡joLuto deben moverse distancias relati­

vamente mayare:, que >1 espaciamiento atóuico, lo que hace varia:* 

la composición ie 1í ¡Matriz antes de que pase la interfase. La 

velocidad ie avance o la interfase depende de la velocidad con 

que se producen las reacciones en la interfase, y de la velocidad 

con que so produce 1 difusión en la matriz. 2n el caso en que 

los procesos en la i- terfase 3ean lo suficientemente lentos cono 

para que la matriz a .canco la composición de equilibrio en cada 

instante, lu velocidad de avance de la interfase e3tá nuevamente 

determina'3a por la velocidad a la que so producen esos procesos 

en la interfase y es Independiente do la velocidad de difusión.

En os te caso l.ambién jo dico que el crecimiento está controlado

La velocidad de- avance de la misma está controlada por la velo­

cidad do difusión del soluto que es dependiente del tiempo. El 

crecimiento ¡je dice^en oíste caso, controlado por difusión.

En toda transformación ele fase controlada por difusión 

deben ser satisfechas las leyes de Ficks en todo lugar de la fft- 

so netaestabloj 03 decir, del'O cumplirse!

1>) Croeirij cuto controlado por difusión.

Cuando los i «rocesos en la interfase son muy rápidos,

7 (

///.
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Donde Jx ts el fluj<. de la especie que difunde, D el coeficiente de 

difusión ; o Ib cono mtración del soluto en cada instante.

A partir di la resolución de estas ecuaciones puede cal 

cularae la velocidad de avanoe de una intsrfaae en toda transfor­

mación controlada po/ difusión, y , caracterizar así, la velocidad 

de orecimiento de uir nueva fase*

II.- PRECIPITACION OS UNA FASS EN OTRA

Consideremos el sistema Cu - Zn (Fig.1)„ Analizaremos 

la transformación que ao produce enfriando la aleación Cu-39% Zn 

desde una temperatura en la cual ostá 100# en fase {3 (bcc), has 

ta una por debajo de 800°C, a la cual comienza a nuclear y crecer 

la face OL (fcc). E.1 crecimiento de la fase OC que tiene un me­

nor contenido de Zn oue la inicial , requiere la difusión de 

ese soluto en la fase yS , a distancias mayores que el paráme­

tro de red. Esto permite suponer, errprimera aproximación, que la 

velocidad de crecimiento de Oi está determinada por la difusión 

de Zn en ^3 » y no por los procesos que tienen lugar en la in- 

terfaae, y que ésta está en estado de equilibrio durante la trans 

formación. Esta última condición permite obtener las composicio­

nes de las fases OC y ^0 en la interfase, del diagrama de equi­

librio del sistema. Para una temperatura sean éstas y C £  , 

y Co la composioión de la aleación inicial (Fig.1)

///
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W e i R h t  p t r r c e n t  2-m<-

Figura 1

Sea A, un borde de gre.no de la fase inicial fb , y 

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



El área (Co - C ) . x representa la cantidad de Zn 

que debio"saaarse" de @> para que esa zona transforme a . 

Esta área dobo ser Igual a la región rayada sobre Co, que re­

presenta el exceao dij Zinc respecto del valor inicial que debe 

difundir en ¡3 .

Si ui.a uni lad de área de la interfase avanza u-

na cantidad , la -entidad de Zn que dobe difundir en |?> por

03e avance do la int rfase oai (C,, - C ) dx. Esa cantidad es 

J
igual al flujo Zn a través do la unidad de área multiplicada 

por ol intervalo de ¿.lampo , durante el cual la interfase a- 

vanza dx#

(Cfi - C<v ) dx = — J* dt => ( § ) = .v®lo°* = 
P  Zn ' K dt ' * interfaso

cJZn J Zn , c> c
= “(Cp- C * )  = (f:^ - C *  ) ( \  (l)

¡1 gradiente que aparece en la expresión (1 ) no ostá 

perfoctamonto dotornunado, parque no está bien definido el ancho 

de la zona on la cual hay ac umulación de Zn„ En primera aproxima­

ción, si se supone qui ese ancho es Ly que el perfil de concentra 

clonen puedo aproximarse por una rocta es:
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Dado que por balance do material las dos área3 rayadas

do la Fig.1 dobon ser igualeí resulta, en la aproximación conoide 

rada:

trolada por difusión lo encontramos en el cisterna F&-C, (Fig.3)' 

e»<la precipitaoión de bloques de ferrita p- 'tectoide a partir 

de la austenita en un acero hipo<?utectoide. Cuando el tamaño de gra 

no austenítico inicial e3 pequeño, los bloques de ferrita proeu- 

tectoide (í'ig.,4.) nuclean y crecen en el borde de grano de la aus­

tenita, y su crecimiento sigue la ley encantarada anteriormente.

(Co-Cfl) x -

Reemplazando en (2) queda:

ó bien:

(Ac>2
dt

( C y3 — C pf f ( Co — C*)

Integrando la ecuaoión anterior resulta:

t

Así, una nueva fase 0( on una transformación controla 

du por difusión, crece, a partir de unu fase inicial ¡3 , con una

ley: x OC \JT , ó bien v =

Otro ejemplo del mismo proceso de transformación éon-
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Esta morfología de bloques se llama allciriomórfica.

3

Cuando la procipí(.ación de ferrita 3e produce a gran­

des sobreenfriamientos, o durante enfriamientos relativamente rá­

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

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

de los bordos de austenita iniciales, o a partir de bloques de 

ferrita previamente nucleados.

///.
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Las placas quo se forman tienen una relación de orienta­

ción fija con la matriz, y nu crecimiento no responde a la ley 

v © C  1/ >TT, Esta estructura ¡e placas, conocida como de 

Widmanstatten ib presenta en muchos sistemas metálicos.

Cuando el tamaño de grano inicial de la austenita eé 

grande respecto da la ferrita quo crece, so forman ndcleoo de 

ferrita en el contro de los granos austeníticos, dando origen 

a cristales aproxima»lamente equiaxialo3 que dan una morfología 

llanada idiomórfica n bien a placa3 de Widmanstatten.

k meciida que la transformación so hace a mayores sobre­

enfriamientos ,

a) ef¡ más "ácil la nucleación

b) disminuye la velocidad de difusión de C,

esto hace que la precipitación de ferrita aumente en el inte­

rior dol grano inicial. Finalmente, cuando el sobreenfriamien­

to es muy ¡¡randa, la morfología que se obtiene os la de placas, 

porque 3e tiene sufiaiente enorgía libre para crear interfases 

y la difusión necesaria do C es a menores distancias.

Un eaquema de lo dicho puedo verse en la Figura 5.

///



Figura 5

1TI. — TRA; ■ SF0R1 AGIUM BUTaCT PIDE

Transformaciones le tipo eutectoide se presentan en nu 

mercaos sistemas, entre ellos, por ejemplo, - Zn alrededor del 

705# de Zn (Fig.1) y Fe - C para 0,8 f, C (Fig.3)

Dado que lt; transformación auteotoid© del sistema Fe-C 

es una do las más estudiada;; / aüoiaás do una importancia tecnoljS 

gica enorme, varaos a hacer el análisis de e s u  ulpo de transfor­

mación para ese caso particular. Loo resultados, naturalmente, 

pueden extenderse a toda transfon:ia.iJ ón entectoido»
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Guando la auteníta do composición justo entectoide es 

enfriada debajo de la temperatura ontectoide (723°C), se produce 

la nucleac.ión y el crecimiento de dos fasos a simultáneamente: 

la fase GC (bcc) y la fase Fe^ C (ortorrómbica) llamada común— 

mente cementita.

Figura 6

La "mezcla” de la fase Oí y do la cementita formadas 

durante .3.a reacción ontectoido la denomina perlita (Fig.6).

El proceso real do nucloación do la perlita involucra 

Ja nucloación no de una, sino de dos fases.

Supongamos que la oenentita nuclea primero en el bor­

de de grano oustenítico. lia fe-rita debe entonces nuclear en la 

intorfase carburo-austeriita, pura formar un núcleo o módulo do 

perlita.
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El área de la interfase carburo-austenita en la cual pue

d® nuclear la ferrita aumenta con ol tiempo, ya que aumenta el nú­

mero de carburos formados y el área de la interfaso de cada uno de 

ellos. La ley de nucleación de la forrita en las interfases carbu- 

ro-íuxstenita, y por lo tanto, la ley de nucleación de un módulo de 

perlita puede obtenerse considerando que:

1) Si la velocidad de crecimiento de los carburos está 

determinada por la velocidad de difusión de carbono a la partícu­

la de cementita, el radio r de ésta es proporcional a \Íd2  , la 

distancia que el carbono puede difundir en la austenita en el 

tiempo 3* El área de la interfase Fe^ C - alrededor de un 

carburo de cementita semiesférico es: 2 7T = 2 D J,

suma del número total de núcleos formados en ese tiempo por el 

área de cada uno de ellos.

velocidad do nucleación de los carburos por unidad de área del 

borde de grano inicial y el área de éste.

La velocidad de nucleación de la perlita, si nf es la 

velocidad de nucleación de la ferrita por unidad de área de in­

terfase carburo-austenita, resulta:

El área total de interfase Fe^C - por unidad de 

volumen dospués de un tiempo t de iniciada la nucleación es la

At o nc Abg 2 1T D (t - 2) d 2, donde nc es la

/ o
(t - 2) d 2 oc t‘

2

///.



listo tipo de dependencia con ol tiempo de la velocidad 

do núcleo :íón as válida no silo para la perlita, sino para cual­

quier ree eión que involucré una nucleación cooperativa y contro 

lada por difusión.

Figura 7

Una vas nucleadít la perlita, las láminas de las dos 

faües avanzan junta:; dentro de la austenita inestable. El cre­

cimiento ie la porlita puede esquematizarse en la forma mostra­

da en la Fig,7« fíl parámetro S, que es el espaciado promedio en 

una dirección normal a las placas se denomina espací arfo interlaminar. 

Experiraentalmente se observa que S depende fundamentalmente de la 

temperatura a la que se produce la transformación, decreciendo a 

medida que aumenta ol sobroanfr.lamiento. El control del espacia­

do Ínter].,ominar tieno grar importancia, debido a que la dureza 

de la estructura resultante depende de ól. Cuanto menor es el es­

paciado interlaminar, más duro os el metal. La perlita formada

«. 3
juflto debajo de la temperatura eutéctica os del orden de 10 mm.
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Desde el punto de vista del mecanismo de transformación,

la formación de perlita es una transformación con difusión contro­

lada por la interfase, ya que los cambios estructurales y de compo 

alción se producen en la zona inmediata a la interfase y la matriz 

'jj* permanece inalterada hafita que la interfase, en su avance, la 

atraviesa.

formación perlítica do ospac.1 amiento S lo suficientemente grande

63 la variación do enorgía libre que se produce como consecuencia 

do la aparición de las interfases 0C- Fe3C. El corrimiento que se 

produce en las curvas do variación de energía libre cano consecuen 

cia de la aparición do esas interfasos repercute en el diagrama 

de fases, produciendo un corrimiento del mismo (Fig.S).

Calculemos el cambio de onergía libre cuando una uni­

dad de volumen de fase do composición eutectoide es transfor­

mada a perlita do espaciamiento S. El (S) puede expresarse 

como suma de dos términos:

como para <^e el seguido término

///.
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Figura

La formación do ln perlita necesita de la difusión de

0. Sin ombargo, no ontA clr.rr todavía oí ésta, se produce en la

fase r  , en OC ó en las ínter fas es Y - oí. « r .  Fe-C.
3

Para calcular la velocidad de crecimiento de la perlita vamos a supo 

ñor que ln redistribución nocenaria de C so hace en 7T . El gra­

diente de composición en ^  es (Fig.9).

t  /Fe3C X/a

ls ...
!¡72

c 2 A (

///,
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Figura 9

1o) Cuando la placa de ferrita avanza dx, la concentra

c
la cantidad de C que doíie salir do ese volumen es:

oián de C en ol volumen correspondiente debe pasar de Crt/-*»Cĉ  (S)

«:0 * *  - C *  ) dx

Esa cantidad de C debo difundir en <T* . De acuerdo a 

la 1o Ley de Ficks

(Cc - C*) dx = D c ^  (&) dt = De ^  dt

por lo tanto ( ¿f) “ v oc ~ s" (0°^ - C , ^
c (S‘

///.



Ar>í, la veli üidad do crecimiento do; la ferrita, y por 

lo tanto de la piT.Li.tti os independíente del tiempo. Además, resul 

ta quo esa velocidad o", función dol ospaciamiorto Inter laminar, 

lista dependencia con está Parabién implícita en A c ,  ya que 

Ac. = f (S) .

Si pongtu.ion u. A T : i j o  (Flg. 10).

l'i¿;¡ c i lü

Para cuaJíjuler valor de A  V, hay siempre un S críti­

co para el cual, a »¡s o  sobreenfriamiento, Y 7 ,  oc y Fe3 G 

ostán en equilibrio, «s decir para ol cual A c  (S * ) = 0. 

Por otra parto, cuando S = O O  , A  C debe ser igual a & C 0.

Es Las do:? condiciones:

S «= oo A  C = A  Co 

s * s C e 0

///.
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permiten proponer parai^C, la expresión:

/ic a A G q ( j ” | ¡ )

Según un criterio introducido por Zener, el valor real 

do S que adopta la porlita es aquel que hace máxima su velocidad 

de crecimiento, ee decir, aquél queí

Reemplazando en (4.) resulta: S ■ 2 S y por lo tanto

A c  «  2

Reemplazando nuevamente en (4-) queda:

D ^  A c 0

vr “ ( ¿ m z c s n

Para el valor crítico de S = S *  , para el cual, a 

la temperatura están las tras fases <X , Y  Y Fs3C ®n 0- 

quilibrio ae cumple /\ G (3 ^  ) * 0, De (3) resulta:

3 * _ 2 V* . «y_.F9.3C;
A G v

f ^ T  (5)

Por oti•a parte, ^ 0 ^  (c>í ) ~  A s ( o O ) -

T A  S ( oO ). A la temperatura de equilibrio Tg ( 00 ), es

^  G„ ( oO ) * 0 y por lo tanto A  S (oO ) = —A-2-LsÉLI
E
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de donde ) = A  H ( o° ) ( 1 - ^  )

2 Í'ol - Fe3C Te 
Reemplazando en (5) resulta S = x jy~J ̂ } (t ~tT

v E

y dado que 3 = 2 S

S - - L Ík -m o  te («o ) ----
° “ ** _ A  H ( o° ) (Tg ( oo ) - T)

os docir:

Reemplazando finalmente on > K) resulta:

D** A c  

V P = ( c j w - r t j s

Ahora bien: S oí. —J- y Ac oí. A t, por lo
A T  0

tanto:

Vp o t  ( A  T r

A ba.1 oa sobreenfriamientos, D os aproximadamente cons­

tante», por lo que predomina la dependencia de V con ( /^ T) .

A mayores .'sobreenfriamientos, el decrecimiento exponencial de D =

D e “ <̂ rtT es ol que predomina, y la velocidad de crecimiento 
o

empieza a decrecer» A3Í, la curva do v = f (T) pasa por un máxi­
mo para temperaturas intermedias (Fig. 11).

///.
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Figura 11

El buon acuordo con loa resultados experimentales per­

mite afirn^r que el mecanismo que controla el proceso es el de 

difusión, y que la energía de la interfase oC - Fe3C juega un 

papel importante.
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TRANSFORMACION MARXSNSITICA

I.- CARACTER:STICAS GENERALES DE LAS TRANSFORMACIONES MARTENSI- 

TICAg.

A medida que son estudiados más sistemas que presentan 

transformaciones raartanafÍica3, oe hace más difícil encontrar u- 

na definición única para esta transformación» Sin embargo, pueden 

darse una serie de características comunes a todas ellas;

1.- La transformación se produce por "corte" de volú­

menes discretos de material. Los átomos dentro de esos volúmenes 

se desplazan distancias menores que el parámetro de red, y des­

pués de la transformación, cada átomo tiene los mismos vecinos 

que en la matriz inicial. Puede decirse, que la transformación 

Be produce por el movimiento cooperativo de átomos. Para una cojn 

posición inidlaldada, hay una relación de orientación definida 

y constante entro la matriz original y los oristalaa producto,

El plano particular de la matriz a lo largo del cual 

están ubicada las placas de martenalta es llamado plano de hábito. 

Este plano da hábito es fijo para cada composición del material.

Las características del "corte" que produce las pla­

cas de martensita pueden ser analizadas estudiando la forma final 

de una raya (STT 1ST) hecha sobre una superficie pulida antes 

de que ocurra la transformación.

CAPITULO

///
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c

Figura 1

La Fig. 1 muestra los resultados.

Jomo se ve, la transformación martensítica "inclina" la 

superficie de la muestra, y la aparición de ese relieve superf.l-

.WW de «sediméntales que. permiten su

üL hecho de que la raya STT t S » sea continua a través 

de las interfases placa-matriz (ABML y DONO) indica que la defor 

raación es homogénea y que existe un buen ajuste (si bien no cohe­

rencia atónica) en la Interfaxa. El plano de la matriz, que es 

paralelo a las superficies A3IX y DCNO es el llamado plano de 

hábito de la transformación. Es generalmente un plano atómico 

de altos índices.

///.
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2.- La transformación no 3e produce por difusión y -no in 
volucra un proceso térmicamente activado. La composición de la nue 

va fase es igual a la de la matriz en la que se formó.

3.- La interfase martenslta-matriz está formada proba­

blemente por arreglos de dislocaciones. La estructura de dislo­

caciones es consistente con el hocho de que la transformación

se produce por un proceso de cox'to. La interfase puede mover­

se con una alta velocidad sobre un amplio rango de temperaturas 

y su movimiento puede ser ayudado o inhibido por deformación 

elástica o plástica.

Otras características quo se presentan sólo para cier*. 

tas transformaciones martpnaiticas sons

4..- La martensita comienza a formarse durante un. enfria 

miento a una temperatura particular M , y la cantidad de marten­

sita formada depende de la temperatura hasta la cual se enfrió 

la aleación, y no del tiempo durante el cual la aleación estuvo 

a esa temperatura. Aaí, la fracción X transformada a martensita 

durante un enfriamiento continuo vn, la temperatura, tiene la 

forma mostrada en la figura. Debajo de la muestra está total­

mente transformada (Fig.2)

Figura 2

///
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5.- La deformación plástica a cualquier temperatura de­

bajo de iMb incrementa la cantidad de martensita formada, y la de­

formación de la fase estaestable a temperaturas sobre, pero próxi­

mas a Ms, permito la nucleación y crecimiento de placa martensíti— 

cas. Esto es cierto hasta una temperatura límite llamada Md, la 

cual es la má3 alta temperatura a la que, por deformación, se 
consigue la formación de martensita. Las dislocaciones móviles 

que producen la deformación en la matriz favorecerían la forma­

ción de loe núcleos de martensita.

6.- La fase martensíticamente formada a bajas tempe­
raturas revierte a la fase áe alta temperatura cuando se calieji

ta la aleación por encima de una temperatura denominada As (As>Ms) 

siempre que no se hayan producido simultáneamente con la formación 

de la martensita reacciones con cambios de composición» 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 

se forman frecuentemente en el mismo plano y con la misma forma 

que en la transformación inicial.

II.- QINEriCA DE LA REACCION HARTENSITICA

En la mayor parte do los sistemas estudiados, la trans­

formación martensítica se produce sólo durante enfriamiento con­

tinuo, (transformación atérmica) y la transformación se detiene 

si la temperatura es mantenida constante» por debajo de Ms. La 

fracción transformada es, como ya hemos dicho, función de la te¡ü 

peratura hasta la cual la muestra se enfrió.

El crecimiento de las placas de martensita ocurre ex­

tremadamente rápido, siendo la velocidad del orden de la del so­

nido en el material, y es indopendiente de temperatura, lo que 

indica que, la energía de activación para el crecimiento de las 

placas es prácticamente nula.

///,



Dos tipos límites de reacción atérmica pueden ser señala

dos:

a) en el primero, una vez que el núcleo comienza a ser 

activo la interfa3e martensita-matriz avanza rápidamente hasta 

que es ddtenida por un borde de grano (las placas no lo atra­

viesan) o algún otro obstáculo estructural en la fase inicial, 

tal que la ¡laca alcanza su medida final ca3i instantáneamente.

Lu velocidad total de la transformación está determi­

nada por el número de núcleos que se forman en la unidad de tiem 

po y por la medida do Las placa3 de martensita, y es independie^, 

te de la velocidad de enfriamiento. Este comportamiento ocurre 

en sistemas en los cuales hay una barrera de energía grande que 

so opone a la formación de núcleos. Este tipo de reacciones exhi 

ben una gran histáresÍ3, estando Ms (que es muy bajo) y As muy 

distantes. Por ejemplo en el 3istema Fe 30% Ni, Ms y As difieren 

en 400°C.

b) En el segundo, se encuentra un crecimiento discont¿ 

nuo de las placas existentes junto con la nucleación de otras nug, 

vas a medida que la temperatura disminuye. La barrera de energía 

que se opone a la nucleación es pequeña, A una dada temperatura 

una placa formada crece rápidamente (a aproximadamente la velo­

cidad del sonido) hasta que la energía de deformación de la ma­

triz, que aparece como consecuencia de la propia transformación es 

igual a la fuerza impulsora, y entonces su crecimiento se detie­

ne. Un enfriamiento adicional proporciona energía libre adicio­

nal para quo pueda continuar ol rápido crecimiento hasta que, 

nuevamente, se llega a un balance mayor que 0 de energía ó la 

interfase encuentra un obstáculo estructural. La velocidad to­

tal de la transformación está determinada por la velocidad a la 

que se enfría la aleación. La hi3tórosis es prácticamente despre 

ciable. En el sistema Au-50% Q3, que presenta este crecimiento 
discontinuo, la diferencia entro Ms y As es de aproximadamente 

16°C.

///,
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REACCIONES MARTENSITIOAS ISOTERMICAS

A pesar de que la amolla.mayoría de las transformacio­

nes rnrten;,:íticas son atérmicas, m  algunos ejemplos en,los„cwa.- 

les la reacción martensítlca so produce isotérmicamente. conti-| i, ,m| —, .....  i i II ■ 1 ...... ~~r é ai-a-u» ot... n. . ill 11 J a n .... n n

nua-ndo| por lo general a reacciones atérmicas» TransfQymflr^nrias

se encuontran en jíocos  ̂sisJ¿gjBftSt.por e- 

j emplo. ¿laraginj;.

I.a inart enalta isotérmica es 03tructuralment** nt.In­

falible cfo la jnartensita atérmica. El crecimiento es rápido, ¡[ cj 

da placa alcatiga, su. tamaño fhvxl en una fracción de segundo. La 

reacclérwivanza por nucleación de nuevo3 cristales más 

ni Ha los-va axistontes. La¡j£filocidad da la reacción

está det.apiinndn ñor la yoloci d ad a la que aparecen los núcleos 

v por la medida final que alcanzan las placas. Las conclusiones

Lento de la martonsita no es térmicamen

te activado sitien valiendo, poro las reacciones isotérroicas^nues 

tran que la nucloación si puodo sor térmicamente activada en al-

EFECTO AUTÜCATALITTCO

Las tensiones goneradas alrededor de una placa narteu- 

sítica pueden inducir la nucleación y crecimiento de otras pla­

cas a 3u alrededor.

Esto fanómono os conocido como efecto autocatalítico y 

produco una "avalancha" de placas haciendo surgir una disconti­

nuidad en el gráfico % de transformación-temperatura.

III.- MECANISMOS DE FORMACION Y CRISTALOGRAFIA DE LA ttARTENSITA

Dado que, desde el punto de vista práctico la transfor­

mación martonsftica que 3e produce por enfriamiento rápido de la 

austenita on ol sistema Fe-C es una de las más importantes, vamos 

a estudiar los mecanismos y cristalografía de la transformación

///.
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raartansítica haciendo referoncia a este sistema.

Cuando una región do fa¿Je transforma a martensita

se produce un cambio npreciable en el volumen ( — 4%) de dicha 

región. Este cambio asociado a la formación de la placa de marten 

sita crea tensiones en la matriz que la rodea, las que, a su vez 

producen toisiono3 3obre la piuca recién formada.

Como resultado entonces de la formación de la placa 

de raartensd ta se introduce una energía elástica adicional en el 

material, que tiondo a aumentar la energía total del 3istema.

Por esta razón, cualquier arreglo do las placas de 

martensita que haga mínima o;sta deformación elástica adicional 

inducida por la transformación estará acompañada por una mayor 

disminución do la enorgía libre total del sistema al producirse 

la misma. La fuente real de 03a energía de deformación elástica 
os la falta de buen ajuste entre la3 dos redes (inicial y final) 

a través de la interfase martonsita-matriz. Esta energía de de­

formación sería minimizada si la intorfase fuera un plano cris­

talográfico común a loa dos estructuras» Por ejemplo, en la 

transformación martensítica fcc^jZÍT hep del Co, tal plano cris­

talográfico estaría a lo largo de los planos compactos de ambas 

o s truc turar., a posar do que, dado que los parámetros de las dos 

redas no son los misnos, el ajuste no soría perfecto.

En el caso do los ácoros la transformación martensíti- 

ca lleva la fase fcc do la austenita a una fase ligeramente te- 

tragonal de cuerpo centrado (bct). Estas dos redos, la fcc y la 

bet, no contienen planos quo tongan la simetría requerida para 

un buen ajusto.microscópico, independientemente de los paráme­

tros de red do ambas.

A posar do esto, la forma on quo se mueven las interfa 

3es placas-matriz y el relieve que so produce implican la exis-

///.
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teñóla de un plano común antro las dos faces el cual es macroscó­

picamente no distorsionado y no rotado durante la transformación, 

es decir es un plano Invariante.

para explicar la transformación martensítica tienen en cuenta 

la observación de la existencia de un plano invariante macroscó­

pico, exigen que éste exista, pero evitan una discusión detallada 

sobre el proceso atómico involucrado. Es decir, las teorías e— 

xistentes sólo dan cuenta del cambio de estructura y de la exis­

tencia del plano de hábito invariante.

Dado este problema, las teorías que se han formulado

a)

b) 
austenita martensita

Figura 3

La más simplo distorsión de la red de austenita que 

puede dar cuenta de la transformación Y* (fcc) — Kart.(bet) 

es la mostrada on la Fíg. 3*.

///
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La parte a) muestra dos celdas unitarias fcc con una 

celda bct inscripta como una alternativa descripción de la red.

La parte b) muestra lu celda bct de la austenita resultante y la 

bqt observada experlmont.almente de la martensita. La distorsión

o deformación involucrada para pasar desde la celda bct de aus­

tenita a la bct dé martensita es la necesaria para cubrir la d¿ 

ferencia entre las dos celdas mostradas en b). Esta deformación 

puede conseguirse por una contracción a lo largo del eje verti­

cal jr una expansión a lo lar¿ro de los otros ejes y es conocida 

como distorsión de Bajn.

En general, cualquier distorsión pura, homogénea y 

simple, que convierta a una estructura reticular en otra por u- 

na expansión o contracción a lo largo de los ejes cristalográfi­

cos se denomina distorsión de Dain.

El segundo punto que tiene en cuenta la teoría es que 

debe exitir un plano macroscópicamente invariante durante la

transformación.

Dado que tal plano invariante no es posible conseguir­

lo mediante una distorsión de Dain, es postulado que esta disto£ 

sión de Dain es seguida de una deformación por "corte1* en la red 

de martensita.

En efecto, si la red de martensita eo deformada por 

deslizamiento o nadado, esta deformación no cambia la estruc­

tura cristalina, pero puede crear un plano iónico, el cual es 

macrodoópicamente invariante durante la transformación (Fig.4a). 

Las maclas o los dominios de deslizamiento postulados fueron en­

contrados experimentalmente y constituyen la estructura interna 

de la3 placas de martensita (Fig. ¿b). En el caso de deformación 
por macla se habla de una estructura martensítica internamente m& 

ciada y en ol caco de deformación por deslizamiento de una estrq£

tura martensítica internamente dislocada. Los dominios de aacla y
o

de deslizamiento en los aceros 3on myy pequeños ( 100 A), pero 

en otros sistemas pueden verso al microscopio óptico.
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pt¿c# o/e 

tjdcbnSll’* 
COh J*tl>2é- 
«*/<«/o itkrno

P c/í ó̂»r - 

t-eyiS'tl'* i'*)**'**- 
M c A a f j /

(a)

Figura /+

Un cálculo detallado, muestra que sélo un plano macros­

cópico invariante puede obtenerse entre la martensita y la auste— 

nita. Esto plano es muy próximo al plano de hábito (225)^ en­

contrado pora acero3 de alto carbono.

lin la mayoría do lar. transformaciones el plano invarian 

to poseo una orientación diferente en el espa." '> en las rede3 ori 

ginal y producto. Para quo este plano sea no sólo no deformadoj

///.
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sino que temblón tenga la misma orientación tanto en los orlstales 

Iniciales como en los del producto final, es necesario exigir que, 

después do la deformación de Bain y de la deformación dentro do 

las placa:; producto, se produzca una rotación de la red transfo£ 

mada. Con están tres etapas producidas sucesivamente, es posible 

explicar ol canbio de estructura y la existencia de un plano ma­

croscópico invariante durantes las transformaciones martensíticas 

en todos los sistemas.

Empíricamente se ha encontrado que la relación 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

1.04-5 a 1 .0% en pese de C. Esto puede ser explicado considerando 
el efecto de la distorsión de Bain sobre la posición de los áto­

mos intersticiales. En la Flg. 3 las posiciones intersticiales de 

C o N están indicadas por cruces. Los átomos intersticiales esta­

rían distribuidos al azar entre esos sitios, ocupando sólo una 

pequeña fracción de ellos. Puedo verse que la distorsión de Bain 

para la transformación fcc — bct lleva a todos los intersti­

ciales a sitios tales que su distorsión actúa a lo largo del eje 

c de la martensita.

Así, la relación c/a de la martensita incrementa con el 

% do C, y la distorsión macroscópica que se produoe tambión 

incrementa con la fracción do osos 3itios intersticiales ocupa­

dos.
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CAPITULO VI 

ENDURECIMIENTO POR PRECIPITACION

I.- INTRODUCCION

A principios de este siglo se observó que, si ciertas 

aleaciones de aluminio eran templadas desde altas temperaturas 

y entonces mantenidas a o sobre la temperatura ambiente, sus 

propiedades mecánicas,por ejemplo la dureza, variaban con el 

tiempo aán cuando vistas al microscopio óptico sus caracterís­

ticas no se modificaban.

Diez años más tarde, cuando se desarrollaron técnioas 

especiales de rayos X y de microscopía electrónica se pudo cog 

probar que esas modificaciones macroscópicas eran acompañadas 

por la aparición de precipitados muy pequeños, sólo detectables 

con esas nuevas técnicas.

El fenómeno de precipitación 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 endurecimiento por preci­

pitación. Este fenómeno es muy importante desde el punto de vis­

ta práctico, porque en combinación con otros tratamientos ter- 

momecánicos permite obtener mejores propiedades mecánicas en 

los sistemas que lo producen.

II.- ZONAS DE GUINIER-PRESION

Dada la importancia comercial de las aleaciones de Al, 

y la facilidad que presentan para su estudio por RX y microsco­

pía electrónica los estudios de las primeras del fenóme­

no de endurecimiento por precipitación, fueron hechos en esos 

s í btemas. Las aleaciones usadas fueron Al—Zn, Al—Ag y Al—Cu.

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

Fifjura 1

Observando en el rango de bajo contenido de Cu, se ve 

que la solubilidad del Cu en el Al incrementa con la temperatura. 

Esta es una condición que se presenta en todo sistema en el que se 

produce endurecimiento por precipitación.

Consideremos ahora la aleación Al 2% Cu. Si esta alea­

ción es recocida a una temperatura alta en el carado <X , durante un 

tiempo suficientemente largo como para que se disuelva totalmente 

la fase rica en soluto y luego templada en agua, se encuentra me- 

talográficamente que se ha retenido la fase OC libre de precipi­

tados.

Sin embargo, si la dureza, parámetro de red o resisten 

oia eléctrica son medidos, se encuentra que cambian con el tiempo.
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Estudios realizados con RX y microscopía electrónica 

mostraron que, estos cambios son producidos por la formación de 

un gran número de muy pequeñas zonas ricas en soluto. Esas zo­

nas o clusters de soluto son completamente coherentes con la m& 

tria, es decir, se forman sobre la red fcc de la fase o¿ de la 

matriz.

El parámetro 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 zonas de Gul-
O O

nier-Preston. tienen vin diámetro entre 20 A y 4-0 A y están se-

parados centro a centro por aproximadamente 2 veces el diámetro.
18 3

Esto da aproximadamente 10 clustars/cm .

Las zonas de Guinier-Preston- so forman rápidamente, y 

están a menudo presentes en aleaciones templadas a altas veloci­

dades.

La concentración de soluto dentro de las zonas y en la 

matriz que la3 rodea está dada, a cada temperatura, por la lí­

nea de puntos agregada al diagrama de fases y es independiente de 

la composición inicial de la aleación. Esa línea de puntos es a 

menudo llamada diagrama de fases coherentes.

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

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

Ello parece deberse a la gran diferencia en los diámj» 

tros de los átomos de Cu y Al, que hace aparecer gran energía de 

deformación cuando los átomos de Cu forman clusters. Si una ale¿ 

ción Al-Cu conteniendo zonas de Guinier-Preston es calentada por 

encima de aproximadamente 190°C, las zonas de Guinier-Preston se 

disuelven produciéndose el fenómeno llamado reversión. Si una a- 

leación revertida es enfriada otra vez debajo de 1V0°C las zonas 

vuelven a formarse lentamente.

////,
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Dado que las zonas de Guinier-Preston tienen la misma es­

tructura que la matriz, la nucleación de las mismas sólo implica 

un cambio de composición. Analizaremos brevemente a continuación 

ese proceso.

Consideremos una pequeña fluctuación de composición 

en una solución sólida inioialmente homogénea de composición Co, 

tal que cambia las composiciones de dos regiones próximas a :

Go 4" ^  C y Go — A  G.

Para obtener el cambio de energía libre por unidad de 

volumen de esas dos regiones durante este proceso, puede desarro 

liarse G ( Co - A C) en serie. Así :

(1) G ( Co + A  G) » G(Co) + G 1 (Co) A  C + G''(Co) ( A c )2+.....
2

(2) y G (Co - A c )  3 G (Co) + G* (Co) ( - A  C) + G" (Co)

(  -  A c ) 2  ...........................

2

El cambio total de energía libro debido a esas fluctua 

clones puede calcularse como:

A G T = GFlnal - GI„icial = [ ( G ( C o + A O  +

G (Co - A C ) )  - 2 G (Co)J- G" (Co) ( A  C )2 (3)

De esta expresión resulta que el signo de ^G.j,, que 

determina ti una reacción se producirá o no, depende, para peque 

ña3 fluctuacióneo de composición del 3lgno de la derivada segunda 

de la curva de energía libre (G11) calculada en la composición 

inicial de la aleación.

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

estructura y distinta composición, la forma general de la curva
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G(C) es la mostrada en la Fi¿;. 2.

« O
jite)

A *  >2^-|./afc<0 _ | ^ 4 uflí6>0

♦
m 6  X?

Figura 2

Analicemos primero una composición inicial Co ubicada 

on las distintas regiones de la curva y consideremos una pequeña 

fluctuación de composición. Si Co está ubicada a la izquierda del 

primor punto de inflexión, o a la derecha del segundo, G" >  0, y 

por lo tanto A g  ( A c )  >  0. En la zona antro los puntos de 
inflexión, G" <T 0 y así, una pequeña fluctuación de composi­

ción decrece la energía libre del 3ietema y favorecerá la forma­

ción de regiones de distinta composición en la matriz ( A g  ( A c ) <  

<  0).

Para grandes fluctuaciones de composición, la varia­

ción de energía libre correspondiente es ^  0 en el rango de 
composición entre 0(^ y 0( ̂  y > 0  fuera del mismo.

///.
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Así, si la composición inicial Co de una aleación es 

Co < O f ^ ó C o  >  (X ̂  «n un elemento B, la aleación perma­

necerá homogénea y no se descompondrá en una mezcla de dos fases 

porque e3to aumentaría la energía del sistema.

En las regiones entre Oí  ̂ y el punto de inflexión y 

0(. y la inflexión, existe una barrera de nucleación, y las 

fluctuaciones de composición deben 3er mayores que un cierto

valor para que pueda producirse la transformación de la solución

homogénea on dos fases más establos 0( y 01

En aquellas aleaciones, cuya composición cae dentro del 

rango señalado por los puntos do inflexión, cualquier pequeña fluc 

tuación es supercrítica y hnrá que la aleación se separe en dos 

fases más ostables.

Las composiciones correspondientes a los puntos de in­

flexión (G" = 0) 3on llamados osplnodales.

Consideremos aleaciones dentro del rango espinodal.

Allí A g  <  0 para cualquier fluctuación A  C, y se hace 

más negativo al aumentar A  C. Incrementos en A  C pueden o- 

currir por la difusión de soluto desde las zonas de baja concen 

tración hacia regiones de mayor concentración. El proceso este, 

por ol cual se favorece la formación de un gradiente do compo­

sición so produce sólo donde G" <  0. Allí la amplitud de las 

fluctuaciones de composición alimenta con el tiemr hasta que 

finalraento la matriz transforma on dos fases cuyas composiciones 

san las dadas por las composiciones espinodales correspondientes 

a cada temperatura.
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El crecimiento en amplitud de una fluctuación•sinusoidal 

resultante de esa difusión ostá esquematizada en la Fig,3.

Figura 3

La velocidad a la cual se desarrollan las fluctuacio­

nes, está determinada por la velocidad de difusión del soluto. 

Es decir:

■ 2T T

C (x,t) «s C (x,o) o X
¥

donde D 0 es el coeficiente do difusión del soluto y X  la 

longitud de onda de las fluctuaciones.

Este modelo de descomposición espinodal permito ex­

plicar la rápida formación d© la3 zonas de Guinier-Preston.

///.
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Dado que I0 3 átomo3 de Cu tienon menor tamaño que los 6- 

tomoo de Al, las zonas de Guinier-Preston tienen un parámetro do 

red menor que la matriz, por lo que están cometidas a tensión,,

Si «y a "Sfl- donde a0 os el parámetro de red de 

la matriz, entonces la deformación £  es proporcional a / ^ A  C, 

donde Ac es una fluctuación arbitraria de composición.

La energía de deformación elástica es, por otra parte,

2
de la forma £  E (donde E es el módulo de Y0ung).

Un tratamiento unidImensional exacto hecho por Cahn 

(19^1) muestra que esa energía de deformación incrementa la ene£ 

gía libre dol sistema por unn cantidad:

Ag¿ * ( A c)2 | ( 1 - ^ r 1 con iSZ.

Así, la variación total de energía resultante de una 

fluctuación arbitraria en C e3 la 3uma de la correspondiente a la 

fluctuación m¿3 la correspondiente a la energía de deformación:

Agt . ( Ac)2 [  G" +

En los cristales E depende de la dirección en que se

lo considere. Esto tienen influencia aobre la forma que adoptan

loa clusterü. Para Al-Ag y Al-Zn, por ejemplo — 0, por lo
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que puede despreciarse el segundo término y los clusters son a- 

praximadamente esféricos. En Al-Cu, ^  08 grande y el término 

correspondiente tiene un peso grande en A  G. En Al, E tiene 

un valor mínimo a lo largo de las direcciones <  100 >  . Las 

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

los planos (100), de modo tal que las máximas tensiones sobre ellos 

•fftán en la dirección <  100 >  .

Cuando la composición inicial de la aleación está rua­

ra de la espinodal en necesario que se alcance una fluctuación 

crítica de composición antes de que 3e produzca la nucleación do 

la zona. La barrera de nucleación es muy pequeña para aleaciones 

de Al-Zn y en ollas no se observa período de incubación para la 

formación do las zonas de Guinier-Preston. La barrera es mayor 

para las aleaciones de Al-Cu, on las que si se observa un perío­

do de incubación para la formación de las zonas.

Una aleación conteniendo I03 finos precipitados que 

constituyon lao zonas de Guinier-Preston tiene un área grande 

de interfases precipitado-matriz por unidad de volumen.

Esta área, que tiene asociada una energía de superfi- 

cié o( /  ( o C  es una constante >  0 relacionada con

la diferencia on tamaño de átomos vecinos), tenderá a decrecer 

con el tiempo para disminuir la energía del sistema. Esta dlsm¿ 

nución de área se consigue por la difusión dol soluto desde las 

zonas má:: pequeñas hacia las más grandes, lo que hace que las

///.



primeras se disuelvan y aumonto ei tamaño medio de las que que­

dan.

La formación de las zona3 de Guinier-Preston y el 

crecimiento de las mismas va acompañada por la variación de la 

dureza de la aleación en el tiempo. Para Al Ot 5% Cu se ob­

tiene la curva de la Fig. 4.»

lie-

Figura 4

£1 incremento inicial de la dureza está asociado a la 

formación de las zonas de Guinier-Preston y el ablandamiento fi­

nal al aumento del tamaño do las zona3.

Al describir osto el’octo so habla de sobreenvejecimien

to.

El incremento do la dureza so produce como consecuen­

cia de la dificultad que encuontran las dislocaciones para mo-
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verse en una red con precipitados.

Esa interacción es grande debido al campo de tensio­

nes que rodea a lo:, precipitados coherentes como son las zonas 

de Quiñier-Praston.

El mecanismo de interacción propuesto por Orcwan es el

siguiente:

Cuando una dislocación que se mueve encuentra un prec^ 

pitado 3o curva alrededor do éste dando origen a un loop. (Fig,5)

Cuando I0 3 loops adyacentes intoractilan se cancelan co­

mo en una fuente de Frank-flead. Esta cancelación permite que .la

ti

Figura 5



dislocación continúa 3U movií’nionto, dejando un anillo alrededor de 

la partícula. El campo de tensiones del anillo incrementa la resis 

tencia al movimiento de la dislocación siguiente.

ÍII.- FASES INTERMEDIAS

Las primeras etapas del proceso de endurecimiento por 

precipitación están caracterizadas por la formación de las zo- 

na3 de Guinier-Preston y el crecimiento de algunas de ellas a 

expensas de otras. Si estando on esta etapa, la aleación es 

mantenida a la temperatura do envejecimiento durante más tiem­

po, se observa la nucleación y crocimiento de un nuevo precipi­

tado, más estable que las zonas de Guinier-Preston, a pesar de 

que nucloa más lentamente.

Las características generales de la nueva fase que 

precipita son:

1.- La estructura cristalina es diferente de la de la 

matriz y está 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.

2.- Es parcialmente coherente con la matriz, y tiene al 

monos una interfase que es Completamente coherente con 

la matriz.



113

3.- A pesar de que los precipitados son de mayor tamaño 

que las zonas de Guinier-Preston, a menudo hacen 

que la aleación sea más dura»

En todos los sistemas que presentan el fenómeno de en­

durecimiento por precipitación se produce por lo menos un preci­

pitado con las características anteriores. En Al-Cu se forman 

dos consecutivos, ha3ta que, finalmente, después de un cierto 

tiempo do envejecimiento la aleación llega a la fase 0  de 

equilibrio.

En este sistema la necuoncia de precipitación para una 

aleación templada y envejecida a una temperatura menor que 190°C 

es:

Zona de Guinier-Preston

ts estructura de matriz
V  ~

Tetrago-
nal.
(AlgCu)

Tetrago 
nal ..más 
ordenada
(ALjCu)

-•6
ir

Tetrago- 
nal incoh£ 
rente coi 
la matriz»

La representación de la dureza medida para aleaciones 

de Al-Cu de distinta composición en f(tiempo) es mostrada en la 

Fig» 6.

///■
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Figura 6

So ouserva quo:

1.- El endurocimiento aumenta, para un mismo tiempo de 

envejecimiento, con ol contenido de Cu, y el máximo 

correspondiente a la formación de las Zonas de Guinier- 

Preston se produco más rápido a modiaa que aumenta 

el contenido de Cu.

2.- Cuando el envejecimiento se producu u 190°C no se 

observa la formación do las zonas do Guinier—Pres— 

ton.

///.
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3 .» Comparando las dos temperaturas de envejecimiento 

se ve que la mayor dureza es obtenida envejeciendo 

varias semanas a 130°C.

En general, sin embargo, las aleaciones que presentan 

endurecimiento por precipitación son envejecidas a una tempe­

ratura a la cual la mayor dureza se consigue en un tiempo ra­

zonable.

Las fase3 de transición generalmente nuclean sobre 

dislocaciones, ya que las regiones comprimidas y tensionadas 

sobre y debajo de una dislocación reducen la energía necesaria 

para formar un núcleo y además la concentración de soluto es 

mayor en ollas que en la matriz. Por otra parte, si las fases 

de transición están relacionadas por corte con la matriz como 

en el sistema Al-Ag, una dislocación parcial "provee" el corte 

requerido. Por ejemplo, las plateletas de la fase de transición 

v  en Al-Cu nuclean alrededor de dislocaciones de borde 

con aquellaa orientaciones particulares que permitan que el cam­

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

parcialmente vino con otro.

Las fases finales incoherentes nuclean en general, en 

las incoherentes o parcialmente coherentes interfases presentes.

///
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APENDICE

DIFUSION

Muchos cambio3 que se producen en estado sólido, parti­

cularmente a altas temperaturas, implican el desplazamiento de 

los átomos desde un lugar a otro de la red cristalina. La po­

sición de los átomos en la red cristalina no es fija, sino 

que ellos están vibrando alrededor de sus posiciones de 

equilibrio con una amplitud que depende de la temperatura.

Las amplitudes de vibración para una pequeña fracción 

do átomos 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 está en eqiálibrio, el conjunto de saltos tiende en 

general a desplazar los átomos en una dirección preferencial 

que resulta dada por el gradiente de potencial químico existen 

te, que en muchos casos, y consideraremos que es así de ahora 

en más, coincide con el gradiente de concentración.

Supongamos, por ejemplo, un sistema de dos componentes 

A8, que en la posición 1 tiene una composición C caracterizada 

por A %, 8^ % y que en la posición 2 tiene una composición C 

caracterizada por A %, Bg% <  que es puesto a una tempe­

ratura T suficientemente alta como para permitir el salto ató­

mico. Para tratar de eliminar ese gradiente de composición

///.
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(C1 - C ) entra las posiciones de los planos 1 y 2 separados por

átomoi; de B migrarán de hacja C^.

F.6 . 1

El número de átomos quo pasan a través de la unidad 

de área do una superficie ubicada entre las posiciones 1 y 2 , por 

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

denomina flujo del elemento H y :-.e designa por J.

Este flujo de átomos J es proporcional al gradiente de concen­

tración entre las superficies 1 y 2 cambiado de signo.

Por lo tanto J ^

C á
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El coeficiente de proporcionalidad es el coeficiente áo 

difusión del e]omento 9 en ol material A8.

l’or lo tantoi

J =r - D ( f2 ) 1o Ley de Fick
X CuC X

—q/rt
En función de la temperatura, D ® Do e , donde

Q es una constante llamada energía de activación para la difu­

sión.

En general, el gradiente de concentración del elemento 

que difunde varía en el tiempo, tendiendo a desaparecer a medida 

que se tiende al equilibrio. Consideremos, por ejemplo, una re­

gión de un sólido en la cual, la concentración varía como está 

indicado on la figura, y consi deromos dos puntos y  separa­

dos por &  x.

El flujo a través de un área A ubicada en x^ es mayor 

que el correspondiente en x^. Si más átomos de los que salen por 

X£ eon los que ontran por x̂, eso significa que en el volumen 

(x2 - x1) „ A « -A x A quedan acumulados, después de un cierto 

tiempo t.un cierto minero de átomos.

///.
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Fl£. 3 -

Este número de átomos que quedan acumulados en el vo­

lumen A < A x  es: (C2 - C^./J.forA C . A A x ,  que, por otro

lado os Igual a (J^ - J2) A $  t.

Por lo tarto:

Ac A Ax = (J1 J2) A c T t  (1)

Como el flujo es continuo enun instante dado debe ser:

J2 = J 1 + ( ^ “x K  ^  x

De (1) y (2)

-  ('

&  x

)t Ax A
X t
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Para t —*" O eei

t C> J x / D C

x ^  x 

■Primera Ley de Pick

í ° c  ̂ ( a  ■' 'i - g- í n ° }
( - J t ) - - ( -) x 7 a x  ( D  2  x }

Si D = cte.

) » D —— 2“ que es la segunda ley de

Fick.

La interpretación do esta ecuación es muy simple.

2 C es la curvatura de C vs. x. Si C (x) es cóncava ha- 

cilsrriba, en una dada región como en la figura, C incrementa 

con el tiempo en esa región. La resolución de esta ecuación nos 

va a permitir, como vamos a ver raás adelante, atacar el estudio 

de toda transformación que está controlada por la difusión de 

algiSn componente del material en estudio.

Como ejemplo vamos a mostrar la solución de la ecuación 

que so obtiene ouando se tiene un sistema infinito que no alcan­

za la homogeneidad en el período de tiempo de observación.

Por ejemplo, consideremos un sólido cuya superficie

tiene una concentración C fija do un dado componente, y cuya
s

concentración a distancias grandes de la superficie es Co. La bc¿ 

lución de la segunde ecuación de Fick, con las condiciones de con 

torno:

fe = C » x = 0 0 <  t <  oO

/ c = C , t = 0 0 <" x <  oO

i
es:

c (xt) » Cs - (Cs - Co) erf ( ¿ - f a  )



; 2;!

donde orí' (Z) es la función error definida por crf (Z) = 2 /^<F 

e d<y con orf ;()/ = ü; erf ( oO ) = 1. La representa-
o
ción de esta curva og i.n dula en la figura^.

/

E3ta solución permite calcular, por ejemplo, el perfil 

de penetración de un elemento, cuya concentración se mantiene 

constante en la superficie, en un 3Ólido o o  .

F'6-5
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Vamos a oonaiderar otro ejemplo. Supongamos un problema 

de solidificación. Supongamos que enfriamos un líquido hasta una 

temperatura en la cual empieza a precipitar el sólido. El di^ 

grama de oquilibrio no* dice que el sólido tiene menos cantidad 

d el elemento B que el líquido inicial. Esto implica que la velo­

cidad a la que solidifica el líquido depende de cuán rápido eso 

elemento R puede salir do la zona que se está solidificando y 

migrar o difundir a través del líquido. Hagamos un esquema de las 

composiciones en el sólido y en el líquido.

El área (CQ — C q ^ ) A x  representa la cantidad de B 

que salió do la zona en la que creció O C  . Esa cantidad de B 

que debe difundir en el líquido está también representada por el 

área sobre Co(^‘̂ ¿)-

Por otra parte esa cantidad de B que salió de la zona 

en la que creció el sólido debo ser igual a i Hu j o  de B por uni­

dad de ároa durante el tiempo dt en el cual creció hasta^.Así;

Io Ley de ?ick

-  < V  > d x - JB dt (J$) - v - J£ r í - c ¿ J  (
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En esta expresión, el gradiente puede calcularse aproxima^ 

do la curva real por la recta de pendiente (C^ - CQ) / L * ( A c /  A i ) /  

L, puede calcularse a partir de la igualdad de las áreas rayadas0

(Co - Gfx ) ¿lx = 1  (CL - C0) L ^  L =
2 ' L “ V

y por lo tanto:

2
Í2______  ( A l  j g;-,
(Co - C ^ )  2 (Co - C o( )


