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TRANSFORMACIONES DE FASE 

Ing. Jorge A. Kit ti*

INTRODUCCION

La utilización de los metales en distintas aplicaciones de ingeniería e- 
xige una mejora constante en las propiedades de los mismos y puede muy bien 
decirse que los limites de diseño están dados por las propiedades de los metales. 
El avance en el entendimiento de los fenómenos que permiten controlar estas 
propiedades se produjo en forma lenta desde comienzos de siglo y se aceleró en 
forma progresiva a partir de 1930.

Luego de la última guerra, en 1955-60, las expectativas respecto a po­
sibles mejoras de las propiedades de los materiales fueron algo desmesuradas, 
al mismo tiempo tenía lugar un desarrollo notable de los conocimientos básicos. 
Este proceso comenzó a desacelerarse a partir de este período y actualmente se 
está en un período de crecimiento lento y continúa la desaceleración del proceso 
en los países desarrollados . Se ha llegado a ver los límites más allá de los cua­
les no se puede esperar mejoras en las propiedades de los materiales.

Es así que los avances en los conocimientos básicos permiten no solo 
llevar los materiales a su límite de utilización sino que también permiten cono­
cer estos límites y conocer también aproximadamente qué esfuerzo significa en 
inversiones y tiempo llegar a estos límites.

En este curso nos referiremos a las transformaciones de fase sólido- 
sólido que es uno de los fenómenos que contribuye más a permitir mejoras en 
las propiedades de los materiales. Los temas se desarrollarán en forma esque­
mática y se pone énfasis en aquellos fenómenos que pueden generalizarse a diver­
sas aleaciones. Además se desarrollarán los conocimientos básicos que permi­
ten entender de una manera más completa las transformaciones de fase en forma 
de capítulos independientes

* Gerencia de Tecnología, Comisión Nacional de Energía Atómica
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I RECRISTALIZACION

i . -  Cuando un metal es deformado plásticamente, la mayor parte de la 
energía mecánica empleada es convertida en calor, pero una fracción de ella es 
almacenada en el metal que consecuentemente sufre alteraciones en sus propie­
dades. Aumenta su dureza, la curva de tracción cambia, y observaciones con 
Rayos X permiten observar un ensanchamiento de las líneas de difracción. Todos 
estos fenómenos corresponden a una acumulación de defectos en la red del me­
tal que deforma. Esta capacidad de acumular defectos es limitada y si se conti­
nua deformando la mayoría de los metales a temperatura ambiente se "saturan" 
y llegan a romperse. Esto último puede evitarse si el metal se recoce, o sea se 
coloca en un horno apropiado a temperatura por un cierto tiempo. Este recoci­
do puede producir una recuperación de las propiedades del material que vuelve 
al estado inicial que tenía antes de deformar. Un ejemplo de esto se presenta 
en las variaciones de dureza observadas durante laminación de una aleación con 
una serie de recocidos intermedios. Se observa el aumento progresivo de dure­
za con la deformación y luego la vuelta, a la dureza inicial por recocido.

2. - El análisis de los procesos que tienen lugar durante un recocido es­
tá asociado al conocimiento del estado deformado.

Por ejemplo un policristal cúbico de caras centradas deforma al comien­
zo por pasaje de dislocaciones que tienen un camino recorrido largo y se mantie­
nen en un plano, ésto cambia al aumentar la deformación, el camino medio reco­
rrido se hace menor y se comienza a producir cruzamiento de dislocaciones de 
un plano a otro. Para deformaciones elevadas se llega a una subestructura inter­
na de celdas cuyas paredes están formadas por dislocaciones agrupadas de ma­
nera desordenada. Esta subestructura se observa utilizando microscopía electró­
nica. A nivel óptico se observa la formación de zonas de bandas de deformación 
y la inhomogeneidad manifiesta de la deformación de grano a grano. Es decir que 
en un policristal cada grano puede deformar de una manera diferente quedando en 
ellas como residuo estructuras de defectos diferentes (1) (2).

En el curso de muy altas deformaciones se observan bandas de plegado 
(kink-bands) muchas veces asociadas a puntos triples.

En general se puede decir que la subestructura interna de deformación 
depende de la energía de fallas de apilamiento. En materiales de SFE baja se ob­
serva una formación de celdas más difusa y apenas reconocible, como en latón 
o acero inoxidable, mientras en materiales de alta SFE como níquel o aluminio, 
las celdas están claramente formadas y su interior sin dislocaciones (3).

Todos estos fenómenos dependen además de la temperatura de deforma­
ción pero,a temperaturas de deformación baja con respecto al punto de fusión, los
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fenómenos no dependen de activación térmica.

3 . -  Un material policristallno puede tener sus granos orientados al a- 
zar o con una orientación preferencial, es decir que la orientación de ellos es 
más frecuente en ciertas direcciones que en otras. Esta orientación preferencial 
se denomina en general textura.

Las texturas se describen mediante figuras polares. Una figura polar 
se obtiene representando en una proyección estereográfica, orientada con res­
pecto a un sistema de ejes de referencia, la densidad de polos de un cierto tipo. 
La figura 1 corresponde a la figura polar de una chapa de Fe-61 con una textura 
£ llO j { 1 0 0 ^  . Se representa la densidad de p o lo s { l0 0 }  en un sistema de 

referenoia formado por la dirección y el plano de laminación.

Figura 1
Textura de G o ss^ lio j^100^ : esquema y figura polar
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El procesado de un metal desde su obtención como lingote colado hasta 
la chapa o alambre final afecta su textura y por lo tanto aquellas de su propie­
dades que dependen de la direccionalidad de sus cristales.

Cuando un policristal orientado al azar, es deformado plásticamente los 
diferentes granos rotan de forma tal, que el policristal adquiere una orientación 
preferencial, que se denomina textura de deformación.

Los factores más importantes de los que dependen las texturas de de­
formación son los siguientes:

a) La estructura cristalina del metal por cuanto ésta es la que fija los siste­
mas de deformación posibles.

b) El carácter de la deformación aplicada, tracción o compresión, o el méto­
do de conformación usando trefilado, laminado, etc ., por cuando éste se­
lecciona los sistemas operativos entre ios de deformación posibles y fija la 
distribución de deformaciones en el volumen de material deformado.

c) La temperatura de deformación, el porcentaje de deformación y la micro- 
estructura del material también afectan la selección de los sistemas opera­
tivos de deformación. Una textura de deformación tiene componentes prin­
cipales y componentes menores entendiéndose por ello a las zonas de la fi­
gura polar que tienen densidad de polos en mayor o menor grado por enci­
ma del promedio.

Las componentes menores pueden ser zonas de alta deformación cono­
cidas como bandas de plegado.

Las texturas de deformación por laminado de Fe-Si han sido objeto de 
numerosas publicaciones que tratan, monocristales, policristales, laminado en 
caliente, en frío, laminado cruzado y efectos de aleación.

El estudio de la textura de monocristales de orientaciones selecciona­
das permite analizar las rotaciones que tienen lugar a partir de la orientación 
inicial sin los efectos de las condiciones de borde de los granos vecinos que se 
da en los policristales.

Los resultados de monocristales indican que a partir de una gran varie­
dad de orientaciones se llega a la textura final estable (001) (plano de laminación) 
y 110 (dirección de laminación), o bien (111) 112

La figura 2 ilustra un caso de rotación para un cristal inicialmente o - 
rientado como (110) 100 que rota por laminado a (100) 110
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Figura 2

Esquema de la rotación de un cristal

Para una orientación inicial (001) £100} se obtiene un resultado dife­
rente: la textura final es compuesta de dos tipos de orientaciones principales 
(001) £21 Oj . La figura 3 muestra este caso.

Debe entenderse que en todos los casos las texturas pueden ser más o 
menos pronunciadas y que las zonas rotadas no lo son de manera homogénea.
Por esto puede haber componentes menores de la textura que no se describen al 
indicar la misma. Además el efecto de inhomogeneidad de la deformación entre 
la superficie y el interior de las muestras debe tenerse en cuenta y ha sido es­
tudiada de manera limitada.

El laminado a alta temperatura produce efectos diferentes al laminado 
a baja temperatura. A partir de una muestra con orientación (110) Com} se lie­
ga a (111) [112] sin bandas de deformación, y a partir de (001) t io o j  se conser­
va esta orientación (lo que es una aparente contradicción con el comportamiento 
de cristales de otras orientaciones).



Figura 3

Representación esquemática de la textura de deformación en un 
cristal de Fe Si 3% Iniclalmente orientado como (001) [loo] 
deformado 80%por laminación. Usando la orientación (001)£210] 
como ideal, los componentes de la textura se pueden obtener por 
rotación de 3 0 o alrededor del eje [001] ; resulta así una estruc­
tura a bandas separadas por Interfases . (Según Hu)e
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4 .-  Si un metal deformado es calentado lentamente a partir de una 
cierta temperatura, se observan una serie de cambios en sus propiedades. 
Por ejemplo en el caso del níquel (figura 4) se producen cambios de resisti­
vidad eléctrica, dureza y energía almacenada (4).

So
'C
rt

■s
£ .a ®*■» rH<o £) «— 
Ì  á  a

*

 ̂ av sa —v a
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JS

tíN

Figura 4

Diferencia de energía (que representa energía almacenada y li­
berada por Ni deformado) cambios de resistividad eléctrica y 
dureza (4), en función de la temperatura.

La fuerza impulsora para todos estos cambios es la diferencia de 
energía libre entre el metal deformado, o con gran número de defectos, y 
el metal con baja densidad de defectos. El metal deformado tiene del orden 
de 10*® -  1 0 * 2  dislocaciones por centímetro y ei material recris tal izad o 
106 -  1 0 8 .

Los cambios a que nos referimos tienen lugar mediante procesos 
térmicamente activados que describiremos brevemente.

En la figura 4 la curva de energía almacenada tiene dos picos, el 
segundo de los cuales y el más Importante, coincide con una brusca dismi­
nución de la dureza.
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Una observación metalográfica del metal permitiría comprobar que 
no se producen cambios observables a nivel de microscopía óptica hasta la 
temperatura que corresponde a esa brusca disminución de dureza; en ese mo­
mento comienzan a aparecer nuevos granos que crecen a expensas del resto de 
la matriz. Estos nuevos granos tienen las propiedades que corresponden a un 
metal no-deformado, el material se dice ha recristalizado.

Los cambios anteriores a la recristalización se conocen como recu­
peración (recovery). Estos cambios están asociados a la eliminación y rearre- 
blo de los defectos introducidos durante la deformación pero sin aparición de 
nuevos granos.

Los defectos puntuales en exceso, con respecto a los defectos en equi­
librio térmico, que se introducen durante la deformación, se eliminan en esta 
etapa de recuperación.

El rearreglo más simple de dislocaciones es la poligonización que 
consiste en un re ordena miento de dislocaciones que forman paredes, lo que 
disminuye la energía elástica del sistema.

Durante la recuperación, la estructura de celdas de dislocaciones re­
sultante de la deformación va cambiando y se ordena progresivamente hasta 
que en un momento dado, en algunos lugares de la red comienza la recristali­
zación.

Es hoy evidente que el origen de los núcleos de recristalización está 
dado por la coalescencia de sub-granos o coalescencLa de celdas de la sub-es- 
tructura (5). De esta manera los procesos de recuperación están relacionados 
a la formación de los núcleos de recristalización.

Las dos posibilidades analizadas por Li están indicadas en la figura 5. 
La primera de ellas no conduce a nuevas orientaciones de los sub-granos, la 
segunda sí. Esto es importante en el entendimiento de las texturas de recrista­
lización.

La coalescencia de los sucesivos granos va produciendo una desorien­
tación más marcada entre este grano limpio y el resto de los sub-granos más 
pequeños. En ese momento el núcleo de recristalización está listo para crecer.
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Coalescencia por rotación de sub-granos según Li (4)

Figura 5

5 .-  La re^r totalización es un fenómeno muy estudiado en metales,
se puede dar una serie de reglas, según Cahn (6):

1) Un mínimo de deformación es necesario para iniciar la recrlstallzación.

2) A menores deformaciones corresponden mayores temperaturas de recris-  
tallzaclón.

3) Un incremento del tiempo de recocido disminuye la temperatura requerida 
para la recristalización.

4) El tamaño de grano final depende principalmente del grado de deformación 
y en menor proporción de la temperatura de recocido. Este tamaño es me­
nor para mayores deformaciones.
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5) A mayor tamaño de grano inicial, mayor es la deformación requerida para 
dar temperaturas y tiempos de recristalización equivalentes.

6) Las cantidades de deformación requeridas para dar endurecimientos equi­
valentes aumentan al aumentar la temperatura de deformación. En conse­
cuencia, mayores temperaturas de deformación resultan en mayor tamaño 
de grano final y temperaturas de recrlstalización más altas.

Todas estas reglas pueden entenderse si se parte de que la recristali­
zación es un proceso de nucleación y crecimiento térmicamente activado. La 
nucleación requiere la existencia de zonas deformadas (Regla 1) y el crecimien­
to de estos núcleos requiere una temperatura de recocido mínima (Reglas 2 y 3).

La cinética de recrlstalización, es decir la variación de la fracción re - 
cristalizada en función del tiempo, a temperatura constante, dá una curva sig- 
mordal del tipo X = 1 -exp (-B ^ ) donde X es la fracción recristalizada, t el 
tiempo y B y k constantes. La figura 6 muestra una curva tfpica de cinética de 
recrlstalización (7). La primera parte de la curva corresponde al crecimiento 
de los núcleos lejos unos de otros y luego la cinética se va frenando a medida 
que los granos que crecen e interfieren unos con otros, y va quedando poco ma­
terial sin transformar.

/.0c

O.t
M
ftV
6.2

0 JO00 *000 €000 9000 t/segj

Figura 6

Fricción recristalizada en función del tiempo a temperatura 
constante (350°C) para aluminio deformado 50% (7)

La temperatura de recristalización (Tr ) se define arbitrariamente 
como aquélla para la que en una hora se obtiene una recristalización comple­
ta del material. Esta definición es correcta dado que se trata de un proceso 
térmicamente activado, por lo que el t (tiempo para una fracción transforma­
da dada) varía como -Q/RT CQn ia temperatura. Donde Q es la energía de
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activación del proceso, en general la energía de activación para difusión en bor­
de de grano y T la temperatura absoluta de recocido. Variando T varía rápida­
mente el tiempo requerido para recristalización, con lo que la definición de T r 
es válida.

Los datos experimentales de recristalización se presentan en forma de 
diagramas de recristalización donde se indica: temperatura -  tamaño de grano -  
% de deformación. Se toma como parámetro el tiempo: en general una hora (figu­
ra 7).

5
va 
i

1 ¿É a S S B S B á a á rá 'i
V m ¿ i u . V  7 ' 7 / 'soe f0'£ÓSO4O3¿> V / o

b

Figura 7

Diagramas de recristalización para Al y Cu (8)

Estos diagramas son en realidad una presentación gráfica de datos ex­
perimentales y deben tenerse en cuenta las condiciones en que éstos fueron obte­
nidos, por ejemplo: grado de pureza del metal, tamaño de grano inicial, tipo de 
deformación dada, etc.

Estos diagramas son muy útiles como una guía para predecir el compor­
tamiento de los metales, en particular su tamaño de grano luego de recocidos.

6. - Una vez que la recristalización es completa si se continúa el reco­
cido, se observa un crecimiento de grano. Analizaremos las características de 
este crecimiento.
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Un policristai metálico bien recocido está formado en general por un 
conjunto de granos equiaxiales de tamaño más o menos parejo. Si este policris­
tai se callenta hasta una temperatura adecuada algunos granos comienzan a c re ­
cer a expensas de otros. El mismo tipo de fenómeno se observa en una espuma. 
C .S . Smith realizó hace años una serie de ensayos observando una espuma con­
tenida en un recipiente cerrado (9). Los granos de mayor número de lados c re ­
cen a expensas de los de menor número y el desplazamiento de los límites de 
granos es en la dirección del centro de curvatura de los granos.

El crecimiento de granos es un proceso de migración de los límites de 
grano térmicamente activado y la fuerza impulsora para el proceso es la dismi­
nución del total de energía interfacial existente.

Al auihentar el tamaño de grano el area total de límites de grano va 
disminuyendo y por lo tanto, se pasa de un estado de mayor a menor energía li­
bre .

•

En ciertos casos se ha observado un tipo particular de crecimiento de 
grano que consiste en que algunos granos crecen desmesuradamente a expensas 
del resto de los granos que continúan su crecimiento normal. El proceso conti­
núa hasta que todos los granos con crecimiento normal son absorbidos por los 
granos con crecimiento desmesurado. Este proceso se denomina recristaliza­
ción secundarla. La figura 8 muestra un ejemplo, según May y Turnbull (10)

tOO 300 4400 4300
c/<f> %P&cr3G/b/o (°C )

Figura 8

Tamaño de grano como función de temperatura (recocido de
1 hora) según May y Turnbull
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Dos chapas de 0.35 mm de espesor de Fe-3% Si fueron laminadas con una reduc­
ción final del 50% en frío. Se cortaron una serie de probetas y cada una fué reco­
cida por 1 hora a una temperatura dada. La figura muestra que para la chapa de 
alta pureza el comportamiento fué normal, aumentando el tamaño de grano con 
la temperatura (chapa no-dopada). La chapa en la que se introdujeron impurezas 
(dopada) a temperatura por encima de 900°C mostró una estructura de grano 
mixta, donde los granos producidos por recristalización secundaria coexistían 
con granos de aumento normal. Aumentando el tiempo de recocido eventualmente 
se puede llegar en esta muestra a una estructura recristalizada totalmente a ta­
maño de grano muy grande .

El proceso de recristalización secundaria tiene las siguientes caracte­
rísticas (3) :

1) Los granos grandes son algunos granos de la estructura primaria que han 
crecido más.

2) La primera etapa de crecimiento de los granos grandes es lenta, hay un pe­
riodo de inducción antes que la recristalización secundaria tenga lugar.

3) Los factores que gobiernan la elección de los granos que deben crecer, y el 
mecanismo de las primeras etapas, son las partes menos entendidas de todo 
el proceso. Es generalmente aceptado que los granos a ser secundarios de­
ben ser más grandes que el promedio de los granos primarios, y deben te­
ner orientaciones que diverjan de la textura primaria principal.

4) Algo debe inhibir el crecimiento normal y uniforme de los granos. Es* sola­
mente cuando el crecimiento normal es muy lento que los granos secundarios 
pueden crecer. Inhibición por fase dispersa, por texturas primarias, o por 
espesor de chapa pueden contribuir concurrentemente.

5) La estructura de recristalización secundaria, una vez completada, a veces 
tiene una textura muy pronunciada.

6) Una temperatura mínima debe ser excedida para que se produzca recristali­
zación secundaria. Los granos más grandes son normalmente producidos jus­
to por arriba de esta temperatura. A temperaturas de recocido mayores los 
granos secundarios resultantes son más chicos.

7) La " driving forcé" de la recristalización secundaria, proviene normalmente 
de la energía de borde de grano (tal como en crecimiento normal). Bajo cier­
tas circunstancias, la energía superficial de los granos también puede contri­
buir.
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Para poder entender mejor el efecto de las impurezas en el desarrollo 
de texturas por recrlstalización secundaria, trataremos de entender la capaci­
dad de las mismas de frenar el movimiento de bordes de grano.

(i) Impurity drag: Diferentes autores han mostrado el efecto retardante 
de las impurezas en solución (impurity drag) sobre el movimiento de los bordes 
de grano. La idea generalmente aceptada para explicar este fenómeno es que las 
impurezas disueltas retardan el movimiento a través de una atracción elástica de 
las impurezas haola la estructura abierta del borde de grano. El borde deberá en­
tonces hacer una de dos cosas:

a) Arrastrar las Impurezas en su movimiento, de modo que su velocidad va a 
estar limitada por la velocidad de difusión de estas impurezas.

b) Pasar a través de las impurezas, en el caso que la concentración de impure­
zas sea baja, o la drivlng forcé o la temperatura sean suficientemente altas.

Se debe notar además, que el efecto de impurezas en la modificación de 
la velocidad de crecimiento de los granos, varfa según la estructura de los bordes 
de granos; y dicha estructura depende de que los granos tengan orientaciones al 
azar u orientaciones preíerenciales.

(11) Efecto de precipitados en el crecimiento de grano: Un precipitado ln- 
teractúa con un borde de grano ejerciendo un efecto de frenado. La figura 9.a mues­
tra la configuración inicial en la cual la energía, del borde de grano, proporcional 
a su superficie, y la energfa de interface precipitado-matriz son iguales a la ener­
gía en la configuración ¿p e ro  mayores que la configuración b. En la configuración 
b falta una fracción del borde de grano inicial, ésto es la intersección precipitado- 
borde de grano, y ésto signlfioa que la energía de interfases es menor. Por lo tan-, 
to para pasar de b a c.se requiere una energfa adicional y ésta debe restarse de la 
fuerza Impulsora que actúa para mover el borde de grano.

Figura 9

Esquema de interacción de un precipitado con un borde de grano
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El tamaño, distribución y fracción volumétrica de los precipitados per­
mite variar el efecto retardante de los mismos en el crecimiento de grano.

Cuando se recoce un material con precipitados a temperaturas eleva­
das, el diámetro de grano suele aumentar, y el número de partículas presentes 
disminuir (coarsening), o también puede comenzar a disolverse el precipitado. 
Estos efectos se traducen en que hasta una cierta temperatura el precipitado 
puede inhibir el crecimiento de grano. A temperaturas mayores el precipitado 
se disuelve y el crecimiento normal de grano tiene lugar nuevamente (ver figu­
ra 8).
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II. TRANSFORMACION MASIVA

1. La transformación masiva fué estudiada originariamente por Greninger en 1939 (i) y a 
éi se debe su nombre que deriva del aspecto de "masas" de granos de fase (cúbica de 
caras centradas) que crecían en límites de granos de fase p  (cúbica de cuerpo centrado). Es­
te crecimiento de fase se producía durante el templado desde el campo de fase ^  en pro­
betas de aleación CuAl. Un comportamiento similar se observó posteriormente en aleaciones 
de CuZn (2), CuGa (3), AgZn (4) y AgCd (4). La figura la . corresponde a un caso típico de dia­
grama de equilibrio en el que puede darse la transformación (*) y un esquema de 
la microestructura resultante.

Lo que llamó la atención en estos casos fué que pese al temple enérgico utilizado, por 
ejemplo: agua a Ooc la transformación tenía lugar. Este comportamiento no se solía asociar 
con transformaciones térmicamente activadas sino con transformaciones martensíticas.

Se encontró posteriormente un comportamiento similar en las transformaciones 
(hexagonal compacta) en CuGa (figura Ib) (5) y AgAl (6)(7) y para hierro y sus aleaciones (figu­
ra le )  en el caso de la transformación J (cúbica caras cen tra das)^  Q( (cúbica cuerpo 
centrado) (8). En muchos casos se puede observar (figura 1) (8) que la morfología no era ya la 
original, sin embargo se conservó el nombre de transformación masiva relacionándolo a un me­
canismo de transformación y no ya a una morfología determinada.

2. El estudio experimental de transformaciones masivas se ha realizado mediante: a) obser­
vación directa (films); b) experimentos de templado controlado; c) observación metalográfica y 
orientación cristalográfica.

Existe una buena cantidad de información que fué producida por cada uno de estos métodos 
y la analizaremos indicando sólo los resultados más importantes que haéen al mecanismo de la 
transformación.

a) La observación directa se realizó utilizando metalografía en un hornito especial consis­
tente en una resistencia de chapa de tantalio en alto vacío que permite calentar una muestra 
mientras se la observa en el microscopio sin que su superficie se altere por oxidación (platina 
callente) (9). Las muestras fueron pulidas y kego calentadas en la platina caliente hasta alcanzar 
una temperatura correspondiente al campo de equilibrio de la fase de alta temperatura. En el 
sistema Cu-Ga esto corresponde a la fase (3 (figura Ib). Luego de un tiempo de recocido en fa­
se (?> se enfrió la muestra a una velocidad que se varió de experimento en experimento. Duran­
te todo el proceso se registró mediante una termocupla la temperatura de la muestra yxse filmó 
a través del microscopio. Dado que la fase es activa a la luz polarizada contrasta clara­
mente con la fáse (b y así se pudo observar los oambios de fase tanto por calentamiento, 
como por enfriamiento . Esta observación directa permitió comprobar:

i) que la lnterfase de transformación puede cruzar los límites de granos & , es decir 
que un grano puede crecer en distintos granos ¡(figura 2).

ié 'ii) que existen durante la transformación tanto intérfases de transformación planas como 
curvadas y que la morfología de esta interfase va cambiando a medida que avanza.

iii) que el cambio de volumen de la transformación se acomoda dejando marcas pareci­
das a líneas de deslizamiento y que las últimas partes en transformar pueden presentar el equi­
valente a un rechupe en solidificación (figura 3). Sef pudo comprobar que estas marcas no corres­
pondían a lineas de deslizamiento en fase X*'* y 86 propuso que correspondían a líneas de 
deslizamiento en fase^> en la inmediata vecindad del límite X* , / •

(*) El suscripto m_ denota fase obtenida por transformación masiva.
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iv) Se observó que la transformación por calentamiento posefa características 
similares a las de enfriamiento

v) en algunos casos se observó un crecimiento por escalones que resultaba de la aparición 
de ínterfases inmóviles con lo que el crecimiento en esa dirección se producía por desplazamien­
to de escalones paralelos a esa dirección inmóvil.

En sistemas que permiten suprimir transformaciones que se producen sin cambio decomposi­
ción se han realizado mediciones de energía de activación de crecimiento mediante platina ca­
llente o resistividad eléctrica (10) (11). En estas transformaciones se pasa de estructuras de­
sordenadas a estructuras ordenadas como en AgCd de a ^  (cúbica de cuerpo centrado or­
denada) o a estructuras con un grado de orden diferente como en AgZn de fa! a (trigonal 
ordenada).

En estos casos las muestras se templan y así se retiene la fase Inicial en estado metaes- 
table, luego esta fase se transforma isotérmicamente en una platina previamente estabilizada 
a una temperatura adecuada. La observación metalográfica es realizada continuamente y se 
sacan fotos a intervalos determinados. Luego de un cierto tiempo de observación se cambia 
de temperatura y a la nueva temperatura se continúa sacando fotos. Estos cambios de tempera­
tura se pueden repetir varias veces hasta que no se puedan realizar más observaciones por es­
tar la muestra demasiado transformada. El análisis de las secuencias de fotos permiten medir 
las velocidades a distintas temperaturas y de estos valores obtener la energía de activación ex­
perimental (14). Esto está esquematizado en la figura 4.

Estas medidas se han correlacionado con medidas realizadas por transformación isotér­
mica y saltos de temperatura de cambios de resistividad eléctrica (10) (11) y por dilatometrfa
(12). Los valores así obtenidos coinciden dentro del error experimental con los de platina calien­
te (12). Estos resultados permitieron comprobar además que dentro del error experimental 
las medidas de superficie (platina callente) coinciden con medidas de volumen.

b) En los experimentos de templado se trata de calentar una muestra y enfriarla según 
un ciclo predeterminado alcanzándose en estas experiencias velocidades altas de calentamiento 
y enfriamiento. Se observan las variaciones de microestructura resultantes y la temperatura 
de transformación como función del ciclo a que se somete las muestras (13) (14) (15).

El equipo utilizado es similar al utilizado para demostrar la constancia de la temperatura 
de transformación martensítica (Ms ) hace años y consiste en un pequeño horno de poca inercia 
térmica (figura 5). Una vez alcanzada la temperatura adecuada se templa cortando el calenta­
miento y proyectando sobre la muestra una corriente de gas inerte. La temperatura se regis­
tra con un osciloscoplo o un registrador de alta velocidad mediante una termocupla soldada a 
la muestra.

Se han medido las variaciones de temperatura de transformación (T j)  con la velocidad 
de enfriamiento en numerosos sistemas. La figura 6 muestra un ejemplo típico de una serie 
de mediciones para una aleación de CuGa (16). Se observa que luego de una disminución de TT 
para incrementos de la velocidad de temple se llega a valores de TT aproximadamente constan­
tes. Un enfriamiento más rápido puede suprimir la transformación masiva y entonces se tiene 
una segunda temperatura constante inferior Ms. Este comportamiento fué notado por Gilbert y 
Owen (8) y Blbby y Gordon Parr (17) en hierro puro y aleaciones de hierro. La temperatura 
constante superior fué posteriormente denominada temperatura masiva Ma (16).

Se ha propuesto (17) un diagrama de enfriamiento continuo que corresponde a la forma de 
osla curva, ésto traslada el problema de explicar la curva T-j- = f (V enfriamiento) a explicar 
la forma del diagrama de enfriamiento continuo. Aún no existe una explicación satisfactoria 
para ese fenómeno de aparente estabilización de T^ para el valor Ma.
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c) la  observación metalográfica a posteriori de probetas parcialmente transformadas es 
posible on algunos sistemas como CuZn o AgAl ^(S -+*£¿)y no es posible en otros
como CuGa en los que los restos de fase inicial se transforman martenslticamente.
Es decir en solo algunos casos coexisten a temperatura ambiente la fase final y la fase inicial 
en forma metaestable.

Hasta el presente los trabajos en el sistema CuZn ^ '*4*)son los únicos efectuados. Hull 
y Garwood (2) realizaron observaciones sobre orientación de interfases determinando la orien­
tación de los granos (!) y analizando las trazas en una superficie de las caras de granos ; 
no pudieron identificar las facetas de estos granos con orientaciones definidas de (3 . Hawbolt 
y Massalskl (18) analizaron la existencia de una relación cristalográfica racional entre o( y (5. 
por difracción de electrones en áreas seleccionadas. Las muestras contenían granos &. distri­
buidos en el Interior y en los bordes de los granos originales. Luego de analizar una serie 
de paredes de granos encontraron que el triángulo estereográfico representando la orientación 
de los granos (?) quedaba cubierto por polos de 0( al azar, concluyendo que no había relación 
de orientación. Estos autores, además, no encontraron dislocaciones interfaciales * en las 
caras de los granos parcialmente transformados. De estos resultados y de los de Hull y
Garwood se concluye que en este caso ( CuZn ) no hay relación de orientación racional.
Resultados preliminares con Rayos X e n í , CuGa]tampoco indican relación de orienta­
ción (19).

Las observaciones de microscopía óptica con luz polarizada (figura 7) o con microscopía 
electrónica (figura 8) coinciden en señalar que los granos de fáses producto de una transforma­
ción masiva tienen una marcada subes truc tura. Se observan en la figura 8 en la aleación CuGa 
que los subgranos presentan pocas dislocaciones en su interior. En hierro y sus aleaciones con 
bajo contenido de carbono se obtiene una subestructura similar a la Figura 8 cuando se produce 
una transformación masiva.

3. Los mecanismos de las transformaciones masivas a consecuencia de los-trabajos experi­
mentales mencionados en 2, se han aclarado en buena medida. Trataremos la nucleación y el 
crecimiento poniendo énfasis en los posibles mecanismos que controlan el proceso y las princi­
pales dificultades que aún existen para una teoría más completa.

a) Lia nucleación es aún un tema en controversia. Massalskl y sus asociados (5) (9) (18) 
han propuesto que, dada una reacción, no hay relación cristalográfica determinada entre la fa­
se Inicial y la fase producto, excepto por algunos casos en los que la introducción de una rela­
ción cristalográfica determinada permite explicar algunas características particulares obser- 
das (20). Esta última propuesta basada en observaciones de que granos de producto nucleados 
dentro de; un mismo grano de la fase inicial tenían igual orientación. (20), (figura 9).

Aaronson y asociados (21) han propuesto que la nucleación ?e produce con una relación 
cristalográfica fija entre la fase inicial y la fase producto y que los casos en que ésto no se 
observa se debe a que un grano de fase producto transforma varios granos de la fase inicial y, 
como resultado, en esos granos producto no existe relación de orientación.

Si bien la teoría de nucleación en sólidos no está aún desarrollada en forma adecuada usa­
remos algunos conceptos básicos para analizar esta controversia. La formación de un núcleo 
procede cuando existe una disminución de la energía libre del sistema, de manera que:

0 <  A 6 t ~  +  A.<» + (1)

(*) Se denomina dislocaciones interfaciales a aquéllas dislocaciones que se encuentran en la in­
terfase y que se originan en las diferencias estructurales de las superficies de contacto entre 
ambas fases que forman dicha interfase.
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A una temperatura constante definiremos:

A Ga~*> como el cambio de energía libre por núcleo formado correspondiente a las 
foses de dimensiones macroscópicas y con una densidad de defectos de equilibrio.

A 6&  G como el cambio de energía libre por núcleo requerido por la deformación elásti­
ca y plástica de las fases a y b constreñidas a transformar acomodando el cambio de volumen.

A  G8 como la energía requerida por la creación de la superficie interfacial de un núcleo.

Tanto los términos ^como &C? dependen del volumen del núcleo si bien A &
además depende de la forma del núcleo. El término A  incluye las variaciones debidas a 
los cambios de densidad de defectos que resultan en la fase producto, es decir, la energía 
de deformación almacenada en la fase producto. A  G® depende de la superficie total del 
núcleo y por ende de la orientación del mismo y de la orientación de las interfases núcleo,- 
matriz.

Á & ̂  bDefinido un sistema que transforma a —»  b, en principio la G es independiente 
y A g *  y A  G® son dependientes de la orientación del núcleo. ^ G ^  ha sido ana­
lizado por F.N. Nabarro (22) en cuanto a ser factor determiminte de la forma de los núcleos 
pero hasta ahora no se ha analizado la dependencia de A  G con ^  orientación y forma 
del núcleo considerando requerimientos de energía para la deformación plástica que muchos 
núcleo? requieren en casos reales.

El término considerado más importante es A g 8 y así se ha usado inclusive para ex­
plicar formas de cristales creciendo en estado sólido como allotriomorfos de ferrita en aus- 
tenita (23).

La minimización deAG8 requiere una relación de orientación racional entre fase produc­
to y matriz y esta relación se ha comprobado en gran cantidad de transformaciones en los más 
variados sistemas (24). Esa es, evidentemente, la base de los argumentos de H.Aaronson y 

asociados (21).

Si A g® se minimiza para ciertas orientaciones éstas serán más probables. Este argu­
mento es válido si bien debe tenerse én cuenta que el número de orientaciones que pueden dar 
valores de A g 8 próximos unos a otros puede ser grande. Es decir, en un sistema podrían dar­
se n orientaciones entre a y b que den valores de A g®  en un entorno de A g®  pequeño, ésto 
tendría como consecuencla que la orientación de b en a apareciera al azar. Es evidente que 
si disminuimos el tamaño del núcleo a dimensiones atómicas A Gs se transforma en el tér­
mino determinante de Ag^, pero en ese caso la definición misma de interfáse deja de tener 
validez y el cálculo de las orientaciones para las que A g 8 se minimiza no puede realizarse 
con precisión. De ésto se puede concluir que, a partir de cálculos teóricos, aún no se puede 
resolver si la transformación masiva se produce o no a partir de núcleos con orientación de­
terminada .

Existe además una dificultad para estudiar experimentalmente la etapa de nucleación 
en estas transformaciones, dificultad que, por otra parte, existe también en la transformación 
martensftica; esto es, que el número de núcleos presente por unidad de volumen es muy pe­
queño. Los estudios de nucleación en sólidos en sistemas como Al 4% Cu o AlZn están facili­
tados porque la fracción en volumen de las zonas de Guinier-Preston es apreclable. En casos 
de transformación masiva dicha fracción es indetectable durante las etapas de nucleación y 
ésto implica que sólo se puede inferir sobre la etapa de nucleación a partir del análisis de ' 
muestras transformadas en una fracción importante.

En conclusión se puede decir que los datos experimentales obtenidos no son aún suficien­
tes para resolver este problema que creemos permanecerá aún sin aclarar hasta que sean rea­
lizadas nuevas y más precisas determinaciones de relaciones de orientación cristalográfica
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en muestras parcialmente transformadas.

b ) Está aceptado, prácticamente por todos los autores, que el crecimiento en una trans­
formación masiva resulta de la transferencia térmicamente activada de átomos que pasan in­
dividualmente en la interfase de transformación de las posiciones que ocupan en la fase inicial 
a las que corresponden a la fase final. Se acepta también que la interfase de transformación 
activa, es decir que avanza, es equivalente a una interfase desordenada o de gran ángulo.

1.a velocidad de avance de la interfase de transformación se puede calcular usando el 
mismo formalismo desarrollado por Burke y Turnbull para recristalización (25). Este forma­
lismo eslá basado en la teoría del "complejo activado^' desarrollada por Eyring antes de 1939 
para reacciones químicas (26). Esencialmente, se calcula la probabilidad dada por la estadís­
tica de Boltzmann de que un átomo pase del estado inicial al final a través de un estado inter- 
m edio de mayor energía denominado estado activado. La diferencia de energía Ubre entre el 
estado inicial y el final Ga"*k es la fuerza, impulsora de la reacción. La expresión que resu 
ta es (1 0);

v= t i  A ' o  e *p (4 g >') a x p ( - j$ ) [ t - e * p
donde
v - velocidad de la interfase 
k,h -  constantes de Boltzmann y Planck 
A h * . A S* = entalpia y entropía de activación 
D - distancia promedio de avance por salto
A ' = Fracción de átomos que intentan saltar con respecto al total de átomos que están en la 

interfase 
T = temperatura en °K

A partir de los datos experimentales de velocidad de interfa-tes x distintas temperaturas 
se pueden calcular H* y A 1 exp . Esto se realiza a partir de la ecuación 2 re -
agrupada de la manera siguiente : '

kJ a1 e x p (4 f )  [ i -  e x p í - ^ r ) )  ~ y' ^  ^  3
representando jL Y como función de 1 /T . Estos valeres de A  H* difieren poco de los valo­
res de Q como los ya indicados en ia Fig. 4. Además se puede obtener A ' exp(&,$>*/f^ ) 
que parece variar según las transformaciones vayan o no acompañadas de cambio de orden 
(27) (11).

lia comparación de los ^  H* de transformación con los de difusión en bordes de grano 
para las mismas aleaciones ha sido hecha en los sistemas CuZn (14), AgZn (11) y AgCd (10) 
y todo parece indicar que ambos valores son similares. Esto indica que el proceso de transfe­
rencia en esta transformación es el mismo que para difusión en bordes de grano. Debe hacer­
se notar sin embargo que estas comparaciones -no fueron realizadas utilizando medidas de 
difusión obtenidas en condiciones similares a las de transformación y que por lo tanto sus 
conclusiones sólo corresponden a un orden de magnitud del problema faltando aún experimen­
tos que permitan una comprobación más completa.

Al mecanismo atomístico indicado dete sobre imponerse las condiciones macroscópicas 
do la transformación. Factores macroscópicos van modificando la transformación. I.os fac­
tores más importantes que al cabo de resaltos van variando las condiciones microscópicas del 
proceso, son:

a) el cambio progresivo de estructura interfacial que puede modificar A fe x p ) y
(L J
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asf frenar o acelerar una inte ría se dada.

b) El efecto del cambio de volumen que puede generar vacancias en la vecindad de la 
interfase si es una transformación con contracción de volumen (10). Este cambio puede resul­
tar en una aceleración de la difusión en esta zona y asf acelerar efectos de segregación de po­
lutos y aniquilación o trepado de dislocaciones.

c) Las tensiones generadas por el cambio de volumen pueden producir deformación plás­
tica en la fase inicial que rodea a los granos de fase producto. Parte de las dislocaciones gene­
radas podrán ser eliminadas al avanzar la interfase de transformación y parte se incorporará
a la fase producto. Alternativamente este avance tendrá sólo el efecto de aumentar las disloca­
ciones en la fáse producto.

Todos estos efectos conducen a variaciones de la subestructura final de la fase producto 
que tiene lmportanola en lo que hace a las propiedades mecánicas de muestras transformadas.

EPIGRAFE DE LAS FIGURAS

Figura 1 Tipos de diagramas de equilibrio binarios donde se han observado transforma­
ciones masivas. .
a) Transformación en diagramas tipo CuZn (2) (18)
b) Transformación en diagramas tipo CuGa (5) (9)
c) Transformación en diagramas tipo aleaciones de hierro (8) (17)

Figura 2 Esquema de un producto de transformación masiva creciendo en varios granos: 
no se requiere una relación de orientación dada para este crecimiento.

Figura 3 Transformación masiva en una aleación Cu 23.7 (9)
a) muestra después de la transformación, se indican con flechas las direcciones 

de crecimiento.
b) Interferometría de la misma zona mostrando la depresión en la superficie que 

resultó de la transformación.

Figura 4 Esquema de obtención de energfa de activación de crecimiento en AgZn (11).

Figura 5 Equipo de templado rápido.

Figura 6 Temperaturas de arresto térmico como función de la velocidad de temple para 
una aleación Cu 23.7 at% Ga (16).

Figura 7 Aleación Cobre 24% atómico de Galio, templada desde fáse y transformada 
en^n(luz polarizada).

Figura 8 Micro fotografía electrónica por transparencia de la fase f̂/n, en una aleación 
cobre galio templada (27).

Figura 9 Aleación cobre-galio templada en salmuera a 0°C. Obsérvese la microestruc- 
tura en el centro de la muestra.
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PROCESOS TERMICAMENTE ACTIVADOS

I) La experiencia muestra que en procesos térmicamente activados, tanto reactivos
como productos (matriz y fase producto en los metales) coexisten durante La reac 

oión. En general se define como velocidad de reacción a /¿4r . donde ^ (Jrj es 
la fracción transformada o sea, ql número de átomos por unidad de volumen que for­
man el producto dividido por el ndraero de ¿tomos disponible al tiempo t = 0.

Para que una reacción se pueda producir, es condición necesaria que el sistema 
evolucione hacia un estado de menor energfa libre, es decir que si:

Q ¡  »> energfa libre en estado Inicial (matriz)

Q  f  «  energfa libre en estado final (producto)

resulta:

AG -  j A C O
donde AG) se denomina fuerza impulsora de la reaoción.

Experimentalmente se observa que en algunos casos aún siendo negativo,
la reaoción no se produce, es decir que existen oíros factores que controlan la reac­
ción. Para analizar estos factores es necesario considerar los estados por los que 
evoluolona el sistema durante la reaoción.

Los estados iniciales y finales del sistema son estados de equilibrio y por lo tan­
to permiten aplicar la termodinámica y estadística en principio sin mayores problema«; 
en oamblo los estados "intermedios" por los ouales pasa el sistema durante la reacctót*, 
no son estados de equilibrio y por lo tanto no permiten ser descrlptos por funciones ter 
modinámlcas bien definidas.

Una forma de superar esta dificultad esencial es considerar la aproximación de 
quasl-equllibrio, donde se supone que uno de los estados intermedios, el espado de 
transición o estado activado, ea un estado de quatii-equilibrio y por lo tanto posee fun­
ciones termodinámicas unívocamente determinadas. El problema cinético de la reac­
ción, se reduce a considerar el equilibrio entre el estado inicial y el estado activado.
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II) El estado activado y la energía libre de activación

El sistema a caüsa de la reacción pasa a un estado de menor energía libre, y es 
razonable suponer que la mayoría de los átomos que participan de la reacción pasan a 
un estado también de menor energía libre, atravesando estados de energía lihre ma­
yor que la correspondiente a ambos estados de equilibrio. Los diferentes estados por 
Los cuales pasa el sistema durante la reacción se indican esquemáticamente en (Fig. 1).

Un átomo en tei estado activado está en un estado inestable y tenderá a ' ’avanzar” 
o "retrocede?" a alguno de los estados de equilibrio más estables. La configuración 
asociada al máximo en la energía libre (Fig. 1) se supone que es el estado activado. 
Evidentemente uña,condición necesaria para que un átomo pueda participar de la reac­
ción^ es que tenga (o adqulerá) la energía la cual se denomina-energía libre de 
activación. La energía Q A le puede ser transmitida al átomo por las vibraciones 
térmicas de los átomos vecinos,- eáte proceso de transferencia de energía térmica se 
denomina activación-térmica. De lo antedicho se puede esperar, que lá velocidad de 
reacción del sistema dependerá tanto de la magnitud de comò del espectro de ener 
gfa térmica dé los átomos que participan en là reacción. 
t . i.-. i

Aunque el concepto de estado activado fue definido en términos de Cf , suele ser 
màis conveniente discutir la termodinámica del estado activado en téntainos de una ener 
gfa interna de activación U *  y de una entropía de activación , donde:

G a = U .» -T S ¿

U _* es definida como la diferencia entre la energía intema del átomo en su esta­
do activado, y la energía interna del átomo en su estado inicial. La emergía interna de 
un sistema puede suponerse compuesta, por la energía potencial de la interacción dé 
los átomos con sus vecinos y por la energía cinética inducida en les átomos por acción 
térmica. Habitualmente se supone que estas dos componentes de la energía potencial 
son aditivas (independientes).

Por condición de equilibrio mecánico, se requiere que Los átomos del sistema en 
BU configuración inicial y final ocupen mínimos de la e&ergfa potencial, coa estas con­
diciones es posible suponer que el cambio de'energía potencial durante La reacción es 
como se indica esquemáticamente en (Fig. 2), donde:

LLj = energía interna (potencial) del átomo en su estado inicial.

= energía interna (potencial) del átoiho en su estado final.

= energía interna (potencial) de activación.

La parte térmica de la energía interna de activación se "suma" a la energía inter­
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na de los átomos tanto en su estado inicial como en su estado activado; si se supone 
que el incremento de energfa es aproximadamente el mismo en ambos estados, resul­
ta que la energía interna de activación (total) no depende de la temperatura.

En cuanto a la entropía de activación , es la diferencia de entropía entre el 
estado activado y el estado inicial.

IH) Distribución de Energía térmica en un sistema de muchas partículas

Cada estado macroscópico del sistema definido por presión, temperatura, ener­
gía interna, etc., corresponde a un número muy grande de estados microscópicos.
¡En mecánica estadística cada estado, microscópico distinguible se denomina complexión, 
•y el número total de complexiones. W  asociado a un estado feermodináamóo dado e§ la 
probabilidad'de ese estado. Por ejemplo, si se trata de un metal puro a una temperatu 
ra de 0°K, los átomos están en su nivel fundamental (mínima energfa) ubicados en sus 
posiciones de la sed; y si ciertos átomos se intercambian de posición, se obtendrá 
otro estado microscópico indistinguible del anterior, con lo -que resulta para este es­
tado cermodinámico macroscópico W  = 1.

En el caso de estar el sistema constituido por dos tipos de átomos, y siendo 
y n2 las respectivas cantidades, el número total de complexiones a una temperatu­
ra de 0°K resulta;

y l  ( n i t - h a ) !  

n,! n2 !

Una suposición básica de la mecánica estadística, es que todas las complexiones 
tienen La misma probabilidad de producirse; además es más probable el estado macros­
cópico que tenga asociado el mayor número de coirplexíones, lo cual oeurre para el ejs 
tado de equilibrio- . r

lúa ecuación de Boltzmann establece la relación de con la entropía

le t l lW  (1)

J< s  conS-leurife de & o l{ 2 t>na.nn
Esta ecuación establece que la entropía 5  eS máxima pata el estado de equili­

brio, condición requerida por la termodinámica.

La entropía total del sistema puede suponerse compuesta de la siguiente manera:
a) una. parte de entropía cbnfiguracional asociada a la distribución de los átomos en la
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red y b) una parte térmica asociada a los diferentes modos en que la energía térmi­
ca puede estar distribuida éntre los átomos.

En un sistema de N partículas idénticas, en el que se supone que H0 partícu­
las tienen energía , Hj partículas tienen £| y así sucesivamente, se tra­
ta de encontrar la distribución más probable, es decir el número más probable H l  
de partículas con uná dada energía . El sistema mencionado cumple con las dos 
condiciones siguientes:

N= J n¡

El número total cíe complexiones en dicho sistetna está dado por:

ÉL\a/ =
n , - /

Y como se dijo anteriormente, la distribución más probable será aquella para la 
cual w  es máximo. Usando la relación de Stirling:

¿n A// — A/ ¿«A/ — SÍ

la ecuación (1) y la relación termodinámica

i 2 §  ' i  =  -L  

7
se puede demostrar que se cumple la siguiente ecuación:

/kk r

’ El factor se denomina Factor de Balzmann.
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IV) Número de Partículas que tienen enf¿rgía suficiente para pasar la
barrera de energía potencial

Considerando al sistema como un sólido que puede ser descripto por el modelo de 
Einsteín, que considera que los /\| átomos del sólido se comportan como 3 N osci­
ladores lineales independientes, y cada oscilador lineal tiene niveles de energía igual­
mente espaciados» se llega a establecer que la fracción de átomos £  , con energía 

a .  o mayor está dada por

r  -  UaÁ t

La simplicidad de este resultado proviene de que el oscilador armónico tiene sus 
niveles separados uniformemente. Para distribuciones más complejas de la energía, 
la expresión de además del factor de Boltzmann incluye términos preexponencia- 
les que a su vez contienen J h y r - Sin embargo la variación de estos factores pre 
exponenciales con Hh y T  ss muehc menor que la variación de la exponencial, y en 
buena aproximación su variación puede despreciarse.

Si la energía de activación no depende de la temperatura, la velocidad de la reac- 
pión será proporcional a:

-  La frecuencia \) con que cada átomo "intenta*1 atravesar la barrera de poten­
cial.

-  La fracción de átomos £  que en el estado inicial tienen la suficiente energía 
para atravesar la barrera.

-  La probabilidad p de que se cumplan las condiciones, por ejemplo, geométri 
cas para que el proceso tenga lugar.

La velocidad de reacción a temperatura constante se puede expresar!

¿ t»  ~  Ua/a t
JÜZ =  t> x U  <2>
d t r

La probabilidad fP está dada por

r  v ix
donde YJÁ es el número de complexiones del estado activado, y w z  es el número 
de complexiones del estado inicial. Usando la ecuación (1) se obtiene;
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'k
P -  e

y reemplazando en la ecuación (2) resulta para la velocidad de reacción la siguiente 
expresión:' sA / -u.>/k

. <£
J z  6  ,  •

-  Á r

La ecuación (3) es el resultado más concreto de la teoría de quasi-equiiibrio.

V) Teoría del Estado de transición o del complejo activado

La teoría del complejo activado es también una teoría de quasi-equiiibrio que su­
pone equilibrio entre el estado inicial de los átomos y el estado activado de los mis­
mos. Se define como estado de transición a todas las configuraciones correspondientes 
en una distancia arbitraria S" como se indica esquemáticamente en la figura 2 . El 
estado de transición se supone un estado real con funciones termodinámicas bien defi­
nidas. En la teoría del estado de transición, la velocidad de reacción resulta dada por 
el producto de la concentración de "complejo activado" por la frecuencia conque
cruza la barrera, es decir:

¿2 _ c A. IZr 
d fc ( f

l/~ = velocidad media del complejo activado en la distancia S  .

donde

distancia arbitraria sobre la curva de energía libre en la dirección 
en que se produce la reacción (coordenada de reacción).

A partir de estos conceptos se llega a la siguiente expresión:

K . ± I  & ^ / k T
h  <4)
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donde

K> = velocidad absoluta de reacción.

kT■™r** = coastanfce universal, frecuencia con que el complejo activado cru- 
"  za la barrera.

h  = constante de Planck.

Lá ecuación' (4) también puede expresarse de la siguiente forma:

¿ J. e . &

Sí se supone qüe en un sólido el cambio de energía interna es muy aproximadamente 
igual al cambió de entalpia: o calor total, resalta:

v  L t  Ŝ k ^  fkT K -  kJ. e . <£
h  <5)

Se destaca qüe el resultado de la teoría-del estado de transición, ecuación (5), es 
muy similar al dé la simple teoría de quasi-equilibrio previa, ecuación (3). La dife­
rencia en el resultado final de ambas teorías es el término dependiente de lá tempera­
tura fuera de la exponencial en la ecuación (5). ’ ’

VI) Aplicación dé la Teoría del Complejo activado para describir la 
cinética de migración de una interfase

La energía libre de cada átomo que participa en la reacción, en sus diferentes 
configuraciones se representa esquemáticamente en la figura 3. Un esta figura ¿L  y 
to representan lugares a ambos lados de la interfase.

De acuerdo a la teoría del complejo activado, se supone que la frecuencia de sal­
to en la dirección h —GL es;

f  = Jsl e " ^ MT
Tb-*~ L
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y la frecuencia de salto en la dirección A -X  es:

/  , =  i r  e  ^ 7^
J Í . . A  h

de donde la frecuencia con que ios átomos se transfieren a través de la interfase, re-

- « t 7 -  *% r

t - L z U - ? ( • - *  J

Si se supone que la interfase avanza una distancia & por cada salto atómico a tra­
vés de la interfase, y es la fracción de átomos que participa de la reacción en la 
interfase, la velocidad de avance V de la interfase se puede expresar en la forma si­
guiente:

- % r l
v =  a í k r j j -  e.  J e

VII) Valor Experimental de la energía de activación

Representando gráficamente

t*  V £¿5 . -^ r

se obtiene un valor experimental G . de la energía de activación, a partir de medidas 
de la pendiente. El valor de S i se puede considerar como el valor de , sólo si
en la reacción opera un tipo único de proceso térmicamente activado en el rango de 
temperaturas considerado. En caso en que varios procesos térmicamente activados 
actúen simultáneamente, S¿ resulta ser una función de las diferentes energías de 
activación y debe tenerse especial cuidado al comparar su valor con el de LC  ̂ .

En cuanto a la entropía de activación , su cálculo resulta difícil, especial­
mente para el estado activado, dado que no es posible precisar la configuración atómi­
ca en el estado activado.

La evaluación de 3 ^  a partir de los datos experimentales es también difícil, 
dado que depende de la ordenada al origen en el gráfico mencionado anteriormente, y 
ésta es dependiente de la temperatura y de la técnica usada en la medición de las ve­
locidades de reacción.
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DIFUSION EN SOLIDOS

Se denomina difusión al transporte térmicamente activado de los átomos, en una 
muestra macroscópica este transporte puede tener lugar por los siguientes mecanis­
mos:

-  difusión en volumen, o sea, desplazamiento de los átomos en la red.

-  difusión en la superficie.

- difusión en borde de grano.

-  difusión a lo largo de dislocaciones u otros defectos lineales.

Cada uno de estos procesos está caracterizado en general, por un valor de la ener 
gía de activación. Desde el punto de vista teórioo y experimental, la difusión en volu­
men es más fácil de estudiar, por la regularidad atómica (configuracional) que presen 
ta.

La difusión es formalmente similar a la conducción del calor, y consecuente con 
esta analogía, Fick propuso que el flujo de difusión es proporcional al gradiente de 
concentración, de la misma forma que el flujo de calor es proporcional al gradiente 
de temperatura.

Para una direcolón (por ejemplo X  ) flujo se describe por la ecuación siguien­
te:

(primera ley de Fick) (1)

donde:

.J^ »  flujo de átomos en la dirección V  (número de átomos que pasan a tra­
vés de una superficie de 1 cm2 normal a la dirección X  > P°r segundo)

C  -  concentración de la sustancia que difunde (átomos/cm3)

-  coeficiente de difusión en la dirección X , sus unidades son (cm2/seg).

El signo negativo indica que el flujo es en la dirección que tiende a reducir el gra­
diente.
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La ley de Fick fue propuesta en forma empírica, pero también puede ser deduci­
da a partir del siguiente modelo;

■Se supone que la difusión es el resultado de los saltos, sin ninguna, correlación,
- de cada átomo en la red, y que A  y B» , como se indica esquemáticamente en ía fig. 

1, son dos planos transversales a la direacion X , donde es la distancia de sal­
to. Si la concentración en el plano A es , el número de átomos en el plano A 
será > de la misma forma, la concentración en el plano £> será &x. .
Se supone también que la frecuencia de salto en cualquier dirección de cada átomo es 
y) , y que e& la probabilidad' de que el salto sea en la dirección X •

De eáta manera al flujo resulta:

Si C A— ée muy pequeño, se puede aproximar:

c » - c b  =  - ^ d x

2

Los valores de y i?*  son características de la estructura, tel valor de 
depende del mecanismo que opere durante el proceso de difusión.

La primera ley de Fiek puede ser aplicada texperimentaimente, sólo si existe flu­
jo estacionario, es decir, que en cada punto se cumple la condición siguiente:

o

X

La ecuación para flujo nó estacionario se deriva de la ecuación (1), considerando 
la relación del incremento del número de átomos

1 c .
'c l't

en la unidad de volumen de la muestra. Este incremento es igual a la diferencia entre 
el flujo que entra y el flujo que sale de dibho volumen. Si se toma una muestra con sec­
ción transversal unitaria, como se indica, esquemáticamente en la fig. 2, la unidad de 
volumen queda determinada por dos planos separados por una distancia unitaria, ¿C/X = 1.
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La ecuación para ñujo no estacionario se puede escribir:

En caso de tratarse de un medio isotrópico, se tiene:

Dx =  D
El problema puramente matemático de dar soluciones a la segunda ley de Fick, 

para diferentes condiciones iniciales y de contorno, ha sido desarrollado para difusión 
atómica y también para conducción de calor. En difusión se distinguen varios coefi­
cientes de difusión, asf, en un metal puro el coeficiente de difusión se denomina coe­
ficiente de autodifusión, y para determinarlo se una un trazador radioactivo, o isótopo 
del metal es estudio. En una aleación homogénea, la autodifusión de cada componente 
también se puede medir usando trazadores radioactivos, que dan para una dada compo 
sición los coeficientes de difusión de cada elemento.

La difusión en aleaciones no homogéneas se denomina difusión química, y se ma­
nifiesta por la gradual desaparición de los gradientes de concentración. Aunque técni­
camente la difusión química es el fenómeno de difusión más importante, desde el pun­
to de vista experimental y teórico es el más difícil de entender. La velocidad de difu­
sión en un gradiente químico, «s  una función tanto de los coeficientes de difusión de 
los componentes, como de la composición y propiedades termodinámicas del sistema. 
Pero dado que existen soluciones matemáticas para las ecuaciones de Fick, es conve­
niente expresar también la difusión qufmica por medio de ecuaciones que tienen la 
"forma” de las leyes de Fick.

Experimentalmente el principal objeto en difusión, es la determinación dél coefi­
ciente de difusión y su dependencia con ciertas variables (composición, temperatura, 
etc.). Los coeficientes de autodifusión son los que permiten ser determinados con ma­
yor precisión usando trazadores radioactivos. Un método muy usado consiste en depo­
sitar en la superficie de la muestra, una capa muy delgada del material que va a di­
fundir, y provocar la difusión recociendo la muestra a una temperatura " f  adecuada 
durante un tiempo ^ .

Después del recocido se mide la concentración del trazador en ftinóión de lape-
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netración a partir de la superficie depositada antes del recocido. Si la muestra es su­
ficientemente larga en la dirección dél flujo, la solución de la ecuación (1) es:

donde:

= es la concentración a la distancia X  después del tiempo a una dada
 ̂ temperatura.

M  os una constante.

gráficamente • X  se Obtiene un gráficoRepresentando 
bori pendiente

a partir de la oual se calcula el'valor del coeficiente de difusión .

La dependencia con lá ‘temperatura dejos coeficientes de difusión, es en general de 
la forma Arrhenius:

_  a
.r ■ k r

b ^ b o  « S

donde:

T--, temperatura en °K 

Do = factor dé frecuencia

= energía de activación experimental

Los valores de ^  y aóh determinados a partir del gráfico

—L -
T
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M o d e l o s  a t ó m i c o s  de d i f u s i ó n :

Algunos de los modelos atómicos que se han propuesto para explicar la difusión 
en metales de estructura cúbica, son los siguientes:

a) Mecanismo de intercambio por anillo: en este modelo el átomo que difunde, 
intercambia posiciones en la red, mediante una rotación correlacionada de dos o más 
átomos. El flujo de átomos en una dirección es balanceada por un flujo en la dirección 
opuesta. En la fig. 3a, se muestran ejemplos del mecanismo de anillo para el caso de 
dos y cuatro átomos.

b) Difusión por intersticiales: en este modelo la difusión se realiza por medio de 
defectos intersticiales. El átomo que difunde se mueve ocupando posiciones intersti­
ciales o desplazando otros átomos vecinos aposiciones intersticiales, como se indica 
esquemáticamente en la fig. 3b.

c) Difusión por vacancias; el átomo que difunde, intercambia posiciones con va­
cancias en la red. La velocidad de salto a la vacancia puede ser diferente para los di­
ferentes átomos que componen el metal (Fig. 3 c .).

d) Difusión por relajación: el átomo se mueve alrededor de uno o más defectos 
de la red, por arreglo (relajación) de una reglón localmente distorcionada.
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ESTRUCTURA DE BORDE DE GRAÍTOU INTER FASES

La formación y movimiento de bordes de grano es de fundamental interés para el 
estudio de transformaciones (recristalización, cambio de fase, etc.), ya sea por su 
capacidad de almacenar energía como por su habilidad de permitir el cambio de regio­
nes altamente deformadas en otras casi perfectas, o de estructura cristalina diferente. 
Estas propiedades varían mucho con la estructura del borde.

No se cuenta en la actualidad con un modelo de borde de grano que de cuenta de to 
dos los fenómenos observados, sin embargo algunos intentos se han hecho teniendo en 
cuenta algún conjunto de propiedades en particular. A continuación enumeraremos los 
distintos tipos de borde de grano e interfase, y algunos de los modelos tentativos pro­
puestos para su descripción.

B o r d e s  de Gr ano

I) De ángulo pequeño; Modelo de dislocaciones

II) De ángulo grande: a) modelo de estructura amorfa intermedia; b) modelo de 
coincidencias; c) modelos de conjugación total

III) Borde cohe i-ente de macla

Inte r f a s e s

I) Semicoherente

II) Incoherente

III) Coherente

B o r d e s  de Gr a no

I) Borde de grano de ángulo pequeño

La figura 1 a. muestra 2 cristales de simetría cúbica, rotados en ® /i en senti­
dos opaestos con reípecto a un plano de simetría comáa. Estos do* «xtet&let pueden 
ser unidos como Éie muestra en la figura 1 b . , donde observamos zonas de coinciden**
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cia de los dos cristales, y zonas de desarreglo constituidas por dislocaciones de bor­
de que corren a io largo del borde, normalmente al dibujo. El espaciado entre dislo­
caciones está relacionado con el ángulo de rotación de los cristales por

—  =  2  QJUL (1)
cL  ¿

que para ángulo pequeño se reduce a

Á
óL

■= 9  (2)

Dado que la única perturbación del borde es debida a la presencia de dislocacio­
nes, la energía del mismo puede ser fácilmente calculada en función del ángulo @ . 
Como sabemos la energía (E) por unidad de longitud de una dislocación cuyo campo 
de tensiones tiene una distancia de alcance t.fecti/o R es

&U- fZ (3)

d o n d e representa la energía del núcleo de la dislocación y ^  es una cte. que de­
pende del material. Si suponemos que el campo elástico de cada dislocación en el bor­
de tiene un alcance efectivo hasta una distancia B = d, y como se tiene i/cLdisloca­
ciones por unidad de longitud del borde normalmente a las mismas, la energía por 
unidad de área resulta

E l =  3L  + é -  lu h .
cL  « C  fe 6  ©

que puede tomar la forma más conocida

E t, =  E 0 e ( A - f a ó ) (4)

B0 y Adonde w> y A  son constantes.

El modelo de borde de grano de ángulo pequeño como pared de dislocaciones fue 
postulado (1) al comienzo de los estudios teóricos sobre arreglo de dislocaciones, y 
tuvo gran verificación experimental entre 1950 y 1960, (2) (3).

En la figura 2 a., se muestran los datos de tensión superficial para granos rota­
dos alrededor de CooQ en Cu (4). Estos valores se obtuvieron midiendo el ángulo 
diedro que se produce cuando un borde de grano aflora a la superficie del metal, y es 
térmicamente atacado, (ver figura 2 b.).
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II) Borde de grano de ángulo grande

Si bien La ecuación (4) da un aumento de energía con la desorientación entre gra­
nos, deja de dar el valor correcto para desorientaciones mayores que 8o, esto es de­
bido a que al aumentar la desorientación, la distancia entre dislocaciones disminuye 
tanto que el concepto del borde como dislocaciones aisladas carece de sentido.

Tampoco este modelo permite describir otras propiedades de un borde de ángulo 
grande, como ser: alta difusividad atómica y velocidad de migraci^i; fuerte dependen­
cia de la velocidad de migración con el contenido de impurezas, y la orientación del 
borde; comportamiento de fluido viscoso a alta temperatura; poca variación de la ener 
gfa superficial con la orientación del borde, como asf también los descensos bruscos 
de la misma para ciertas orientaciones; etc.

La falta de observaciones más o menos directas que permitan tener una descrip­
ción precisa de la estructura atómica del borde de grano, obligan a probar los distin­
tos modelos, algunos de los cuales transcribiremos a continuación.

II a) Describiremos primero el modelo dado por BolLing (6), en el cual se supone que 
el borde de grano consiste en una región altamente perturbada con una energía 

libre similar a la del líquido. La energfa libre de cada zona del cristal relajado, in- 
teractuante con esta región se forma como la de interfase sólido-lfquido. Se incluye 
además un término que sirve para compensar el error cometido en las apro­
ximaciones anteriores, y que eventualmente pueda expresar la posibilidad de que los 
dos cristales "se vean el uno al otro".

í  =  2  ífsi. La* (>-=■ V  V ^ (5)
/

: energfa libre superficial por unidad de área 

Lo* : Calor latente de fusión por átomo de volumen atómico 

: temperatura de fusión

: ancho del borde de grano en número de átomos

El autor aporta argumentos empíricos que le permiten acotar el valor de (p (/») ) 
y obtener una expresión de Y para el caso de borde estático. Él modelo permite ade 
más un mecanismo de migración que implica un proceso de fusión y solidificación en 
la interfase.
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Si bien el modelo se adaptaría a la descripción de varias de las propiedades de un 
borde de ángulo grande, el desconocimiento de ®  ( A) ), lo limita a ser una mera des­
cripción fenomenológica, con determinación de ciertos parámetros.

Recientemente (7) se propuso un modelo basado en observaciones de microscopía 
electrónica (12) de una estructura f e  C • Según estas observaciones el borde de gramo 
tiene una estructura como la indicada en la figura 3.

La "superficie de grano" está constituida por escalones formados por los planos 
0>0  . El autor no aclara nada sobre la naturaleza de lo que llama "borde de grano". 

Con este modelo se calcula una expresión para la velocidad de migración que depende 
de la orientación relativa de los granos y el borde, pero introduce un número demasía 
do grande de parámetros como para permitir una comparación simple con resultados 
experimentales.

II b) Al estudiarse las texturas de recristalización secundaria en Cu (9) se verificó 
que las prolongaciones de las redes de los granos viejos y nuevos tenían una 

sub-red común, obtenida por rotaciones alrededor de los ejes comunes 
estas se denominaron redes de coincidencias.

Estas redes pueden encentrarse para cualquier grado de desorientación, pero só­
lo cuando la densidad de coincidencias es grande tienen significación especial, y se las 
denomina de Kromberg y Wilson. En la figura 4, se muestra un borde de coincidencia 
que es plano de simetría de los granos rotados alrededor del ¿JOO? (normal al dibu­
jo) en 37°. Los círculos negros forman la sub-red de coincidencias común a los dos 
granos, con densidad 1 en 5.

Debido a la alta densidad de coincidencias, ancho pequeño, y mínima distorsión a 
larga distancia, cabe esperar que estos bordes de grano sean de baja energía. Por es­
ta razón cuando el borde se ve obligado a tomar orientaciones diferentes, varios auto­
res (10) (11) han propuesto que el mismo tenderá a tomar una estructura escalonada, 
tal que la mayor cantidad posible de área, esté constituida por planos de alta coinci­
dencia, como se muestra en la figura 5, para un arreglo bidimensional de un bicristal 
hcc  , con una red de coincidencias dé correspondiente a una rotación de
50, 5o alrededor de un eje

Observaciones en microscopio de campo iónico (11) parecen apoyar la hipótesis 
anterior.

También se ha medido la energía de un borde de grano entre dos cristales de Al- 
0, 46 % p Cu rotados 71° alrededcr^ífO^ , en función del ángulo de inclinación del 
borde con respecto a la dirección , figura 6, (12).

Puede observarse que para- ciertas inclinaciones se presentan mínimos en la
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energía del borde para inclinaciones donde se obtienen bordes simétricos de alta coin 
cidenoia. Se ha señalado también (13) que el modelo primitivo de coincidencias en el 
cual el borde contiene un arreglo periódico de sitios comunes a ambos granos no es 
necesariamente el más estable. La estructura puede relajarse sin cambiar la rela­
ción de orientación mediante traslaciones relativas a las dos redes y por ajuste atómi 
co de las posiciones individuales, de los átomos. La estructura más estable sería la 
que minimiza la energía del borde mediante estos rearreglos.

II c) Se ha descripto un modelo (14) que se basa en el cumplimiento de las siguientes 
condiciones:

1) El ajuste de dos cristales desorientados es completo a lo largo de todo el 
borde para todos los ángulos de desorientación.

2) Las distorsione? en la región de ajuste no exceden los rangos permitidos 
por la red, por ejemplo las producidas por una dislocación, vacancia o inter 
ticial.

3) La longitud del borde debe ser la mínima posible pára ajuste completo.

4) La forma del borde y su posición está sujeta a la condición de que las distar 
ciones en la red en la zona de ajuste sea mínima.

En la figura 8 se muestra la conjugación de dos redes cuadradas para una desorien 
tación de 30°. El borde de grano fue construido siguiendo los puntos de coincidencias 
de las dos redes, donde el ajuste de las celdas fuera el más perfecto, produciendo los 
movimientos de modo necesarios para que la coincidencia de los dos granos en el bor­
de sea completa.

Para el arreglo bidimensional se obtiene como borde una línea quebrada que se 
convierte en una recta para el caso de orientaciones con relación de macla.

Si se aplica este método para desorientaciones pequeñas automáticamente se arri­
ba al modelo de dislocaciones de borde de grano.

Este modelo es el único que da una descripción precisa y unificada del borde da 
grano cualquiera sea el grado de desorientación entre granos.

Los autores lo han aplicado a la descripción de un mecanismo de creep de borde 
de grano.



-  6 -  EBG -

III) Borde coherente de macla

Los bordes de coincidencias definidos anteriormente suelen denominarse maclas 
de alto orden, ya que son planos de simetrfa especular entre ambos granos, lo mismo 
puede decirse de un borde de simétrico de bajo ángulo.

En una macla de primer orden, la coincidencia de ias redes en el plano de macla 
es muy grande, por esta razón se dice que estos bordes son completamente coheren­
tes y se los suele denominar borde coherente de macla.

Incluimos separadamente este tipo de borde porque presenta propiedades muy di­
ferentes que un borde de coincidencia como ser: muy baja energfa libre superficial
(<V2 0  ); muy baja movilidad normalmente a sf mismo.

OÉfc
Dos granos con relación de macla pueden estar unidos a través de una superficie 

que no sea borde coherente de macla, se los denomina borde incoherente de macla y 
podrá ser descripto por alguno de los modelos anteriores.

In te r fa s  e s

I) Incoherente

Si bien es difícil asignar ángulos de desorientación cuando se trata de estructuras 
distintas, a estas interfaces se les asocia una estructura similar a la de un borde de 
grano de ángulo grande en el sentido de que no hay ninguna correspondencia entre los 
cristales de las dos fases en contacto.

Si se asocia a estas interfases una energfa superficial alta, sin embargo en la 
mayoría de casos presenta una energfa menor que la de un borde entre granos distin­
tos de la misma fase (Tabla I) (15). Este comportamiento es contradictorio a primera 
vista ya que además de la energfa estructural hay que agregar a estos bordes un tér­
mino de energfa qufmica debido al cambio de orden en la naturaleza química de loa 
primeros vecinos para loa átomos en la interfase. Se ha hecho notar, sin embargo (15), 
que no hay necesidad topològica para la existencia de dislocaciones en una interfase 
entre cristales con diferente número de coordinación. Aunque esto no significa que las 
mismas deban estar ausentes en tales interfases, es probable que el grado de ajuste 
sea mayor que en un borde de grano.

Las interfases incoherentes se asocian a gran cantidad de transformaciones tér­
micamente activadas (masivas, aló tropic as, controladas por difusión, etc. ).
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C) Semicahe rente

Puede comparárselo con. un borde de grano de ángulo pequeño. Consiste de zonas 
donde las estructuras se ven forzadas elásticamente a la coherencia, separadas por 
zonas de desajuste. Consideremos por ejemplo dos cristales y ^  , de la misma 
estructura y orientación, pero distinto parámetro de red como se muestra en la figu­
ra? a. Vemos que para un cierto número de planos (n) en la fase se verifica una 
coincidencia con un plano equivalente de la fase 0 ( , por lo tanto podemos poner

ff\ CLf$ s

_  J_ _  r
cu t ~ m ~

A & se lo denomina parámetro de desajuste.

Si unimos ahora ambas estructuras, el plano extra en la fase define una dislo­
cación que se llama de desajuste (misfit) , como se muestra en la figura 7 b. La dis­
tancia (d) eatpe estas dislocaciones está dada por

<S
Nótese que esta expresión es formalmente igual a la obtenida para un borde de án­

gulo bajo. Análogamente la energía de estas interfases (** 120 &T& ) puede ser calcu­
lada en base al arreglo de dislocaciones, con el agregado del térmmo de energía quí­
mica.

Al igual que un borde de bajo ángulo tiene asociado un campo de tensiones cuyo 
alcance es inversamente a la diferencia entre parámetros de red.

Cuando el vector de burguers de las dislocaciones yace en la interfase, ésta suele 
llamarse epitáxica. Se presenta en precipitados del tipo Wiedmanstaten y en general 
son favorecidos en la etapa de nucleación.

Si el vector de Burgers de las dislocaciones no yace en la interfase (o éstas son de 
hélice), y los planos de deslizamiento de las mismas, en ambas estructuras tienen una 
intersección común con la interfase, un frente constituido por un conjunto de disloca­
ciones, todas con el mismo vector, podrá moverse por deslizamiento de estas disloca­
ciones.

Este tipo de interfase constituye un ejemplo simple de lo que comúnmente se des­
cribe como interfase deslizante o de tipo martensftico.
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En la figura 9 se muestra el modelo de interfase mar tensita-austenita debido, 
Franck (16).

IH) Coherente

Es comparable con la unión de dos granos de macla a lo largo del plano de macla 
coherente. Las redes coinciden exactamente a lo largo de esta interfase. No es posi­
ble, en general, encontrar planos de coherencia entre estructuras arbitrarias. Los 
únicos casos de ajuste casi exacto son aquellos en que intervienen las estructuras 
y hcP (cuando las distancias interatómicas son iguales), unidas a través del plano oc- 
taedral y basal respectivamente

Si la condición de ajuste no se cumple exactamente, las dos fases pueden forzarse 
elásticamente hacia la coherencia. Esto es posible cuando uno de los cristales está in- 
olufdo en el otro y es muy pequeño (caso de la nucleación). Cuando aumenta el tamaño 
es necesaria la existencia de dislocaciones de ajuste.

Es de baja energía y tiene asociados generalmente campos elásticos de largo al­
cance, que son directamente proporcionados a la diferencia de parámetros de red.

(*)

20
10
10
S
0 ^ » » 111‘ • ■1 y ■ * ■ • • i i| ■f 5 10 15 20

Figura 8

(*) por ejemplo precipitación Widmaastatten
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TABLA I

Sistema T

°C

Interfase 

fase A

entre 

fase B

Borde de 
grano usado 

para composición 
C

Cu-Zn 700 ûf f c c . fi bcc. 0, 78

Tt H t 1 , 0 0

Cu-Al 600 <* ÍCO (S 4 « °i/<< 0, 71

h (î> í c e Y  c c # t/r 0,78

Cu-Sn 750 {e u (l b co <*(<* 0,76

ii J-cc t / f i 1 , 0 0

Cu-Ag 750 o( ( ùl 0, 65

h
fi ( -H ) ^ & / (b 0, 74

Gu-Si 845 o t fc c . (t  b e c « f a 0, 53

h o( / c c fi bùc. 1,18

Fe-C 69,0 > t kec F C *or °< b ( 0i 93

750 o( hcc. Y  ¿ t* 0, 71

950 P  b « ' r f r 0, 74

<*) ce = cúbica compleja 

o r  = octorrómbica
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MIGRACION DE BOJtDES DE GUANO E INTEjKFASES

I) Borde de ángulo pequeño

Se ha observado que un borde de ángulo peqaefio en Zn puede migrar por la acción 
de una tenpión (1), y que esta migración se invierte al invertir la tensión. A baja tempe­
ratura (-196°C) el movimiento es discontinuo, el borde se hace quebrado y disminuye 
la desorientación entre los granos al avanzar el borde. Cuando el borde se detiene hace 
falta un nuevo incremento de la tensión para continuar el movimiento.

A alta temperatura (400°C), el movimiento se hace estacionario manteniendo la 
tensión constante, el borde conserva su caráoter plano y no disminuye la desorientación 
entre los granos con el avance del borde.

Estas propiedades, que son similares a las de deformación de cristales de Zn por 
deslizamiento, a las mismas temperaturas, puede explicarse por el movimiento de una 
pared de dislocaciones bajo la acción de una tenBión, cuando además el proceso está 
asistido por salto térmicamente aativado de barreras a alta temperatura.

Un caso especial de migración de borde de grano de pequeño ángulo corresponde 
a la migraolón producida cuando en el cristal existen impurezas capaces de formar unit 
atmósfera de Cottrell en dislocaciones. Ejemplo de ésto es el caso de hierro con carbo­
no, donde las dislocaciones están rodeadas de una atmósfera de átomos de carbono en 
posiciones intersticiales. Esta atmósfera consiste en una variación de la concentración 
de átomos de carbono cerca de una dislocación debida a la interacción entre átomos de 
carbono y el campo elástico de la dislocación. Esta oonoentración depende de u energía 
de interaoclón dislocación-impureza.

Cuando una dislocación o un grupo de dislocaciones se mueve en un cristal conte ­
niendo átomos de impureza si suponemos ia condición de steady-state, es decir que la 
posición de la atmósfera relativa ai grupo de dislocaciones no oambie con el tiempo, 
será:

/¡r____Q- ____
# " 3 7  c  (i )

donde el primer término corresponde a una velocidad por la interacción dislocación- 
impureza (Movilidad x gradiente - ); el segundo al mismo efecto dado por el
gradiente de concentración y éJx, ¡y; velocidades de una dislocación y un átomo de 
impureza respectivamente, la condición de steady-state nos da ^T-sa ctj¿. y en (1 ):
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que se podrá resolver si se conoce 0  s decir la energía de interacción en el
plano ^ , y  y suponiendo como hemos hecho dislocaciones paralelas al eje Z. La. ecuación
(2 ) puede asf resolverse y dar el perfil de concentración como función de la velocidad.
Si se define como atmósfera la zona donde U ( es mayor que la energía térmica 
se podrá encontrar integrando las interacciones ’’ átomos de impureza-dislocación” en a?77 
toda la atmósfera, la: fuerza sobre una dislocación. De esto se puede obtener una rela­
ción fuerza-velocidad para el movimiento de una dislocación o de un grupo de disloca­
ciones en un cristal conteniendo átomos de impureza. Esta relación muestra un máximo 
como se puede ver en la figura 1 . (8 ).

Figura 1

H) Barde de ángulo grande

La velocidad de migración estacionaria de un borde de ángulo pequeño bajo la ac­
ción de una tensión constante disminuye a medida que aumenta la desorientación entre 
los granos, hasta que el mismo permanece inmóvil. Sin embaído, sabemos que un bor­
de de grano de ángulo grande es capaz de migrar en presencia de gradientes de energía 
libre (que llamaremos fuerza impulsora).

Comenzaremos por obtener una expresión para la velocidad de avance de un borde 
de ángulo grande (o interfase incoherente), suponiendo que los átomos puedan cruzar el 
borde para agregarse al nuevo cristal, mediante saltos independientes y simultáneos a 
lo largo de toda la superficie (2 ). Supondremos que cada salto atómico sigue un camino 
de reacción que implica sobrepasar una barrera de energía libre como la indicada en la

/a—

Figura 2

J* oc jos- Ks-Aac/off
S& rr/oo a *  Aya
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De acuerdo con la teoría de procesos térmicamente activados, la frecuencia con 
que un átomo es transferido individualmente entre las posiciones proporcio­
nal a

p v  ¿ f p  (1)

donde J\. Qf * es la energía libre de activación por átomo; V  es una frecuóncia de 
salto, que en la Teoría de Eyring toma el valor JJ P es facor de probabili­
dad que tiene en cuenta la posibilidad geométrica del salto, como máximo puede tomar 
el valor 1. Para la transición inversa CK tenemos una expresión similar:

(2 )

La diferencia entre (1) y (2) dará la frecuencia neta de transferencia entre ^  y0(

Finalmente si por cada salto atómico la interfase avanza una distancia A . f obte 
nemos para la velocidad de migración del borde la expresión

y - X p

Si para valores pequeños de A ^  respecto de desarrollamos en se­
rie la exponencial en (3) tenemos la expresión (4)

• ^
Como 4 ^ ^  ^^reemplazando en (4) obtenemos (5)

V i  "X a  y  t f  á J ¿
1 r  & r ^  fu  r  £ r

(4)

(5)

donde Ah* se denomina energía de activación y d t ?  entropía de activación.

En el estado actual de esta teoría SOn parámetros que se
determinan mediante el ajuste de la ecuación (5) con mediciones experimentales de la 
velocidad de migración
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Se sugirió (1) que 4 $ ^  debería tomar valores correspondientes a difusión Bn 
borde de grano; Sin embargo a partir de datos de/yyobtenidos con metales de pureza 
ordinaria se verificó que la movilidad de un borde de grano es varias órdenes de mag­
nitud mayor que las dadas por la energía libre de activación para difusión en volumen.
A pesar de ésto la energía de activación ¿ ir * en estos materiales es igual o mayor que 
la correspondiente a difusión en volumen. Se atribuyó esta anormalidad aimpurezas, 
que retardan la migración del borde relativamente más a baja temperatura que a alta, 
dando como resultado la medición de una "energía de activación aparente" mayor, (3).

De la comparación con valores más recientes obtenidos en materiales de alta pu­
reza (fusión zonal), (Tablal) se ve que efectivamente los "valores de energía de activa­
ción para migración se aproximan bastante bien a los correspondientes a difusión en 
borde de grano.

Por otro lado la expresión (5 )  no describe-la dependencia de con la deso­
rientación entre granos, según observaciones en bordes de coincidencias simétricas.
En Ja figura 3 se representa ia. energía de activación, y en la figura 4 la velocidad de 
migración,~de un borde de grano correspondiente a dos granos-rotados simétricamen­
te alrededor de <Í100^, en un bicristal de'Pb de muy alta pureza (fusión zonal), en 
función dei ángulo &  de desoriaitación entre los mismos, (4).

Tampoco tiene en cuenta la expresión (5) el efecto de frenado por impurezas, que 
según se observa en las "figuras 15 y € tiene un efecto mucho mayor sobre un borde desor­
denado, que sobre un borde entre granos con alta coincidencia (especiales o KW) (5).

Según las ideas actuales un borde de gran ángulo es de alta velocidad, debido a 
la presencia de vacancias, que facilitan 1a movilidad atómica, mientras que un borde de al­
ta coincidencia, debido a que su estructura no-se aparta mucho la cristalina debería ser de 
baja velocidad ya que la movilidad atómica sería la de difusión en volumen. La dependen- 
cia~de ambos bordes con el contenido de impurezas está desacuerdo con el esquema ante­
rior, mientras que la dependencia con 1a orientación indicaría lo contrario. Si bien se 
ha hecho notar que en un borde de coincidencia puede existir movimiento atómico coope­

rativo en un dado plano, es difícil explicar la baja energía de*activación de los mismos. 
Otros autores sostienen que los bordes de coincidencia son realmente lentos "ya que las 
orientaciones“de alta movilidad observadas se apartarr de las relaciones de orientaciones 
ideales, y por lo tanto corresponderían a bordes desordenados.

La idea de que un borde de coincidencia debe ser de baja movilidad se apoya ade­
más en el hecho que los tipos de borde rápidos más ifrecuente-s, no corresponden a las 
orientaciones de mayor coincidencia. Además un borde coherente de macla que puede 
considerarse como un borde de coincidencia especial ( ), de alta densidades 
virtaalmente inmóvil (6 ).

Es interesante mencionar que existe una forma de evadir la alta barrera al cre ­
cimiento que presenta tanto un borde de grano e interfase coherentes, o interfases se - 
micóherentes epitáxicas, al crecimiento normal a 'si mismas. Este es el-mecanismo 
de crecimiento laterial por escalones, ya familiar en el crecimiento a partir de la 
fase líquida o vapor, Figura 7 .
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Las caras amplias del borde son del tipo de dislocaciones de ajuste o coherentes, 
y el escalón tiene estructura altamente desordenada.

Si el movimiento de los escalones es térmicamente activado, debido a~la naturaleza 
indirecta de este proceso, ehcrecimiento esperado- debe su menor que el correspondien­
te a avance continuo de un borde o interfase, desordenados.

Se ha mencionado que el carácter de un borde de grano puede cambiar de acuerdo 
con la magnitud de la fuerza impulsora que produce el movimiento. (7)

Cahn divide a los bordes en crecimiento en difusof (’desordenados) de crecimien­
to continuo (normal a si mismo), o netos (ordenados) de crecimiento por migración 
lateral de escalones ."Este último, señala, requiere la posibilidad de querel borde man­
tenga su estructura ordenada (en equilibrio altamente metaestable), en presencia de una 
fuerza impulsora. Si tal condición no se alcanza el borde tenderá a moverse en forma 
continua.

En general para una fuerza impulsora grande el movimiento tenderá a ser conti­
nuo, qaientras que para crecimiento escalonado, ésta debe ser menor que cierto valor 
crítico.

Para un borde intrínsecamente desordenado este valor crítico puede ser muy ba­
jo , mientras que para un*borde coherente puede ser tan alto que el crecimiento continuo 
sea imposible de alcanzar en la práctica.

TABLA I

Tipo'de
experiencia

Al recrist. 4 4,66 6,23 15,0 34,0 16

Ni migración de BG* 10 4,89 6,55 30,1 6 6 , 8 26,6

Pb migración de BG 210- 3 1,09 -1,57 6 , 0 25,7 15,7

Sn crecimiento de 
BG 1,6x10'’ 3 0,95 -0,47 6 , 0 24,5 9,51

(*) BG : borde de grano



-  6 -  MBGI -

BIBLIOGRAFIA

(1) D.W . BAINDBKIDGE, Acta Met. 2, 322, 1954

(2) D. TUltNBULL, Trans. AIME 191, 661, 1951

(3) Recristalization, Grain growth and Textures, Seminar ASM, 1965

(4) J.W. KUTTE* and K .T. ÄUST, Aota Met. 13, 181, 1965

(5) K .T . AUST and J.W. KUTTEtt, Trans. AIME 215, 119, 1959
" " 215, 820, 1959

(€) G .D . G HA HAM, Trans. AIME 200, 517, 1956 

(7.) J.W . CAHN, Acta Met. 8 , 554, 1960

(8 ) M .J. BOBE-ttTS and W.S. OWEN, Met. Transactions, 1, 3203, Nov. 1970



! \
is

¿a

fc

\ «  
*

\ '  

i  ■

\

\

\
w v

■ i I____ I--I----1------- 1
ta 25 -35 4B
Ib/EW ffC tA  O f Q#/£//TAC/Ort 8  feaAD O S) 

AL/?£-/>£~¿X>/? AT < 100>
F g 3

â W M T /y ^  &£■ OUGVS/rZAC/OSY O  ( G r u jo * )
Ajy**zuzoa* o* <  SQO>

F g. 4

F g. 7



"'S
y
§
«)Vi

I
s
s

s

100 p

!

aooi —

3aeo£s Æsrec/Auis
( UP-At* <»*«> *  \**• (111) 1 } 

itûoioj

Anaacs Z}j¡r£cuG£3£y*Aoo

0,0001
0 0 Z 004 006
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NUCLEACION Y CRECIMIENTO

Se entiende por cinética de una reacción la descripción del progreso de dicha reac 
ción en funoión del tiempo. En general (1) las experiencias y teorías corresponden al 
caso de reacciones a temperatura constante. Nos aproximaremos al problema a través 
del proceso más simple: una reacción isotérmica homogénea, donde la probabilidad de 
que cada zona pequeña transforme en un dado intervalo de tiempo será el mismo en to­
do el volumen no transformado. Es decir para un dado dt, la fracción transformada es 
proporcional al volumen de fase sin transformar al comienzo del intervalo. Para la 
transformación 0 j%:

¿ i  '  «

donde ¡/ = volumen total inicial

volumen de la fracción transformadav K

k  = cte. de proporcionalidad

Integrando:

l ¿ -k t
—  h e  <*>

que podemos ver representada en la curva (a) de la figura 1 .

Para las reacciones de nucleaoión y crecimiento la situación es más compleja. La 
región transformada comienza a formarse en t = Z (período de inducción para la nu- 
cleación), luego del cual comienza a crecer en forma aproximadamente lineal (si el pro 
docto de la transformación tiene igual composición que la fase inicial), hasta que co­
mienza a decrecer por interferencia de granos que crecieron de distintos núcleos, cur­
va (b) de la figura 1 . En esta descripción se supone que todos los núcleos estables de 
la nueva fase están presentes en el comienzo de la transformación.

NUCLEACION

En el caso de Solidificación (2 ) fueron introducidos los conceptos de radio crítico, 
velocidad de nucleaelón, etc. Retomaremos el tema desde el punto de vista de la nucle^
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ción en el estado sólido.

Casi todas las transformaciones de fase en el estado sólido van acompañadas de 
cambios de volumen generándose un campo de tensiones; esto lleva a tener en cuenta 
en el cálculo de la variación de energfa libre, un férmino de energía elástica de defor 
mación.

La variación de energfa libre para la formación de un núcleo será: (1)

• - * (3)

donde ¿ * número de átomos en el EÚcleo

-  energía libre de deformación por átomo 

^ “  energfa libre por átomo

<5 * energfa libre superficial por

de la condición

(ver figura 2 )

obtenemos

(4)

(5)

(6)

Los núcleos de tamaño ¿c están en equilibrio inestable en la matriz o( , los de 
valor ¿ y  ¿c crecerán como fasé p> y ya no serán contados en el proceso de nuclea 
ción, los de valor t < ¿c tienen una probabilidad grande de desaparecer.
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El número de núcleos críticos en equilibrio por u. de volumen es:

= O W  -  ^  (!)
A. i

Usando estos resultados Volmer-Weber (3) desarrollaron una teorfa cuantitativa 
de la velocidad de nucleación, suponiendo que los núcleos se forman como resultado 
de un gran número de fluctuaciones del tipo:

*1
(tj *7, ^  <*3

CXt

(J) o< ¿ c + <*, --> ¿* + 4

donde cí¿ es un embrión que contiene c moléculas o átomos.También suponen que el 
crecimiento del embrión es lo suficientemente lento como para que la distribución de 
embriones sea la correspondiente a un proceso de equilibrio, en una distribución de 
estados estacionaria.

La velocidad de nucleación por unidad de volumen I, para embriones de tamaño 
crftico en esta teorfa es:

2 ;  n  H f ( -  * & r )  ( 9 )

Zc =* factor de colisión por molécula por u. de area del núcleo 

S*~ = area del núcleo

Becker y Doring (4) supusieron una situación más real, que la distribución de em­
briones corresponde a un proceso metaeatable y que embriones de tamaño orftico pue­
den crecer o colapsar con igual probabilidad y además que núoleos de tamaño mayor 
que el crftico tienen alguna probabilidad por pequeña que sea de desaparecer, 
será ahora

( 2 ‘¿ ¡  o(c c  •/■<*'

Usaron una función de distribución de embriones correspondiente a un proceso 
cuasi-estacionario, que no cae abruptamente a cero en ¿ ~ ¿c .



En la figura 3 se puede ver las diferentes distribuciones de ambas teorías; a) Vol- 
mer; b) Becker-Doring.

La velocidad de nucleación en la teoría de Becker-Doring está dada por

X r  S ' Z  -7 (~ (10)

donde ¿  es un factor de no equilibrio, que en este caso está dado por:

(11)

Las expresiones anteriores para la velocidad de nucleación valen para procesos 
desde el estado vapor; para los procesos de nucleación en los estados condensados (li­
quíde-sólido; sólido-sólido) debemos téner en cuenta tu* faííiftinc que contemple la in­
teracción de los átomos con el medio, interacción que está dada por el producto de una 
frecuencia de vibración atómica y un término exponencial que contiene la energía de 
activación para el movimiento de un átomo. Luego la velocidad con que se forma un 
núcleo individual dependerá de la probabilidad de que los átomos adyacentes al núcleo 
puedan incorporársele, que es proporcional a

f i  fci®ne»  ^ * 1  composición, puede identificarse como la energía de activación
para el movimiento de un átomo a través de la interfase, luego la energía de activación 
total para la nucleación será:

Siguiendo un análisis similar al de Becker-Do ring, Turabllll y Fisher (1949) obtu 
vieron para s i cago de nucleación líquido-sólido la expresión

donde ¿  es la energía de activación del proceso de transferencia. Si las fases y

(ver Fig. 4) (12)
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N u c l e a c i ó n  h e t e r o g é n e a

En todos los tratamientos anteriores se ha supuesto nucleación homogénea, es de­
cir, un proceso que ocurre con igual probabilidad en todas las regiones en que puede 
gubdividirse la matriz. En realidad esto ocurre muy pocas veces, a menos de tener 
metales de muy alta pureza y casi libre de defectos. Lo que sucede es que la presen­
cia de impurezas o regiones tensionadas en la red favorece la formación de núcleos 
con energfas de activación mucho menores que en los procesos de nucleación homogé­
nea.

Cuando la energía de deformación no es importante, la nucleación se vé favoreci­
da en procesos donde hay reducción en la energía libre superficial. Supongamos (1) 
una fase o( en contacto con una superficie sólida ( 5  ) -impureza por ejemplo- sobre 
la cual se crea un embrión (Ver fig. 5), calculamos la energfa libre de formación 
de dicho embrión

? « s ( r fis- ^ ) )  (14)

P 3
donde: P r ~ volumen del embrión

?  1* -  area de la superficie de contacto del embrión con la matriz

9 r ' = area de la interfase o(~5 (que se destruye cuando se crea) 
o(Á fis

o j  G ■ o  = energfas libres por u. de area de las distintas interfases.

Y la energfa libre para la formación de un núcleo crftioo ef »
MS/s-**

i r - r j 1
Si ahora analizamos el caso en que la impureza es una superficie plana y el em­

brión de fase es de la forma de un casquete esférico (ver fig. 5), la condición de 
equilibrio estático es :

6 " ^ :  ■+ 9- 7T (16)

Y de consideraciones geométricas podemos hallar los distintos factores /?

a s ; 5  =  j l t  ( 1 7 )

1 ( ?
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Si la comparamos con (4) vemos que el efecto de la superficie S, es reducir la 
energía de formación de un núcleo crítico esférico en un factor

( 2 , - 3  ¿ o  &■ -+ c~r? 9-)
V

Consideremos ahora el caso en que la nucleación se produzca en un borde de grano 
(superficie que separa dos granos). Supongamos que dicha superficie sea plana y que el 
embrión sea de la forma de una lente biconvexa (ver fig. 6 ). Con la elección de esta 
geometría reducimos el problema al caso anterior (fig. 5), pero teniendo en cuenta que 
el equilibrio estático es ahora

(18)

y que la energfa de formación del núcleo será el doble que la dada por la ecuación (17). 
La relación de la energfa libre para la nucleación en borde de grano con la correspon­
diente a nucleación homogénea serás

a«»

con A Ge? para borde de grano

¿C e"  para nucleación homogénea.

Para ei caso de nucleación en arista (unión de tres granos), y suponiendo una con­
figuración de equilibrio en la cual los 3 bordes de grano se encuentran entre s í en ángu­
los de 1 2 0 °, la relación de la energfa libre de nucleación en arista á (Te* y la 
correspondiente a nucleación homogénea A(TCH serás

e » )

donde j!, (® ) es una función de que se obtiene a partir de considera­
ciones geométricas.

Para el caso de nucleación en esquina A , se obtiene una expresión equi­
valente a (2 0 ) pero con ¿&J , que es una función de &■ diferente que la
anterior.

Representando la variación de energía libre para la nucleación en borde de grano,



-  7 -  NC -

arista o esquina -relativa a la nucleación homogénea- vs. relación de la energía supejr 
ficial de borde de grano y energía de la inte ríase; podemos ver que mientras una dis­
minuye la otra aumenta (Fig. 7).

Es decir, para un dado valor de eos & , se cumple que

< a <t/ <  m ; 8 *  ¿ g; "

La velocidad de nucleación (I) no aumenta necesariamente de la forma como de­
crecen las energías de activación para la nucleación, pues la densidad de sitios dispo­
nibles para la nucleación decrece desde la situación homogénea, de borde, arista o es­
quina. Dicho de otra forma, el número de átomos que pueden participar del proceso 
disminuye con la dimensionalidad del sitio. Esto hace que haya que tener en cuenta am 
bas contribuciones y en cada caso analizar cuál de ellas es la más importante. J. W. 
Cohn (1956) (5) en un trabajo sobre cinética de la nucleación en borde de grano hizo 
una evaluación de dichas contribuciones.

A n á l i s i s  de la  c o n t r i b u c i ó n  e l á s t i c a

De la ecuación (3) se vé que la energía elástica disminuye la fuerza impulsora efec, 
tiva de la reacción ( f ) . No se tendrá nucleación a menos que

r - f  f < * i s  <21)

Consideremos la formación de un núcleo incoherente , si es esférico, la 
energía de deformación por átomo del núcleo es :

V ¡l/^ = volúmenes específicos de la fase Qt y ^  

yM 't = módulo de corte de la fase 0(

C, = ----------------------  ; módulo de elasticidad del em-

( 3 « * + y ' * )  b T i6 n p
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Esta fórmula (1) se obtiene usando un modelo para calcular calores de mezcla en 
soluciones sólidas a partir de parámetros tales como constantes elásticas, en estos 
tratamientos el sólido se lo considera como un continuo y se analiza la variación de 
energfa elástica cuando un átomo de soluto -considerado como una esfera elástica- es 
introducido en dicho continuo. Para nuestro caso particular la anisotropfa del cristal 
ha sido dejada de lado.

Nobeno (16) propone una expresión más general para núcleos en forma elipsoidal:

(24)

donde son los semiejes de las elipses

y obtiene valores de la función

(elipsoide —̂  cilindro) que es el caso de un precipitado en 
forma de aguja

luego

(25)

(2 0 ) «* (2 2 )

(elipsoide — disco)

En la figura 8 se pueden visualizar los resultados del trabajo de Nabarro.
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C r e c i m i e n t o

Sea la transformación ¡ a  una dada temperatura T. El volumen de la 
región transformada p  en el tiempo -  *£ es

< 4  = f i r ^ 3 ( i - 7 ) 3  é  

VZ ¿  <  *  (27)

donde  ̂ ®s velocidad t|e; crecimiento de la nueva fase, suponiendo que la misma es 
isofcrópica y que la región transformada es esférica.

El número de nuevas regiones nucleadas en un intervalo de tiempo comprendi­
do entre i  y z + d ?  es “I  Va dz , donde J  es la velocidad de nucleación 
por unidad de volumen y es el volumen de la fase no transformada. Durante Los 
primeros momentos de la transformación ( ^  *3>¿<  l/*) la interferencia de los nú­
cleos es despreciable, pudiendo decirse que el volumen transformado al tiempo -4. de 
regiones nucleadas entre los tiempos 2 y es:

c » «

Si hacemos ¡/ ^  CïL |/ /  resulta

(29)

Para integrar (29) debemos saber la dependencia de X con el tiempo. Cottio pri­
mera aproximación supondremos cstí , luego:

J ^  = i r i r V  . «s»,
1 / 3

En un tratamiento más riguroso se debe tener en cuenta la-interferencia de las re­
giones que crecen desde núcleos separados, es decir encontrar la forma de contar los 
volúmenes transformados para poder aplicar sin dificultad la teorfa cinética de las rea<3
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clones químicas (*) . Johnson-Mehl (7) y Avrami (8) en forma independiente fueron los 
primeros en abordar el problema.

Avrami introduce el concepto de volumen extendido, suponiendo que los granos de 
la nueva fase no detienen su crecimiento por contacto con otros granos, y que además 
se siguen nucleando y creciendo a la misma velocidad nuevos granos, ya sea en la re­
gión transformada como en la no transformada. Dicho volumen puede visualizarse como 
una serie de elementos de volumen que tienen la misma superficie límite que el volumen 
transformado real, pero que crecen unos dentro de otros, de manera tal que habrá zo­
nas que se cuenten dos, I r é s . . . ,  n veces. Avrami define el volumen extendido del ma­
terial transformado por la relación

] / /  -- \irV f  <3l>
Para encontrar una relación entre y ¡/^  supone que la nuole ación es al

azar y escribe

1/0
llamando JL  -  ) (  , fracción transformada y substituyendo (33) en (31)

(32)

(33)

V

( t - ^ f  J z  <34>
•vi

donde, suponiendo

3 y 4
X - ,  i -  H f  ( - - r r l t - - ) (35)

(*) En estas teorías se supone que el proceso del movimiento de un átomo individuad 
en la matriz, o a través de la interfase, es similar al movimiento de los átomos 
en una reacción química y enprlmera aproximación se usa el método estadístico 
de las velocidades dé reacción.
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f En general £  no es cte, para atacar este problema Avrami supone nucleación 
en sitios preferenciales. Sea = número de sitios por u. de volumen de la fase

0( inicial, y f/ los que restan después de un tiempo t; el número de sitios que de­
saparecen en un pequeño intervalo de tiempo dt será

¿ t f -  -  d t  (36)

doadé ¡Jt , es la frecuencia con que un sitio individual se transforma en núcleo. Inte­
grando

Substituyendo (38) en (34) y haciendo tender /  £  hacia sus valores límites:

^   ̂ (que implica JZT )

t y ?4  (que implica (V—'? O, muy rápidamente, es decir que los cen­
tros de nucleación se agotan al comienzo de la reacción)

obtenemos;

) ( -  i -  H f> ( - i r J

*  i  ( -  Y  V

(39)

(40)

Avrami propone para nucleación y crecimiento en tres dimensiones la relación 
generáis

X -  i -  ¡ (41)
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ecuación que puede generalizarse para dos y una dimensióni, donde la ecuación (41) si­
gue siendo válidaá si ^  ¿  <7 £ 3 para dos dimensiones y para una di­
mensiono

J„ Wo Ciiim (5) calculó las euivas de reacción isotérmicas para nádeos que se for­
man preferenc-ialmente en los bordes de grano (2 granos se tocan) y dedujo la expresión:

con

“  a re a de borde de grano por u. de volumen 

«» velocidad de nucí© ación en borde de grano per a. de volumen

s‘  «.*¿<1  X - -  / -  Ay> k HJ m

expresión idéntica coa 05) para nuoieaeién al acs.r en volumen» es d^s.ir J( depende de 
la velocidad de nccleacidn por unidad i© voluman, indepe®d¡i©nfcem©ffi&e de donde sé.for- 
man los «teíterfí«, ■

t

91 £*£,4 y , f_ jlw (-10* Y é J <■“ >

Si represtíitamcs ^  ^  tendremos dos rectas de pendiente 4 y
/■-y

i  y una región intermedia en la cual ia pendiente decrece.
* . *

La interpretación física de este cambio de pendiente fu£ explicada por J. W. Cahn, 
suponiendo que los distintos sitios p re fe réndalas pueden o no saturarse. Para ¿  pe­
queños y antes de que la saturación ocurra, él hecho de que los núcleos estén distri­
buidos al azar en los bordes de grano no afecta mucho la fracción de volumen transfor­
mado, luego podemos user {35); después de la saturación la reacción puede considerar­
se con velocidad de nucleaelón cero, lu^go La ecuación (41) puede ser obtenida conside­
rando la ley de crecimiento de capas transformadas que crecen desde loa bordes de i “
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grano hacia el interior. Esto equivale al crecimiento en una sola dirección, corres­
pondiendo «i crecimiento lineal con 0 Z/f en la teorfa de Avrami.

De igual forma Cahn generaliza para el caso de nucleación en arista o esquina, y 
al analizar sus correspondientes expresiones para tiempos grandes o pequeños, obtie­
ne valores de fl-Z. y /? r  3  coincidiendo con los propuestos pO£*jávrami para 
crecimiento en dos y tres dimensiones.
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DEFORMACION POR MAC LADO Y TRANSFORMACIONES
MARTENSITICAS

El maclado y las transformaciones martensíticas son dos fenómenos cristalográ­
ficos que tienen mucho en conwín, siendo sin embargo, una macla el producto de un 
mecanismo de deformación plástioa y la martensita el producto de una transformación 
de fase.

El maolado puede producirse cuando se aplica tensión sobre la estructura, y tam­
bién por la acción de tensión sobre la estructura pueden producirse transformaciones 
martensfUoas, pero esto último es un efecto secundario. La analogía principal entre 
el maclado y la martensita reside en la manera similar en que ambos productos se 
forman. En ambos casos los átomos dentro de voliímenes finitos de la estructura ini­
cial son reagrupados en una nueva estructura. Las maclas sólo difieren de la matriz 
original por su orientación, mientras que la martensita difiere de la matriz original, 
además de por su orientación por su simetría.

Tanto en el proceso de maolado como en el de transformaciones martensíticas, 
se transmite a la matriz cierto grado de deformación elástica y /o  plástica.

En cualquiera de las estructuras, bcc, fcc, ó hcp, es posible en principio trans­
formar un gran volumen por maclado o martensíUcamente, pero comúnmente se ob­
servan al microscopio óplioo las nuevas estructuras en forma de pequefias "agujas".

1) D e f o r m a o i ó n  p o r  m a c l a d o :

La formación de una maoia de deformación puede visualizarse en la superficie de 
la probeta por sus efectos de corte, como s indica esquemáticamente en la figura 1 .
El corte producido por maolado se diferencia del producido por deslizamiento 
(sllp) por su apar leño la diferente en la superficie. En la figura 2 se representa es­
quemáticamente el aspecto que presenta la superficie de la probeta (monocristal) 
después del deslizamiento produoldo por "sllp".

En general es difícil producir maclas en cristales de alta simetrfa (fcc); hay ca­
sos en que las maclas tienen orientación favorable para el deslizamiento y pueden in­
ducir la fractura por deslizamiento localizado. En recristalización, la intersección de 
maclas puede ser lugar favorable para la nuoleac ión de nuevos granos durante el reco ­
cido.

Un esquema en dos dimensiones de lo que puede ser el maclado, se indica en la 
figura 3. De las relaciones geométricas que pueden observarse en la figura 3, se de­
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duce que es muy pequeño el desplazamiento de cada átomo con respecto a sus vecinos 
y que la estructura de la macla y de la matriz están orientadas simétricamente respec 
to aun plano llamado plano de maclado.

2) C r i s t a l o g r a f í a  de l  M a c l a d o :

En la teoría cristalográfica se supone que aplicando’ fuerzas de corte sobre un 
monocristal como se indica esquemáticamente en la figura 4, el monocristal se de­
forma por corte como se indica en la figura 5. También se supone que las zonas (a) y
(b) tienen la misma estructura. De acuerdo a la teoría cristalográfica, el tamaño y la 
forma de la celda unitaria no cambiará si es posible encontrar tres vectores raciona­
les, no coplanares de la red original, que después del maclado (corte), tienen las mis­
mas longitudes y ángulos relativos.

Esquemáticamente la región que ha maclado se puede representar como se indica 
en la figura 6 , donde e es la distancia que el plano superior se ha desplazado al infe­
rior. En la figura 6 se han indicado tres planos: B, C y D, antes y después de ser ro ­
tados. Fácilmente se ve que sólo el plano C no ha cambiado dimensiones por causa del 
corte, la razón es que 0 es igual antes y después del maclado. El plano que separa la 
matriz de la zona maclada se llama plano de maclado y contiene la dirección de corte. 
Este plano también se suele llamar primer plano no distorsionado (Ki). El otro plano 
no distorsionado llamado segundo plano no distorsionado (K2 ) es el que esquemática­
mente se indicó en la figura 6 como plano C. Ki y K2 se interceptan perpendicular- 
mente a la dirección de corte (/M l)  que a su vez es la dirección formada por la inter­
sección del plano de corte y K i,‘ como se indica esquemáticamente en la figura 7.

Solamente en los planos Ki y K£ los vectores retendrán su módulo y ángulos rela­
tivos después del maclado.

Suponiendo que ¿  esun vector de Ki, hay sólo un vector en K2 que hace el m is­
mo ángulo con c  después del maclado. Este vector es ^ 2  * cual es perpendicular 
a la intersección de Ki y K2 . Dado que §T puede ser cualquier vector de K'i, 
ce en consecuencia el mismo ángulo con todos los vectores de Ki después del rnaclado. 
Finalmente si se supone Ki racional (y por lo tanto contiene direcciones racionales) y 
n  2 es una dirección racional, las condiciones para que la celda unitaria mantenga 
su tamaño y forma después del maclado, según la teoría cristalográfica están dadas.

En forma inmediata se puede demostrar que otra condición para el mantenimiento 
del tamaño y forma de la celda unitaria es que Oj  ̂ y K2 sean racionales.

De lo dicho anteriormente se deduce que hay tres formas en que la estructura pue­
de maclar:

a) Cuando es un plano racional y  ^  2 es ur*a dirección racional, se obtiene una



macla de primera clase.

b) Cuando K2 es un plano racional y  ̂ es una dirección racional, se obtiene una 
macla de segunda clase. '

c) Cuando los cuatro elementos son racionales, se obtiene una macla compuesta.

Después del maclado se produce en la matriz un cambio de dirección equivalente 
al producido por determinada rotación, según se trate de maclas de primera o segunda 
clase. La rotación equivalente en el caso de una macla de primera clase se indica es­
quemáticamente en la figura 8 . En el caso de una macla de segunda clase, se tiene 
una rotación equivalente de la red de 180° alrededor áê J \ .

El corte en el maclado, a diferencia de lo que ocurre en el desplazamiento por 
slip, se produce en una sola dirección.

3) I d e n t i f i c a c i ó n  de m a c l a s  de D e f o r m a c i ó n :

El modo de maclado queda totalmente definido sólo sí se conocen los cuatro ele­
mentos (Xi, K2 , 'Tj 1 , y y  2 )•

a) Determinación de K4  (método de las dos superficies): En maclas de muy poco 
espesor, el plano visible que separa la matriz de la zona maclada, llamado 

plano de composición, en general tiende a coincidir con Ki, porque la energía de 
la macla es mínima cuando el plano de composición tiende a coincidir con K4 . Es­
ta característica hace que K4  pueda determinarse a partir de medidas de orienta­
ción sobre el plano de composición. Esto último requiere conocer las trazas del 
plano de composición en dos superficies pulidas del cristal, y la orientación del 
cristal respecto a estas superficies. Si estas condiciones son satisfechas, se mi­
den los ángulos que las trazas de la macla forman en las superficies del cristal, 
y estos datos se representan sobre una proyección estereográfica donde se repre­
senta la orientación del cristal. De esta forma se puede llegar a conocer la orien 
tación del plano de composición y por lo tanto la orientación del plano de maclado 
Ki.

Otro método para determinar Kj., consiste en hacer un análisis por medio de ra­
yos X (Laue-back reflection) de un área en la cual parte de las reflecciones co­
rresponden a la red matriz, y parte a la macla. De este modo, ambas estructuras 
dan la información superpuesta y puede obtenerse con precisión K i. La difibultad 
de este método es de tipo experimental especialmente cuando las maclas son muy 
pequeñas y /o  hay deformación plástica asociada a las mismas.
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b) Determinación de 4] i  : Si K j se conoce, es posible determinar'W i  a partir de 
la regla cristalográfica que dice: Si es posible encontrar un plano de simetría 

perpendicular a Ki, éste debe ser el plano de corte, y por lo tanto su intersección 
con Ki será °j\  .

El plano K| es comiín a la macla y a la matriz, y sólo el plano de corte permane­
ce perpendicular a K i después del maclado. Por lo tanto, con el objeto de que des­
pués del maclado la estructura mantenga su simetría, un plano de simetría perpen 
dicular a en la matriz tiene que serlo también en la macla. Empíricamente i  
puede medirse midiendo la dirección de corte a lo largo de la cual se forma la ma­
cla.

c) Determinación de K2  y ^  2 : La determinación de K2 permite también obtener
2 dado que esta dirección es la intersección de K2  con el plano de corte. La 

magnitud del corte está determinada por la rotación de K2 , como se indica 
esquemáticamente en la figura 9. La magnitud del cortes se puede expresar por la 
ecuación (1 ), donde Q es el ángulo formado por Ki y K2

£ . =  2  < s o ^ ©
( i )

Cuando una delgada macla "placa" intercepta la superficie de un cristal, se pro­
duce una distorsión asociada a la acción de corte que produjo la macla. Si es po­
sible medir con precisión esta distorsión, se puede con la ayuda de trigonometría 
llegar a determinar K2 y  ^2* Debe tenerse en cuenta que si se ha producido de­
formación plástica durante el maclado, dicha deformación será una componente á& 
la distorsión superficial observada. Debe recordarse también que la deformación 
superficial dependerá de la orientación de la macla respecto de la superficie.

Respecto de la nucle^oión de maclas puede decirse que tienden a formarse en pun­
tos de la red donde la distorsión es importante, especialmente después de haber 
sufrido la red deformación plástica.

Si la probeta está orientada en forma tal que se produoe deslizamiento /alip), só­
lo a muy altas tensiones, las maclas aparecerán también en general a altas ten­
siones. Finalmente si se produce deslizamiento muy fácil, es probable que no lle­
gue a producirse maclado durante la deformación plástica.

4) T r a n s f o r m a c i o n e s  M a r t e n s f t i c a s :

En ciertos metales se produce transformación martensftica cuando son enfriados 
por debajo de una temperatura característica denominada Ms . Durante el cambio de
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fase se puede observar en principio el movimiento d$ l>a interfase que separa la mar- 
lensita ée la fase matriz. Cuando la interfase se desplaza, los átomos de la matriz 
son realineados en úna nueva estructura. La naturaleza de los desplazamientos atómi­
cos individuales no és conocida (lo misma que en el e&s<x del maclado). Sin embargo, 
es muy posible que el desplazamiento da cada átomo respecto de sus vecinos sea muy 
pequeño (menor que el parámetro de redK y algo naas eoa&plejo que en el caso del ma­
clado. Dadas las características de la transformación, no es posible que se produzca 
difusión atómica, y es por efeto que a las transformaciones martensíUcas se las suele 
denominar transformaciones sin difusión.

Anteriormente vimos que en el maclado, el plano de maclado Kj es un plano no 
distorsionado, es decir, que todo vector en K4  conserva su rdodo de dirección después 
del maclado.

En el caso de la marteneita, el plano que separa la matriz de la martensita, deno­
minado plano de hábito, se supone que es un plano no distar alonado. La deformación 
macroscópica que acompaña a la transformación martensftica se suele suponer com­
puesta de dos deformaciones: una deformación de corte paralela al plano de hábito, y 
otra deformación uniaxial de tensión o compresión perpendicular al plano de hábito.
Esta deformación compuesta es conocida conio una deformación plana invariante por 
dejar el plano de hábito invariante.

Datos sobre la magnitud del corte y de las componentes asíales de la deformación 
invariante no son muy conocidos por la dificultad de ser medidos.

Dado que la deformación mayor es de corte, las placas de marj^ensita tienden a .de 
formar la matriz en forma análoga a las maclas. Es decir, que en el interior de la 
matriz, las placas son de forma lenticular y cuando aparecen en la superficie del cris­
tal sus bordes tieadfco a ser paralelos al plano de hábito.

El desplazamiento de los átomos en las transformaciones martensíUcas es peque­
ño comparado con el desplazamiento producido por slip, y depende del metal. Las trans 
formaciones aaartensíticas en los sistejmas In-Tl y Au-Cd se producen con muy poco 
'desplazamiento de los átoagaos, comparadas con las transformaciones en aceros.

A continuación se estudiará la transformación en el sis-tema In-Tl.

Distorsión Ae Bain:

Una estructura feo puede ser considerada tarntei-éa como una estructura bet; en for­
ma similar, una estructura bcc puede considerarle como una estructura bet con c /a » l, 
como se indica esquemáticamente en la figura 14.

En 1924, E. C. Bain, sugirió que se podría obtener ila jced .bcc deformando la red 
bet. La>tiefonnación propuesta es una compresión 8€$gun,el eje c y una expansión se- 
;gúh los otros despejes a. JEsta transformaciónhomqgénea se denomina distorsión de 
iBain.
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La distorsión de Bain convierte la estructura fcc en la bcc con un mínimo: de des­
plazamientos atomicos. Pero dado que no existe plano invariante asociado a la distor­
sión de Bain, no es posible explicar el plano invariante de las transformaciones mar- 
tensftieas únicamente por una distorsión de este tipo. La distorsión de Bain, sin em­
bargo da lugar a movimientos atómicos del orden de los que tienen lugar en la trans­
formación martensítica.

En el caso del acero Fe-30 % Ni que transforma martensílicamente de fcc a bcc 
el eje c se acorta a un valor de aproximadamente 0 . 8 a©, y los ejes a se alargan apro­
ximadamente a un valor de 1.14 slq.

En el caso del sistema Ín-Tl donde la transformación es de fcc a fct, el eje o re­
sulta 1. 0238 aQ, mientras que los ejes a resultan 0. 9881 aQ.

Los dos ejemplos anteriores muestran que el desplazamiento de los átomos en una 
transformación martensítica es dependiente del metal que se considere.

5) La T r a n s f o r m a c i ó n  M a r t e n s í t i c a  en e l  S i s t e m a  I n - T l

En un monocristal de In-Tl la transformación martensítica puede producirse por 
el desplazamiento de una sola interfase entre la fase fcc y la fase fct. Esto se puede 
provocar usando un gradiente de temperatura adecuado. La transformación en el sen­
tido inverso, es decir fct —̂  fcc se produce cuando se aumenta la temperatura. Se 
observa en general, que las transformaciones martensílicas avanzan con el cambio de 
temperatura y no a temperatura constante, esto ha hecho que también se denominen 
transformaciones atérmicas.

6 ) T e o r í a  F e n o m e n o l ó g i c a  de la  M a r t e n s i t a :

Wechsler, Lieberman y Read, han formulado una teoría que explica las caracte­
rísticas cristalográficas de la martensita en términos de las tres deformaciones bási­
cas siguientes:

a) Una distorsión de Bain que transforma la red matriz en la red producto, sin 
producir un plano no distorsionado que pueda asociarse al plano de hábito.

b) Una deformación de corte que mantiene las simetrías de la red, sin cambiar la 
estructura, y que en combinación con la distorsión de Bain produce el plano no 
distorsionado que puede asociarse al plano de hábito. En la mayoría de los ca­
sos, el plano no distorsionado posee una orientación diferente en el espacio, 
con respecto a la matriz y con respecto a la martensita.
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c) Una rotación de la red transformada de tal manera que el plano no distorsiona­
do tenga la misma orientación en el espacio tanto con respecto a la matriz como 
con respecto a la martensita.

Aplicación de los postulados de la teoría de Wechsler, Lieberman y Read, 
a la transformación martensífeca en el sistema En-TI:

La distorsión de Bain asociada a esta transformación se indica esquemáticamen­
te en la figura 1 1 .

Un razonamiento geométrico mostrará que esta distorsión de Bain no tiene un pla­
no invariante.

En la figura 12, se considera que las líneas ab y cd no cambian su longitud en la 
transformación, o sea que en ambas figuras su longitud es la misma, por lo tanto to­
das las demás direcciones en la superficie cambiarán su longitud como consecuencia 
de la transformación. Se supone ahora que la distorsión posee un plano invariante que 
pasa por el frente en ambas figuras (Fig. 12), y que por ser invariante contiene una de 
las dos Ifneas que no cambia en su longitud, por ejemplo ab. La traza en el costado es 
bm, donde ésta es una dirección que tampoco cambia con la distorsión. El plano defi­
nido por abm tiene la característica de que antes y después de la distorsión, ab y bm 
no cambian, sin embargo el ángulo oC obviamente cambia por causa de la distorsión. 
Como consecuencia el plano abm no puede ser un plano invariante.

Las direcciones que no son distorsionadas1 cuando se produce una distorsión de 
Bain, forman un cono cuya posición en la estructura cúbica y tetragonai se indica es­
quemáticamente en la figura 13. Las líneas op y oq están sobre el cono de Bain y por 
lo tanto no cambian su longitud con la distorsión, sin embargo cambian su posición an­
gular relativa.

El plano ru (011) indicado en la figura 14, representa ©1 plano de hábito o plano , 
de interfase. Dado que el ángulo opq cambia durante la distorsión de Bain, éste no es 
un plano invariante. En la figura 14, que representa esquemáticamente la estructura 
tetragonal, (1 0 1 ) es el primer plano no distorsionado K| de corte, en la misma forma 
que cuando se produce maclado. Un segundo plano que pertenece a la misma zona qué! 
(1 0 1 ) es indicado como plano K2 (Toi), el cual contiene la linea op. En la figura 14 tam­
bién se ha indicado la posición que K2 pasa a ocupar por la acción de corte, la cUal 
lleva a su vez p a la posición £5 sin cambiar la longitud de op. El corte se elige de 
tal forma que el ángulo opq del cono y op’q sean iguales, de esta forma el nuevo plano 
es un plano no distorsionado. En realidad op’ no pertenece estrictamente al plano opq, 
pero el nuevo plano op’q es tan próximo al opq que puede considerarse, a este último 
como el plano no distorsionado, después de la distorsión de Bain y-del corte. Si se exa 
mina cuidadosamente op’q, todavía no satisface los requerimientos para ser un plano 
de hábito, ya que para serlo, además de ser no distorsionado debe ser no rotado. Por
lo tanto, es necesario rotar la estructura de la martensita de forma tal que op’q vaya 
a coincidir con opq, más aún, op’ tendrá que coincidir con op.
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El corte necesario en la segunda etapa de la deformación martensítica puede ocu­
rrir de dos formas diferentes: por slip o por m&clado. En la figura 15 se ha indicado 
esquemáticamente el resultado del deslizamiento por slip en la estructura martensíti- 
ca.

En el caso del maclado, lo que usualmente suoede es que la deformación requeri­
da para producir el plano de hábito, no es igual a la deformación de corte que ocurro 
en la red cuando se produce maolado en la martensita.

El maclado en In-Tl se produoe en la fase fct en planos (110) con un corte alre­
dedor de 0, 06; se debe notar que (101) es un plano de maclado. El corte que se ne­
cesita en est«plano para hacer el ángulo poq igual a p'oq es un tercio del corte nece­
sario para maclar. Se puede ver que si toda la red es maclada después de la distorsión 
de Bain, no podrá producirse el plano no distorsionado; esta dificultad es superada si 
sólo parte de la estructura en la red fct es maclada. En consecuencia, la distorsión 
macroscópica necesario se obtendrá si el ancho de las áreas macladas es un tercio de 
las áreas no macladas, como se indica esquemáticamente en la figura 16.

El corte ha sido considerado paralelo a Kj (fig. 16), en la red tetragonal. El otro 
corte es macroscópico de la transformación total, que se observa cuando se considera 
la resultante de las tres deformaciones y representa un movimiento paralelo al plano 
de hábito. Este corte macroscópico, más una distorsión normal al plano de hábito, os
lo que se observa cuando se considera el metal como un todo. El corte asociado con el 
maclado se produce en una escala más fina que el corte macroscópico y es visible so­
bre la superficie en la estructura fct sólo cuando aparece como una serie de finas dis­
torsiones paralelas. Este maclado interno va a tratar de reducir la energía de defor­
mación en la interfase, dicha energía estará determinada en principio, por el espesor 
de lan maclas.
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ATMOSFERAS EN TRATAMIENTOS TERMICOS

OXIDACION Y DECARBURACION

1 -  Reacciones de metales y aleaciones con el medio ambiente

La mayoría de los metales se encuentran en la naturaleza en forma 
de combinaciones, generalmente óxidos o sulfuros. Esto ocurre porque esos 
metales se combinan con el 0 £ y  el S con una disminución de energía libre. 
La diferencia de energía libre entre una mezcla de un metal y y una com­
binación de los dos elementos es un buen criterio termodinàmico para medir 
la tendencia a la oxidación del metal. Si un metal y el óxido de otro reaccio­
nan, el oxígeno se unirá al metal cuyo óxido tenga una valor más negativo de 

G (variación de energía libre).

2 -  Velocidad de oxidación

La velocidad deoxidación de una superficie metálica expuesta al aire 
depende de la velocidad de acceso mùtuo de los átomos de metal y de oxíge­
no, lo que a su vez depende de la estructura de la película de óxido que se 
haya formado.

En el instante en que se ponen en contacto metal y O2 , empieza a for 
marse una película de óxido. Su crecimiento está controlado por la velocidad 
con que difunden a través de ella los ions dei metal o del Ojj. Como el desa­
rrollo de esa película restringe el proceso de oxidación, la velocidad de cre­
cimiento (-gjr- ) es una función inversa de su espesor x :

Se demuestra que esa función es una constante, tal que :

-ar~ = k i r  x dx = k dt
o bien

x2 = 2 k t

donde k es llamada constante de corrosión y depende de la temperatura, del 
coeficiente de difusión y de la presión parcial de O2 .

Si la película se mantiene adherida y no se agrieta ni alabea, puede 
ser completamente protectora y su crecimiento sigue la ley parabólica ante­
r io r .

Muchas veces suele detenerse el crecimiento cuando la película al­
canza un espesor para el que todavía es transparente, por lo que el metal 
aparentemente no se oxida. Por ej ,: Al, Pb, Ni, Cu, Cr, Sn.
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Hay ciertos metales cuya película de óxido no los protege como en el 
caso anterior. Suele ocurrir que el volumen específico del óxido es menor o 
mayor que el del metal. Si la relación de volúmenes específicos (relación de 
PilLing-Bedworth). Vóxido /  1, el óxido no puede cubrir completamente al 

Vmetal
metal y tiende a no ser adherente. La oxidación progresa frecuentemente se­
gún una ley lineal, es decir a velocidad constante. Cuando la relación de P i- 
lling-Bedworth es Vóxido j£s.l, el óxido es demasiado voluminoso y tiende

V metal
a descascararse, por lo que también se produce oxidación continua.

3 -  Efecto de la temperatura

La velocidad de oxidación generalmente aumenta al aumentar la tem­
peratura.

Esto es de esperar, ya que el control del proceso corresponde a difu­
sión. Un segundo tipo de influencia de la temperatura ocurre cuando el óxido 
que se produce es volátil y se "escapa" de la superficie en lugar de proteger­
la.

4 -  Oxidación de aleaciones

Hay dos casos importantes que merecen citarse i) aquel en el cual 
el metal sedente se oxida y ii) aquel en el cual el solvente no se oxida.

En el primer caso la adición de pequeñas proporciones de un elemen­
to puedepamMr la formación de una capa que proporciona una buena protec­
ción a toda la aleación, Un ejemplo es el de los aceros inoxidables, en los 
que un contenido de cromo superior al 8 % permite la formación de una pelí­
cula muy protectora de óxido de cromo.

En el segundo caso se forman partículas de óxido del metal que se 
encuentra disuelto en la matriz metálica de la solución sólida. Sólo puede 
producirse si a) no aparece película protectora ya que es consecuencia de la 
difusión de oxígeno desde la superficie hacia el interior (la penetración aumen 
ta proporcionalmente a la raíz cuadrada del tiempo) y b) el Óxido del metal 
disuelto es más estable que el del metal solvente.

Se ha encontrado que la oxidación interna altera las propiedades de 
la aleación. En ciertos casos, por ejemplo, se consigue máxima resistencia 
a la deformación por una distribución de muchas partículas de óxido de tama­
ño muy pequeño.

5 -  Carburación y decarburación

Una fase gaseosa adyacente no sólo puede reaccionar con un metal para 
formar óxido, sino que también puede producir un cambio de composición en la 
aleación. El caso más importante es la variación del contenido de C de capas
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próximas a la superficie de una pieza de acero cuando se calienta en una at­
mósfera de determinada composición . Los cambios pueden producirse en 
cualquier dirección.

6 -  Carburación (cementación)

La incorporación de C a una capa superficial de acero es un método 
muy utilizado para producir una superficie dura sobre un núcleo tenaz. El 
C puede incorporarse al acero mediante un tratamiento a temperatura, duran 
te el que se produce la descomposición de una combinación, frecuentemente 
CC>2 o CH4 . La distribución del C en el acero se produce durante el tratamien 
to por difusión. El contenido de C en la superficie y en sus proximidades se 
puede incrementar hasta un valor suficiente como para obtener una capa mar- 
tensftica dura después de un adecuado tratamiento térmico. La profundidad de 
la capa depende del tiempo y déla temperatura del tratamiento de incorpora­
ción de C .

7 -  Decarburación

Si la atmósfera no contiene C, pero es oxidante o reductora, el C de 
la superficie se combina con el O2 0  el H2 para formar monóxido de C o hidro­
carburos, reduciéndose asi el contenido de C del acero. El carbono del interior 
de las piezas tratadas difunde hacia la superficie para disminuir el gradiente de 
concentración producido por dicha pérdida y el resultado es la formación de una 
capa superficial con un bajo contenido de C.

Tal capa es más blanda que el resto del acero, especialmente después 
de un tratamiento térmico de templado.

8 -  Control de tratamientos térmicos

Mediante ejemplos vamos a analizar cómo, variando la atmósfera es 
posible que un acero, sometido a un tratamiento térmico, sufra distintos pro­
cesos. Esdecir, sea carburizado, decarburizado o no altere su composición.

a) Consideremos primero el proceso de decarburización en una atmósfera de 
monóxido y dióxido de C a una temperatura de 1050° C .

Las reacciones que se producen son :

1) Fe + C02 (g) ■£ —» • FeO + CO (g) ; = 5400-5.8 T cal

2 ) C(M)+ C0 2 (g) 2 CO(g) ; G2 = 40800-41.7 T cal 

donde/\ es la variación de energía libre que acompaña al proceso.

A 1050° C resulta A  Gi = 2 2 2 0  c al y A  G2 "  1 4 4 0 0  Cal
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La relación ( ) en equilibrio con Fe puro y QFe a esa tempera­
tura puede obtenerse a través de la constante de equilibrio para la reacción 
(1).

v =. a CO a FeO a CQ (*)

a Fe a C0 2 a C0 2

además ln K = ln ----- ) = ln ( ) = -  ^ - £ ¡U-
CO2 CO2

donde pí es la preáón parcial del gas en cuestión

ln (■ PCQ ) = 0.366 y J jC£L=2.32 
p C02 PC02

Como la presión total p^q + PCO2 = 1 atm es PCO = °.7  atm y PCO2 = ° - 3 0  atm

Cuando un acero es sometido a un tratamiento térmico a 1050°C en una 
atmósfera tal que PcjT̂  = 2.32 sufre decarburación, formándose simultánea­
mente una capa de óxido^de espesor Xq .

(*)
En una solución ideal la presión parcial de vapor de c/componente es 

proporcional a su fracción molar (x)„ En estas condiciones el potencial químico 
de una sustancia puede escribirse :

A i  -  / * = R T l n  - l r  = B T

En soluciones reales las desviaciones de este comportamiento ideal 
pueden ser muy grandes y es necesario hacer correcciones a esas ecuaciones. 
Una manera de llevarlas a cabo es la de mantener su forma simple y multipli­
car las concentraciones por coeficientes que tien en en cuenta esas desviaciones 
de la linealidad. La ecuación anterior se escribe :

- J *2 = RT ln donde fj y f2 son los coeficientes de activi­
dad de la sustancia en la solución considerada. El producto del coeficiente de 
actividad y la concentración es llamada actividad (a) de la sustancia. Esta can­
tidad es formalmente definida por la ecuación^/^ -  = aA > donde

es el potencial químico de A cuando su actividad es 1. Es el estado stan­
dard de la sustanc ia .
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b) Supongamos ahora un tratamiento térmico a 1050° C, en el cual exigimos _ 
que no se forme capa de óxido sobre la superficie del acero ( en la práctica 
siempre se forma una película de óxido). De las reacciones 1) y 2), es esta 
última la que sevá a producir. La actividad del C ^  (que correspondeal equi­
librio con la atmósfera) para la misma atmósfera del caso a) es :

2  A
ln * PccS ar ) = ~~ 2 , 3 8  y ac = 6 . 8  x 10 ' preferida

al grafito)

Esta actividad del C varía con la concentración y temperatura según la ecua­
ción :

ln ac  = ln + 2 2 0 7  0,64^,^donde Nq es la fracción
1 -  Nrj T

molar de C y T la temperatura absoluta.

Reemplazando se obtiene = 6 . 2 x 1 0 "^ ó Cg _*2_ 0 , 01 % en peso 
de C. Este valor de Cg es la concentración de C en la superficie del acero en 
contacto con la atmósfera. Es constante y queda determinado una vez fijada 
la atmósfera de trabajo.

c) Es posible calentar una aleación a 1050^ C sin que sufra decarburación,
si la atmósfera es correctamente buscada para estar en equilibrio con el con­
tenido de C en aleación.

Consideremos una aleación de 0,85 % de C. Esto corresponde a una 
fracción molar de 0.042. Deacuerdo con (3) resulta, a 1050°C una actividad

— 0.58 .

La relación depresiones es ?
2 2

¿ - -£ 0 — = 240 y ,,CQ = 240 x ac
pCCfc C ^ c o 2 C

Como Pqq+ P eo = 1 atmórfera, la eompoáeión de la atmósfera requerida es:2

PCO = atm, y Pqq2 = 7 x  10- 3  atm.

Peo
p c o 2

= 140

Analicemos el primer valor de relaciones de presiones parciales de
la atmósfera PCQ— 2.32. Si esa relación e s ^  2.32, es la pc o  > P c o 2 equilib 

pC02 2
equilibrio y  la reacción 1) se deslazará hacia la derecha. Si v CQ >> 2 .32, 
la reacción 1 ) se desplazará hacia la izquierda. PC0 2

**
A pesar de ser sólido no puede considerarse igual a 1 porque la con­

centración de C en la aleación es muy baja.
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Analizando de la misma forma la relación = 140, la reacciónp
2 ) se desplazará para un lado o para otro y, ántetizando tendremos :

relación _— —------------------------
pco2

decarburación I decarburación
con formación L, 2.32 -é—/ sin formación 
de capa de óxido J I de capa de óxick >

9 -  Cálculo de la profundidad de decarburación

Consideremos un acero de bajo contenido de C en una atmósfera decar­
burante. Tal como se analizó antes, el acero es continuamente oxidado para 
formar una película de FeO, mientras que el C es oxidado para formar los 
gases CO y CO2, que, pasando por la película, supuesta permeable, escapan a 
la atmósfera. El contenido de C en la interfase película-metal puede calcular­
se en base a los ejemplos anteriores y el perfil de contenido de carbono es el 
mostrado en la f ig. l .  Las distancias (x) son medidas desde la superficie origi­
nal del metal, y la posición de la interfase película-metal está en la posición 
xQ a tQ. Esto significa que la oxidación ha consumido un espesor xQ de metal 
durante ese tiempo tQ.

Para calcular la profundidad de decarburación es necesario analizar 
la distribución de C resolviendo la 2da.. ley de Ficks

~̂n-= para x > xo í1)t x
con las condiciones : C= C para x >-0 a t= 0 (ii)

C= C° para x = xQ at)>0 (iii)
(ii) indica que la concentración de C es uniforme en el instante inicial y (iii) 
indica que la concentración de C en la interfase es constante.

Se supone que la decarburación no se extiende hasta el centro del es­
pécimen, que el coeficiente de difusión del C en austenita es constante e in­
dependiente de la composición y que no hay difusión en borde de grano. Bajo 
estas condiciones, la solución a (i), (ii) y (iii) es :

-p2 . =  erfc .C / g— ĵ~~~pt—J _  donde k —  es la constante 
Co s erfc /2D J i  c ^tx>

de corrosión , erfc.=  1 -  erfc, D el coeficiente de difusión del C en Fe , x 
la porfundidad y t en tiempo paiaelcual, en x la concentración de C es C .

Metalo gráficamente se encuentra que el límite interior de la zona 
decarburada está en la posición donde el ccn tenido de C es 925 5% del con­
tenido original, es decir corresponde a una posición x+ para la cual c=::c += 
=0.925 Co. La profundidad de decarburación es, por lo tanto :

d = x Xq = x - ( 2  kgj.) g
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1 0  -  Atmósferas protectoras para usar en tratamientos térmicos de metales 
y aleaciones

Las atmósferas más comunmente usadas en hornos de tratamientos 
térmicos se pueden agrupar en 4 tipos : atmósferas inertes, atmósferas de 
amoniaco disociado; atmósferas exotérmicas y atmósferas endotérmicas.

Por la facilidad de obtención y por el bajo costo, las dos últimas son 
las más usadas en los casos de tratamientos de volúmenes considerables ya 
sea de materiales ferrosos o no ferrosos; ambas se pueden obtener a partir 
de combustibles tales como : gas natural, gas de alumbrado, propano, butano, 
etc . El caso más común es el empleo de gas natural, y un esquema de los apa­
ratos para la producción son los siguientes :

Generador de gas exotérmico

1 entrada de aire
2 entrada de gas
3 filtro de aire
4 regulador de presión de gas
5 llaves de regulación
6 medidores de caudal
7 bomba
8 protección de retroceso de llama
9 cámara de combustión

10 enfriador
11 salida del gas a purificadores 

y/o hornos

Gaierador de gas endotérmico

1 a 8 fdem que para el generador 
anterior

9 cámara de combustión
10 cámara del catalizador
11 calefactores
12 salida delgas al refrigerante

En cuanto a su producción, la diferencia entre estos dos tipos de at­
mósfera está dada por la relación aire/gas, que cuando es alta dá origen a 
las atmósferas exotérmicas, y cuando es más baja a las endotérmicas. En 
este caso la reacción necesita más calor que el que genera ella misma, calcr 
que se suministra a la cámara del catalizador, de aquí' el nombre de atmós­
fera endotérmica.

Los valores de la relación aire/gas varían según el gas que se utilice 
y como ejemplo tenemos, para gasnatural, entre 2,4 y 3,5 para producir gas 
endotérmico y entre 6 y 10 para gas exotérmico rico y pobre respectivamente.

1 2



gas exotérmico : 5 -  11,5 % deC02 ; 10 -  0,7 % de CO ; 15 -  0,7 % de H2;
1 -  0 % de CH4  ; 69 -  8 7 , l % N 2 .

gas endotérmico : 0 -  2 % de C02 ; 20 -  17 % de CO ; 38 -  28 % de H2 ;
0,5 -  0 % de CH4  ; 41,5 -  53 % de N2.

El punto de rocío del gas endotérmico varía entre -23,3°C y saturación. 
La atmósfera exotérmica si no se purifica y deseca estará saturada de HgO. 
Purificada y seca puede llegar a tener 98, 6 % N2 y un punto de rocío de -40°C .

Las atmósferas exotérmicas son neutras o reductoras según la rela­
ción de combustión aire/gas. Se emplean generalmente en la zona rica para 
recocidos brillantes de acero de bajo C y en la zona pobre para los metales 
no ferreos. No es explosiva. No se puede usar donde hay peligro de decarbu­
ración .

El gas endotérmico es reductor Se aplica en tratamientos térmicos 
de aceros, principalmente en la restauración de C en piezas decarburadas.
Se puede elevar su potencial de C enriqueciéndolo con propano por ejemplo. 
Tiene como inconveniente que forma mezclas explosivas con el aire, es muy 
tóxico y al enfriarse deposita carbono sobre las superficies. No obstante es 
muy apropiado para recocidos y temples de aceros al carbono.

Control de atmósferas

Para poder utilizar la atmósfera adecuada a cada tratamiento; lo que 
interesa saber es la actividad de la misma (por ejemplo: actividad del C o del 
Og para el caso de aceros).Lo mejor en todo caso es el análisis de la compo­
sición; conocidos los pocentajes de cada componente y utilizando las ecuacio­
nes de equilibrio respectivos, se calculan los potenciales (de C,H2 etc.) y 
se puede predecir en que sentido se van a desplazar las reacciones metal-gas 
que tienen lugar a la temperatura del tratamiento, por ejemplo si habrá o no 
decarburación ai un acero,

Para el caso de gas endotérmico rico se establece una correlación en­
tre la cantidad de HgO y el potencial de C del mismo, de manera que una posi­
bilidad de controlar éste es midiendo el punto de rocío.

La mayoría de las plantas industriales utilizan este método para regular 
sus generadores de atmósfera endotérmica, existiendo aparatos simples para 
su operación manual, y también dispositivos automáticos que actúan directa­
mente sobre las entradas de gas y aire, y que a la vez mantienen el caudal 
constante.

Hay una gran variedad de instrumentos para analizar y medir los com ­
ponentes de una atmósfera; los más comunes san : para H2 0  los medidores de

La atmósfera que se obtiene es de una composición aproximada a la siguiente:
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punto de rocío, para CO y CO los analizadores infrarrojo. En la mayoría de 
los casos no es necesaria la determinación de todos los componentes.

Medidores de Punto de Rocío

Cuando una mezcla de gases con vapor de agua es enfriada hay una tem 
peratura a la cual el vapor de agua empezará a condensar, es decir se alcan­
za "la saturación" de agua, por aumento de la humedad relativa hasta alcanzar 
100%. Un posterior enfriamiento precipitará HgO„ Por definición, esta tempe­
ratura, "temperatura de saturación" se denomina punto de rocío.

Correspondiendo a cada Punto de rocío hay una presión de vapor y una 
densidad de vapor de agua. Usando curvas apropiadas se pueden obtener estos 
valores partiendo del punto de rocío tomado con un medidor de P.R.  (fig .2  y3).

El principio de operación de un medidor de P.R.  es simple. El gas 
a ser analizado se bombea en una cámara de observación a una presión supe­
rior a la atmosférica. Dicha cámara se comunica luego, rápidamente, con la 
atmósfera, resultando una expanáón y enfriamiento del gas. Si el enfriamiento 
es suficiente para reducir la temperatura de la muestra de gas hasta, o por 
debajo del punto de rocío, el vapor de agua condensará en forma de niebla, 
esta niebla es fácilmente observable a través de la ventana de observación 
que tiene la cámara. Por la luz ubicada debajo de la cámara y focalizada en 
la parte superior de la misma, la niebla aparece como un cono iluminado.

Sucesivas determinaciones indicarán cuál es la presión mínima inicial 
para producir la niebla, en este caso el enfriamiento alcanza justamente para 
llegar al punto de rocío .

La temperatura al final de la expansión es mantenida un tiempo tan 
breVe que no es poáble medirla, luego debe calcularse por medio de las ecua 
c iones para una expansión adiabática (dado que se realiza rápidamente)

K -l
temp.final = temp.inicial ( ^P. inicial

donde K = calor especifico a p. cte.
" " a  \/ cte.

Para cada gas que se trate el exponente = Q será constante
y los cálculos anteriores se observan con la utilización de un calculador ade­
cuado provisto con el aparato que se usa para medir el punto de rocfo . La 
operación se reduce a tomar la temperatura inicial y la relación de presio­
nes inicial y final dadas por el aparato, y con estos valores, en el calcula­
dor se obtiene directamente el punto de Rocío.
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Ejercicios de aplicación

1) Una aleación binaria de Fe-C de composición eutectoide se somete durante 
unos pocos minutos a una temperatura un poco superior a la de transformación 
eutectoidea pero menor que la de transformación alo trópica y  de Fe 
puro en atmósfera decarburante, y luego se enfría lentamente hasta tempera­
tura ambiente. Deducir la micro estructura de la zona afectada del acero e 
indicar la porfundidad de decarburación .

2) Un acero conteniendo 0.85 % en peso de C debe ser recocido a 1050°C en 
una atmósfera de CO y C02 tal que : Pqq = °-70 atm. y PcOo= atm. a 
esa temperatura. Calcular la máxima duración del tratamiento térmico si el 
contenido de C no debe ser menor que el 0.15 % en peso a una profundidad de 
0 . 0 2 0  in debajo de la superficie (suponer que la reacciones en la superficie 
son rápidas comparadas con el proceso de difusión de C).

Dc  en Fe = 0.15 exp.___- 3 2400__ _ _cm?
RT seg.

*
3) Una aleación Fe-C conteniendo 0.4% en peso de C está en equilibrio a 
950°C con una mezcla de metano e hidrógeno a una atmósfera de presión con­
teniendo 0.40% de metano por unidad de volúmen.

Escribir las presiones parciales del metano e hidrógeno en la atmós­
fera y calcular la actividad de C en la aleación referida al grafito como estado 
standard. Calcular la mezcla de monóxido y dióxido de C que estaría en equi 
librio con el contenido de C de la aleación a la misma temperatura.

C(Grafito) + 2 Hg (g) CH4  (g) G = - 21600 + 26.2 T cal
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