CNREA-AC 9/85
PMTM/A-68~r~1

REPUBLICA ARGENTINA
COMISION NACIONAL DE ENERGIA ATOMICA

Dependiente de la Presidencia de la Nacidn

.
GERENCIA DE DESARROLLO 04,861 4J

%\

PROPIEDADES MECANICAS

HeC. GONZALEZ y AA. POCHETTINO

Buenos Aires

1986



ler CAPTITULO -~ ENSAYOS UNIAXIALES

Las propiedades mecdnicas de un material son analizadas a partir de la
respuesta de dicho material frente a un ensayo de laboratorio standart.

Los datos obtenidos de los ensayos son siempre interpretados en térmi-
nos de tensiones y deformaciones, poniéndose de manifiesto la forma pcr la
cual las tensiones estdn relacionadas con las deformaciones, siendo esta
relacidn caracteristica para cada material de estudio.

Los ensayos mecdnicos de uso general que brindan la mayor cantidad de
informacidn cuantitativa son los uniaxiales del tipo "ensayc de traccidn”.
Este hecho motiva que hallamos elegido estudiar estos ensayos macroscOpi-
cos como punto de partida de nuestro curso. Conviene remarcar que la in-
terpretacidn correcta de estos ensayos requiere el completo conocimiento
del procedimiento experimental y del equipamiento utilizado, como veremos

en el presente capitulo.

1.1. - Tipos de ensayos de traccidn.

En todos los ensayos de traccidn, la probeta es sumetida a una fuer
za de traccidn a lo largo de su longitud. El material responde a dicho es-
timulo con una cierta deformacidn.

La probeta es diseniada de forma tal que, en la regidn central de la mis
ma (AB, fig. (1.1)), la tensidn es uniforme. Los datos experimentales que

se obtienen de este ensayo son:

- Fuerza de deformacidn aplicada por la miguina.
- Desplazamiento (y consecuentemente deformaciones) sufridas por la probe

ta.

Las variables de un ensayo de traccidn a una dada temperatura son ten-
sidn, deformacidn y tiempo. Lo usual es mantener una variable constante

durante el ensayo. Esto es un hecho por uno de estos tres caminos:

- Imponiendo una velocidad constante de deformacidén (traccidn).
- Aplicando una tensién constante (creep) o una carga constante.

-~ Manteniendo la deformacidn constante bajo carga.

La denominacidén de estos ensayos viene dada por las condiciones de con
.
torno matemadticas asociadas a los mismos (€=cte, T =cte & E =cte). Fi

sicamente, pueden llegar a diferir seglin sea el valor de cargas o veloci



dades de deformacidn .

* El ensayo a velocidad de deformacidn uniforme es el mis comin de todos.

La fig. (11.b) muestra un esquema del ensayo. La probeta es tomada en sus
extremos por mordazas. Uno de sus extremos estd unido al cabezal de la mé
quina que se desplaza a velocidad uniforme, y el otro extremo estd ligado
a la celda de carga, la cual monitorea la fuerza aplicada sobre la muestra.
Conviene remarcar que no todo el desplazamiento del cabezal es transferi-
do a la probeta. Parte del mismo es transferido a la celda de carga, mor
dazas y otros elementos de la miquina de ensayos. Se volverd sobre este
tema en el presente capitulo.

[ ]
El ensayo a !E = cte. es conveniente para evaluar la resistencia y duc-

tilidad en un tiempo corto.

* En los ensayos a tensiones constantes o ensayos de creep, la deforma-

cién longitudinal resultante es representada como funcidn del tiempo. Los
ensayos de Creep son usados para evaluar el comportamiento de materiales
que deben soportar tensiones constantes durante largos periodos de servi

4
cio y llegan a durar hasta 10 hs.

* En los ensayos a Carga constante una fuerza constante se aplica a la

pieza y la deformacidn resultante es representada como funcidn del tiem-
po. Como el drea transversal de la probeta cambia con el tiempo, la ten-
sién aplicada tambi&n cambia. Por esta razdn se prefieren los ensayos a

tensidn constante.

1.2. - Tipos de respuestas mecdnicas a las tensiones.

Los materiales que presentan este comportamiento, vidrios, por
ejemplo, muestran una curva tensibn-deformacién como la de la fig. 1.2
(a) . Existe una relacidn lineal entre tensidn y deformacidn hasta la frac
tura F. Si la tensidn es llevaéa de O a‘lzj la deformacibén longitudinal
el que aparece no depende de e . Al descargarse la probeta la deformacidn

final es nula. Este tipo de deformaciones reversibles son denominadas elis-

ticas lineales. Todos los vidrios y los materiales cristalinos presentan

comportamiento eldstico lineal a pequefias deformaciones.
La curva de la figura 1,2 (b) muestra el comporfamiento mecinico de o~

tro sbdlido fragil-eldstico como lo es el caucho. En este caso, el compor-



1 : Representacidén esquemdtica de (a) Probeta

Fig. 1.1 :

cidn, (b) midquina de ensayos.
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tamiento del material es eldstico no-lineal hasta que la fractura ocurre

en O‘F Para a"4 q‘;‘ el proceso es reversible y ndtese la gran diferen-
cia entre las magnitudes de deformacidn eldstica entre este caso y ante-
rior.

Un tercer caso que puede ocurrir se representa en 1.2. (c). La curva
tensién deformacidn presenta un camino diferente en carga y descarga. Es
te comportamiento es llamado aneldstico y puede ser observado en ciertos

elastomeros. El &rea bajo la curva tensidn-deformacidén representa la ener-

gia de deformacidn por unidad de volumen del material. En el caso de la

figura, se gasta mds energia durante la carga que la descarga, pudiéndose
. 0 . - -

pensar en una disipacidn de energia en forma de calor.

la tipica de gran parte de los metales y aleaciones. Estos materiales pre

sentan un comportamiento eldstico por debajo de una tensifn critica llama

da limite el&stico.

Cuando las tensiones superan dicho limite, p.ej. toma el valor (‘;

de la figura, el material presenta un estado de deformaciones.
€= Eig + EEF'
donde EEE es la deformacidn el3stica y tsp la deformacidn plastica.

Si el estado de tensiones pasa a <r:=0, la deformacién elastica desa

parece mientras que la deformacidn plastica queda. Concluimos entonces

que la deformacidn plastica no es solamente funcidn de las tensiones, en

contraste al comportamiento eldstico linear. Durante este curso estudia-

remos en detalle la deformacidn pldstica, los mecanismos y los pardmetros

microestructurales que la caracterizan.

Caracterizacidén del limite eldstico: Desde un punto de vista estricto,

la deformacidn plastica se alcanza cuando la primer cantidad infinitesi-
mal de deformacibén plastica se alcanza. Como el experimentador solo puede
medir una deformacidn finita, es usual medir la tensidn requerida para

que la deformcidn plastica alcance un valor arbitrario, digamos Y por cien
to.

Este es el llamado "criterio del v por ciento".Un valor tipico es
¥=0,2% y (r-Y es denominada entonces "tensidn de fluencia al 0,2% de de-
formacidén plastica".

Una buena cantidad de metales, ejemplificados por los aceros ferriti-

cos muestran una curva de traccidn mas complicada, fig. 1.3 (b). En este



caso, la deformacidn comienzu en el limite eldstico superior Ty, vy, una
vez inicidado, continlla con una tensidn méas baja,CTL o limite eléstico
inferior. Este comportamiento serd estudiado en detalle durante el curso.
La curva tensidn-deformacidén medida durante la deformacidn pléstica a
velocidad constante puede variar con la velocidad de deformacidn é. uti-

lizada-Empiricamente, la tensidn de fluencia varia como
a "
Iaq (Si = m {h& +C

donde m y ¢ caracterizan al material a una dada temperatura. En general
m es pequena (10_2) para metales a baja temperatura y llega a aproximada-
mente a m=~0.2 para temperaturas cercanas a la mitad de la de fusidn. En
este sentido, los sdlidos metdlicos y aleacionés muestran una especie de

viscosidad no-lineal.

Comportamiento viscoso: Los sdlidos en los cuales las tensiones aplica

das determinan la velocidad de deformacidén, mids que la deformacidn en si
misma, se dicen que presentan un comportamiento viscoso. Usualmente aso-
ciamos este fendmeno con los liquidos; donde es comin que la velocidad de
deformacidén dependa linealmente de la tensidn aplicada. Esto es llamado
viscosidad lineal o flujo Newtoniano. Bajo determinadas condiciones de al
ta temperatura y bajas tensiones, los metales y aleaciones pueden también
presentar este comportamiento (superplasticidad, creep por vacancias). A-
proximadamente, el comportamiento viscoso es asociado a la termoplastici-

dad en caliente y a los vidrios.

Comportamiento viscoeldstico: Algunos polimeros como el polipropileno

muestran a bajas deformaciones una mezcla de comportamiento elistico vy

viscoso. Cuando son tensionados (una carga a tensidn cte. como en la fig.
1.4) estos materiales presentan una deformacidn dependiente del tiempo.
Quitando la tensidn, el material muestra una reversidn gradual de la de-

formacidén, recuperando eventualmente sus dimensiones originales.

1.3. - Caracteristicas del ensayo de traccidn

Toda operacidn de medicidn de propiedades fisicas implica la exis
tencia de una interaccidn entre aparato y el material en estudio.
En el caso de un ensayo de traccidn existe interaccidn entre la probe

ta y la mdgquina de ensayos y los resultados obtenidos son determinados
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por las propiedades de la mé&quina y la probeta. Es importante remarcar que
ciertas propiedades (la estriccidn por ejemplo) son intrinsecas al material

en estudio.

Otras, como el limite eldstico, son sensitivas de las caracteristicas
de la m3quina de ensayos.

Si bien el estudio detallado de los problemas experimentales que se pre
sentan en los ensayos de traccidn escapan al objetivo del curso, se ha de
hacer un somero estudio de ellos a fin de realizar una correcta interpre-

tacidén de la curva carga-extensidn.

1.4. - Estabilidad e inestabilidad plistica en traccidn

Consideramos un material que satisface una relacidn entre G‘, & 3 &
Consideramos una carga P que actila sobre la probeta. En la zona Util de

la probeta, a una distancia 1 se tiene para una seccidn A

P=G. A

Como P no varia a lo largo de la muestra:

FRERUEIE R E IS i S

Como no hay cambios de volumen durante la deformacidn pléstica

o a_ 4 A
W)= (%) = €= 4 %) = k(M)

_A_e_.:--l-(iﬁ (2)
av R aQ

Como N <

luego:

J& _ 4 44 A dA
dt- HT+FZ— (3)

A 4T mg 6T} = -0 nJA
4l



Donde: 9 =

A =1y
T 28 /¢

£ [5G
M= = ( = (4)

(af&m‘
T V28 3

She Je f

8 y m son parametros del material, los que pueden variar durante el pro
ceso de deformacidn.

8 es el coeficiente de endurecimiento (work hardening rate) y da una
idea de la evolucidn del endurecimiento durante la deformacidn.

m mide la variacidn del endurecimiento con la velocidad de deformacidn

(strain-rate sucesitivity).

Reacomodando (4)

4 4 & (p a

Y , dl(ﬂMA) _ n+6-1 -
U1l ¢ m

R 4L CE%E(J”*“)

Veamos cuando una deformacibén es estable o inestable. Consideremos una
probeta cilindrica que estd sometida a un ensayo de traccibén. Como toda
probeta real, ella tendrid variaciones de seccidn a lo largo de su zona g
til. La deformacién no serd uniforme si la mds pequefha seccidn de la pro
beta disminuye de &rea mids rapidamente que el resto del material. Consi-

deramos la seccidén mds pequefa y otra seccidn dis:ante ew_ de la misma.

Area inicial A —_—

Area final Ai —— a' ——

Si existe una pequefia deficiencia (§2) en la seccidn de la derecha:

éﬂ = (R\"Hz_))@

Si los cambios se producen en la unidad de tiempo:



A"L: ﬂ-z_—p‘g_
éh: Ai—hz = (F\l-ﬂ;)-(ﬂx-ﬁz\>0

En el caso de deformacidn inestable

() -0
2A
Si la deformacidn es estable

(QH)LO

oA .
Volvamos al primer término de la ecuacidn (5). En traccién‘!i)es nega
dA A
Al

tivag| 4A ftambién lo es. Luego, si la deformacién pldstica es estable en
d

d0n B
dln f i O,
y consecuentemente - 9 + m 7 1 ‘ (6)

Cuando esta condicidn es violada, la deformacidn se localiza formando

traccidbn:

uno o varios cuellos (estriccidn) y la fractura se producird en dicha re-

gién. Este fendmeno es conocido como inestabilidad pldstica.

Fisicamente, este proceso se puede interpretar como una competencia en-
tre la tensidn aplicada (que aumenta al disminuir la seccidn) y la resis-
tencia mecdnica del material. Es evidente que el conocimiento y la compren
sién de los mecanismos gue regular el comportamiento mecdnico de un mate-
rial no se pueden obtener de experiencias macroscopicas. Luego deberemos cam
biar nuestra "escala" de andlisis del  problema, lo que implica un andlisis
en escala macroscdpica.

Volvamos a la escala macroscdpica. Muchos materiales, como los p?licrii
tales f.c.c. (Cu o Al), tienen a temperatura ambiente y a &< 10 seqg.
baja sensibilidad a la velocidad de deformacidn. Luego m —e O y el cri-
terio de estabilidad resulta © » 1. Teniendo en cuenta la definicidn de

8 se obtiene como criterio-

(5ﬁ;)éz(7

&

(7)



En general la curva §-€ es convexa y 0" crece continuamente. Luego ,
la derivada serd continuamente decreciente, fig. (1.5). Existe un punto
Jn en el cual se verifica la igualdad (7) y la estriccidn comienza.

En metales policristalinos se puede escribir para ensayos a € =cte.

Tv- k&
Nt
fEE: -~ n K & = QEE:

d& =
Reemplazando en (7):

nGl - QX —_— 8\57'”
En

Significado de n : Representa la cantidad de deformacidn homogénea que
puede esperarse en traccibén antes de la aparicidén de la inestabilidad
plastica. Usualmente N 4 0.5, luego, en traccidn no podemos pasar el 50%
de deformacidn. Los ensayos uniaxiales de compresidn no presentan estric
cidn,pero los efectos de borde (barril) no permiten ir mads allad del 10%
de deformacidén uniforme. Cuando se deben estudiar grandes deformaciones

(trabajado en caliente) los ensayos de torsidn son los més efectivos.

1.5. Autcdetencidn de inestabilidades plisticas en ensayos de traccibn-

Bandas de Luder

Ciertos materiales presentan curvas de consolidacidn como la observa
da en la fig. 2.3.(b). Cuando estos materiales comienzan a deformar pléas-
ticamente la ecuacidn (7) no se verifica y se produce en algln lugar de
la muestra una inestabilidad pldstica con una zona estriccionada. Al con-
tinuar la deformacidn, ésa zona altamente deformada endurece y (7) se ve-
rifica, con lo cual la inestabilidad se detiene. Inmediatamente, &sa zo-
na de inestabilidad autodetenida se extiende hacia las zonas vecinas no

deformadas formando una banda de Luder . Luego, el pasaje de una banda

estd asociado a una deformacidn plistica del material. Podemos dividir
entonces al material en 2 partes: Bandas de Luder donde el material estd
deformado un cierto valor constante y una zona sin deformar. Este fenémg

no es conocido como Fluencia Discontinua y se produce en diversos materia

les, como ser, metales bcc con impurezas (aceros dulces) y en el polipro



pileno.

Comentario: Para eliminar este fendmeno de Fluencia discontinua, a chapas

de acero para embutido profundo (carrocerias) se les aplica una reduccidn

del 1% por laminado antes de salir de fadbrica. Con este tratamiento, la de

formacidn comienza uniformemente en toda la superficie de la chapa.

Analicemos con mis detalle el pro¢sso de produccidén de bandas de Luder
Supongamos que nuestro ensayo es realizado en una probeta {(un acero dulce
p/ej.) que presenta una curva como la de la fig. 1.3 (b).

Hasta O la deformacidn es lineal y eldstica.

En Y (Limite de Fluencia Superior), una o varias bandas de Luder apa-
recen en alguna regidn de la probeta. Se produce ‘una r3pida extensidén de
la regidn asociada a la banda y la carga se relaja hasta el valor L. La
deformacidn continfla a ésta tensidn, con bandas de Luder moviéndose a ve
locidad constante a lo largo de la probeta. Virtualmente, todo el flujo

de deformacidén plistica se produce al pasar el "frente” de la banda.

Llamemos:
v : velocidad del frente de banda en la probeta.
é : velocidad de extensidn (veloc. del cabezal)

EY : cantidad de deformacidn producida por el paso de una banda.

En t = 1 seg., 1 banda se mueve una distancia v produciendo una exten-
sién €y v.

Para n bandas .

n 657 = @

Por otra parte, las bandas tienen un ancho finito w en el cual las de-
formaciones pasan de O a éiy. Si la velocidad del frente es v, el tiempo
necesario para pasar de O a €y es ( %T) y la velocidad media de deforma-

cién en la banda es

L

£ -5
W
Para un acero dulce
w ~ tamano de grano 3 x 10-5 m

-
- e

£y 500

" 2 X 10—4 ms-1

Luego élg 6.3 5-‘. Cuando toda la muestra fluyd plasticamente (punto
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M) , la deformacidn vuelve a ser uniforme y € ~ 2.10 & ; oo
lo largo de la muestra.

En el punto U, la inestabilidad final ocurre y posteriormente el mate-
rial se fractura.

El frente de banda se presenta recto e inclinado respecto de los lados
de la probeta, fig. 1.6. Se supone que el frente pertenece a una linea de
extensidn nula, a fin de asegurar la correspondencia entre la zona defor-

mada y la no deformada. Si x, es eje principal de deformaciones 8\7_= EB =0

1
Como la deformacidn pladstica se realiza sin cambio de volumen

Su + EZZ. + E_-z:s‘-‘- 0= 81:“" éz!; +83;
~ ——— " e

regerendaﬂ (Y\\Y\zy\‘é) r‘e%@t@@aﬁ (x\\ *‘2-7\"3)

Como Ox:'2 es el eje a lo largo del frente de banda
‘ - e > .
821 -_—_0 = Qzl Q?.A &Lé
Calculemos los cosenos

ox1 0x2 Oox3
Ox'iCos © -Send (o]

1
Oxé Sen © Cose (o]
'lo ) 1
Ox3

Luego

8;2_ = 81; su;ze + 82.2.('.0329..—_-0
%“'e:_g_ﬁ_ Ezl

T —————
€ E22+E€a3

i

Llamando (‘R — 5—3}—
23

g = . R .
P T
- Material isotrdpico: R=1y ' %L e = A’Z
Luego © ~ 23S
-~ Si é-zL =0 - e = 02

- 5;. 83‘3:0 o 6_.:('39'

Se puede demostrar que la rotacidn del material en una banda de Luder
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- . L)
alrededor del eje OX., viene dada por la expresidn U.)?_‘ = \}( EH .&u ~ 2=

3

Remarquemos dos hechos

- La aparicidn de bandas de Luders al comienzo de la deformacidn depende
intrinsecamente del material.
- Lo mismo ocurre con el valor de F{ pues el dependerid del comportamien

to isotrdpico o anisotrdpico del material.
Nuevamente se pone de manifiesto que si quisiéramos comprender por qué

el material se comporta de una forma determinada, debemos realizar un es-

tudio m&s profundo, pasando por la escala microscdpica.

1.6. - Superplasticidad

Los materiales que presentan un comportamiento viscoso tipo Newto-
niano tienen m=1. Si ademi3s cumplen con las condiciones de estabilidad de
la deformacidn plédstica, se producirdn grandes deformaciones sin observar
se efectos de estriccidn y la posterior fractura de la probeta. Ciertos
vidrios polimeros y metales (Zn -20%Al a 500° K) presentan en un rango da
do de temperatura y velocidad de deformacidn esta posibilidad de sufrir

grandes deformaciones y se los llama superplssticos.

Estudiemos la estabilidad del proceso. Volvamos a la ecuacidn (5):

dlud _ m+e-4
d A M
Integrando esta ecuacidn

LB = (M)&H+£~«C
m )

donde C es una constante de'integracién.

Luego: ( o 2
dn_cﬁ_dxe

P .
—

dt

Como la velocidad media de cambio de &rea no depende del &rea, poes

dA _ _4d& € = £(T)
at T

la condicidén de estabilidad es:

m+e = 1



Observandose superplasticidad para valores de m tales que 0.6 &€ m & 1.

1.7. - Comportamiento elistico de la miquina de traccidn

Durante un ensayo de traccidn, mordazas, celda de carga y cabezal
son sometidos a estados de tensiones que han de alterar el valor de la me
dicidn, pues &stas componentes sufririn una deformacidn eldstica. Inten-
taremos representar el comportamiento de todas estas componentes por un
resorte de constante K.

Podemos suponer entonces que a una probeta deformando plidsticamente se

le ha adicionado un resorte de constante K en serie.

Luego, si el ccbezal se desplaza una distancia X, &sta serid la suma de

un desplazamiento del resorte (e) y de la extensidn plistica de la mues-

+ P

tra (p).
Por lo tanto X = Q*F =

Como & = ﬂu(%), se tiene é = Q'/e' . Como £ = P reemplazando la

expresibénenla anterior expresidn de v resulta:

é = (ﬂ?&)__ L/<KQ> - (8)

Luego, la velocidad de deformacidn del espécimen E no es necesariamen

L
K
=

te igual a la velocidad de deformacidn aplicada, (v/1)+ dependiendo de

la velocidad de carga L y de la respuesta de la miquina.

La aparicidn de transientes en las curvas de carga estd ligada a la cte.
K de la miaquina. Cuando la velocifiad de deformacidn es cambiada, la curva
tensidn-deformacién tiende a desplazarse hacia un nuevo estado estaciona-
rio correspondiente a la nueva velocidad de ensayo. Es importante saber si
los transientes que aparecen en las curvas carga-extensidn son debidos a
propiedades de endurecimiento por trabajado o por otros factores, fig. (1.7).

Tomando logaritmos en (8)

Bf = bt — Bl o+ baf4- £

Cuando nos aproximamos al estado estacionario

> *

L}1< 2 ) L}/ = velocidad media de extensidn del resorte.
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Do n Bn -l - L/

g A o _dl 4 4L
d b m T K AT
(Ar'= Cil:»

Utilizando la definicidén de 6) y reacomodando se llega a

TooTy =-vK (4w )

o multiplicando por 2]

Se-oex () e

Esta expresidn da una medida de la velocidad de aproximacién al esta-
do estacionario, la cual se encuentra con % . En consecuencia, interesa
tener maquinas "duras" (grandes valores de K) pues al tender ripidamen-
te al estado estacionario no se generan transientes. Si la miquina es
"blanda", se obtendrin extensos transitorios. Es importante no confundir

transitorios con trabajado mec@nico.

1.8. - El ensayo de relajacidén de carga.

La sensibilidad a la velocidad de deformacidén m puede-determina_r_
se deteniendo un ensayo a velocidad constanté. La probéta puede tener una
cierta inercia y continuar fluyendo pl‘ésticamente Yy, si esto ocurre, ella
relajard la deformacidn elistica de la miquina y por lo tanto la carga
disminuird gradualmente, fig. 1.8

Tratemos de obtener m. . .
si 0% L/R , luego ': =-TA +Q—H . De acuerdo a (8) se puede
escribir L = K(M-Lé)-

Igualando las expresiones de L resulta



Feg v te]-4 "

como € = - ';'VA
N __.%}\N‘- @é(A—- %)}

liS:<; 1 pues la longitud de 1 de la probeta es mucho mayor que la exten
sidén del resorte RG:Q< . Resulta

T = %((\r—@é) (10)

. <pE

Si v = 0 pues se detuvo el ensayo de traccién QG = A
du O = b(—%—{)ﬁh Log
d Qua =4
d b €
Por otra parte
m= dd@ _ dAT dd
d 0, é dud~  JdLé

luego:

M = S’-\_&g_ (11)
4 b T

Como durante un ensayo de relajacidn se determinan cargas, es preferi
ble transformar la ecuacién (11) en una expresidn en funcidén de la car-
ga. Combinando (8) y (10) para v = o se obtiene T = L/A -

Combinando esta expresién con §=1Ll/f y suponiendo que A es précti

camente constante durante la relajacién se obtiene

m = _duL
d WL

(12)

Luego, la pendiente de la curva ln L versus ln L permitird obtener el



valor dem .

1.9. Conclusiones sobre el presente capitulo

En el presente capitulo hemos analizado someramente un ensayo de com
portamiento mecinico que, desde el punto de vista macroscdpico, permite
caracterizar el material en estudio. Hemos presentado los distintos tipos
de solicitaciones en traccién y las posibles respuestas del material. Se
caracterizd la resistencia del material frente a las tensiones y a la ve
locidad de deformacién (8,m) y se analizaron las condiciones para que la
deformacién pldstica no presente inestabilidades. Pero puede ocurrir gque
ellas se presenten y lleven el material a la fractura o bien, que ocurran
fenémenos como el de las bandas de Luder , donde existe una autodetencidn
de la inestabilidad .

Conviene vemarcar que a lo largo del presente capitulo hemos estado
"caracterizando" un material, o sea diciendo "si hay una determinada soli
citacidn -bajo determinadas condiciones ( é:, T), habr& una determinada
respuesta”". No hemos intentado explicar el por qué de estas respuestas.

Para poder hacerlo necesitamos cambiar de escala, necesitamos acercar-
nos a la microestructura del material. Pasar de la observacidén "a ojo des
nudo" a la observacidén a la "escala microscdpica". Como primer paso, en
el préximo capitulo intentaremos ver la deformacidn pléstica bajo el
"microscopio &ptico", la cual nos aportari ensefianzas sobre lo que llama
remos "geometria de la deformacidn".

En este primer capitulo hemos también revisado un concepto importante:
medir implica interaccidn, y, en este caso, la miquina de ensayos es el
aparato de medicidn. Luego, los resultados obtenidos pueden muchas veces
ser alterados por las propiedades de la maquina lo que hace debamos tener

especial cuidado en su interpretacidn.
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2do CAPITULO - GEOMETRIA DE LA DEFORMACION PLASTICA

Hemos visto que los metales pueden ser sometidos a deformacidén pléspl
ca en un amplio rango de temperaturas. Los procesos de deformacidn plasti
ca presentan caracteristicas propias, que pueden ser resumidas de la for
ma siguiente:

1) La presencia de tensiones de corte es esencial para producir deforma-
cién pléstica. Las presiones hidrostiticas puras son incapaces de pro

ducir deformacidén pléstica.

2) E1 cambio de volumen durante un proceso de deformacién plistica es des
préciable. Por ejemplo: después de reducir por laminado una chapa de
acero al 20% del espesor original, la densidad cambio del orden del

0,15%.

3) Un cristal deformado fuertemente difracta Rayos X, permitiendo medir
el valor medio de su pardmetro de red, dque resulta ser el mismo que
el del metal sin deformar. El finico efecto de los rayos X es ensanchar
ligeramente el pico de difracciones.

Existen cuatro mecanismos atdmicos que permiten describir las deforma
ciones plisticas y que son compatibles con las premisas anteriormente e-
nunciadas: deslizamiento (slip), maclado (tuvinming), deslizamiento de
borde de grano y creep por vacancias . En el presente capitulo discutire

mos los dos primeros.

2.1. - Caracterizacidén del deslizamiento.

Observando al Microscopio, la superficie previamente pulida de un
material deformado muestra la aparicidn de terrazas unidas por largos es-
calones(trazas de deslizamiento).

Ademis, las experiencias de difraccidén de rayos X revelan que el cris
tal retiene su orientacidn monocristalina, lo que nos permite formular el
modelo de deslizamiento de la fig. 2.1.

Podemos visualizar dos partes del cristal, contactadas por un plano de

deslizamiento cuya normal es n , existiendo un desplazamiento entre ambas

partes en la direccidn de desplazamiento b. E1 desplazamiento en esta di-

reccidn seri un niimero entero de espaciados interatdmicos, caso contrario

la deformacidn pldstica destruiria la periodicidad del material. Cuando



observamos las "lineas de deslizamiento" en el microscopio dptico, estamos
observando la traza del plano de deslizamiento sobre la superficie del cris
tal. Muchas veces, el plano de deslizamiento suele tener una apariencia de
"corrugado", con las corrugaciones corriendo paralelas a b .

Los vectores n y b son vectores unitarios. Una combinacidn particular

de n Yy b se llama sistema de deslizamiento. Estos sistemas han sido iden

tificados para diversas estructuras cristalinas, como puede observarse
en la Tabla (II.1l). Se puede observar que b corresponde a la direccifn de
mayor densidad atémica linear de la red, la que estd contenida en un pla
no cuya normal n corresponde a la direccidén de mayor espaciado interpla-
nar.

Como sabemos, la deformacidn plastica se produce por el movimiento de
defectos cristalinos llamados dislocaciones, los que en cierta forma se
rian los transportistas de los "quantum" de deformacidn plastica. Si bien
las lineas de deslizamiento ponen de manifiesto que la deformacidn no es
homogénea, a fin de poder tratar matemdticamente el problema,Supondremos

que la deformacidén se distribuye homogenamente en el volumen del cristal.

2.2. - Iniciacién del deslizamiento.

Como primer paso al estudio de las condiciones gque se deben verifi
car en un material para que se produzca deslizamiento, introduciremos el

concepto de tensidn resuelta de corte (resolved shear stress). Considere-

mos un cristal cilindrico como el representado en la fig.2.2 y supongamos

una fuerza F actuando segiin OX3.

Se ha dibujado un sistema de deslizamiento, representado por los vecto
res n y 1_), siendo (1) y )\ los dngulos que forma F con n Yy b respecti
vamente. La fuerza F tiene una componente F cos A segin la direccidn
de deslizamiento. Esta fuerza ejerce una tensidn de corteis sobre el pla
no de deslizamiento definida como la fuerza de corte (F cosX\) dividida
por el Area del plano de deslizamiento K sobre la cual actGa. Como A=< m¢

resulta

Z =(-E_ Lm?') un>\ (1)
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Fig. 2.2: Esquema de deslizamiento a través de un plano

de normal n y en direccidn b.



expresidn de la tensidn resuelta de corte.

Si un monocristal de un dado material es sometido a una carga F, los
valores de la tensidn (F/p) para los cuales el deslizamiento comienza, pue
den ser medidcsen funcidn de la orientacidn del sistema de deslizamiento
( ¢ y )\ ). Se encuentra en general que el producto { (F/a) cos¢ cosX}
es constante al comienzo del deslizamiento, como se ejemplifica para el
caso de cristales de Mg, en la figura (2.3). Este tipo de resultado lleva

a una importante conclusidn, conocida como la ley de Schmid: "En un cris-

tal de un dado material bajo condiciones constantes, el deslizamiento co-
mienza cuando la tensidén resuelta de corte alcanza un valor critico".

Esta ley es el criterio de plasticidad usual para materiales que defor
man plésticamente por deslizamiento e implica que la magnitud de las ten-
siones actuantes segiin la normal al plano de deslizamiento no influyen en
este proceso fisico.

El comienzo del deslizamiento puede ser detectado por diversos métodos
experimentales (extensometria, strain gange, etc.), pero conviene remarcar
que esos métodos no detectan la verdadera iniciacidn del deslizamiento,
sino el punto en el cual la deformacidn supera el limite de sensibilidad
de la técnica utilizada. La tensidn resuelta para la cual el deslizamien

to comienza se la denomina tensién de corte resuelta critica (Critical re-

solved shear stress o C R S S).

Dada la importancia de la tensidn resuelta de corte, derivaremos una
expresidn de 75 para el caso de un estado generalizado de tensiones.
Sea (I{; dicho estado de tensiones, referido a la terna (oxl, OX2, OX3)
de la figura (2.2.). Debemos escribir la expresidn de CT;;, actuante en
el sistema de deslizamiento definido por n y 5, siendo (TIZ referida
a los ejes Oxéﬂfi y OXi /b . Pos cosenos directores relacionando los

nuevos y los viejos ejes son

00Xy 0%, O Xs

oLl
S

o
[

OX‘.‘L ( 5, by

0% (R)] 1 N e




La relacidén de transformacidn de tensores ante una rotacidn es

Tl = Qik Qi
y en particular, para CT’I; resulta

'
T = bk Qvn(p_ Ng (2)

En forma similar, la tensidn normal al plano de deslizamiento se es-

cribe:

U—,{; = Ny G:Q N, (3)

En el caso particular de una carga en traccidén o compresidn segiin OX

i 0o 0 O
q{xz 0 O 0O
: o 0o C

- -

3:

Sustituyendo en (2) y (3) se obtiene la tensidn de corte Z-—- CrcosQS cos A

y la tensidén normal P

P2 G econ*

El término (cos(b cosA ) es también conocido como Factor de Schmid o

factor de orientacidn, (1/m). Veamos que valores puede tomar dicho factor,

La direccién de deslizamiento debe pertenecer siempre al plano de des

lizamiento. Luego

O + A 902 (4)

Obviamente, el menor valor de (1/m) es cero, lo que ocurre si %b & >\=qo9’.
Veamos cual es el valor miximo.

Supongamos que conocemos el valor de 96 que maximiza el valor de Schmid.
Obviamente, A deber3d tomar un valor que sea lo mds pequefc posible, de a-

cuerdo a la ecuacidn (3) serd



A= d0- &

y el factor de Schmid resulta
(4m) = w?g e (90— @)
d (4/m)
a4
El valor midximo de 1/m corresponderi a ¢ = >\ = 45° vy serd de
0.5.

CoA ’Z_¢ = 0 (condicién de extremo)

Volvamos al caso del Mg. El plano de deslizamiento es {nico. Si los e
jes de tensiones barren todas las orientaciones cristalogrificas posibles,
el factor de Schmid variari entre 0 y 0.5 y se verificarin fuertes varia-
ciones en la tensidn de fluencia F/A, como se puede obtener a partir de la
ecuacidén (1) y se verifica experimentalmente, fig. 2.3.

También se puede probar que el factor de Schmid relaciona el incremento
de la deformaci6n<i8 en un sistema de deslizamiento con la deformacidn
longitudinal d€ . Supongamos que una deformacidn dx se produce, siendo

n / ox} y 5//0x1'.

Luego:

dé = dEaz = Qs Aoz de'kﬂ.
= Q12 U3 de‘ﬂ. = m¢ o A dx

Reemplazando (3“= F/A en (1)

m = i&: S (5)
d€ c

De acuerdo a la tabla (II.1l) existe para una dada estructura una multi
plicidad de posibles sistemas de deslizamientos en un cristal. La pregun-
ta a responder es: Cual de todos los posibles sistemas de deslizamiento
actuard cuando un cristal es sometida a una tensidn uniaxial?

Si la tensidn resulta critica es la misma para todos los sistemas de

deslizamiento ('ZL;), el primer sistema de deslizamiento activo serd aquel

que posea el menor valor de m. Este resultado se verifica experimentalmen

te. Veremos que este criterio es equivalente a decir que el deslizamiento

ocurrird en aquel sistema para el cual "la disipacién de energia por uni
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Fig. 2.3: Evolucidén de la tensidn de fluencia de mono-

cristales de Mg en funcién de la orientacidn.
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cién AB bajo deslizamiento simple, b) relacié entre la o-

rientacidén inicial y final de AB.

Fig. 2.5: Reorientacidn del eje longitudinal
de un monocristal debido al deslizamiento sim :\\

ple.




dad de volumen es minima".

La extensidn e estd relacionada con el desplazamiento b en el plano de

deslizamiento por:

b = é%/@tn.)\

(02

e = &> ca\.A

El trabajo mec@nico realizado durante el desplazamiento es

Zc_.o(.-b-'-' -ZC'-B——" =3

en oA

Luego el trabajo por unidad de volumen es
W.mZ

El trabajo es minimo para el sistema con m minimo, luego ese serd el

sistema que desliza preferencialmente.

2.3. Reorientacidn de planos y direcciones por deslizamiento.

Consideremos el cristal representado de la fig. (2.4). Como consecuen
cia del deslizamiento en el sistema caracterizado por n y 5, el segmento
AB = d, cambiard de longitud y se reorientard fespecto del sistema de des-
lizamiento. Si llamamos a’ al desplazamiento selectivo entre dos capas atd-
micas dividido por la distancia entre ambas, resulta

A

Como consecuencia del desplazamiento, .el vector d se transforma en D

(fig. 2.4.b). Luego, 5'puede escribirse de acuerdo a la fig. (2.4.c):

D= d+M=<\+5(d.h)E (6)
En coordenadas cartesianas la expresidn se escribe

D;=di + ) (djn;) bi
Vemos que una direccidn es modificada por deslizamiento excepto cuando

la direccidn d estd contenida en el plano de deslizamiento, siendo:



d.n=0

Conviene remarcar que si bien las direcciones asociadas al material
han sufrido cambios como consecuencia del deslizamiento, la terna asocia
da al cristal, p.ej. direcciones EIOQ] ' [010] Yy [b01] en un cristal
cllbico, no ha sufrido alteraciones. ‘

Veamos que ocurre con un plano. Consideremos dos direcciones pertene-
cientes a dicho plano a Yy ar que se transforman en D Yy D' después de la
deformacidn. Los productos vectoriales dAd: y DA D' representan la orien

tacidn y el adrea del plano en estudio. Llamemos
F;\ = (i A <5\ M = DA D'

Utilizando (6) resulta _ - -\ _)‘L]
M_o[d+¥&-8)b]A [d*‘X(d‘h 2
Trabajando algebraicamente esta expresidén se llega a

M=m- X (b.m)n (7)

o, en coordenadas cartesianas.

Mi = m, -d(bj mj)ni

Esta expresidn permite conocer el irea y la orientacidn de una super-
ficie conocida la orientacidn inicial y el sistema activo y la cantidad
de deslizamiento correspondiente. Si el plano de interés es paralelo a
la direccidén de deslizamiento, el mismo no es afectado por el deslizamien

to.

2.4. - Respuesta del deslizamiento simple a la traccidn

Supongamos que realizamos un ensayo de traccidn de una probeta ci-
lindrica con una miguina con juntas universales. Luego, la miquina es in-
capaz de flexionar la probeta, o si se prefiere, "la miquina sigue el com

portamiento de la probeta", fig. (2.5). La curva F -~ L que obtendremos no

es caracteristica del material pues ella depende de las dimensiones y de

la geometria de carga. La relacidn fundamental describiendo el deslizamien-

to en un cristal es entre ¢ (magnitud del estimulo) y X (magnitud de la

respuesta) . Trataremos de comprender como esto puede deducirse de la curva

F - L.



- Deformacidn de corte:

Sea lo la longitud inicial del cristal, asociada a un vector 1 tal que
' 1 I= lo . Como consecuencia del deslizamiento simple, 1 se transfor-

mard en L. De acuerdo a la ecuacién (6)

L =1 +X(I.E)B

El médulo de L. sera

d.m? G.5)+ 2X(I.E) (d.b)

2
102 (T + 2Xcos @, cos Xc + Xz cos2 )

=
I

Donde @, Y >\° estin definidos en la figura (2.6).
Como en traccidn L>» 1o se requiere que @y Xo seano bien &ngulos agudos

o bien obtusos. Despejando X :

f= [ VIR - oA ~wh] fn g o

lo cual nos permite saber cuanto deslizamiento se produce asociado a una

extensidn L. La fig. (2.7) muestra la dependencia angular de la cantidad
de deslizamientoZ'necesaria para extender la longitud de un cristal de
lo a 4/3 lo. Podemos ver que el valor minimo de K corresponde a @ ~ 352

y }0255° (o viceversa).

- Tensién de corte:

Determinemos el valor de la tensidn iesuelta-Z:que actlla sobre un siste
ma de deslizamiento cuando aplicamos una fuerza F.
De acuerdo a la ecuacidén (7) el plano de deslizamiento no sufre distor-
siones como consecuencia de la deformacidn. Luego

?Z = ?gi Q&ﬂ(;% CDAAX

donde T 1
s A = ~'—'—;—‘3—
Ll

Desarrollando esta expresién se llega a

T (Fp) e Vid-(hsben )} @
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Esta ecuacidn, junto con la (8), permiten transformar la curva F - L
en una relacidn entre T y 8 .

La expresidén (9) nos muestra que para una fuerza constante F, la ten-
sién de corte ¢ se incrementa cuando el cristal es estirado, independien

temente de la direccidn de carga.

- Ablandamiento geométrico.

Puede también ocurrir, de acuerdo a (9), que como consecuencia de la
1
dependencia en (E),'z,continua aumentando y F disminuya durante el pro-

ceso de deslizamiento, fendmeno llamado ablandamiento geométrico.

Matemdticamente, esto se ve ficilmente si suponemos que el endureci-
miento por trabajado es despreciable (T =~ Zc)- Luego, la ecuacidn (9)

se transforma en

- i
F - T ﬂc/‘t‘—os 7% Q 4-(.?0 sen XO/IL)Z (10)

y obviamente F disminuye cuando L aumenta. En la figura (2.7) se muestran
las curvas F - L cubriendo un rango de valores de >\e (tomando ¢c= 90—Xo ).
Podemos ver que sin trabajado mecl@nico la fuerza aplicada disminuye cuando

el cristal se estira. Se puede demostrar que el ablandamiento geométrico
aumenta con Ao- Las figuras (28) y 29) ponen de manifiesto la existencia

de este fendmeno en monocristales de Cadmio (hcp) y Niobio (b.c.c.), aun-

que estos presenten un endurecimiente por trabajado apreciable.



- Rotacidn de un cristal.

Supongamos que las figuras 2.10 a y b representan un cristal cilindri=-
co antes y después de una deformacidn por delizamiento simple, como con=
secuencia de aplicar una fuerza F seglin la direccidn 55. Si suponemos que
el sistema de deslizamiento permanece fijo, se puede concluir que la di-

reccidn de carga ha cambiado respecto de los ejes cristalogrdficos.

En la préctica, las midquinas de ensayo son construidas de forma tal
que la direccidn en la que se aplica la fuerza se mantiene fija respecto
del sistema laboratorio. Luego, cuando se produce deslizamiento simple,
se observa una rotacidén relativa entre la direccidn de carga y los ejes
cristalogridficos, rotando estos un dngulo 6 respecto al laboratorio.

El eje de rotacidn (f) es perpendicular a I-y f: luego
=N
Utilizando la ecuacidn (6) resulta
Py (LR) (b2
Por lo tanto, el eje alrededor del cual rota el cristal relativo al
laboratorio es perpendicular a la direccibén de carga L y a la de desli-
zamiento b. El sentido de la rotacidn es tal que se intenta reducir el
angulo entre L y b.

- . - 2 . . .
Para pequenas deformaciones IrIQlo, 6. La {iltima ecuacidn se escribe

en forma diferencial:

_;i'?;_ = s ¢° sen Xo

Podemos observar que variacidn de la rotacidn frente al desplazamiento
es mixima para ¢O-o-o° y >‘o-90°.

Anteriormente, habiamos dicho que la identificacién cristalogriafica
(referencial cristal) de la direccibén de carga cambiaba durante el des-
lizamiento simple y, consecuentemente, los &ngulos @ y A‘ . También su-

frian cambios. Tratemos de relacionar estos filtimos con 2( y la relacidn

de longitudes L/]o- De la definicién del producto escalar
cos'%:_‘-ﬁ; (Q+'5(Q»B)b)-ﬁ___ «O_o %§Z)
pun— —— J
L1 N Lo-
o bien L (o gﬁ (11)
Qo Los ;é




cm e r= (LBVAD) = {24y (L0)B). B} /U
=(ws Ae + stféu)(yo/k_)

.

X - L COS'A Cos %\;
éo C03¢c o ¢c

Combinando con la ecuacidén (11) se tiene

beﬁ;x C >\‘
X:.—__ COS N (12)
lo que nos permite conocer la deformacidn por corte asociada a la esta-
cidén. Igualando las ecuaciones (8) y (12) se tiene

cos A _ \/( L‘/Eg)a— sen Ao

Lo:;yb - Los Qbo

‘93 . 2 cos cos
Utilizando la ecuacidén (11) para eliminar 2
cos @,

y ordenando, llegamos

a la relacidn

sen A Lo

= (13)

Len Au L

Este resultado confirma un resultado ya enunciado:

L R . . .
Cuando (E)w- o, >\ ~= 0. Durante el deslizamiento simple el cristal

rota de forma tal que el eje de traccidn se aproxima a la direccidn de

deslizamiento. La figura(2.11) muestra un ejemplo en cristales de Fe. La

proyeccidn estereografica pone de manifiesto la rotacidén de las direccio-
nes de traccidn hacia la direccidn de deslizamiento simple [111] .

Comentario_final acerca de la rotaciln de un cristal:

La rotaci3n es siempre una consecuencia de las condiciones de contorno
impuestas al cristal. Por ejemplo: la mdquina de ensayos mantiene constan
te la direccidn de carga durante la traccidén (referencial laboratorio) y
esta condicidn origina la rotacidén del cristal. Si la geometria de carga
es cambiada, la rotacién tambi&n cambiard. Consideremos una tensidn pura

de corte aplicada al plano de deslizamiento paralelo a b. El deslizamien

to en este sistema no serd acompaifado de rotacidn (4X¢=O°).



Fiz. 2.49: Curvas tensidn-deformacidn para monocristales de Nb

(Datns Votava - 1964).

Fig. 2.10: Representacién de la rotacidn de un cristal.

Fig. 2.11: Representacidn de la rotacidén de los ejes de tensidn
de monocristales de Fe en una proyeccidén estereogrdfica (referen

cial cristal).



2.5. - Deslizamiento simple en compresidn

En la fig. (2.12) se presenta el esquema tipico de un ensayo de
compresidn. La fuerza compresiva‘g aplicada sobre las caras-tapas de un
cristal cilindrico serid siempre, por condiciones de contorno, perpendicu
lar a dichas caras. Cuando el valor critico de la tensidn de corte resuel
ta es alcanzada para alglin sistema de deslizamiento, este se produciri.

El sentido de la deformacidn por corte es opuesto al que se producird
en un ensayo de traccidn en la misma direccidn. Si queremos mantener va-
lores de deformacién por corte positivos, debemos cambiar el signo de los

términos que contienen K'en las ecuaciones (6) y (7), quedando:
D= d-\|(3.8)b (14)
M= m+X(m-5)h (15)

Veamos que ocurre con la rotacidn del cristal. Como las condiciones de
contorno fijan las orientaciones de las ﬁapas, fig. 2.13, al deformar el
cristal se pasa de un cilindro recto a uno oblicuo, y el sistema de des-
lizamiento rotard respecto al sistema laboratorio. Si @ y A son los &n-
gulos entre la direccidén de F y n y b respectivamente, el vector a, que
define en el referencial cristal el drea de una de las tapas antes de la
deformacién, se transforma en A despuds de producirse el deslizamiento.

Este vector, puede €cribirse .

\q = a+ X \&.b).\:\
y el eje de rotacidn serd : C = P‘ N

Para peguenas rotaciones l r ‘:: ‘C14 ea . Diferenciando la Giltima e
cuacidén resulta
—_— © = Cos )\o Sen )‘c

Siendo maxima la variacidn de 6 respecto de K para >\; =C } (})u=?,

[

resultado diferente al obtenido en traccidn.

En forma similar a lo calculado en traccidn, se pueden relacionar los
valores de 8 , 2, k y @ con‘i,g, )Q Yy ¢o, Se obtienen las siguien

tes relaciones:



X = - o8 SA" + \/T{_(QO/L)L - 5k’—‘$¢o} wsxg(m)

( QJ/L> _ ( o XO/COS’)\) (17)
b/ - o3 g _ Leos é o (18)

Cos A ws Ac

cos cf) = \/4_ _( L qu)o/@y; . (19)

La ecuacidn (16) muestra que si X es positivo, los &ngulos q) y )\O
deben ser uno agudo y el otro obtuso ( o viceversa). Las ecuaciones (17)
y (19) muestran que a medida que el ensayo de compresidn progresa, la

normal al plano de deslizamiento tiende a ubicarse paralela a la direc

. -
cidén de carga.

La tensidn de corte resuelta es:

T=( PF-: ) . os ) (20)

Si se tiene en cuenta que el plano de deslizamiento no es distorsiona

do por el deslizamiento. Verifiquese reemplazando n por a en la expresidn
de A. Como‘A crece cuando L disminuye, ecuacidn (17), tenemos que bajo
una fuerza constante, la tensidén de corte resuelta disminuird con la
deformacidn y consecuentemente nc podremos tener ablandamiento geométri-
co. 'La ecuacién (20) y la no aparicién de ablandamiento geométricg son
verificados por probetas cilindricas para las cuales la relacidn entre

la altura y el didmetro es ZrZ. En caso contrario, la ecuacidén (20) ya

no se verifica y también podria producirse ablandamiento geométrico.

2.6. - Deslizamiento simultineo en dos sistemas.

Cuando se somete un cristal a una solicitacidén en tensién, encon-
tramos que dentro de cada tridngulo elemental existe un solo sistema de
deslizamiento activable. La medida de la facilidad de activacidn esta
dada por el factor de Schmid, el que se puede representar a partir de

curvas de nivel en la proyeccidn estereografica fig. 2.14. Las fig. 2.15



y 2.16 identifica los sistemas activos en funcidn de la direccidn de trac
cién para sistemas de deslizamientos del tipo {lll} £110> vy {110} £111D
respectivamente.

Como consecuencia del ensayo mecadnico, la proyeccidn de la direccidn
de traccidn ha de rotar. Cuando llegue a la linea que separa a dos tridn
gulos elementales de la proyeccidn estereogridfica, existir@n dos sistemas
de deslizamiento en igualdad de condiciones de activacién y se producird
entonces "deslizamiento doble". En este caso, el deslizamiento ocurre si-

multineamente e igualitariamente en los dos sistemas.

Analizemos el deslizamiento doble en traccidn. El vector cambio de lon

gitud del cristal tiene componentes (ecuac. 6):
I '
ALL: AY\D (b;"ﬂé CJ + bi_ ﬂa ,Q_b)

Donde 5, n represen%an el ler sistema de deslizamiento y S', n; el se-
gundo.

Como los dos sistemas estdn dispuestos simétricamene respecto de 1 /F:
Cos ¢

o A ] .
luego AQ_L - IL l w§¢ AX‘, bl_+ b:\ ) (21)

Luego, el cambio vectorial en longitud est& orientado (en el diferen-

L<\ n -4

cial cristal) segiin la direccidn b" = b + b'.

Consecuentemente, el eje 1 rotard hacia la direccidn b" durante el des
lizamiento doble.

Igualmente se puede demostrar que, en un ensayo de compresidn, la direc
cidn de carga rota hacia el vector W =n+n' (n % n' son las direcciones
normales a los planos de deslizamiento actuantes).

Ejemplos en cristales ciibicos

Habiamos visto que el doble deslizamiento se producia cuando la direc-
cién de aplicacién de la fuerza coincidia con los bordes del tridngulo fun
damental en proyeccidn estereogridfica. Hemos elegido arbitrariamente el

loo1] - [o11] - [114] .

En la Tabla (II.2) se resumen los resultados para cristales FCC (sis-

tema de deslizamiento tipico {111}<~011> y para cristales BCC (sisEemas
{Oll}(l&l) ) para ensayos de traccidn y compresidn.

Las fig. 2.17 (a) y (b) contribuyen a una mejor comprensidn del andlisis.
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Fig. 2.12: Esquema de un ensayo de compresidn.

Fig. 2.13: Cambio de &rea y orientacidn de las 'tapas' de un

cristal por deslizamiento simple en compresidn.
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Fig. 2.14: Valores de (cos4)cosA ) representados en proyeccidn
estereogrdfica como una funciédn de la direccidn de tensidn uni-
axial para deslizamiento (111) [fo%]o (101) [111] .

Fig. 2.15: Sistemas de deslizamientos {111§<.110>més probables

en funcidn de la direccidn de tensidn.



También se sefiala que pueden existir orientaciones inestables al desliza-
miento doble, tendiendo el material a volver a estados de deslizamiento

simple si se producen fluctuaciones de las tensiones actuantes.

2.7. - El maclado como mecanismo de deformacidn.

Las maclas cristalogrificas constituyen otro posible mecanismo de de-
formacidén plastica. El maclado es particularmente importante a bajas tempera
turas o a altas velocidades de deformacidén. Al igual que el deslizamiento, el
maclado permite un cambio de forma del cristal con un cambio de volumen des-
preciable. A diferencia del deslizamiento, el maclado introduce una cantidad
fija de deformacidn por corte, la cual es caracteristica de la estructura
cristalina del material. El corte reorienta una parte del cristal en rela-
cién a la zona no afectada al dar origen a la macla . Esta relacidn es cri
tica y puede ser descripta en dos formas: Maclas de tipo I y de tipo II.

En el tipo I, el maclado puede ser visualizado como una imagen especular
de la matriz obtenida con hipotético espejolubicado en un plano cristalogfg

fico, comunmente llamado el plano de composicidén o de maclado K Para el

1°
tipo II, el cristal maclado posee unha orientacidn que se obtiene mediante
una rotacidn de 180° alrededor de un eje caracteristico Ql' Para estructu-
ras centro simétricas ambas descripciones coinciden, no asi para cristales
de baja simetria donde el tipo II es el pertinente.

Si bien existen maclas de recristalizacidn, las cuales se producen duran
te dichos tratamientos térmicos, nosotros consideraremos en esta seccidn -

nicamente a las maclas de deformacidn.

- Geometria de la macla de deformacidn.

Si aceptamos que la macla de deformacidn puede formarse por deslizamiento
por corte simple, la representacidn del proceso utilizando un cristal semi-
esférico es muy Gtil. En la fig. (2.18) vemos que el hemisferio cambia de
forma como consecuencia de estar sometido a un deslizamiento de corte uni-
., €s perpendicular al

2 2
plano Kl. En otras palabras, cada plano K1 ha sido desplazado en la direc-

forme el . En la figura, OX1 es la direcciéntli y OX
ciéntll en una cantidad proporcional a su distancia a la base del hemisfe-
rio. Como la forma y tamafio de cada uno de &stos planos no es modificado

por este proceso, K. es llamado el "primer plano no distorsionado”. Similar

1
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mente, podemos observar en la figura (2.19) que la linea OP no cambia su

longitud al reorientarse a OP'. El plano definido por OP y el eje OX_, (nor

3
mal al plano del papel) es llamado el "segundo plano no-distorsionado” o

K. . Después del maclado K, pasa a K ', determinado por la interseccidn de

2 2
la semiesfera original y el elipsoide producido. La cantidad de corte resul

ta:

s=_PPl _ 2CPwe _ 2ty ©
\O—P\senﬁ 0P s b (22)

1Y K2. También es costumbre

identificar la direccidn q2, perteneciente al plano K2 y normal al eje OX

donde © es el angulo entre las normales a K

Luego el maclado mecdnico es completamente descripto por Kl'?" K2 Yy }
v\z, fig. (2.20). Estos "elementos de la macla" no son independientes en-
tre ellos; conocidos K1 y Ykz se puede determinar K2 y rll O viceversa. La
tabla (II.3) presenta los elementos de la macla para distintas estructuras
cristalogréficas.

El principal problema de asociar el maclado a un proceso de corte es que
a diferencia del deslizamiento, no existe una tensidn critica resuelta de
corte para el maclado. Ciertas modelizaciones del comportamiento mecinico
de materiales requieren asociar una CRSS al maclado, lo cual si bien permi
te obtener resultados aceptables, no representa la realidad del proceso fi

sico.

- Representacidn del maclado a escala atdmica

e e e e e e e e o e e = e = = e ——— —— - —— = 1 o S — —

Tratemos de comprender mejor la asociacidén del maclado a una deformacidn
uniforme por corte. Analizemos que ocurre en un cristal f.c.c., cuando el
plano Kl' coincidente con el {111} es alterado por la formacidén de maclas.

Un plano f.c.c. se puede considerar como un apilamiento de planos {111} ’
con los atomos de una capa desplazados de los dtomos de la capa siguiente
en una distancia: %.I_MZ] + % L 14 \3 -

El primer té&rmino corresponde al desplazamiento, paralelo al plano (111),
entre &tomos de capas vecinas, mientras que el segundo término corresponde
al espaciado interplanar, fig (2.20). La secuencia de apilamiento serd
ABCABCABC. Un desplazamiento % [115] convertird la capa A en B, Ben C y
C en A.

Supongamos que la fig. 2.21 representa la secuencia de afilamiento de
11 capas {111} en un cristal f.c.c. Vamos a generar una macla entre las

- . a ¢
capas 6 y 11 dandole una deformacibén por corte uniforme a cada capa, 3 L}lz})
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Fig. 2.16: Sistemas de deslizamiento {110}§i11> mds probables

en funcidén de la direccidn de tensidn.

Fig. 2.17: Representacidn estereogrdfica de los cambios de orien
tacidn de los ejes longitudinales de cristales ciibicos deformados:
(a) en el sistema (111) [101] en compresién o en el (101) [111}
en traccién; (b) en (I01) [111]en compresién o en el (1;1)[;I01]

en traccidn.
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Fig. 2.18: Cambio de forma de una semiesfera debido a la defor

macidn por maclado.

K

Fig. 2.19: Esquema mostrando la transformacidn de una esfera
en un elipsoide como consecuencia del maclado.
Fig. 2.20: Diagrama mostrando los pardmetros que describen una

macla.



por ejemplo.

La capa 7 pasari de C -»A, la 8 A+B-=C. El resultado final nos muestra
las capas 7,8,9 10 y 11 como imigenes especulares a través del plano 6, de
las capas 5,4,3,2 y 1 respectivamente. Como la distancia entre planos es
a/\fi’ la magnitud de la deformacidn por corte entre las capas {111} resul
ta (?ré)/(o;/g) = A& .

Una pregunta que todavia no nos hemos hecho es la siguiente: cuales son
los motivos por los que la naturaleza elige los sistemas de maclas presen
tados en la tabla (II.3) aPor qué no elige otros sistemas?. La respuesta
estd en las experiencias de Jawson y Dove, quienes observaron que los sis-
temas actuantes en las diversas estructuras cristalinas tienen un elemento
comlin: "ellos poseen el minimo valor de S frente a todos los otros posibles
sistemas que pueden reacomodar una red".

La hipStesis de S minimo nos permite comprender la unidireccionalidad
del corte asociado al maclado. Examinando la figura (2.20), observamos que
un desplazamiento % [ii21 podria transformar la capa C-A y obtener la
misma configuracidn de maclado de la fig.(2.21). El desplazamiento es anti
paralelo al aplicado anteriormente (%- [115]) pero su mddulo es el doble.
Luego, por el principio de Jawson and Dove no se verifica y el maclado en
este sentido es excluido.

"El maclado asimilado a un proceso de corte tiene magnitud y sentido
determinado".

Analicemos las condiciones por las cuales una macla puede actuar en trac
cidén o en compresidn. Consideremos la semiesfera de la fig. (2.22). En trac
cidn, los radios situados en el cuadrante VI&ON sufren una extensidn. Conse
cuentemente, se debe realizar trabajo sobre el cristal si.se lo quisre defor
mar. E1 caso contrario se presenta en compresidn, donde el cristal deberia
realizar trabajo, lo que contraria el primer principio de la termodindmica.
Luego, el maclado por tensidén es permitido en la regidn IziON,el maclado por
compresidn es prohibido.

En la regibn K10K2 se obtiene el resultado inverso, o sea, en &sa zona
el maclado por compresidn es permitido.

Finalmente, en la regidn KZON el maclado nunca deberia producirse, pues
los radios sufren estiramientos y acortamientos y la tensidn aplicada contri
buye a una parte del proceso; ella no genera el corte.

Como solamente una fraccidn del cristal fv sufrir3d una deformacidn por

maclado, siendo S la magnitud del corte, podemos pensar que "todo el cristal"
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Fig. 2.21: Representacidn del maclado a escala atdmica: (a)Dia
grama de posiciones atdmicas en el plano (111) de un cristal

c.c.c.j (b) secuencia de apilamiento de planos (111).
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Fig.2.22: Representacidn de los elementos de la macla K
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ha sufrido una deformacién (fv. S), que ahora estd distribuida homogé&neamente.
Luego, la regidn K20N tiende a desaparecer en la medida que"el tamano de las
maclas tiende a cero. Para maclas finas, podemos decir que ellas se han de for
mar cuando una tensidn uniaxial compresiva sea aplicada en la regidn KqON ou
na traccidn segin NOl'

A partir de estos resultados, podemos construir proyecciones estereogrificas
las que nos indicardn para una dada direccidn y sentido de carga, cuales serin
los sistemas de maclado activos. La fig. (2.23) nos muestré los 12 posibles
sistemas de maclas {112}(111) para un cristal b.c.c. (numerados de 1 a 12).

La numeracidn también se utiliza para describir los 12 sistemas {111&
<112)que describen las maclas en un cristal f.c.c.

Para cada sistema de maclado, los circulos méximos de la proyeccidn estereo

grafica asociados al plano de composicidn K, y a la direccién de corte Q&

definen los cuadrantes KGPN y NOihf No es nicesario realizar estos dibujos
sobre una proyeccidn estereogrdfica, el andlisis puede realizarse en uno de
los tri&ngulos elementales, dada la equivalencia de las tres direcciones ¢ 100>.
Con la ayuda de la fig. (2.24) y de la siguiente tabla se pueden espe

cificar los sistemas activos en cristales f.c.c. y b.c.c.

2, 7, 8 [ ABC

b.c.c. en traccidn 6,9 operan cuando la - BCF
1 . .- - ACF
fe orientacion esta
f.c.c. en compresion ,
10 . ~ BCD
comprendida entre
12 BDEC
11 \"" BEC
(3, 4, 5 ) [ a8C
b.c.c. en compresidén| 1 operan para orienta | BCF
f.c.c. en traccidn 11 } " ciones comprendidas ! BEA
< 6,9 entre . ACF
10 ADC
\ 12 ) - ADE

En materiales hexagonales, este tipo de diagramas se refiere a materiales
con una relacién (c/a) dada.
Ya hemos dicho que la cantidad de deformacidn introducida por maclado es

una cantidad fija. Lo que ha de variar serid la fraccidn de volumen maclada.
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Fig. 2.23: Idetificacidn convencional de sistemas de maclado en

cristales c.c.c. y c.c.

Fig. 2.2u4: Sistemas de maclado operativos en cristales c.c.c. y

c.c. en funcidn de la direccidn y sentido de la tensidn aplicada.
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Fig. 2.26: Representacidn estereogrdfica del factor de Taylor M
para deformaciones en los sistemas 110
1967).
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Reemplazando en la ecuacidn (8) 5’ por S, el cambio de longitud de un cris

tal completamente maclado podri escribirse

A+E = ‘/'i+ S%oﬁ(#aa-?_%wsc#:ows}\c

en traccién

o bien

J+ &€ = \/ 1+ SZ ws‘c/\o-{— 7S (os#@ Lo5>\° en compresidn

»
E es Maxima para:

. -
en traccion

y también lo serd para
900 = Tﬁé:"‘xé

Si solamente una fraccidn del cristal ha maclado, la deformacidn del

en compresidn

cristal ser& la de un cristal completamente maclado con un corte de (fv. S).

2.2. - Deslizamiento miltiple

Para ciertas direcciones de carga uniaxial, un cristal con una mul-
tiplicidad de sistemas de deslizamientos potenciales puede estar en condi-
ciones de producir deslizamiento en tres o mds sistemas. Los tridngulos fun
damentales de las figs.(2.15) y (2.16) ponen de manifiesto que los vértices
de los tridngulos corresponden a posiciones de deslizamiento midltiple en es-
tructuras f.c.c. y b.c.c.: cargando segiin el vértice [OOiL ocho sistemas de
deslizamiento podri@n ser activados , seis sistemas en el [llll y cuatro en
e1 [o11] .

Como la activacién de sistemas de deformacidn por deslizamiento depende



de la orientacién del cristal, es evidente que la deformacidén plistica es
altamente anisotrbpica. Ademis, en un material policristalino, las defor-
maciones deberdn ser compatibles con la deformacidn que sufre su entorno.
Teniendo en cuenta la anisotropia de la deformacidn de los granos, podemos
llegar a encontrarnos con que los cambios de forma que sufre un grano no
es el mismo que el del contorno, generando tensiones internas en el cris-
tal, lo cual hace que muchas veces sea dificil describir correctamente la
deformacidn plastica que sufre un material. Evidentemente, mds complejo
ser&@ si pensamos que varios sistemas actdan simult&neamente. Tratemos de
analizar el problema partiendo de un caso simple: la deformacién de un mo

nocristal.

- Calculemos la contribucidn a la deformacidn de un sistema de deslizamien-

to simple.
En la Fig. (2.25) se representa un proceso de deformacidn por desplaza-
miento simple en el sistema (5, 5) siendo el valor del deslizamiento. El

gradiente de desplazamiento en el referencial cristal (x! x: xé) se escri-
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be
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La relacidén entre las coordinadas del referencial cristal y un referen

cial asociado a los ejes principales de la muestra resulta

I Ox, Ox. DX,
Ox. b, b. b

0% | n, N, Ny

En el referencial muestra los gradientes de desplazamientos se escribi
ran ,
€ij = Qi Qoj e = st Qz.\;rg
by n, b\ N2, b\ns
o.bien el‘(g = K b;f/\\ b_;_h?_ bzh-l

j’} n[ ‘b} nl b% h3



Utilizando la definicidn de deformacidn EL(} - _4-( e;.'b-L @‘AL\)
. . 4

4 Eu.—;b,h,g = &4

EH = j—"z_ N, 8 =&, {(notacidn matricial)
b’i hs & = &,
i ézg:-;z(baﬂ&—} b__gnz_))s :64
; g‘:g = ‘/z_(b‘ ﬂ.}-l- bgsﬂ\) 5 = &S
L&z = V2(Bing+ by ) \( = &,

con & + &, 4 &, = 0 por conservacién de volumen.

]

(23)

Como esta deformacidn es producida por deslizamiento simple, ella depen
de linealmente de la deformacidn por corte X' . También se puede observar
que la deformacién es simétrica en b y n. O sea: la deformacidn produci-
da por el sistema b Yy n es la misma que la que se produciria por deslizamien

to en el plano b en la direccidn n.

Las relaciones (23) pueden escribirse para un corte &’K sobre el siste

ma K de deslizamiento:

K "4 .
h/\&-(-’ — ._Ed_ (24)
% %

o M _ A 4 b
mi = 4 (B b L)

Si tenemos varios sistemas independientes activos, la deformacidn to-

tal ser3d la suma de las contribuciones de los diferentes sistemas AQ(K

(no necesariamente iguales para cada K):
€ - K. X (25)
l.(} - % m% é K

Como EE-EELC = O por conservacidén del volumen, el niimero miximo de
componentes éé} independientes seri cinco. Luego, el niimero maximo de sis
temas de deslizamiento independientes serid también cinco. Las condiciones
de contorno contribuyen muchas veces a disminuir el grado de variables in

dependientes.



K
Invirtiendo la matriz 5 x 5 de los coeficientes thf, que llamaremos
[ni] , Se pueden obtener los desplazamientos BQ a partir de los valores ELJ
T - i
Z{J = | M .L& (26)

con
XK ¥ K= 1< 7 &d ) 62 7,6 por conservacién de volumen

En la Tabla II.1 se han presentado las familias de sistemas de desli-
zamiento que pueden observarse en diferentes estructufas cristalinas. Tam
bién puede observarse el n° mdximo de sistemas independientes (N) asocia-
dos a un sistema de deslizamiento y el nimero de fdrmas posibles de elegirx
N.

Podemos observar que los cristales f.c.c. y b.c.c. tienen cinco siste-
mas de deslizamiento independieﬁtes, luego, la geometria de la deformacidn

no impone limitaciones a la ductilidad del material.

En otros casos, como los materiales hcp, es necesario comb:inar la accidn
de 2 & mis sistemas de deslizamiento para obtener cinco sistemas independien
tes. Los sistemas de deslizamiento mids comunes en cristales h.c.p. son el
basal, el prism&tico o el piramidal de tipo I ( b = 1150 ) . Pero estos sis
temas son incapaces de acomodar una deformacidn segiin el eje c del cristal.
Luego un modo de deformacidn adicional es requerido, el cual debe tener una
direccidn de corte oblicua al plano basal. En la préctica, esto es provisto

por un sistema piramidal del tipo II (5 = [1151] ) o por maclado.

En la Tabla II.l1 hemos visto que en ciertas estructuras existen numero-
sas posibilidades para elegir los cinco sistemas independientes (384 én
cristales f.c.c. y b.c.c.). Esto nos 1lleva a formularnos la siguiente pre
gunta: éCudl es la combinacidn de sistemas activos que nos permite acomo-
dar una dada deformacién?. La respuesta puede obtenerse utilizando el Prin-

cipio de Taylor.

Taylor (1938) postula que "la combinacién de sistemas activos que nos
permite acomodar una deformacifén dada es aquella para la cual el trabajo

de deformacidn es minimo".

La hipGtesis principal de Taylor es: "un sistema de deslizamiento se
activa cuando C = 7;". También se acepta que la sensibilidad a la veloci-
dad de deformacidn es la misma en todos los sistemas de deslizamiento y

se niegan los efectos de endurecimiento. Bajo estas hipGtesis, el traba-



jo de deformacidén se puede escribir:

W= T 2 é?{x (27)

K= .rS'

Taylor pide que la combinacidén de deformaciones por corte[ J minimize
la ecuacidn (27) y sea compatible con el estado de deformaciones [ﬁlimpueg
to al cristal. i

La metodologia de trabajo es la siguiente: Para una dada deformacidn, la

~ecuacién (26) proveerd los valores Xk para las posibles combinaciones de
sistemas de deslizamientos que pueden describir dicha deformacidn. En los
cristales f.c.c. y b.c.c. se deber&n estudiar 384 casos.

Conocidos los conjuntos de valores XK se resuelve la ecuacidén (27) para
cada conjunto y se elige el que la minimiza. Si hay mds de un conjunto de
valores &Jmuandnimiza la ecuacidén (27) las combinaciones de sistemas de
deslizamiento son equiprobables y aparecen ambiguedades en la prediccidn
de sistemas activos. '

Como el trabajo de deformacifn puede escribirse (“—E& é&é , Y como este
trabajo debe ser igual al realizado sobre los sistemas de deslizamiento, la
ecuacidn (27) toma la forma.

AW o= Q‘ié A‘c"& = 2. égx

K (28)

A partir de esta expresidn podemos definir el Factor de Taylor de un

monocristal

-~ 9 !
IVl = EEE& ':: = 29( f§\A) (29). :
Ce <§<Ei% Z;: %"Eia

El parimetro M tiene para deslizamiento miiltiple el mismo rol que m
(inversa del factor de Schmid) para el deslizamiento simple. El1 factor
de Taylor es una medida de la resistencia del cristal al deslizamiento
miltiple (relaciona la tensidn aplicada con la critica resuelta de corte)
y, evidentemente, dependerd de la orientacidn del cristal. Para traccidn

simple, este se suele representar por lineas de nivel dentro del tridngu



lo estereogrifico fundamental, fig. (2.26)

- Estado de tensiones en deslizamiento miiltiple.

- - ———————— - T T T > T W — f— ——— " " G S W S A - G - - - —

Para un sistema K, hemos visto que la tensidn resuelta de corte puede

relacionarse con el tensor de tensiones(ﬁi mediante la ecuacidén®

K K(-u K
Z':b' \)L'“‘ !
C ‘
Si se tiene en cuenta que las tensiones hidrostdticas no contribu&en a

la deformacién pldstica, el nimero de componentes del tensor de tensiones

se puede reducir a cinco. Esto puede realizarse definiendo
A= V-G
B= q::xa—QT\ (30)
C= Qu-Grn
F=q;.3 67—'“_\‘}
H= 7

verificidndose que A + B + C = O

Luego, se puede obtener una relacidn matricial

[z] - [“f] (o] (31)

i T . =i
dondeLrTLJ es la matriz transpuesta de [h}J y

[ -C
B

g =

F
)
H

- El1 principio de trabajo mdximo

Este principio fue propuesto por Bishop y Hill (1951) y se puede enun-
ciar de la forma siguiente: "Para un dado estado de deformacién de un mo

nocristal, el tensor de tensiones asociado al mismo es quel que estid aso

ciado al mdximo trabajo de deformacidén,"

El trabajo de deformacidn puede escribirse las discusiones de las dis-

locaciones anteriores:

5W=-Bé§,+ Ré&f[_?_‘\‘ 2Fé&23+ 26é£|g+ (32)
+ 2H &



Los valores de A, B, F, G y H wueder ser calculados para las distintas

familias de sistemas de deslizamiento segin la ecuacidn (31) poniendo
2:K='ZC. Se puede demostrar que los 384 casos a estudiar utilizando Tay

lor se reducen a 28 casos si se utiliza la ecuacidn (32) y el criterio de
trabajo mdximo, lo que disminuye el tiempo de c&lculo.

Es importante sefialar que el principio de Taylor y el de Bishop y Hill
dan los mismos resultados. En un caso minimizamos respecto de las deforma
ciones y en otro maximizamos respecto de las tensiones, o sea, estamos

trabajando alrededor de un punto de ensilladura.

2.9. - Deformacidn de un policristal.

La descripcidén de la deformacidn de un policristal requiere del

conocimiento de:

1) El comportamiento mecidnico de cada grano (asimilable a un monocristal),
2) La interaccidn entre granos,

3) La distribucidn de las orientaciones de los granos.

Respecto de 1) sabemos que utilizando Taylor o Bishop y Hill podria
mos describir el comportamiento mec&nico de los granos. Describir cuanti
tativamente la interaccifn entre granos es imposible por el momento. Debe
mos contentarnos con alguna aproximacidn mds o menos aceptable. Tomaremos
(existen otras) la de Taylor :%"Cada grano deforma como el material". La
misma preserva la continuidad en deformaciones perc no la conserva para
las tensiones. La distribucién de granos en el material nos puede indicar
que}

a) O bien ella es uniforme, material isdtropo,

b) O existen orientaciones preferenciales o "textura, en cuyo caso la
fraccién de volumen del cristal f!!ﬁ&. asociada a una orientacidn

g, variard al cambiar dicha orientacién?

El factor de Taylor del material policristalino vendrad dado por la si

guiente expresidn:

" M = %G (3 "“%3 . A\)(‘,@ (33)

El valor promedio del coeficiente de Taylor nos dar3d una idea de la re



sistencia de un policristal a una dada deformacifn plistica. Este resul-—
tado es una extensidn de la ecuacidn (29). Importante: el valor M es
funcidén de la deformacidnimpuesta, luego lo inscribiremos como M(E%).
Para el caso de un ensayo de traccidn simple, llamando Ell' E22 y E33
a las deformaciones macroscdpicas principales (Eij = o para i#j) y defi

niendo al coeficiente de anisotropia (o coeficiente de Lankford R como

R = dEz22
d Eas

y no olvidando la conservacidn de volumen, la ecuacidén (33) se escribe

(34)

M—FP:) _ 9 W(R)
C. dEq

(35)

Si el material es isdtropo, R=1l. Para una estrucutra f.c.c. resulta
M (R=1)=3.06. Si el material no es isotrdpico, Backafen (1962) determind
una relacidn entre el coeficiente de anisotropia y el factor de Taylor:
"El coeficiente de anisotropia de un material traccionado en una direc-
cidn dada esaguel que minimiza el Factor de Taylor del Policristal". Es
te resultado dependerd de la textum del material.

La dependencia del coeficiente de Lankford con la textura del material
se pone en evidencia al estudiar la variacidn de dicho coeficiente en el
plano de una chapa. Por ejemplo, consideremos el caso del Al 5052.

Si tomamos una chapa a la salida del tren de laminacidn, en primera a
proximacidn podemos decir que sus granos poseen una textura {123}4111) ’
o sea, los planos de la familia 1123} tienen su normal coincidente (o
cercana) a la normal del plano de la chapa y la direccién <111 coincide
(o es prdxima) a la direccidn de laminado. Si sometemos al material a un
tratamiento de recristalizacidén de 1lh a 350° C, la orientacidn de los ara
nos cambiard y en primera aproximacién la textura serd del tipo {100}

4 010> o textura clbica. Si medimos el valor del coeficiente de Lankford
a partir de ensayos de traccidn en diferentes direcciones de ambas cha-
pas, obtenderemos comportamientos muy diferentes en cada una de ellas,
como se puede observar en la fig.(2.27).

Como el cambio mds importante entre las dos chapas radica en la tex-
tura, podemos ver entonces como la anisotropia meci8nica seri alterada por

la distribucidn de las orientacidnes de los granos. Esta anisotropia se si



gue poniendo de manifiesto en procesos donde los estados de tensiones y
deformaciones son m@s complejos; por ejemplo: un ensayo de un embutido
profundo. Aqui la anisotropia pldstica se pondrd en evidencia por la for
macidn de orejas en el material embutido. En el caso de la chapa de A15052
laminada, el orejeado presentari su mdxima altura a &ngulos °(='\E% con
n impar respecto de la direccidn de laminado , mientras que la minima
altura se producirid para d==hhz con n par . Para la chapa recristalizada
el resultado es el inverso. !
La figura (2.28) muestra otro interesante resultado sobre la anisotro-

pia plastica de metales, en este caso el Titanio, o sea una estructura

cristalina hcp. Se muestran los resultados experimentales del coeficien
te de Lankford en el plano de una chapa de Zircaloy y los obtenidos de
una modelizacidn tedrica utilizando Taylor , teniendo en cuenta que:
- La deformacifn en cada grano es acomodada por cinco sistemas prismiti-

ticos, dos sistemas basaleg (Tabla II.1) y un sistema de maclado. Las

maclas pueden ser del tipo {IOEZ} <i011} cuando el material es solici

tado en traccidn y {112§}<,11§§> para compresidn.

- Una descripcidn cuantitativa de la distribucién de orientaciones de gra

nos a fin de resolver la ecuacidn (33).
Debe también remarcarse que la anisotropia cristalogrédfica del material

también producird variaciones de los mddulos el&sticos en el planc de una

chapa.

2.10. 7 Conclusiones.

A lo largo del presente capitulo hemos adquirido una serie de co~
nocimientos sobre el proceso de deformacidn pléstica observando el material
a la "escala del microscopio Optico": sabemos caracterizar el o los posibles
sistemas de deslizamiento y las condiciones para que se inicie. Hemos rela-
cionado los observables macroscdpicos de un ensayo de traccidn y de compre-
sidn: fuerza y desplazmiento, con las tensiones y deformaciones resueltas
respectivamente y también conocemos como han de rotar planos y direccio-~
nes cristalogrificas durante esos ensayos. Profundizamos conocimientos
sobre deslizamiento sobre dos o mds sistemas y tambié&n sobre el maclado
como mecanismo de deformacidn.

Con todos estos elementos nos hemos acercado a una modelizacidn simple

del comportamiento de los metales,como lo es el modelo de Taylor, el cual
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Fig. 2.27: Variacidn del coneficiente de anisotropia R (e<) en el
piarno de una chapa de Al : (—) material laminado en frio ( « 85%);

(----) recocido posterior de 1h a 350°C, (Datos Pochettino - 1981).
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Fig. 2.28: Variacién de la anisotropia plastica en chapas de Ti:
(-—) resultados experimentales; (---) cdlculos utilizando Mode-

lo de Taylor, (Datos Pochettino, Derwin y Penelle; 198u4).



nos permite explicar la anisotropia plastica de numerosos materiales.

Sin embargo, por el momento no somos capaces de explicar el endureci-
miento en las curvas tensidn-deformacidn. Tampoco somos capaces dé expli
car anomalias en dichas curvas, ni la dependencia con la temperatura o
con la velocidad de deformacidn. Luego, es evidente que la comprensidn de
estos fendmenos requiére otra aproximacién al problema, un andlisis del
comportamiento pliastico a nivel de las dislocaciones y de los deféctos

que el material presenta, una visién a la escala del "microscopio elec-

trénico". Esto serd lo que haremos en los prdéximos capitulos.



3er. CAPITULO - LA CURVA TENSION-DEFORMACION

Uno de los objetivos del presente capitulo es intentar comprender las
curvas tensidn de corte resuelta versus deformacidn de corte resuelta(Z-X)
en metales. Recordemos que en el capitulo anterior habiamos aprendido la
"geometria de la deformacidn", las relaciones_existentes entre dicha geo-
metria, la carga actuante en un ensayo uniaxial y la tensidn de corte re-
suelta y las que existen entre geometria, desplazamiento y deformacidn de
corte resuelta. Luego, a partir de un ensayo uniaxial sobre un monocristal,
podemos obtener la curva Z-x . Intentaremos ahora relacionar esas dos mag-
nitudes . 3

El principal mecanismo para la produccidn de deformacidn plistica es el
movimiento de dislocaciones. Como existen numerosos caminos por los cuales
las dislocaciones pueden contribuir a la deformacidn pléstica, la compren-
sidén de este fendmeno es compleja. Dos metales pueden diferir en su compor
tamiento pldstico si sus estructuras cristalinas no son las mismas. Ademds,
la deformacidn pléstica es sensible a una serie de variables como la tempe_
ratura, velocidad de deformacién, textura, la historia anterior de la mues_
tra, tamafio, contenido de impurezas y, en el caso de monocristales, de la

orientacidn del mismo.

En este €Capitulo haremos una hipdtesis muy importante: Las deformacio-

nes pldsticas no dependen fuertemente de la temperatura", lo que signifi-

ca que trabajaremos en un rango de temperaturas (T) tal que T £ Tf/, (°K),
donde Tf es la temperatura de fusidn del metal.

Actualmente, podemos comprender cuantitativamente casi todos los fend
menos asociados a la deformacidn pldstica. Como las dislocaciones "son
muy versdtiles en su comportamiento'", pueden existir varias teorias para
explicar semi o cuantitativamente un fendmeno. Luego, nos encontramos an_
te un "capitulo abierto", en el cual analizaremos las principales teorias
que tratan de explicar los fendmenos que ocurren durante la deformacién
plastica.

Un comentario final antes de comenzar a analizar las curvas l- X . E1
comportamiento de un material policristalino deformado pldsticamente, des_
cripto por su curva tensidn-deformacidn, es importante por su aplicacidn
prdctica. Sin embargo, la informacidn fundamental para la comprensidn del
fendmeno de deformacidn pldstica estd contenida en la curva Z—x de monocris_
tales. Estos datos experimentales no estdn sujetos a la pérdida de informa_

cidn asociada al hecho de promediar el comportamiento de monocristales, pa



ra describir la deformacidn de 1l»s policristales. También se elimina las
complicaciones que aparecen como consecuencia de la deformacidn no unifor

me de los granos que forman el policristal.

ITI.1 - La curva £- % en materiales f.c.c.

La figura (3.1) representa esquemdticamente la curva T-X que pre-
sentan los materiales f.c.c., suponiendo que inicialmente se activa un sdlo
sisFema de deslizamiento.

En la zona de deformacidén plastica podemos distinguir tres etapas:
- La prfmer etapa o "regidn de deslizamiento facil", con una pendiente de
un valor aproximado a 10~jk s dondgjh es el mddulo de corte del material.
Esta etapa puede extenderse hasta deformaciones comprendidas entre 5 - 20%
de deformacidn plédstica, dependiendo del material y orientacidn del mono-

cristal.

- La etapa II es una regidn donde prevalece el endurecimiento. Alli la
pendiente a la curva es 30 veces mayor que en la etapa I. La relacidn CT-Y

en esta etapa es cercana a la lineal.

- La etapa III presenta una relacidn Z-x parabdlica,disminuyendo el endu_
recimiento por trabajado con la deformacidn. Esta etapa se extiende en un
rango de deformaciones por corte del 30 al 50%. Cuando mayor es la tempe-
ratura, menor es la tensidn a la cual comienza la etapa III, pudiéndosela
eliminar deformando la muestra a temperaturas muy bajas.

Los materiales f.c.c. han sido los mds estudiados y en general , la ma_
yoria de los modelos tedricos formulados son para explicar las diferentes
etapas de la curva'Z«-x de monocristales presentando esta estructura cris_
talografica.

|

II1.2 ~ Materiales b.c.c.

Los materiales de estructura ciibicas de cuerpo centrado deforman

por deslizamiento en las direcciones <€111> y sobre numerosos planos:
{110} ,{112} 6 ilZS}(pencil glide). Las lineas de deslizamiento que se
observan en la superficie son generalmente muy onduladas, lo que indica
que las dislocaciones no esté@n confinadas a un Gnico plano de deslizamien_
to.

Si bien el nimero de estudios de la curva Z~¥ en materiales b.c.c. de
alta pureza es mucho menor que para los f.c.c., se ha observado que la

forma de las curvas es similar, como lo muestra la figura (3.1) para un
L
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Figs. 3.1. y 3.2: Representaciones esquemdticas de las curvas ten

sién resuelta-deformacidn resuelta para monocristales cilibicos de

caras centradas y campo centrado respectivamente.
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Fig. 3.3 : Curvas tensidn-deformacidn resueltas para distintas
orientaciones de monocristales hexagonales compactos (Cd de al

ta pureza, deformado a 77°K - Davies, 1964).
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Fig.3.4 : Representacidn de los desplazamientos introducidos

por dislocaciones de borde en un cristal.



monocristal de Niobio. Idéntico resultado se observa en monocristales de
Fe de alta pureza. Sin embargo, cuando el contenido de impurezas aumenta,
las curvas ¢-)¥ sufren alteraciones haciéndose dificil reconocer las dife-
rentes etapas. En el caso de un material b.c.c. que contiene trazas de im_
purezas intersticiales. como hidrdgeno o nitrdgeno, la curva tensién;defor_
macidn, tanto de monocristales como de policristales, presenta un limite
plédstico superior e inferior y se pueden observar Bandas de Ludersal co-

mienzo de la deformacidn.

III.3 - La curva {-Y en materiales h.c.p

Las curvas tensidn-deformacidn resuelta mds simples son las obteni
das 'en materiales h.c.p., los cuales, dependiendo de la relacidn c¢/a, pue-

den presentar inicialmente:

- Deslizamiento basal para (c/a)) 1.6.3. Por ejemplo Mg (1.624) o Zn (1.856).
El Be (1.568) es la excepcidn a la regla. La direccidn de deslizamiento es
del tipo < 1120>.

- Deslizamiento sobre planos no basales, generalmente prismaticos {1050}0
los piramidales { 1011} o {1152} con direccién de deslizamiento < 1120>.

Por ejemplo Ti o Zr y sus aleaciones.

Cuando el deslizamiento estd confinado Gnicamente a los planos basales,
existe una sola familia de planos cristalinos paralelos que actuaridn como
planos de deslizamientos. Esta es la forma mds simple por la cual la defor_
macidn plastica puede tener lugar. En estos casos se observa una etapa I
muy extensa, puede llegar hasta deformaciones del 100 o 200%, como puede
obse}varse en la figura 3.3. - La pendiente de la curva €-X para esta e-
tapa tiene un valor aproximado a 10_%/+ , lo que permite verificar que en
los materiales f.c.c. existe un solo sistema de deslizamiento activo en la
etapa I (igual valor del coeficiente de endurecimiento). La etapa II posee
un fuerte efecto de endurecimiento.

En el caso de materiales h.c.p. con relaciones (c/a) menores que la i-
deal, las curvas son mds complejas. El material deforma sobre los planos
prismdticos y/o basales, aunque también puede hacerlo sobre los basales.
El contenido de impurezas del material también afecta a la forma de las

curvas.



III.4 - Deformacidn plastica y movimiento de dislocaciones

En esta seccidn intentaremos obtener una relacidn entre la defor-
macidn plistica y el movimiento de dislocaciones. Supongamos que activamos
un sistema de deslizamiento en un cristal clibico unitario por movimiento
de dislocaciones de borde, fig. (III.4). La parte superior del cubo se ha-
bri desplazado una distancia A respecto de la superficie inferior. Cada
dislocacidén contribuye con un pequefio desplazamiento & i. Cuando una dis-
locacidn se mueve completamente a través del cristal resulta 4i = b.

Como b es mucho menor que L o h, para una posicidén intermedia entre
xi=o y Xi=L, el desplazamiento d1i sers proporcional a la fraccidn despla
zada (Xi/L)

Luego

y consecuentemente

N
A = ii_‘éi,=: %%- %;; AL

donde N es el nimero total de dislocaciones que se han movido. La defor-

macidén macroscdpica por corte resulta

Xzﬁzw'fn?:'x‘

La suma puede eliminarse por el producto entre el nimero total de dis-
locaciones (N) y la distancia promedio por ellas recorrida X. Como h y L
son unitarios, quede entonces

¥ = bNX

(1)

y la velocidad de deformacidn serd

_é_&_zgzl,l\\(\_r (2)

dt

donde v es la velocidad media de la dislocacidn.



El mismo razonamiento puede ser utilizado para dislocaciones de hélice.
Similarmente, si solamente dislocaciones de borde puras (Nb, ;b) y de

hélice puras (Nh, Rﬁ\) contribuyen a la deformacidn, se puede escribir

Y= b (Nu s+ Ny )

(3)

Para lazos de dislocaciones, se demuestra que la deformacidn macros-

cdpica es proporcional al drea del lazo,xg=bA. Para N lazos sera

X=‘\H°ﬁ | (4)

II1.5 - Teorias de endurecimiento por trabajado

A partir del trabajo de Taylor (1934) en el cual se presenta el
concepto de dislocacidn y la primera teoria de trabajado mecénico utili
zando dislocaciones, un gran nimero de teorias se han desarrollado. A
partir de la década del 50 los trabajos aprovecharon los resultados ob-
tenidos de experiencias de Microscopia Electrdnica.

Las teorias tratan de explicar las diversas etapas que aparecen en la
curva de endurecimiento, especialmente en materiales f.c.c., para los cua
les existe la mayor cantidad de datos experimentales.

En esta seccidn pasaremos revista a la teoria de Taylor o "endurecimien
to de largo alcance'" y luego a diversas teorias que intentan explicar las

tres etapas que presentan los metales de estructura f.c.c.

I11.5.1. - Teoria de Taylor

En esta teoria, de endurecimiento a partir de interacciones de

largo alcance, se supone inicialmente que la distribucidn de dislocaciones

en el seno del cristal es completamente al azar, tanto en posicidn como
signo.

El campo de tensiones de una dislocacidn es de la forma ( e‘fkfyzirr )
donde r es la distancia radial desde la linea de dislocacidn a un punto
cualquiera del cristal,}aes el mddulo de cortelg_es la longitud del vec
tor de Burger y o es una constante. El valor de o{ es 1 si la disloca-
cidn es de hélice y aproximadamente 3/2 si la dislocacidn es de borde.

En primera aproximacidn aceptaremos que es 1.

Si aceptamos la hipdtesis de distribucién al azar de dislocaciones, la



tensidn que todas las dislocaciones en un cristal ejercen sobre una dada

dislocacidén sera del orden de

Ty M b (5)
2T Cm

donde [, es la distancia promedio entre dislocaciones. Esta expresidn im
plica que excepto el efecto de las dislocaciones mads prdximas, el promedio
de las tensiones ejercidas por las otras dislocaciones se considere nulo

De acuerdo a la figura (3.5), resulta

T ~ 4_
" T3 (6)

donde ? es la densidad de dislocaciones en el cristal, siendo su valor a-
proximado 107 cm—2.

Para producir el movimiento de dislocaciones sobre distancias aprecia-
bles es necesario aplicar tensiones externas del mismo orden de magnitud
que la médxima amplitud del campo de tensiones internas del cristal, dada
por la ecuacidn (5). Luego, teniendo en cuenta dicha ecuacidn y la ecuacidn
(6), la tensidn de corte requerida para producir deformacidn plédstica re-

sulta

(7)

Esta relacidn puede ser chequeada experimentalmente. La fig. (3.6) mues
tra un buen acuerdo entre los valores de la tensidn de corte y la raiz cua
drada de la densidad de dislocaciones (obtenida por la técnica de "each peat")
para puntos de las etapas I y II de la curva 2-6' de monocristales de Au.

Por el momento, la ecuacidn (7) no predice la curvanX. Esta puede ser
obtenida utilizando la ecuacidén (1), suponiendo que todas las dislocaciones
contribuyen a la deformacidén y que, dado que trabajamos con un volumen uni

tario, N es aghora la densidad de dislocaciones. Resulta entonces

2 [Ab N[ _E -
Py b X

(8)




Esta ecuacidn predice una relacidén parabdlica entre tensidén y deforma
cidén, tal ccmo se observa enlos metales policristalinos.

Observemos que ocurre en un monocristal que se lo somete a un ensayo
de traccidn, por ejemplo de Al. La fig. (3.7) muestra las curvas ’Z"'X
obtenidas para dos orientaciones diferentes. Como hemos estudiado en el
capitulo anterior, la orientacidn B corresponde a deslizamiento miltiple
y la forma de la curva coincide con la parabdlica obtenida en la ecuacidn
(8). Veamos "la fisica" del proceso: cuando existe deslizamiento miltiple
las dislocaciones de un plano de deslizamiento deben cortar dislocaciones
que pertenecen a otro plano activo (cortan un bosque, "forest'", de dislo-
caciones paralelas en otro plano). Se requiere entonces una cierta canti
dad de energia para que la dislocacidn corte las dislocaciones del bosque
o &rboles (dislocation trees). Luego, el bosque de dislocaciones introdu
ce una resistencia al movimiento de dislocaciones en otro plano de desli
zamiento. Mayor es la densidad de dislocaciones en el bosque, mayor serd
la resistencia.

Por lo tanto, un cristal es "mas duro" a medida que el contenido de
dislocaciones en dos o mis planos de deslizamiento aumenta. Este mecanis
mo de endurecimiento no depende del campo de tensiones de largo alcance

de las dislocaciones, hecho que se opone a la hipdtesis inicial del mode

lo de Taylor. Luego, si bien el modelo de Taylor describe correctamente
la forma de las curvas tensidn-deformacidn de policristales o de monocris
tales orientados para deslizamiento miltiple, ello es hecho sobre bases fi

sicas que no son las correctas.

II11.5.2. - Etapa 1 del endurecimiento.

Hemos visto que la ecuacidn (8) no puede explicar ni las partes
lineales de la etapa I y II de los materiales f.c.c. ni la etapa I de los
h.c.p. A principios de la década del 60, Seeger y sus colaboradores de la
escuela alemana utilizaron el concepto de campo de interaccibén a larga dis_
tancia entre dislocaciones para modelizar estas etapas en materiales f.c.c.
Veamos que ocurre en la etapa I.

Supongamos tener un cristal con N fuentes de dislocaciones por unidad
de volumen y que este niimero permanece constante durante la etapa de desli_
zamiento ficil. Aceptemos también que el nlimero promedic de lazos de dislo

caciones que cada fuente ha producido para una tensiéngZ'es_E. Como el ni-

vel de tensiones durante el deslizamiento fdcil es bajo, el espaciado entre
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Fig. 3.5 : Esquema de distribucidn de dislocaciones en un cris-
tal segln el modelo de Taylor.

Fig. 3.6 : Raiz cuadrada de la densidad de dislocaciones (Sﬂs)

versus tensidn resuelta de corte para las etapas I y II deto-

nocristales de Plata de alta pureza. (Datos de Lewinstein y Ro-

bin- 1964).

..... . , N
5 [...] .
‘ e /\
4}- / B (multiple sip) R .‘\\ B
i '
B .
3+ ) fy -

Shear stress {MPa)

2; e -
1 % (single slip) R

l__; i 1 1. -
0 1

2 3 4 5 6 7
Glide (%)

— A

Fig. 3.7 : Curvas tensidn-deformacidn resueltas para monocrista

les de Al puro (Datos de Lucke y Lange - 1952).
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Fig. 3.8 : Distribucién de dislocaciones en el modelo de Seeger

y Colaboradores.



dislocaciones de una misma fuente es muy grande. Luego, estos lazos, no

estdn apilados.

Introduzcamos aqui una observacidn experimental a nuestras hipdtesis:
Seeger determind mediante *&cnicas de Microscopia Electrdnica que la longi
tud y el espaciado de las lineas de deslizamiento permanece constante du-
rante la etapa I. En base a este resultado supone q ue la dimensidn lineal
L de los grupos de dislocaciones permanece constante en el tiempo durante
el deslizamiento facil.

Consideremos la fig. (3.8), la cual muestra una vista en corte de la zo
na de deslizamiento, Cada fuente S produce unos pocos lazos que avanzan se-
gln el sentido dado por las flechas. Si la tensidn es incrementada en un
valor &7, cada fuente producirid un nimero adicional de lqzos Jn.

Suponiendo (groseramente) que los lazos son de forma cuadrada y utili-

zando la ecuacidn (4), se obtiene

8y = BN (9)

El conjunto de n lazos asociados a la fuente sufren un desplazamiento
al incrementarse la tensidn. El efecto sobre la deformacidn es el mismo
que producirian dnlazos que se movieran una distancia L quedando inmd-
viles los lazos ya existentes.

Si d es la distancia entre planos de deslizamiento (d £ L), se tiene la

relacidn aproximada:

N =2 c‘i\} (10)

Cuando se producen dn nuevos lazos, la tensidn resistiva se incrementa

en (hb)dw.Cuando este incremento en tensiones resistivas iguala al incre
T :
mento de tensidn no se producen nuevos lazos. Luego, el valor minimo de

d7 sera

d2 ~ (,%) érh_ (11)

Combinando las ecuaciones (9) y (11) y teniendo en cuenta la expresidn

(10) se obtiene:

d2 Sk (2) (12)

AX |

fw



0 bien, mediante cldlculos més scfisticados:

$T_g . A (L)%
= 2w\ L ‘

Para el Cu, dx 3002\, L:~_»600/4.m. La sustitucidn en la ecuacidn (13) da
una valor de 7,5 MPa para la pendiente de la curva tensidn-deformacidn, el
cual estd en buen acuerdo con los 7.0MPa determinados experimentalmente.

Existen discensos sobre la validez de este modelo. Hirsch (1975) opina
que la etapa I no estd bien explicada. Sus apreciaciones se basan en que
11s dislocaciones de distinto signo podrian formar dipolos o multipolos.
El excesode dislocaciones de un signo pondria ficilmente en movimiento
estos dipolos o multipolos, los que a priori no deberian desplazarse, ne
cesitdndose otros tipos de obstdculos para detener el movimiento de los

multipolos.

ITI.5.3. - Etapa II del endurecimiento

Seeger y colaboradores utilizan el mismo modelo para la etapa
IT1 que para la etapa I. Un solo cambio se hace en las hipdtesis: Existe

apilamiento de dislocaciones en la etapa II. Estos apilamientos son cau-

sados por la formacidn de las barreras de Lomer -Cottrell, la cual es es-
quematizada en la fig. (3.9). Es evidente entonces el rol que juega en es_
ta etapa la activacidn de otros sistemas de deslizamiento, ya que estos
proveeran las dislocaciones que permitirdn formar las barreras de Lomer -
Cottrell y consecuentemente los apilamientos.

El campo de tensiones de n dislocaciones apiladas, para un observador
suficientemente alejado, se puede asociar al de una sola dislocacidn "gi-
gante" de vector de Burger nb ubicado a la cabeza del apilamiento. Hirsch
y colaboradores sostienen que en realidad este campo de tensiones es menos
intenso, pues las tensiones concentradas en el apilamiento podrian relajar_
se por la aparicidn de deslizamiento secundario. Sin embargo, aqui acepta-
mos como validas las hipdtesis de Seeger.

Introduciremos un dato obtenido en las experiencias de Microscopia E-
lectrdnica: la extensién promedio de una linea de deslizamiento L viene da_

da por la relacidn

L: _A" (14)
3§



dondej\ es una constante cuyo valor aproximado es de 4.10-qcm y Y # es una
constante cuyo valor es ligeramente meno; que la deformacidn para la cual
se inicia la etapa II.

S8i R es la distancia media entre los extremos ae los diferentes siste-
mas de apilamiento, ver fig. (3.8), y teniendo en cuenta que R « (NL)-1/2,
el campo de tensiones a una distancia R de la cabeza del apilamiento resul

ta

\

_/L«hb > 'Mhb (ML\/Z (15)
LT R 21T

Donde N representa la densidad de fuentes activas. Eshelby, Frank y
Nabarro demostraron que’el niimero n de dislocaciones en una zona donde
se ha producido desplazamiento es proporcional al producto de la tensidn
aplicada por la longitud de la linea de deslizamiento'". Como n puede ser
considerada constante durante esta etapa, de acuerdo a la ecuacidn (14),
la longitud de una linea de deslizamiento varia aproximadamente como 1la
inversa de la deformacidén y también como la inversa de la tensidn.

Si la tensidn aplicada C resulta igual a la tensidn interna produci
da por un apilamiento de dislocaciones a una distancia R, un cambio 3¥ en
la deformacidn producird un cambio &~ en 1las tensiones, el cual estd da-

Je por

s2- Ant J(a) (LYt (L) Ny s

yn (‘dE/\N d€ (16)

1l cambio SX serd consecuencia de la activacidén de nuevas fuentes de

dislocaciones

éZ{ = br\\f‘éf\\

(17)

Combinando las ecuaciones (14), (15) y (17) e introduciéndolas en (16)

se obtiene
N/ vyt
o (e L) 2

N o (18)
cuya solucidn obvia es T = 9« J-X* ), donde 6 es la tangente a la

curva tensidn-deformacidn en la etapa II. El valor de @ resulta



",
- 7"
EWAN
(19)
El valor tebrico de 6 coincide con los experimentales si 20-30. Co-
mo las lineas de deslizamiento presentan generalmente escalones de altura

comprendidas entre 20b y 30b, se encuentra un buen acuerdo entre teoria y

experiencia en la etapa II.

III.5.4.- Etapa III del endurecimiento.

De acuerdo a Seeger y sus colaboradores, la etapa III comienza
cuando las tensiones son suficientemente grandes para transferir dislo-
caciones de hélice de un plano de deslizamiento a otro y producir "des-
lizamiento cruzado".

Al final de la etapa II se puede tener un apilamiento de dislocacio-
nes de hélice en una barrera de Lomer-Cottrell. Si esas dislocaciones son
perfectas, cambian de plano de h&bito pues la energla de falla de apila-
miento es alta (se inicia la etapa III). En caso contrario estén disocia
das en dos dislocaciones parciales con una falla de apilamiento entre am-
bas. Luego, para producir deslizamiento cruzado habrd que entregar energia
para constrefiir una parte de la regidn fallada y reconstruir la dislocacidn
perfecta, fig. (3.10). Luego, la dislocacidon de hélice puede cambiar de pla
no . inclusive transportar la falla de apilamiento al nuevo plano de desli
zamiento y moverse, fig.(3.10-b y c). La figura ( 3.10) es uno de los me-
canismos propuestos para explicar el deslizamiento cruzado.

El endurecimiento por trabajado ha de descender cuando comience el desli
zamiento cruzado. Este movimiento de dislocaciones ha de relajar las fuer-
tes tensiones acumuladas en los apilamientcs de dislocaciones. Sin embar-
go, los mecanismos de deslizamiento cruzado requieren tensiones altas.

La operacidn de estos mecanismos serd ayudada por fluctuaciones térmicas

de las tensiones. Consecuentemente, las tensiones requeridas para iniciar a



etapa III serdn dependientes de ia temperatura. La figura (3.11) nos mues
tra como la tensidn inicial de la etapa III disminuye cuando la temperatu

ra aumenta.

II1.5.5. - Teorias de endurecimiento por tensiones de corto alcance.

En esta seccidn se presenta otro punto de vista sobre el origen
del endurecimiento en metales. Aqui, las fuerzas de largo alcance no son
consideradas como de importancia primaria, atribuyéndose el endurecimiento
al efecto de fuerzas locales, o sea interacciones de corto alcance.

La teoria de endurecimiento de Gilman (1962) es un ejemplo de los mode

los de endurecimiento por interacciones de corto alcance. Gilman sostiene
que el factor dominante en el comienzo de la curva tensidn-deformacién vie
ne dado por las '"huellas" dejadas por las dislocaciones de hélice en movi-
miento . Dichas huellas consisten en dipolos de dislocaciones, los que se
observan por Microscopia Electrdnica en cristales trabajados en frio. Una
dislocacidn de hélice produce dipolos en los "jogs" a muescas. Los jogs
pueden ser formados por el mecanismo ilustrado en la figura (3.12) o bien
como resultado de la interseccidn de dos dislocaciones que poseen planos

de deslizamiento diferente.

Analizemos la figura (3.12). En A por deslizamiento cruzado doble o por
interseccidn de dislocaciones se forman jogs. El segmento MP puede desli-
zar en el planc II, al igual que los segmentos ubicados en el plano I, lo
que es representado en B. En C un nuevo lazo se forma si la tensidn es
grande o bien se forman dipolos (ver D) si la tensidén no es suficientemen_
te grande para formar lazos. Los dipolos dejados por el paso de las dislo
caciones de hélice interactlian con las dislocaciones que vienen deatris vy,
consecuentemente, estas ("timas tendrdn mds dificultad para moverse en &l
plano de deslizamiento, lo que implicé un endurecimiento del metal.

Teoria de Kuhlman-Wilsdorf (mediados del 60):El mecanismo de deforma-

cidn en la zona de deslizamiento ficil viene dado por el llenado gradual
del cristal con dislocaciones. La densidad de dislocaciones no es uni-
forme en esta etapa: en algunas regiones del cristal la densidad es alta
y en otras el cristal se encuentra libre de dislocaciones (Observaciones
de M. Electrdnica). La etapa I finaliza cuando todas las regiones '"vacias"
del cristal se completan con dislocaciones y la densidad es practicamente
uniforme en todo el volumen de la muestra.

En la etapa II, la distribucién de dislocaciones contindia siendo aproxi

madamente uniforme y se incrementa con la deformacidn. Luego, si las dis-
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Fig. 3.9 : Formacidn de dislocaciones de Lomer-Cottrell.
Fig. 3.10: Activacidn del deslizamiento cruzado para una disloca
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Fig. 3.11: Tensidn de la etapa III versus temperatura para mono-
cristales de Au (Datos de Seeger, 1954).

Fig. 3.12: Deslizamiento cruzado doble y formacidn de dos dipolos.



locaciones se arreglan en apilamientos al comienzo de la etapa, ellas con
tinuarédn con ese tipo de arreglo pero la distancia entre apilamientos serd
menor al aumentar la deformacidén. O, si las dislocaciones estdn dispuestas
en arreglos irregulares (hipdtesis preferida por K-W) llamados "madejas de
dislocaciones" o "tangles'", el espacio entre las madejas de dislocaciones
disminuird durante la etapa II. Estos arreglos de dislocaciones se observan
generalmente en materiales deformados en frio, fig.(3.I3). K.-W. supone que
la forma de las lineas de dislocaciones es consecuencia del deslizamiento
cruzado, de la interaccidn de las dislocaciones rectas con pequefios defec-
tos como lazos formados por condensacidn de vacancias o por la interaccidn
con "huellas" producidas por el paso de otras dislocaciones (mecanismos de
Gilman).

Durante la etapa II el endurecimiento se produce como consecuencia de
la menor longitud que presentan los segmentos de dislocaciones que actflan
como fuentes de Frank y Read. Dicho de otra forma: el incremento de la den
sidad de dislocaciones produce una reduccién del espaciado entre disloca-
ciones y consecuentemente de la longitud libre de las lineas de dislocacio
nes que pueden moverse y formar un lazo.

La tensidn requerida para activar una fuente es inversamente proporcio-
nal g su longitud. Luego, la evolucidn de la etapa II requiere un incremento
notable de tensiones para crear nuevas dislocaciones.

La escuela inglesa (Mott-Hirsch, inicios del 60)estima que la contribu-
cién mds importante al endurecimiento en la etapa II viene dada por la exis
tencia de muescas o "jogs" en las dislocaciones. La fig. (3.14) muestra co-
mo, al moverse, la dislocacidn asociada a la muesca producird un dipolo y
posteriormente podrd partir dejando un lazo de dislocaciones, el que repre-
sentard un nuevo obstdculo para el movimiento de dislocaciones. Como en la
etapa II la densidad de muescas aumenta con la densidad de dislocaciones en
movimiento (estos autores suponen la existencia de bosque de dislocaciones
paralelas), la tensidn necesaria para continuar con la deformacidn plastica

también aumentarid con la deformacidn.

111.5.6. - Celdas de dislocaciones.

A grandes deformaciones, las dislocaciones en un material defor
mado en frio se agrupan en una estructura celular, fig. (3.15). Las dislo-
caciones se ubican en gran parte en las paredes de las celdas, estando el

interior prédcticamente libre de dislocaciones.



Fig.3.13 : Representacidn esquemdtica de "madejas (o Tangles") de
dislocaciones obtenidas de una micrografia electrdnica.
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Fig. 3.14: Formacidn de un dipolo de dislocaciones a partir de un

jog o muesca.
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Fig. 3.15 : Representacidn esquemdtica de celdas de dislocaciones
a partir de una micrografia electrdnica.
Fig. 3.16 : Curva tensidn-deformacidn tipica mostrando el efecto

Bauschinger.



La pregunta que debemos responder es: por qué las dislocaciones se agru
pan en celdas?. Supongamos que tenemos un cristal con una densidad de dis
locaciones 9 distribuidas uniformemente tanto espacialmente como en signo.
La separacidn promedio puede escribirse como »&— y la energia por una

unidad de longitud de cada dislocacidn resulta:

UM(&E Ju (£) oy
R YAy fo -'
Donpe (¢ es el radio del nicleo de la deformacidn.

Supongamos ahora que las dislocaciones pasan a formar celdas sin ani-
quilarse mutuamente entre si. Sea R la dimensidn de las celdas y w el an
cho de las paredes de la celda. La densidad promedio de las dislocaciones

en las paredes %@ puede escribirse en forma aproximadamente:

§w= ? (“%" | (21)

y la distancia media entre dislocaciones en la pared

= °C (%Y/z

Luego, la energia media de una dislocacidn en la pared es

U-(42) h(225)

Y G R 1773

lo que implica una reduccidn de la misma.

El tamafio de las celdas estd asociado al nivel de tensiones. Cuando una
celda es demasiado grande, puede producirse la nucleacidén de dislocaciones
en su interior formando nuevas celdas. Un valor razonable del tamafio de las
celdas es una dimensién un orden de magnitud mayor que la separacidén media
entre dislocaciones »%~. El tamafio de las ceddas disminuye al incre-

§

mentarse las tensiones ya que la densidad de dislocaciones aumenta con el

incremento de tensiones.
La aniquilacién entre dislocaciones de las paredes de las celdas puede

producirse por trepado si,los mecanismo de difusidn estén activos.



111.6. Efecto Bauschinger

Supongamos que un dado punto de la curva tensidn-deformacidn dete-
nemos un ensayo de traccidn e invertimos el sentido de carga transformdn-
dolo en unc de compresidn. Durante este ensayo observamos que la deforma-
cibén se produce mds facilmente como se observa en la fig. (3.16). En esta
figura se representa en ordenadas el valor absoluto de la tensibén. Las 1i
neas de trazos corresponden a la curva 2 - X en traccidn y en linea a la
curva de compresidn invertida a fin de obtener una mejor visualizacidn del
fendmeno, llamado Efecto Bauschinger. También se observa que si descarga-
mos durante la traccidn y’ volvemos a cargar, la trayectoria de carga no es
la misma, forméndose un "lazo de histéresis'", lo que constituye un caso par
ticular del efecto Bauschinger.

El efecto Bauschinger es mucho mds notable en monocristales que en poli-
cristales. Su existencia estd ligada al hecho que en materiales trabajados
en frio, es mids facil mover dislocaciones en la direccidn opuesta a la cual
se las obligd a dirigirse durante la deformacidn plastica original.

Esto no debe sorprendernos pues, si una importante parte del endureci-
miento es producido por interacciones de largo alcance, es razonable espe
rar que esas interacciones puedan ayudar a las dislocacicnes a moverse en
el sentido contrario al invertirse la carga.

El efecto Bauschinger es de particular importancia en deformaciones ci
clicas y en endurecimiento por particulas dispersas, pues 1las dislocacio-
nes "ancladas" en las particulas guardan memoria de la direccidn de desli

zamiento.

ITI./. - policristales - Ley de Hall y Petch

' Los policristales tienen usualmente limite eldstico y velocidad
de endurecimiento mayor que los monocristales.

Estos efectos aumentan al disminuir el tamafio de grano. En efecto, no
hay posibilidad de tener deslizamiento facil, pues las dislocaciones se
apilan en los bordes de grano y solo se pueden producir grandes deforma
ciones cuando las tensiones de los apilamientos se relajan.

Se observa también la existencia de micro-deformaciones pldsticas por
debajo del limite eldstico de los granos y una ley de eQdurecimiento para
bélica, existiendo poca diferencia entre el comportamiento de monocrista
les y policristales en materiales clibicos sometidos a grandes deformacio
nes, fig. 3.17.

La microdef-rmacién es consecuencia de la activacidn de fuentes de



Frank y Read ea algunos granos favorablemente orientados. Las tensiones
internas jugaran un rol muy importante en este proceso. El limite eldsti
co macroscdpico, es decir, la tensién Tp bajo la cual el deslizamiento que
ha comenzado en algunos granos favorablemente orientados se propaga a los
otros cubriendo toda la muestra, cumple una ley del tipo

A

Q"“,;G:,-ﬁ- k4 (23)

donde q:~y k son constantes y d es el tamafio medio del grano. Esta ley

fue encontrada vor Hall y Pech a principios de la década del 50 para el
punto de fluencia inferior del Fe, luego extendida metales b.c.c. y h.c.p.,
Gilbert (1963).

Estudiemos la fundamentacidn de la ley de la ecuacidn(23).

La deformacidn comienza en un grano y la fuente emite lazos que se a-

cumuian en el borde de grano, fig. (3.18). El apilamiento de dislocacio-
nes produce un campo de tensiones que puede actuar en los granos vecinos.
Si ellas son lo suficientemente intensas, pueden activar una nueva fuente
situad: a una distancia 1 del apilamiento. Esta nueva fuente producird la
z0S que a su vez generardn una concentracidn de tensiones sobre otro gra-
no y propagarda la deformacidn plastica. Este seria un buen mecanismo para
explicar la propagacidn de bandas de Lider en el seno de un material.

De acuerdo a la teoria de dislocacidn, la tensidn actuante a una distan
cia | de la cabeza de un apilamiento de dlslocac1ones, el cual fue genera-
do por una tensién 07 , es aproximadamente W(d/qt) ‘ para lgc . Suponga-
mos también que sobre las lineas de dislocaciones actfia una fuerza de frig;’
cidn" (§ originada por la interaccidn con &tomos de impurézas y con la red
(el movimiento de una dislocacidn estd relacionado con la energia de unidn
entre los Atomos: Fuerza de Phierls-Nabarro para desplazar una dislocacidn).

Luego, la fuerza necesaria para activar la nueva fuente de dislocaciones es
T = Gy - (G- G—)(d/ﬁ)
Arreglando esta expresidén se llega a una ley similar a la de la ecuacidn(23):

- Y
T- O+ (W z

(24)
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Fig. 3.17 : Esquema comparativo de curvas tensidn-deformacidén para
monocristales y policristales(---).

Fig. 3.18 : Fuente de dislocaciones (S) en un grano de didmetro
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Fig. 3.19 : Variacidn del limite inferior de la tensidén de fluen
cia (unidades de 15.2MPa) versus la inversa de la raiz cuadrada
del tamafio de grano (en mm-1/2) para: (1) Acero dulce recocido,
(2) nitrurado, (3) templado desde 650°C, (u4) templado y enveje-
cido 1h. a 150°C, (5) templado y envejecido 100hs. a 200°C, (6)
Acero recocido (Datos Crackwell y Petch- 1955).

Fig. 3.20 : Formacidn de plegados.



Si bien el modelo es muy simplificado, pues pueden existir varios apila
mientos frente al mismo borde y la concentracidén de tensiones seri menor,
los resultados experimentales son coherentes con las predicciones tedricas,
ver fig., (3.19). ’

Los bordes de grano se oponen al deslizamiento fdcil. Durante la deforma
cidén, la coherencia entre granos se mantiene solamente si actéian varios
sistemas de deslizamientos en forma simultdnea (o dislocaciones geométrica
mente necesarias). Debido a la interaccidn entre los granos se producirdn
momento flectores en algunos de ellos, aGn cuando la tensidn aplicada sea
de corte o traccidén. Estos momentos permitirdnla formacidén de plegados tipo
rodilla (kind bands), fig. (3.20), relajando plasticamente el sistema.

Si la relajacidn plastica no es suficiente, aparecerdn fisuras en los
bordes de granos. Un ejemplo tipico son los materiales de estructura h.c.p.
donde la fragilidad aumenta con la dificultad que tienen las dislocaciones

basales para producir deslizamiento cruzado.

III.8.- Efecto de la temperatura sobre las curvas tensidn-deformacidn.

Las curvas tensidn-deformacidn son afectadas por la temperatura,
atin conservando la hipdtesis de realizar nuestras experien—-ias bajo la
condicidn T ¢ (T¥/a) .

Un cambio en la temperatura a la cual se realiza una experiencia pue-
de alterar el valor del CRSS, la pendiente de la curva y el nivel de ten_
siones para el cual se inicia la etapa III.

La variacidén de la CRSS con la temperatura estd representada en las
figs. (3.4), 3.22) y (3.23) para Al, Cu y Fe.

Datos correspondientes a distintas aleaciones de esos materiales tam-
bién son presentados, observdndose que a mayor pureza del material, el
CRSS resulta menos dependiente de la temperatura.

El efecto de la temperatura sobre las curvas'Z—x puede observarse en

la fig.(3.24.). Alli se puede observar que:

- Tl endurecimiento en la zona de deslizamiento fdcil es independien-

te de la temperatura (vdlido para cristales f.c.c. y h.c.p.)

- A mayor temperatura, menor es la extensidn de la zona de desliza-

miento ficil y menor serd la tensidn a la cual se inicia la etapa III.

T711.8.1. - La ley de Cottrell - Stokes (19355)

Las curvas tensidn-deformacidn de monocristales de un mismo
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Fig. 3.21 : Variacidn de la CTéRSS con la temperatura para Al y

diferentes aleaciones Al-Zn. (Datos Dash y Fine) - 1961).
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Figs. 3.22 y 3.23 : Variacidn de la qERSS con la temperatura

para Cu y aleaciones en base Cu (Datos Honeycombe-1957) y para

Fe con diferentes contenidos de Carbdn (Datos Stein - 1963).
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Fig. 3.24 : Curvas tensidn-deformacidén a diferentes temperaturas

de monocristales de Nigquel de alta pureza (Datos Haasen - 1959).



material que poseen idéntica orientacidn no son coincidentes si los ensa

yos mecénicos se realizan a distintas temperaturas - Cottrell y Stokes a

tribuyeron dos causas fundamentales a esta divergencia:

- Las curvas pueden.diferir si, a una dada deforﬁacién, la estructura
interna desarrcllada en cada muestra durante la deformacidn plistica
es funcidn de la temperatura del ensayo. Se entiende como estructura
interna la densidad y configuracidn de dislocaciones, madejas, celdas
y subgranos, etc.

- Puede ocurrir que los dos cristales desarrollen una estructura idénti
ca sin que las curvas tensidn-deformacidn coincidan. En este caso, las
tensiones necesarias para producir la deformacidn plistica dependen de

la temperatura.

Con la representacidn esquemdtica de las curvas tensidn-deformacidn de
la fig. (3.25) trataremos de interpretar la contribucidén de los dos efec
tos sefialados anteriormente.

Supongamos que la diferencia entre las dos curvas es funcidn de las
tensiones; luego, para la deformacidn A tenemos idénticas estructuras in
ternas. Si hasta el B la deformacidn se realizd a una temperatura T2 y en

B la temperatura se lleva a T, (suponiendo que se puede hacer ridpidamente

1
y que el equilibrio térmico también se obtiene inmediatamente), la tensidn
de fluencia pasard de CTB a G~D y la deformacidn continuard segin la
curva T, .
1
Si lo finico que cambia durante la deformacidn plastica a diferentes

temperaturas es la estructura interna del material, al pasar en B de T2

a Tl’ el estado de tensiones no se alterard. Luego si continuamos defor-
mando a Tl’ la curva conservari la pendiente de la curva T1 pero partird
de 97, tal como se indica con lineas de punto en la fig. (3.25).

B,
Si la divergencia en las curvas tensidn-deformacidén es producida por

la combianacidn de ambos efectos, al pasar de T2 a T1 en B, la tensidn
necesaria para continuar la deformacidn pldstica serd G;, donde “~é$<TE$f35.
A partir de C, la curva tendrd la pendiente de la curva Tl’ representada
por linea de trazos en (3.25)).

La relacidn (% /(;)/ ( T5 /9% ) da una idea de la contribucidn relati-
va de cada una de las dos fuentes de divergencia entre las curvas. Si
esta relacidn es prdxima a la unidad, la divergencia entre las dos curvas

es producida por la variacidn de las tensiones con la temperatura. Si la
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Fig. 3.25:Representacidn esquemitica de curvas tensidn-deforma-

cidén para diferentes temperaturas e igual velocidades de defor-
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Fig. 3.26 : Ablandamiento por trabajado en Al. La muestra se de-
forma inicialmente a 90°K, luego se continlia la deformacidn a

196°K y posteriormente a 196°K (Datos Cottrell y Stokes - 1955).



relacidn ( QZ/“T&) es cercana a la unidad, la divergencia es causada por la
variacidén de la estructura interna con la temperatura.
Valores tipicos determinados a T1 = 78%K y T2 = 300°K:
Al 1.25
Cu 1.1.

Para estos materiales,{(qz/% Y/ (/T )} estid comprendido entre
A/g y Vl' Pareceria entonces que, a grandes deformaciones, los cam-
bios estructurales producidos por la temperatura son la causa predominan_
te en la dependencia de las curvas tensidn-deformacidn del Al y del Cu
con la temperatura.
Realizando ensayos como los esquematizados en la figura (3.25), Cottrell
y Stokes propusieron la ley que lleva su nombre, la que puede expresarse

de acuerdo a la siguiente

FLE) -5

3 AL Ay

donde : (31 ) son las tensiones de fluencia medidas cuando la tempera-

Ta y tura pasa de T2 a T3, T2« T3, para una deformacidn AL .

(V];) son las tensiones medidas cuando la temperatura pasa de

6: T3 a T1 (T3¢ T1) para una deformacién v.
Iy

{G; son las tensiones medidas para una deformacidnwrcuando se
| de T2 a T1.
QT) pasa

w

Los ensayos son hechos a velocidad de deformacién constante. La ecuacidn
(25) no es vdlida en la etapa I de la deformacidn plistica de cristales

f.c.c. y es independiente de la deformacidén de la muestra.

En el caso de materiales h.c.p., la ley de Cottrell- Stokes es vilida
tanto en la zona de deslizamiento facil como en la de fuerte endurecimien_
to. En cristales b.c.c. no deberia ser vilida, pues se ha encontrado (Ba-

sinsky y Christian, 1960) la siguiente relacidn para el hierro:

A’T ~ Cte.
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Fig. 3.27 : Evolucidn del cociente entre la tensidn de fluencia
a una temperatura T y la tensidn a 90°K. La curva superior estd
compensada por la variacidn del m&dulo de Young (E) con la tem-

peratura (Datos Cottrell y Stokes - 1355).

Fig. 3.28 : Esquema de una dislocacidn moviéndose a través de un

"bosque" de dislocaciones.
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donde My" es la variacidn de la tensidn de fluencia causada por un répido

cambio de temperatura durante la deformacidn de la muestra.

II1.8.2. - Ablandamiento por trabajado.

Cottrell y Stokes observaron durante sus experiencias con mono
cristales de Al deformados a diferentes temperaturas un efecto de "limite
plastico" como que se presenta en la fig. (3.26). Estos autores mostraron
que este fendmeno es consecuencia de la inestabilidad de la estructura de
dislocaciones introducidas a baja temperatura cuando la temperatura es au
mentada. O sea que es {inicamente efecto de la temperatura y no de la fuen
te usual de efectos de "limites pl&stico": difusidn de defectos puntuales

e impurezas a lineas de dislocaciones que obstaculizan su avance.

I7I.9. - Teoria de la dependencia de la tensidén de fluencia con la tempera-

tura.

En la figura (3.27) pueden observarse los resultados que habitual
mente se obtienen en una experiencia tipo Cottrell-Stokes. Ellos son repre
sentados como el cociente entre las tensiones de fluencia a la temperatura
final e inicial versus la temperatura final, estando la curva superior co-
rregida por la variacidn de las constantes eldsticas con la temperatura.
Los puntos de la curva son obtenidos para una deformacidn arbitraria de
la muestra, de acuerdo a los resultados de la ecuacidn (25).

A altas temperaturas, la curva corregida es practicamente horizontal
Luego, en esta regidn, la tensidén de fluencia no depende de la temperatu-
ra ni de la variacidn de la estructura interna con la temperatura.

Intentaremos explicar los resultados de la fig. (3.27). Seeger (1957)
los éxplica basando su andlisis en la contribucidn del "bosque'" de dislo
caciones al endurecimiento. Esta contribucidn es ignorada por Seeger en sus
modelos de las etapas de las curvas de endurecimiento.

Supongamos inicialmente poseer una dislocacidén "Trabada" en el bosque,
vistc en corte en la fig. (3.28). Como la tensidn aplicada’Z no es suficien_
te para mover la dislocacidn a través del arbol, una energia adicional AG
debe ser provista para las fluctuaciones térmicas de las tensiones. Si
ﬁsGo representa el valor de &sa energia adicional cuando no hay tensiones
ap.icadas y el trabajo realizado por la tensién ( puede escribirse en for
ma aproximada como (b lo'd', donde lo' es la distancia entre los "drboles"
y d' es la distancia que debe moverse la dislocacidn para 'cortar" el arbol,

el balance energético se puede escribir:



AG = AGD -/U""Z S (26)

donde: v¥=1o0'd'b puede ser considérado'comoluh "volumen de activacién".

En la ecuacidén anterior, como trabajamos confun cristal deformado, la
tensidén debe ser reemplazada por una tensmn efectlva T- Z‘, dondeZés
la tensidn aplicada y Z es el campo: de tensmnes de largo alcance produ
cido por las d1slocac1ones del cristal sobre la dlslocaclon que 1ntenta a
vanzar. Este campo es 1ndepend1ente de la temperatura._ '

Como en todo proceso termlcamente actlvado, la. frecuenc1a de "corte de
drboles" serd proporcional a ezp.( A“%/ET ). En el caso.de una muestra
deformada a una velocidad constante 8 s, la velocidad de deforamcidn esti

relacionada con la tensidn efectiva por la ecuacidn:
X: 5‘ 2xp (- AG’“/KT). W\-(t\r Ll'_ZL] /kT) (27)

.

donde Kc es una constante. Esta ecuacidn puede reescribirse como:

2zt kT W) /or

Para el rango de temperaturas para el cual kT log(b)/x)ég A(% ’
ecuacién (28) predice una disminucién de Z al aumentar la temperatura, ex
plicando una parte de la curva de la fig. (3.27). A altas temperaturas re
sulta kT log (3,‘:8) v MG, y por lo tanto Z«_-zh Luego, también se ex-
plica el comportamiento a altas temperaturas, donde la tensidn debe so-
lamente vencer la oposicién del campo de tensiones de largo alcance.

La escuela inglesa intenta describir el comportamiento de la tensidn de
fluencia utilizando el movimiento de los jogs. Sabemos que existen dos ti-
pos de movimientos posibles, c;nseﬁvativo y no conservativo. Este Gltimo
es dependiente de la temperatura y serid esta dependencia la cual explicg
réd la forma de la curva de la fig. (3.27).

A bajas temperar :»as tendremos Unicamente movimiento conservativc de
jogs y a medida aue ia temperatura aumenta, el movimients no cohservativo
serd asistid. cada vez mis frecuentemente por las fluctuaciones térmicas

de las tensiones, disminuyendo la tensidn de fluencia.






4to. CAPITULO - INTERACCION ENTRE DISLOCACIONES Y DEFECTOS

Hasta ahora habiamos supuesto que la interaccidn de largo o corto al-
cance entre dislocaciones era la Gnica fuente de obstdculos al libre mo-
vimiento de dislocaciones en el seno de un cristal. Los defectos puntua-
les, como las vacanciaso los dtomos intersticiales y las impurezas subs
titucionales e intersticiales, también han de interactuar con las dis-
locaciones, alternando su movimiento.

Si el defecto se mueve hacia las dislocaciones, o las dislocaciones se
mueven hacia el defecto, la energia de deformacidn del sistema bajara.
Luego, serd necesarioc realizar un trabajo adicional para separar la dis-
locacidén del defecto, lo que indica que el cristal ha aumentado su resis
tencia.

En cuanto & la magnitud de las interacciones, podemos distinguir entre
"dislocaciones ancladas" por impurezas y dislocaciones que deben moverse
sometidas a "tensiones de friccién Q7i", las que son aditivas y de dife-
rente origen, por ejemplo: interaccidn con la red cristalina, con otras
dislocaciones, con Atomos de soluto individuales o en precipitados con in
tersticiales y vacancias individuales o agrupadas. Para una tensidn apli-
cada § , la fuerza afectiva sobre la dislocacidn serd(d™- §.).

Las energias de interaccidn son del orden de la fraccidn de eV. Ellas
pueden explicarse en su mayor parte por una interaccidn elistica, salvo
en los sdlides idnicos o en las aleaciones donde los elementos poseen va
lencias muy diferentes y la interaccidn electrostdtica es importante. En

la prdxima seccidn analizaremos en detalle este tema.

4.1. - Natural-za de las interacciones entres dislocaciones y defectos

puntuales.

4.1.1. - Interaccidn eldstica

Analizaremos el modelo empleado para describir esta interaccidn
y calcularemos los dos términos que pueden entrar en juego, generados por
la diferencia de tamanos o por la diferencia en las constantes eldsticas
entre impureza v ma*riz.

Comenzaremos por 1 caso mds simple, estudiando la acomodacién de un

dtomo sobredimensionade en el campo de tensiones de una dislocacién de

borde. Las tensiones hidrostdticas compresivas generadas alrededor del
dtomo se relajardn si o] dtomo estd situado en la regidn dilatada de 1la
dislocacidn, situida debajo del plano extra de la dislocacidn de borde.

Luego, el dtom. 3erd atraido por la zona dilatzda y repelido por la zona
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comprimida de la dislocacidn.

Determinemos la energia de interaccibn. Consideremos un &tomo de radic
natural a (1 +€ ) ubicado en un agujero de un material con isotropia elds
tica,de radio natural a. Si E# 0 el dtomo introducird una distorsidn hi
drostdtica simétrica de la matriz. La energia de interaccidn seri el tra-

bajo realizado contra las tensiones locales para producir la distorsién:
Us = F, AV (1)

donde p :-%—( Vx + (;b.+ 32 ) es la presién hidrostatica del campo de

- . —p— — .
tensiones en un punto dado; las tensiones 0;, *7 y g vienen dadas por:

Tx =.D (?>x‘+31) TL = D- (xt-x2)
% ('x‘:_ + Bz. )& o) ‘3 ( ‘xz-&-a‘)z
(Tz_: \) ((;xﬂ-(s‘?’) D= . 1,\5

257 (4-9)

. — 3
y el cambio de volumen del agujerc resulta: JaNY l_!_;TTq & luego, la ecua

cidén (1) s~ puede escribir
Lj; = - E_NTP € Q? ( (;» *'<SEB + <§; )
3
(14) f/u}p & X
-2, <
(1-v) (%24 57)

! 2)
3

o por coordenadas polares

Us = b (167) ub€dsm® )
T 0y T

siendo = ( ;(‘1-4- ‘:}T)‘/: 7) © ~ 4ne 3em ( B/(AZ+'3C3‘/L)

El valor max*=qo de Ul corresponde a 6 = ﬂé , posicidn en la cual el
dtomo de soluto se halla sobre el plano cristalino extra de la disloca-

. _aw 4
cién de borde. i.i valor minimo de Ui corresponde a € -3§? estando el &
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tomo de soluto ubicado inmediatamente por debajo del plano extra. Este es
el sitio de méxima relajacidn en la dislocacidn. La diferencia en energie
entre el dtomo situado en esta posicidén y el mismo &tomo situado a gran

distancia de la dislocacién serd la energia de ligadura del defecto con

la dislocacidn.
La estimacidn de la energia es aproximada, pues al acercarnos al nficleo
de la dislocacidn la teoria eldstica pierde validez. Hay otras hipétesis

en este modelo (Cottrell,1950)

a) E1 dtomo de soluto es completamente rigido. Si el itomo de soluto tie
ne las mismas propiedades eldsticas que la matriz, se debe agregar un
trabajo de deformacidn adicional correspondiente a la deformacidn del

soluto. En este caso, la ecuacidn (3) se transforma en:

. [ 3
Uk :L\}kbgq Sam B (4)
(o
b) La matriz se comporta como un material eldstico isétropo, aunque en
la realidad es cristalina y posee un campo de tensiones periddico. Es
ta puede afectar de modo significativo la energia de interaccidn, es-

pecialmente en zonas cercanas al niicleo de la dislocacidn.

c) Los campcs de tensiones asociados a la dislocacidn y al defecto no a-

fectan la distribucidn electrdnica en la red.

d) La dislocacién no esta disociada en parciales con una falla de apila-

miento.

A pesar de las limitaciones del modelo, ios resulitados no estdn muy a-
partados de la realidad. Para C en Fe, se obtiene L)L-g V.

En el caso de dislocaciones de hélice, un cdlculo similar al presentu
do daria como resultado \J;:: 0, pues las tensiones asociadas a las dis
locaciones de hélice son exclusivamente de corte. En realidad, el analisis
es mids complejo. Cuando se coloca un intersticial en una red b.c.c., por
ej., C en Fe, se prnduce una distorsidn tetragonal. Los sitios més favora
bles para un intersticial son los octaédricos, tipo ( V;’ Vﬁ, Q ), como

se puede observar en la fig. (4.1). Como A¢=BD = {2 a y EF_ - a, la intro

duccidén de un &tomc¢ esférico con un didmetro mayor que (a-2r), donde r es
el radio del dtomco de Te, producird una distorsidn tetragonal al desplazar
los &tomos E y ' hicia afuera. El campo de tensiones asociadas a la distor

sidén tetragona! *:ndrA componentes hidrostdticos y de corte, interactuando
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tanto con dislocaciones de porde como de hélice. Para una dislocacidn rec-
tilinea de hélice a lo largo de la direccidn €111» de un cristal b.c.c.

que interact@la con un sitio octaédrico insterticial, (JL resulta:

Us = _f[_/hboio’ (€,-&) «=® _(5)

$.4
=
-

donde 8, es la deformacidn a lo largo del eje 7,

<&Les la deformacidn seglin los ejes X e y.

Para C en Fe resulta &= 0.38 y 87_3.. 0.26 y U&: ~ 0.75eV
para ambos tipos de dislocacién (la expresidn equivalente a (5) para una
dislocacidén de borde es mis complicada).

Consideremos ahora la contribucidn a la interaccidn eldstica que pro-

viene de la diferencia entre las propiedades eldsticas de la matriz y el

soluto. _

Supongamos que un &tomo de la matriz es reemplazado por un atomo de im
pureza del mismo tamafio pero de constantes eldsticas diferentes. Si bien
no se producird distorsidén eldstica, existird una interaccidn con las dis
locaciones, ya que estas deberdn realizar mis trabajo si se mueven cerca
de un 3tomo elédsticamente mis duro. Luego, hay atraccidn si la impureza es
eldsticamente mds blanda y repulsidn en el caso opuesto.

Este tipo de interaccidn es importante para analizar el efecto de im-
purezas substitucionales en materiales de estructura f.c.c., donde los cam
bios de volumen asociados a la introduccidn de la impureza son muy peque-
ﬁos; En estos casos resulta L){.g 0O.| eV, siendo Ui la adicidn de la e-
nergla de ligadura por efectos de cambio de volumen \);(N) y la energia
por diferencias de constantes eldsticas L)L‘/L).

Fleischer (1961) demostrd para una impureza interactuando con una dis-
locacidn de borde, que la relacidn entre las dos contribuciones a la ener

gia de ligadura viene dada por la relacidn
Urin) ~ U (%) A (6)
Us (4 pl b

donde € estd definida de acuerdo a las ecuaciones (3) y (4) vy E;a:: ?%?

es la variacidn relativa del mddulo de corte entre soluto y matriz. Uti-

lizando valores tipicos se encuentra:
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A priori, no existiria interaccidn entre un soluto y una dislocacidn
de hé€lice. Ademds, los &tomos intersticiales y sustitucionales no produ-
cen distorsiones tetragonales en las estructuras f.c.c.Sin embargo, si se
tienen en cuenta los arreglos atdmicos, hay un efecto de segundo orden que
describe una expansidn volumétrica en los alrededores de una dislocacidn
de hélice. Esta expansidn volumétrica estd originada por el hecho de que
cerca del centro de la dislocacidn los planos atdmicos no estdn en ajuste
perfecto y tienden a apartarse entre si. El campo de tensiones hidrostdti
cas generado por esta expansidn es utilizado en el cdlculo de la energia

de interaccidn. Fleischer demuestra que
UVilw) , _€
Vtip) b4 éu

y experimentalmente obtiene que el efecto del cambio de mddulo representa

(7)

aqui el 75% de la energia total de interaccidn.

Las vacancias y los autointersticiales también interactilan eldsticamen
te con una dislocacidn. En el caso de un autointersticial la interaccidn
serd similar a la de una impureza autointersticial, pero el cambio de vo-
lumen serd mayor.

En los alrededores de una vacancia se forma un campo de tensiones dila
tacional y por lo tanto serd atraida a la regidn compresiva de una disloca
cién de borde. '

Teniendo en cuenta las tensiones hidrostdticas y de corte, Bullough y
Newman (1962) obtuvieron para la interaccidn entre una vacancia y una dis_
locacidn de borde:

Up o sab e’ L (4- e sVie)

(A-v) (3-59) T s

-

y para una hélice

U:_____ S’ﬂl\zﬂ,; (4-v) A (9)
™ (F-5V) r

donde ¥, es el radio de la vacancia.

IV.1.2. Interaccidn elé&ctrica

La interaccidn electrostitica es predominante en los sdlidos iéni

cos (Na Cl, KCl, FLi y Ag Cl en otros), ya que la remocidén de un ién produ



ce una vacancia idnica positiva o negativa, la que puede interactuar fuer
temente con los jogs presentes en dislocaciones, los cuales son portado-
res de una carga neta positiva o negativa. En este caso, la energia de in
teraccidn eléctrica es mucho mayor que la asociada a la interacciédn eldsti
ca.

En el caso de metales, la interaccidn eléctrica no representa mis del
10% del total de la energia de interaccién. Ella es producida por los cam
bios de la densidad electrdnica en los alrededores de la dislocacidn, y
consecuentementz se producird un arreglo en la distribucidn de electrones
en ls banda de conduccidn tal como se ejemplifica en la fig. (4.2) para una
dislocacidén de borde. En la regidn dilatada, ubicada debajo del plano extra,
existird una cdrsa neta negativa y en la regidn densa existird un efecto de
carga positiva.

Esta distribucidn de cargas a lo largo de la linea de dislocacidn es un
dipolo eléctrico que puede interactuar con un defecto puntual con distribu
cién de carga diferente a un &tomo de la matriz, por ejemplo: dtomos de solu
to (intersticiales y vacancias) con valencia diferente y también vacancias.

Esta interaccidn es débil y de corto alcance.

IV.1.3. - Interaccidn quimica.

Cuande una dislocacidn se disocia en parciales se produce una
falla de apilamiento entre las mismas. Este hecho afecta el arreglo perid
dicc de la red y en cristales f.c.c. la regidn asociada a la falla tiene
un arreglo h.c.p. Esta diferencia de estructuras da lugar a propiedades ter
moquimicas diferentes, por ejemplo: la solubilidad de un &tomo de soluto en
la red f.c.t. ¢s diferente a la de la red h.c.p. Luego, existird una interac
ciéﬁ entre la dislocacidn extendida y el soluto, la cual es conocida como e-
fecto Suzuki (1957).

Ejemplos: Mo en aceros austeniticos , Sn en Zr, etc.

IV.2. - Dislocaciones ancladas por impurezas.

Supongamos que las impurezas del material pueden migrar en el cristal.
Estas impurezas pucden interactuar con las dislocaciones (mecanismos de la
seccién anteri.r), reacomoddndose en zonas cercanas a las dislocaciones for
mando "nubes de impurezas'. Estas nubes anclardn a las dislocaciones necesi
tdndose tensi.nes adicionales para liberar a las dislocaciones y permitirles
continuar su movimiento. Este tipo de interaccidn permite explicar la exis-

tencia de un punto de fluencia superior (A) y un punto de fluencia interior
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en Fe conteniendo C y N intersticial (0,002-0,01% en peso) y en otras so-
luciones sdlidas intersticiales. Asociadas a estos saltos se observan zo-
nas de facil fluencia o Bandas de Luder, que ya hemos descripto en el Ca-
pitulo I. Si se deforma al material mds alld del punto de fluencia infe-
rior, fig. (4.3), y se lo descarga y carga inmediatamente no se observa
el efecto de fluencia.

Por otra parte, si una vez descargado el cristal se espera un tiempo
largo a temperatura ambiente, en el caso del Fe, o un tiempo mds corto a
una temperatura mayor (50-150°C), se obtiene un nuevo punto de fluencia al
recargar, camino en pequefias trazos en la fig. (4.3). Este fendmeno se co-

noce como envejecimiento por deformacién y es originado por la difusidn

de los &tomos de soluto a las nuevas dislocaciones que se produjeron du-
rante la predeformacidn, las cuales quedan ancladas.

A altas temperaturas el fendmeno del punto de fluencia tiende a desapa
recer y en cambio aparece un nuevo fendmeno, representado por pequefias se

rraciones en la curva tensidn-deformacidn y conocido como Efecto Portevin-

Le Chatelier, fig. (4.4). El mismo se presenta en numerosas soluciones

sélidas, tanto en mono como en policristales.

Este efecto se explica por la mayor movilidad de los &tomos de soluto,
los que pueden volver a recapturar dislocaciones cuando ellas se desanclan
de sus nubes.

La repeticidén de este proceso genera nuevos y repetidos puntos de fluen

cia en la curva tensidn-deformacidn.

IV.2.1. - Teorias sobre el punto de fluencia.

La masnitud de la tensidn requerida para separar una dislocacidn
de un defecto dependerd del nlmero y distribucidén de defectos en la disloca
cién y de la forma en que ella ocurre. Estos dos aspectos se pueden anali-
zar estudiando los puntos de fluencia en Fe-C, de acuerdo a los trabajos rea
lizados por Cottrell y colaboradores alrededor de 1950.

Habiamos visto que la difusidn de impurezas jugaba un rol fundamental en
el anclado de dislocaciones. Para una dada concentracidén de defectos en la
matriz existird una concentracidén de equilibrio alrededor de las dislocacio

nes dada por:

Ui
C=0C e /KT

Cuando \)C > kT se producird la formacidn de una fila de &tomos de car
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Hahn.

Fig. 4.8 : Esquema de una dislocacidn atravezando un dominio de
antifase; como consecuencia del pasaje se produce un alargamien

to del limite del dominio.
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bdén interactuando con una dislocacidn, fig. (4.5), o bien la formacidn de
precipitados.
Analizaremos el ler. caso pues corresponde al anclado maximo de la dis

locacidn.

El nmero de sitios atdmicos por cm3 en la posicidén de interaccidén mixi
ma es aproximadamente igual a ? (densidad de dislocaciones) y la concen-
tracidn de atomos de C requerida para producir condensacidn en todas las
dislocaciones es Nl?tf', donde b es el espaciado atdmico.

Tomando ? = 108 cm2 y b=3.10-8cm se obtiene una concentracidn de C del
orden de 10-5% atdmico.

Consideramos la fila de dtomos de la fig. (4.5), los cuales estdn ubi-
cados en la posicidn de méxima energia de interaccidn. Esta, de acuerdo a

la ecuacidn (2) es, para '3 =~ , de la forma:

U . - ARG (10)
®Z+ Gt

La fuerza, por plano atdmico intersectado por la dislocacidn, que se re

quiere para separar la dislocacidn una distancia X sera

Fy = V%) _ 2 Aax (11)
O X (7\2_‘, (-;--;.)z

37 R

. A G . FN), =
La cual serd maxima para A= — valdra r m - ~ -
P = 7 B q®

s

Luego, la tensidn critica por unidad de longitud de dislocacidn que se

requiere para separarla de los &tomos de C resulta
—

343 R

8 ok

Introduciendo valores realistas en esta ecuacién se obtiene que { es

—
Yo (12)

cercana a la tensidn necesaria para iniciar la deformacién plastica de 0°K.

Por otra parte, los resultados experimentales muestran que las tensiones

criticas dependen fuertemente de la temperatura. Luego, es necesario tomar

en cuenta la contribucidn de la activacidn térmica.

El cilculo de la ecuacidn (12) suponia que la dislocacidn era rigida y
que debia separarse de todos los &tomos en forma simultdnea. Si la linea
de dislocacidn es "flexible", por activacidn térmica una parte de ella se
separard de los dtomos de C formando un laxo, fig. (4.6). Si la dislocacidn

pasa a X2, esta se podrd liberar, expandiéndose bajo la tensidn aplicada y



y empujando al resto de la dislocacidn a liberarse del anclado.
Cottrell evalila la energia necesaria para activar la produccidn de los
lazos y arriba a una ley de dependencia de la tensidn de fluencia con la

temperatura del tipo

T =N -de. T2 (13)

Al descender la tensidn de fluencia con la temperatura se favorece el
desanclado y la disminucidén de la tensidn critica. Sin embargo, la ley no
es del tipo T Vs . k1 problema es mds complejo.

Volvamos a las bandas de Luder. Originalmente se pensd que la caida de ten
sién era debida lnicamente al desanclado de dislocaciones. Experiencias de
Johnston y Gilman (1959) en cristales de F Li, muestran que una gran canti
dad de nuevas dislocaciones se forma al iniciarse la deformacidn plastica
y que existe una relacidn directa entre la velocidad deesas dislocaciones
y la tensidn aplicada.

Veamos el anilisis que Hahn (1962) realiza para explicar la existencia
del salto en la tensidén de fluencia en Fe, suponiendo que el sistema es de

formado a una velocidad E%,= cte, siendo:

gr: ?J’)’U" (1)

Siendo ﬁ) la densidad de dislocaciones no-ancladas y v la velocidad de

las dislocaciones mdviles. Para el Fe se tienen las siguientes relaciones:
' ,» ol
a) - ?:—.C é\’ +?o (15)

) : -—
donde C =<Je. s 0.F ¢ £AS y ?c= densidad ini-

cial de disiocaciones no ancladas
b) P (16)

donde C y n ¥ 3 son constantes.
Reemplazando en (14%) las expresiones (15) y (16) y considerando que el

efecto de friccidn sobre la dislocacidn es lineal con la deformacidn

(G:.!‘}E), se obtiene
n
8P = bC (?Q+C_'&‘:).(Q'- %E{’) (17)



Luego, las tensiones aplicadas en la curva 0-€ seran
<3'g:_//&£ie en la regidén eldstica y en la regidn pléastica:
L] - A/
O
Ep
cb (?g +C'e™ (18)

<1~ ~ 9} EEP +

la cual es representada en la fig. (4.7). La ecuacidn (18) pone de mani-
fiesto la importancia de la existencia de dislocaciones libres en el ma-

terial al iniciar la deformacidn plistica: Cuanto mayor sea (% menor serad

7
el saldo de tensiones. Luego, "las nubes de impurezas regularian el valor de j%
y no seria el desanclado el causante de los saltos en tensidn.

IV.3. - Deformacidn de soluciones sdlidas.

Todos los elementos en solucidn sdlida aumentan la CRSS por enci-
ma de la del metal puro. Si bien la influencia es m8s marcada cuanto mayor
sea la diferencia entre los tamafios atdmicos del solvente y del soluto, sus
propiedades elisticas y electrdnicas serdn también variables significativas.

Se observa una mayor variacidén de la tensidn de fluencia con la tempera-
tura en las aleaciones que en los metales puros.

También se encontrd que la dependencia de la tensidn de fluencia con
la temperatura en la etapa I de la deformacién (Cottrell-Stokes) es igual
a la dependencia de la CRSS con la temperatura. Esto indica que la princi
pal contribucidn a{ es una tensién de friccidn sobre las dislocaciones que
se mueven y no una tensidn necesaria para liberar a las dislocaciones de
la atmdsfera de soluto, como proponia Cottrell en sus trabajos. Las causas
de este efecto de friccién la discutiremos en detalle mis adelante al ana-

lizar el modelo de Mott y Nabarro.

IV.3.1. - Endurecimiento por ordenamiento.

El endurecimiento de las soluciones sdlidas se refiere a una so
lucidn completamente al azar de un elemento en otro. Un endurecimiento a-
dicional puede producirse si los &tomos estén ubicados en sitios preferen
ciales como ser los de orden de corto o de largo alcance.
a) Orden de corto alcance:
Al atravezar una zona de orden de corto alcance, una dislocacidén destrui
rad dicho orden en us plano de deslizamiento produciendo una configuracidn

més desordenada . Una tensién adicional se requerird para producir una



Interfase de mayor energia a medida que la dislocacidn avanza. Si é
es la energia de la interfase desordenada, el trabajo realizado por uni
dad de longitud de linea de dislocacidn para desplazarla una distancia

unitaria bajo una tensién C{ resulta:

§-72b

(19)

Tomando d ~ 10<w3w¥cm3 para el bronce 70:30, la tensidn critica del
orden de 5.108/cm2, valor que es del orden de la CRSS observada.

El pasaje de una segunda dislocacidn en el mismo plano de deslizamien
to restaurard el orden local. En general, el orden de corto rango re-
sulta destruido por el movimiento de dislocaciones y no afectard el

posterior endurecimiento.

b) Endurecimiento producido por limites de dominio de antifase:
Las aleaciones del tipo Cu3Au presentan zonas con orden de largo alcan
ce, las que se nuclean al azar y crecen unas hacia otras. Cuando ellas

se encuentran se forma un limite de dominio de antiface, fig. (4.8-a)

Este limite posee numerosas uniones del tipo AA,BB y tendrd una alta
energia de unidn. El1 pasaje de una dislocacidn producirid un limite de
‘ntifase adicional, fig. (4.8-b) y por lo tanto se requerird una ten-
sidn mayor para mover la dislocacidén a través del plano de deslizamien

to. Segln Cottrell, la tensidn requerida estd dada por la expresidn:

2= (1 %)

donde A = energia superficial del limite del dominio de antifase

( §~100 ergios/ch), 2 = tamafio del dominio y t = ancho del dominio.

. - 8 i -
S1 tw4.10 2 cm, resulta C~ 2.10 dlngs para Q: 2.5 x 10 7cm. Cuan-
-6 cm 8 dinas
do 1 es incrementado a 1~ 10 "cm resulta C 4 10 5~ Luego,
cm

este mecanismo de endurecimiento es importante para aleaciones con

dominios de pequefio tamafio.

IV.4. - Endurecimiento por precipitacidn.

Iniciamos esta seccidn con una ligera revisidn sobre el fendmeno
de precipitacién. Para ello utilizamos el conocido ejemplo de una alea-

cidén Al-4%Cu. Si calentamos dicha aleacidn a 550°C. Obtendremos una so-
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lucidén sbélida homogénea. Si la comenzamos a enfriar lentamente al llegar

al punto X, fig. (4.9), comenzard a precipitar una segunda fase y a 20°C’
la aleacidn consistird en precipitados grandes de CuAl, en una matriz ri .
ca en Al. Si templamos la aleacidén desde 550°C el resultado serd distinto :

obtendremos una solucidn sdlida supersaturada. Un posterior calentamiento

de la solucidn supersaturada a una temperatura intermedia (por ejemplo
150°C), hace que los 4tomos de Cu dejen a la solucién para producir preci-
pitados que cambian su tamafio, morfologia y composicidn con el tiempo. Se

pueden obtener dos tipos de precipitados: coherentes e incoherentes.

En los precipitados coherentes, un cierto niimero de &tomos de solvente
son reemplazados por un nimero igual de &tomos de diferente tamafio. La fi_
gura(4.10) muestra los dos casos posibles de precipitados con interfase cbhg
rente. Una fila de &tomos Y ha desplazado los &tomos X a lo largo de un
plano representado por PQ, generdndose un campo eldstico alrededor del de-
fecto.

En los precipitados incoherentes el nlinero de dtomos reemplazados es
diferente. _

Los dtcmos de soluto sustitucionales pueden producir tres efectos basi_

cos de endurecimiento, los que son debidos a:

a) Soluciones sélidas sustitucionales,
b) Precipitados coherentes a zonas de Guinier-Preston
c) Precipitados.

En todos los casos, las dislocaciones deberdn superar la resistencia pre
sentada por estas barreras. La precipitacidn ocurre en el tiempo segiin la
secuencia (a)-= (b)-w (c) y la consecuente variacidn de la tensidn de flu_
encia también se reflejard en el tiempo, como se puede observar en la fig.
(4.11) . Al calentar o "envejecer" la solucidn sdlida a 150°C, la resisten_
cia del material aumenta por la formacidn de zonas coherentes, proceso lla

mado endurecimiento por envejecimiento (age-hardening) que se utiliza in-

dustrialmente para endurecer aleaciones (por ejemplo Al-Si-, Al-Mg, Al-Cu).
El pico de dureza corresponde a la posicién de obtimizacidn del tamafio, dis
tribucién y coherencia de los precipitados. La dureza cae posteriormente co_
mo consecuencia de la formacidn de grandes precipitados semicoherentes(ge~
nerados por la relajacidén de la energia de interfase por produccién de dislo_
caciones) o incoherentes (relajacidn por difusidn de soluto al defecto).

La interpretacidén del endurecimiento por &tomos de soluto y precipitados

se realiza habitualmente utilizando la teoria de Mott y Nabarro ( ~ 1950)
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Fig. 4.9 : Seccidn del diagrama de equilibrio Al-Cu.
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Iv.4.1. - Teoria de Mott y Nabarro.

Inicialmente, estos autores supusieron que la resistencia al mo_
vimiento de una dislocacidn alrededor de una particula esférica de radio a
era Gnicamente de tipo eldstico, seccidn (IV.1.1.). Posteriormente fueron
realizadas modificaciones a la teoria a fin de incluir la diferencia de com_
portamiento eldstico entre precipitados y matriz, morfologia de la parti-
cula, coherencia entre los campos de deformacidén y forma de atravezar las
barreras por parte de las dislocaciones. Nos limitaremos aqui a presentar
las ideas bdsicas de la teoria y los resultados principales.

Consideremos una dislocacidén rectilinea perfecta en un cristal, la cual
estd rodeada de itomos de soluto, fig. (4.12). Cuando la dislocacidn estd
préxima a un &tomo de soluto, sus campes eldsticos interacturardn y la
dislocacidén podrd ser atraida o repelida de acuerdo a su signo. Si la dis_
locacidn se mantiene recta, no existe entonces una fuerza neta sobre ella; la
suma de las energias de interaccidn serid constante, por ejemplo cero, y los
dtomos de soluto no opondrdn resistencia al movimiento de la dislocacidn. En

la realidad, la linea de dislocacidn es flexible y puede acceder a una posi

cidén de minima energia doblindose alrededor de regiones de gran energia de
interaccidn. Tratemos de evaluar cual es la tensidn local producida por un
dtomo de soluto para doblar la dislocacidn segln un radio R.

Supongamos una dislocacidn que se curva bajo una tensidn aplicada 2 .
La tensidn de linea (T) produciré una fuerza que tiende a enderezarla, fig.
(4.13). Si 2bds es la fuerza a lo largo de OA debido a la tensidn aplicada
y la fuerza debido a la tensidn de linea es 2T sen(ééﬁ_); teniendo en cuen_

ta que ét%) =ds y para valores pequefios de d(l) se obtiene:

R
'Tch =2 bds

Luego
I
< bR

2
Como - T = o(/;\ b con ol o~ ‘/Z

resulta C o /lk b )

2R

y el radio de curvatura mdximo para una dada tensidén producida por un ato-

mo de soluto resulta :
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Fig. 4.1u4: Diferentes casos de dislocaciones flexibles moviéndo-

se en campos de obstdculos dispersos.
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RL‘L' 7L_b (21)

z 7,

Como consecuenica de esta ecuacidn, vemos que la posicidn de la dislo i
cacidén y ldgicamente el tipo de interaccidn con los &tomos de soluto depen
derd del espaciado medio \ entre las particulas.

Si un cristal contiene una concentracién de &tomos de soluto C, tres si
tuaciones distintas pueden ser consideradas teniendo en cuenta el tamafio y

espaciado de las particulas.

a) Particulas dispersas muy pequefias o dtomos de soluto individuales, fig.

(4.14-a).

Este caso ya lo hemos enunciado en la seccidn IV.3. La separacidn entre

atomos es muy pequefia y para dtomos individuales resulta

A - Q

Cc'z

Siendo a= espaciado interatdmico.

Los campos de tensiones locales no son suficientes (ecuac. 21) para do-

blar la dislocacién alrededor de cada particula, luego:

A« R

Luego la dislocacidn supera parcialmente los campos de tensiones de las
particulas, pero, como es flexible, bajo una cierta tensidn ]ZO tomard una
disposicién donde haya una energia de jnteraccidn neta positiva. Mott y Na

barro obtienen

bt
Zc = 7..‘5/L¢. £ "c (22)
para valores de c tales que 1073 £ c & 1072,
Esta expresidén predice que el endurecimiento en soluciones sdlidas es
proporcional e la concentracién de soluto.
Agregando ios efectos de diferencia de mddulos eldsticos, Fleischer de_

muestra que (. ol Cf/z . EStas relaciones no siempre se observan en las

experiencias.
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b) Precipitados coherentes o semicoherentes, fig. (4.14-b)

En este caso J\ o Ry la dislocacién se puede curvar alrededor de cada
particula. .

Los lazos de dislocaciones formados se pueden mover independientemente
unos de otros. El deslizamiento se produce cuando cada 1azo de dislocacidn
supera la energia de interaccién de la particula, la cual se supone es en-
teramente de tipo eldstico. Si se niega que la dislocacidn puede cortar
la particula (lo cual significaria un trabajo adicional al produéirse una
nueva interfase particula-matriz), la expresidn de la tensidn de fluencia

dada por Mott y Nabarro es

<o = Z/l*e‘c ' T (23)

la cual no depende del espaciado_ﬁLde las particulas .
En estas condiciones obtenemos el mdximo endurecimiento del material.
El espaciado critico se puede calcular reemplazando &, obtenido en la e-

cuacidén (23) en "4 ecuacidn (21):

Ac:’.b
4ge e

Tomando e ~ 0.2, C »0.02 resulta Ac ~ 60b.

c) Particulas grandes y separadas, fig. (4.14-c)

Este es el casc de las soluciones sobre-envejecidas, para las cuales

resulta A > R.
El cristal se ha ablandado, fig. (4.11) y las dislocaciones se pueden
doblar entre las particulas. La tensidén de fluencia es la requerida para

curvar a la dislocacidn en un radio 154 . Luego:
2

Co > Aj\i_ (25)

Al doblar alrededor de cada precipitado, cada dislocacidn que pasa deja
un anillo de dislocacidn. (lazos de Orowan). Este hecho da lugar a un au_
mento de la tensién de fluencia con la deformacidn como consecuencia de

las tensiones resistivas de los anillos.
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Sto. CAPITULO - DEFORMACION EN CALIENTE DE METALES

Cuando a un metal previamente deformado en frio se lo somete a un tra
tamiento térmico adecuado, se puede observar que generalmente dicho metal
recupera las caracteristicas de resistencia a la deformacidn que poseia i-
nicialmente. El efecto de los tratamientos térmicos tiene por efecto, segin
las leyes de termodindmica, bajar la energia libre del material gracias a
los procesos térmicamente activados, los que permiten sea la aniquilacién,
sea el arreglc de defectos, principalmente las dislocaciones, resultantes
del proceso de endurecimiento por deformacidn.

Si el metal se deforma en caliente, los mecanismos de creacidn y de eli
minacién de defectos entrardn en competencia y, en ciertos casos, llegarédn
a un régimen de equilibrio ( o estacionario) de deformacidn pléstica sin en
durecimiento. Las posibilidades de trabajado mecénico de metales resultan
entonces altamente interesantes, lo cual pone de manifiesto la importancia
tecnoldgica de la deformacidn en caliente.

Salvo a muy altas temperaturas y bajas velocidades de deformacidn, la
aptitud a la deformacidn pldstica estd determinada por el desplazamiento
de dislocaciones. En frio, ese desplazamiento se produce por deslizamiento.
Las dislocaciones emitidas por las fuentes no pueden aniquilarse o desapa-
recer; ellas se apilaran sobre diferentes obstdculos, en particular los
bordes de granos, creando sobre las fuentes de dislocaciones tensiones que
limitan la aparicidn de nuevas dislocaciones. En caliente, varios mecanis-

mos van a mejorar la aptitud a la deformacidn plética:

F1 deslizamiento termocactivado,
- E1 "trcpado" de dislocaciones,
--La disminucidn de la resistencia mecénica

y el consecuente movimiento de bordes de grano.

La recuperacidn y la recristalizacidén dindmica.

5.1. - Activacidn térmica del deslizamiento.

En la seccidn III.9 hemos visto un caso particular de activacidn

térmica del deslizamiento: el pasaje de una dislocacidn a través de un

"bosque'" de dislocaciones. Existen otros fendmenos de deslizamiento que

pueden ser activables térmicamente, todos ellos ligados a interacciones
de cort: alcance.

A saber:

- Deslizamiento desviado: Permite a las dislocaciones evitar obstécg
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los y a escapar de los apilamientos. Es un fendmeno tipicamente de-
pendiente de la temperatura, que se observa tanto en policristales
como en monocristales, fig.(5.7), que puede retardar la ini. iacidn

de la ruptura de los materiales.

~ Disociacidn de dislocaciones: Este mecanismo fue discutido en la

seccidn II1.5.4., ver fig. (3.10), al analizar el deslizamients. La
activacidn del mismo contribuye a explicar la rdpida aparicidn de la
etapa III de deformacidn en los materiales f.c.c. En la expresidn de

la energia necesaria para activar este proceso

AGC = N&, - p* G (1)

.AG% no solo debe representar la barrera energética para desplazar una dis
locacidn, sino que también debe tener en cuenta la energia que se requiere
para eliminar la falla de apilamiento (5’:: %— donde r es la distancia en-
tre las dislocaciones disociadas) y recombinar las dislocaciones. La ten-
sidn efectiva que debe aplicarse para la activacidén de las dislocaciones
es mayor en el caso de materiales con dislocaciones disociadas que =n el
caso de materiales con dislocaciones perfectas.

En materiales f.c.c., este resultado podria explicar el menor valor
del limite el&stico en Al respecto del Cu.

En Fe, la disminucidn del limite eldstico con la temperatura no serd
solamente consecuencia de la mayor probabilidad que poseen las dislocacio
nes de '"escapar'" de sus trampas, sino también de le recombinacidén de dis-
locaciones "ancladas" sobre planos (110) o (112) que comienzan a deslizar
sobre planos (110). En ciertos materiales hexagonales, la recombinacidn
de dislocaciones disociadas también parece controlar ciertas etapas de la
deformacidén en caliente. Por ejemplo, la deformacidn de las aleaciones
Zr-7n en el rango 0.4 a 0.6 Tf. La adicidn de Sn a estas disociacidn y con
secuentemente la resistencia de la deformacidn.

A todos estos procesos se le puede asociar una energia y un volumen de

activacidn. De acuerdo al andlisis de la seccidn III.9 podemos escribir

€ = E.:o ﬂ%r (—

]

>
-~ iGN
S—

(2)

)

%
x‘? o
"

—
T

*

)

~——

= & %\e('

b
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Fig. 5.1: Curva <-¥ para monocristales de Cu en funcibén de la
temperatura. Las flechas indican el comienzo del deslizamiento
desviado.

Fig. 5.2: Trepado de una dislocacién de borde: a) emisidn de una
vacanciaj; b) formacidn de un jogj; c) trepado por movimiento de

Jogs existentes.

. a
(4
2 \° b
b
—
o] H h

Plan de glissement

Fig. 5.3 :Movimiento no conservativo de jogs en dislocaciones de

hélice.

Fig. 5.4: Trepado de dislocaciones de borde: a) Barreras de Lo-

mer-Cottrell; b) Precipitados; c) Aniquilacidn de dislocaciones
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Luego:

(3)

Af'*:: é ZSGD (4)
AR T

|

Experimentalmente, AC’: y v¥* se pueden determinar mediante ensayos a ten
sidn constante (creep) o a velocidad de deformacidn constante(traccién, com
presidn o torsidn) realizados a distintas temperaturas. El tipo de experien
cia a elegir depende del objetivo del estudio, ya que uno u otro ensayo cu-
bren rangos de velocidades diferentes, 10-10 - 10_3 S_1 y 10“3 a 103$’1re§
pectivamente, y como veremos durante el presente capitulo, pueden involu-

crar fendmenos fisicos muy diferentes.

5.1.1.- Efectos de impurezas

Los principales mecanismos de anclado de impurezas son térmicamen
te activables. En los ensayos de traccidén, la disminucidn del limite eldsti
co estd ligada al desbloqueo de las dislocaciones de las impurezas. En los
ensayos de creep a alta temperatura, la tensidn aplicada puede resultar in
suficiente para asegurar el desbloqueo. Un nuevo mecanismo aparece: la di-
fusidén. Este mecanismo permitird que las impurezas acompafien a la disloca-
cidn en un desplazamiento. Este proceso serd facilitado por el aumento de
temperatura y tendrd como energia de activacidn a la energia de autodifucidn

de las impurezas.

5.2. - Desplazamiento no conservativo de dislocaciones ("trepado').

La fig. (5.2) muestra esquemdticamente el trepado de una dislocacién,
en este caso una de borde, como consecuencia de la absorcidén o de la emisidn
de una vacancia. En (5.2-a) observamos el descenso de un segmento de la 1i-
nea de dislocacién por emisidn de una vacancia. Como consecuencia de ello,
se formard un jog en la linea de dislocacidn. En el caso de la fig. (5.2-b),
se ilustra la formacidén de dos jogs o del trepado a partir de un jog existen
te como consecuencia de la absorcidn de vacancias. Generalmente, la emisidn
¢ la absorcidn de vacancias se produce a partir de jogs existentes en la dis
locacidn.

Luego, gracias a las vacancias, una dislocacidn posee un grado de liber-
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tad suplementario que le permite cambiar el plano. Ademis, si la dislocacidn
"trepa" sin cambiar su longitud, tampoco cambiard en energia.

Este mecanismo estd controlado por la difusidn. El necesita de una razo-
nable concentracidn y movilidad de vacancias, lo que corresponde a tempera-
turas superiores a 0.5 Tf. Por encima de esta temperatura el desplazamiento
no conservativo de dislocaciones permitird a las dislocaciones eliminar di-

ferentes efectos de bloqueo.

- Desplazamiento por trepado de jogs en dislocaciones de hélice.

o - — i e T s —— o = T o T e s " o = - —— T T — " tn W ———

Un jog que se forma sobre una dislocacidén de hé&lice se presenta necesaria
mente como una dislocacidn de borde, fig.(5.3). Su desplazamiento en la di-
reccidn de deslizamiento de la dislocacidn de hélice implica la existencia
de un mecanismo de trepado. El jog ég debe emitir vacancias mientras que el
jog cd debe absorverlas. Este mecanismo, puede facilitar el deslizamiento

de dislocaciones de hélice.

Es unc de los mecanismosfundamentales de la deformacidn en caliente. La
fig. (5.4) muestra que el trepado permite a las dislocaciones sortear obs-

ticulos de diferente naturaleza:

a) Barreras de Lomer-Cottrell (dislocaciones ancladas).
b) Particulas o precipitados. Estos pueden presentar sistemas de disloca-
ciones con vectores de Beuger opuestos que pueden aniquilarse.

c) Aniquilacidn de dislocaciones apiladas sobre planos diferentes.

—— o —— o — " T - o - - " - -t

Un importante fendmeno que se produce como consecuencia del trepado de

dislocaciones es la formacidn de celdas de poligonizacidn.Las dislocacio-

nes inicialmente apiladas por deslizamiento, fig. (5.5.a), se reagrupan en

paredes que delimitan dichas celdas, fig. (5.5.b).

Este reacondicionamiento de dislocaciones permite bajar la energia del
sistema fisico. En efecto, las zonas en compresidn ubicadas por encima de
la linea de dislocacidn son relajadas por las zonas en tensidn de la dis-
locacidn vecina. Las tensiones producidas por las paredes pueden conside-
rarse nulas para distancias h iguales a la distancia entre dislocaciones
de la pared.

Consecuencia de este arreglo, existe una desorientacidn 6 entre las cel
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das o subgranos adyacentes a la pared. Ella se puede escribir como
e =§- (5)

Las dislocaciones bloqueadas en su plano de deslizamiento por los bor-
des de sub-granos podran trepar a lo largo de la pared, aniquildndose con
otras dislocaciones o bien introduciéndose en la pared provocando una pe-
quefia desorientacién suplementaria A 6, fig.(5.6.a).

Finalmente, el obstdculo al deslizamiento representado por el borde de
grano puede ser atenuado en parte gracias al trepado a lo largo del borde,
fig.(5.6.b). '

Como el trepado elimina una dislocacidn del apilamiento, la fuente se
pondré de nuevo en funcionamiento y liberard una dislocacidén que podrd des
plazarse por deslizamiento. Los dos mecanismos trepado y deslizamiento,
estdn en serie. Como el mecanismo mis lento es generalmente el de trepado,
la velocidad de desplazamiento de las dislocaciones y consecuentemente la

velocidad de deformacidn serd controlada por la velocidad de trepado. Luego:

E = ﬁ%‘- (6)

donde Afh es la velocidad de trepado y h la altura del obsticulo.

El estado estacionario se logra cuando el flujo de vacancias absorvidas
(o emitidas) por la dislocacidn que trepa es igual al flujo de vacancias
creadas bajo el efecto del gradiente de potencial quimico de las vacancias,
el cual es consecuencia del’gradiente de tensiones.

Luego, la resolucidn de € se transforma en la resolucidn de un problema
de autodifusidn con condiciones de contorno particulares a cada tipo de obs

taculo. La forma de & es del tipo

€-¢ W\O( Aé“”)"“‘wg‘ (—:b;,;i 7

con ASQ%D = energia de autodifusién y n y m constantes especificas a cada
tipo de obstéculo.

En conclusidn: La deformacidén plistica se ve favorecida por el grado de
libertad suplementaric que adquieren 1las dislocaciones por el mecanismo
de trepado. Las fuentes podrdn emitir un mayor niimero de dislocaciones y
el efecto endurecedor de precipitados y bordes de grano disminuird con la

temperatura. Los resultados experimentales confirman estas apreciaciones:



- 113 -

<

[
L

L

+4

P.b

N3
1"14‘1"11

(12 d

Fig. 5.5: Formacidn de celdas de poligonizacidn: a) Apilamiento

de disioraciones; b) arreglos en las paredes.
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Fig. 5.b: Trepado de dislocaciones a lo largo de sub-bordes y
bordes de granos.
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Fig. 5.7: Recuperacidn dindmica en funcidn de la temperatura pa_
ra Fe a 700°C.
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- El aumento de temperatura disminuye la consolidacidén de policristales.

- Las lineas de deslizamiento son menos numerosas, mds anchas y llegan
hasta los bordes de granos.

- Por otra parte, el reordenamiento y la aniquilacidén de dislocaciones
implica un proceso de restauracidén continua del material o recuperacidn

dindmica.

5.3. - Recuperacién dindmica.

La fig. (5.7) muestra el aspecto que presentan, las curvas de trac
cidén de un Fe Armcu a 700°C en funcién de la velocidad de deformacidn.
Se puede observar que, después de una etapa de endurecimiento que se hace
menos marcada a medida que la velocidad de deformacidn disminuye, la defor
macidén continfa sin endurecimiento. Este estado estacionario de la defor-
macidn pléstica estd caracterizado por un arreglo de las dislocaciones en
estructuras de poligonizacidn. La densidad de dislocaciones permanece cons
tante durante la deformacidn; las velocidades de produccién y aniquilacidn

de dislocaciones sun iguales. Este proceso es conocido como recuperacidn di-

nédmica y es también observado en los ensayos de Creep para temperaturas T
tales que T > 0.5 Tf. El tamafio de los subgranos de la estcuctura disminu-
ye cuando la velocidad de deformacidn aumenta o la temperatura disminuye.

Estos resultados estdn de acuerdo con los mecanismos para sortear obs-
ticulos por trepado, cen la aniquilacidn y arreglo de dislocaciones.

Los subgranos son generalmente equiaxiales, aunque las grandes deforma-
ciones pueden producir una distorsidn importante de la forma del grano; las
paredes se reacomodan durante la deformacidén de manera de mantener la condi
cidén de régimen estacionario, asociada a la configuracién de menor energia
del sistema.

En cuanto al tamano de subgranos, una deformacidn a baja velocidac (o
aplicando una baja tensidn) permitird activar fuentes de dislocaciones a-
lejadas de los obstdculos, obteniéndose asi una subestructura de poligoni-

zacidén con subgranos de mayor dimensidn.

5.3.1. - Efectos de la disociacidn de dislocaciones - Recristalizacidn di-

namica.
Los mecanismos asociados a la recuperacidén dindmica suponen que
las dislocaciones pueden cambiar de planos de deslizamiento y aniquilarse

mediante el movimientn no conservativo o trepado. Este mecanismo serd ne
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cesariamente mds dificil para dislocaciones disociadas. En efecto, como
en los fendmenos de deslizamiento termo activados el trepado deberd estar
precedido de una recombinacidén de dislocaciones, la barrera de energia a-
sociada a este mecanismo serd mayor. Una energia‘asociada a este mecanis-
mo serd mayor.

Una energia suplementaria deberd ser entregada por fluctuaciones térmi
cas y, consecuentemente, los mecanismos de trepado y recuperacidn dindmi-
ca intervendran a una temperatura mds alta en los materiales que poseen ba
ja energia de falla de apilamiento. En el caso limite, si la disociacidn
es importante y la velocidad de deformacidn es demasiado rdpida, la restau
racién dindmica no conducird al régimen estacionario y el material adquiri-

ré un nuevo comportamiento: ia recristalizacidn dindmica.

También, la recristalizacidn dindmica puede estar asociada a una trans-
formacidén de fase. La curva de la fig. (5.8.), obtenida por un ensayo de
torsién en un acero ferritico de bajo contenido de Carbono, serie 1010, pre
senta las distintas curvas de recuperacidén dindmica a 700, 750 y 800°C, como
asi también la aparicién de la recristalizacidn dindmica al hacerse presente
en el material una cantidad importante de austenita.

Nétese que, como consecuencia de la recristalizacidn dindmica, la cupla
aplicada a la probeta (Kg-mm) sufre una fuerte caida en funcidn del &ngulo
® . La curva a 700°C presenta también una pendiente negativa, pero ello se
debe exclusivamente a efectos térmicos.

En la prdxima seccidn estudiaremos un mecanismo fundamental para la exis

tencia de la recristalizacidn dindmica: el movimiento de bordes de granos.

5.4. - Rol de los bordes de grano durante la deformacidn en caliente.

" El borde de grano es la superficie de unidn entre dos cristales de
igual estructura cristalina y orientaciones diferentes. La desorientacidn
entre cristales se puede describir por una rotacidn, R (8), de un angulo
® alrededor de un eje R.

En los Gltimos 15 afios se han realizado numerosos estudios a fin de ob
tener una correcta descripcidn de los bordes de grano: cdlculos de configu
racién atdmica, observaciones precisas por Microscopia Electrdnica, andli-
sis geométricos de nodos de coincidencia en dos redes cristalinas inter-
penetradas, etc. Esquemdticamente, los bordes de grano pueden ser descrip

tos por dislocaciones intergranulares con sus vectores de Burgers contenidos

o no en el plano de unién.
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Luego, los bordes de flexidn & bajo &ngulo o sub-bordes de flexidn que

separan dos cristales ligeramente desorientados entre si, pueden ser repre
sentados por una pared de dislocaciones de borde, fig.(5.9). Entre las dis
locaciones, la disposicidn de los &dtomos es, salvo ligeras distorsiones e~
lasticas, la de un cristal perfecto. Para mayores desorientaciones (8» 10°),
los bordes de granos pueden estar representados por dislocaciones intergra
nulares.

Para ciertas desorientaciones caracteristicas Re(8c), la interfase entre
maclas por ejemplo, las redes cristalinas de los dos cristales adyacentes a
la junta tienen una gran cantidad de sitios atdmicos en coincidencia consti-
tuyendo una configuracidn atdmica de equilibrio de baja energia. Las deso-
rientaciones R (@) , vecinas de Rc (8c), estdn constituidas por dislocacio
nes intergranulares de vector de Burger bj, entre las cuales la estructura
de la interfase es aquella que corresponde a la desorientacidn Rc(6c). Es-
tas dislocaciones son necesarias para explicar las diferencias de desorien
tacién entre R(©) y Re(6c).

Los vectores de Burgers de esas dislocaciones son del tipo

Bj = b, - by, (8)

donde BI y BII son los vectores de traslacién de los cristales I y II adya
centes a la interfase.

Esta descripcidn se complementa con los viejos modelos de descripcidn de
bordes de granos que utilizaban el concepto de zonas de buen o mal "encola-
do" entre &tomos. El desorden atdmico resultante de la falta de coinciden-
cia entre sitios atdmicos o entre direcciones cristalogridficas es enviado
al nicleo de las dislocaciones intergranulares.

ﬁl borde de grano serd un obsticulo para el movimiento de dislocaciones.

Cuando ellas se mueven hacia una macla en el cristal I, fig. (5.10.a),
se encontraran, con un campo de tensiones a corta distancia generado por
las dislocaciones intergranulares. Al atravesar la junta, esta dislocacidn
deja en ella una dislocacidn residual de vector de Burgers Ep = BI - bII
y un escaldn, figura (5.10.b). Este mecanismo exige que la interseccidn de
los dos planos de deslizamiento intergranulares (ﬁil y1§2) esté contanida
en el plano de la interfase.

Notemos que en frio, las dislocaciones generalmente no logran atravesar
la interfase. Eilas se apilan sobre el borde de grano y las tensiones resul

tantes permitirdn la activacidén de dislocaciones en otros sistemas de desli
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Fig. 5.8: Recuperacidn y recristalizacidn dinamica en un acer

de bajc carbono. Gentileza del Lic. Ruzzante.
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Fig. 5.9: Borde de grano de baja desorientacidn.
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Fip. 5.10:Alteracidén de un borde "de macla" producida por el

so de una dislocacidn.
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zamiento. La deformacidn es heterogénea y se observan distorsiones y un
mayor endurecimiento en las cercanias del borde de grano. A mayores tempe
raturas, el trepado de dislocaciones permite atenuar ese endurecimiento
intergranular, las dislocaciones podran atravesar mis ficilmente el borde
de grano y aparecerdn dos nuevos mecanismos que contribuirdn a la defor-

macidn pldstica:

- El deslizamiento intergranular.

- La migracidén de bordes de granos.

5.4.1. - Deslizamiento intergranular.

Numerosas experiencias en bicristales y policristales muestran que
una tensidén de corte en el plano del borde de grano produce un desplazamien
to relativo de los dos cristales adyacentes a la interfase, figura (5.11).
Este deslizamiento intergranular es importante a partir de temperaturas su-
periores a Tf/,. Para estas temperaturas, la resistencia a la deformacidn
es menor en los bordes de granoc que en el interior de los mismos. La fig.
(5.12) esquematiza esta propiedad vy define una temperatura critica, la que
aumenta con la velocidad de deformacidn.

Los mecanismos de deslizamiento intergranular son mal conocidos. La e-
nergia de activacidn varia entre la energia de autodifusidn de vacancias y
la de difusidn intergranular. La contribucidn de dislocaciones intergranu-
lares de equilibrio y de dislocaciones residuales es muy importante. Ellas
pueden actuar como fuentes y también pueden desplazarse en el plano de in-
terfase combinando mecanismos de deslizamiento y trepado. Esto Gltimo hace
necesario que T .2 0.5 Tf a fin de que se produzca emisidn o absorcidn de
vacancias por parte de las dislocaciones.

El deslizamiento intergranular facilita la deformacién pléstica del ma
terial. Sin embargo, también conduce a la fisuracidn del mismo, segin los
esquemas de la figura (5.13). En el caso (a), el deslizamiento produce decohe
siones locales en escalones o en precipitados intergranulares. Ellas crecen
y se redondean por el aporte de vacancias que llegan por difusidén superficial

y por difusién en volumen. Este mecanismo se conoce como ruptura porcavitacidnm,

y es favorecido por las deformaciones a baja velocidad y a alta temperatura.
El deslizamiento también puede producir una fuerte concentracidén de tensiones
en los puntos triples de interseccidén de bordes de grano. A veces puede ser
dificil acomodar las deformaciones en dichos puntos triples, incidndose en

ellos la decohesién intergranular, como se puede observar en (5.13.b).
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La fragilidad intergranular se observa frecuentemente en experiencias de
creep y ella estd acompafiada de una baja importante de ductilidad en el ma-
terial en estudio. La aplicacidén de tensiones de compresién se opondrd al de
sarrollo de fisuras, aumentando la ductilidad del material. Por otra parte,
si se producen deslizamientos intergranulares en los puntos triples, la con-
centracidén de tensiones disminuird y se retardard la decohesidn. Luego, la
propensidn a la ruptura intergranular dependerd de la tensidn critica para la
iniciacidn de deslizamiento intergranular. Los materiales endurecidos por pre
cipitados (por ejemplo: superaleaciones en base niquel endurecidos por el a-
gregado de Ti y Al) y aquellos de baja energia de falla de apilamiento serén

més sensibles a la ruptura intergranular en caliente.

V.4.2. - Migracidén de bordes de grano.

Al desplazarse, un borde de grano migra hacia regiones de alta den-
sidad de dislocaciones dejando a su paso una estructura recuperada, libre de
tensiones. Este mecanismo permite acomodar las concentraciones de tensiones y
las heterogeneidades de la deformacidn en la vecindades de los bordes de gra-
nos. Este proceso es controlado por la difusidn y solo puede presentarse a al
tas temperaturas.

La migracidn de bordes de granos es frecuentemente observada en ensayos de
deformacidn en caliente por traccidn o por compresidn. Cuando las deformacio-
nes son grandes, los bordes de'granos presentan numerosas ondulaciones, las
que limitan su movilidad.

La figura (5.14) muestra las curvas de traccidén obtenidas a 500°C para Cu
puro, Cu endurecido por particulas de Silice y de Cu irradiado con neutrones.
En estos dos {iltimos casos, los bordes de granos son bloqueados por las parti
culas de Silice o por las "bolas de helio" producidas por la irradiacidn. Las
tensiones en las interfases no se pueden acomodar por la migracidén y la ruptu
ra intergranular se produce para una deformacidén similar a la correspondiente
a la migracidn de bordes de grano en el Cu puro.

En el caso del Cu puro, la deformacidn estd caracterizada por una variacidn
periddica de la tensidn. Cada mdximo corresponde al comienzo de la recristali-
zacidn. El ablandamiento producido por la recristalizacidn dindmica es seguido
de una nueva etapa de endurecimiento correspondiente al endurecimiento de los
nuevos granos. Después, la recristalizacién dindmica interviene de nuevo. Esta
evolucidn ciclica de la tensidn es caracteristica de las deformaciones a baja
velocidad. Para velocidades mayores, la tensidn para un mdximo correspondiente

al comienzo de la recristalizacidn y luego diminuya progresivamente.
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La recristalizacidén dindmica permite el trabajado meclnico de metales con
baja energia de falla de apilamiento, para los cuales la recuperacidén dindmi

ca es particularmente dificil.

V.5. - Algunas precisiones sobre el ensayo de creep.

A lo largo de estas notas hemos citado reiteradamente al ensayo de
creep, pero no hemos profundizado mayormente en su estudio. Lo hemos dejado
para el final por una razdn muy simple: al igual que el ensayo de relajacidn
de cargas, el ensayo de creep tiene relevancia a temperaturas relativamente
altas. La fig.(5.15) muestra la esquematizacidn de la curva deformacidn-tiem
po para un ensayo de creep a una temperatura cercana a la de fusidn del ma-
terial.

A altas temperaturas, la cantidad de deformacidn plistica dependiente del
tiempo para una tensidn constante, serd mucho mayor que la deformacidén pldsti
ca "instant&nea'" producida durante el intervalo de tiempo necesario para car-
gar la probeta.

A bajas temperaturas, la cantidad de deformacidn pldstica dependiente del
tiempo serd pequefia, aln después de largds intervalos de tiempo. Esto hace que
sea despreciada cuando son estudiadas las curvas tensibdn-deformacidn o el tra-
bajado mecdnico de metales.

Los resultados de experiencias de creep pueden ser clasificados en diferen-
tes grupos de acuerdo a la tensidn aplicada y a la temperatura a la cual se
realizd el ensayo. El diagrama temperatura-tensidn de la fig. (5.16) o "diagra
ma de creep'" pone en evidencia a esos grupos. A fin de tratar "igualitariamente"
a todos los metales, en los diagramas de creep se representa (T/qy) y (CT'OM)
en lugar de Ty O . De esta forma, materiales disimiles (por ejemplo In con
bajos Tm yM Y el W con alto Tm y/h ) presentardn los diferentes tipos de
creep ubicados en la misma zona del diagrama (aproximadamente).

Pasemos a analizar los distintos casos.

V.5.1 - Creep aneldstico (o creep recuperable).

Este comportamiento se observa en la regidn (‘Téu ) (Gzﬁ/Z) donde
QE%SS es la tensién critica resuelta de corte del material recocido. Para
estas tensiones, la deformacidén pldstica observable serd muy pequefia y recupe-
rable, como se puede apreciar en la fig. (5.17). Este fendmeno no estd genera-
do por el campo de tensiones de largo alcance que permite explicar la multipli
cacidn de dislocaciones. Hay numerosas interpretaciones sobre mecanismos que

intentan explicar el creep aneldstico. Uno de los mds conocidos es el despla-
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zamiento hacia sitios preferenciales de las impurezas intersticiales en Fe
bajo el efecto de una carga.
El estudio del Creep aneldstico se complementa con un tema muy amplio que

es la friccidn interna en metales, el cual esti fuera de alcance de este cur

SO.
V.5.2. - Creep logaritmico (o creep a bajas temperaturas).
Aparece en muestras deformadas por aplicacidn de una tensidn iTi>
G <If
\} crgg Y Ppara temperaturas T, tales que T 5 -

Al aplicar una tensidn, se producird una multiplicacidn de dislocaciones
y desplazamiento a grandes distancias de las mismas. Los mecanismos de endu
recimiento por trabajado discutidos en el Capitulo III dificultardn el movi-
miento de las dislocaciones en su plano de deslizamiento. Si todas las dislo
caciones se detienen inmediatamente de aplicada la carga, no habr3 deformacién
dependiente del tiempo. La experiencia nos indica que la deformacidn plistica
no se detiene inmediatamente. Las fluctuaciones térmicas de la tensidn, produ
cidas por la agitacidén térmica de los &tomos alrededor de su posicién de equi
librio en la red, permitiran incrementar la deformacidén pldstica en el tiempo.

El creep observado en esta regidén serd de naturaleza transitoria.

Para bajas temperaturas, la naturaleza transitoria se explica teniendo en
cuenta que si bien las fluctuaciones térmicas favorecen la activacidén de los
mecanismos de deformacidn pldstica del material, como consecuencia de la de-
formacidn se incrementard la resistencia del material a futuras deformaciones.
0 sea £~ 0  cuando el tiempo (t) aumenta.

Experimentalmente, la ley que describe el creep a bajas temperaturas es de
tipo logaritmico

&:%-Fgr-l'go ﬁ&(z{'#’ l)t)

(9)

dando una velocidad de deformacidn

& ¥
€= 4 + vVE (10)

donde E; es la deformacidn eldstica, ép>es la deformacidn plastica instan-

ténea y Eo y p son constantes.

V.5.3. - Creep a altas temperaturas (o de Andrade).

Para experiencias de Creep a altas temperaturas y para tensiones mo
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se la recuperacidn del material al ser quitada la carga.
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|
deradas o irandes, Andrade (~ 1910) establecid la siguiente ley
. t_n '

donde f; ,» K y n son constantes. La figura (5.15) representa esquemdticamen-
te este tipo de Creep, aunque la ecuacidn (11) no predice la aceleracidn de i
la deformacidn al final del ensayo. Generalmente, ella es causada por la for
macidén de una inestabilidad de tipo cuello en un material dlctil o en una a-
leacidn, o por la apertura de fisuras o de cavidades en materiales menos dic
tiles, seccidn 5.4,

Las deformaciones que se obtienen en creep a altas temperaturas son muy
grandes. Bajo tensiones que solo producen un pequefioc porcentaje de deforma
cidn instanténea, se pueden obtener deformaciones por creep del orden del
100-300%. Estas deformaciones son también mucho mayores que las que pueden
obtenerse por creep aneldstico o por creep logaritmico. En estas regiones,
una deformacidn por creep del 1% es considerada importante.

El hecho de que la deformacidn por creep es mucho mayor que la deformacidn

pléstica instantdnea, nos pone ante un fendmeno trascendente: No se puede con-

siderar al creep a altas temperaturas como la consecuencis de las fluctuacio-

nes térmicas de las tensiones sobre la estructura de dislocaciones de un metal

endurecido por trabajado.Luego debemos estudiarlo utilizando los conocimientos

adquiridos en el presente capitulo al analizar la deformacidn en caliente.
El valor de la constante n que aparece en la ecuacidn (11) estd compren-

dido entre 1/4 y 2/3, aunque su gran parte de las determinaciones experimen

tales resulta n:—é—.

Derivando la ecuacidn (11)
£=(n{7>/t,_n}+ K (12)

El primer término de la suma representa un estado transitorio; su contri-
bucidn a la velocidad tiende a O cuando t -~ e= . El segundo es constante y

da lugar a un estado estacionario.

La cantidad de creep transitorio depende de la temperatura y de la tensidn.

Generalmente, a menor temperatura y mayor tensidn, mayor serd el transitorio

en la curva.

No hay una transicidn marcada entre el comportamiento del creep a alta tem



peratura y el de baja temperatura, pues la etapa estacionaria serd cada vez
menos importante a medida que disminuye la temperatura.
La dependencia de la velocidad de deformacidn en la etapa estacionaria

del creep es de la forma

: Vo
K = ko IL)\{)(’ G}RT) : Qx? ( "--t-.-st:) (13)

\

Donde Q es la energia de activacidn del creep,
P es la presidn hidrostdtica y AV es el volumen de activacidn del
creep. La cantidad Ko es poco dependiente de la temperatura, pero

depende de la Tensidn. Ella es descripta por una ley empirica del tipo:

L]

K. = C’.'.("sugu E%‘G) (14)

donde C', B; y N son constantes independientes de la tensidn y f? varia
con la temberarura. El exponente N tocma valores entre 4 y 5 para metales
puros y baja a aproximadamente 3 para aleaciones. Cuando al argumento del
sen h es pequefio, la ecuacidn (14) se transforma en una ley mucho més sim
ple de tipo

Ko = C”‘G’N s C%* = cte.

En el est.dc estacionario, la energia de activacidn del creep es inde-
pendiente de ius deformacidn. El valor de la energia de activacidn serd i-
gual al de la autodifusidn en la red cristalina para temperaturas que su-
peran un valor critico, por ejemplo 0.5Tm en Al o 0.8Tm en Zn. Por debajo
de ese valor critico, la energia de activacidn es aproximadamente igual
a la medida para cortocircuitos de difusidén a través del niicleo de dislo
caciones (pipe diffusion). La fig.(5.18) presenta un grifico de st/QL,
donde Qss es la energia de activacidn del creep estacionario y QL es la
energia de activacidn de autodifusién en la red, versus Tm/T. La disminu
cidén de Qss al bajar la temperatura, que puede observarse en dicha figura,
hard que sean necesarias grandes deformaciones antes de alcanzar el régi-
men estacionario.

En metales puros, la relacidn existente entre la energia de activacidn del
creep y la de activacidn de la auto difusidn sugiere que este mecanismo es-

AN
t4 fuertemente ligado al creep estacionario.
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Com mmente, la autodifusidn s= produce por movimiento de vacancias. Como

hemos ‘isto a lo largo de este capitulo, las vacancias juegan un rol funda-
mental en la deformacién a altas temperaturas pues permiten la aparicidn de
un nuevo grado de libertad para el movimiento de las dislocaciones: el mov i
miento no conservativo o "trepado'.
I Los mecanismos de produccidn y aniquilacidn de dislocaciones se encuen-
tran descriptos en la seccidn (V.2). Remarquemos que la etapa estacionaria
implica un equilibrioc entre la creacidn y la aniquilacidn de dislocaciones,
lo que estd asociado a un equilibrio entre la creacidn y aniquilacién de

vacancias.

V.5.4, - Creep de Nabarro-Herring-Cable.

Nabarro y Herring (~1950) han sugerido que a altas temperaturas

N

y para materiales de tamafio de grano pequefio (d< 10_2-10_ cm), el creep o-
curre por difusidn directa de vacancias en los granos sometidos a tensiones.
Para explicar este fendmeno, Nabarro y Herring se basan en la diferencia
de energia necesaria para formar una vacancia entre las paredes superiores
e inferiores del grano esquematizado en la figura (5.19) y las paredes late
rales del mismo, cuando una tensidn es aplicada; en este casoﬁdes perpendicu
lar a las caras superior e inferior.
La diferencia en energia es del orden de<7b3, donde b3 es aproximadamente
el volumen atdmico de la vacancia. Si la tensidn aplicada es muy pequefia fren
kT kT

5> O oPa T & 5 s existird un gradiente de vacancias entre las pare-

des superior e inferidr y las paredes laterales, lo que dard lugar a un flujo

te a

de vacancias igual a

Q- 2L (T
1o b RT

para un grano de tamafio L, para el cual Co es la concentracidn de equilibrio
de vacancias cuando J= 0 y Dv es el cociente de difusidn de vacancias a la
temperatura T.

Si existe un flujo neto de vacancias en una direccidn, existird un flujo
neto de dtomos en la direccidn contraria. Luego habrd una remocidén de &tomos
en las caras laterales del grano que se depositarén en las caras superior e
inferior, *ig. (5.19). A partir de la expresidn de J, Nabarr» y Herring ob-
tienen ‘a ve.ocidad de deformacidn del orano en la direccidn de aplicacidn

T .

.

de
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él’ 5D T (15)
L RT

Notese que:

- La velocidad de deformacidn en el ensayc de Creep es proporcional + la
tensidén aplicada.
- La energia de activacidn del creep es lo de la autodifusidn.

ICstas dos predicciones fueron verificadas experimentalmente. La figura
(5.20) muestra los resultados obtenidos en una ldmina de Cu, representan-
do velocidad de deformacidn versus tensidn. Observese que, como conse.uen
cia de tensiones superficiales compresivas, para W= 0 resulta E<Q .

El camino de difusidn no estd exclusivamente confinado al interior de
los granos. Coble (1963) demostrd que la difusidn por los bordes de grano
pueden también contribuir al incremento de la velocidad de creep. La ex-

presidn (15) tendrid en cuenta esta contribucidn, resultando:

£. 5D G‘.‘g‘i“ré%bé

= s—— ) (16)

L= kT
Donde Dhg es el coeficiente de autodifusidn del borde de grano y des el
espesor efectivo del mismo. Cuando la contribucidn del borde de grano en
la ecuacidn (16) es mucho mayor que la unidad, la energia de activacidn
serd la de la difusidn por borde de grano (aproximadamente la mitad de la
energia de autodifusidn).

» . -2 -3
En estos casos, la dependencia del tamafio de grano pasa de L al .

!
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6to. CAPITULO - ENDURECIMIENTO POR TRRADIACION NEUTRONICA

6.1 - Formacion de barreras al movimiento de dislocaciones

Las barreras responsables del endurecimiento por irradiacion
neutronica han sido estudiadas con mucha amplitud en metales
f.c.c., en especial en cobre. En metales h.c.p., en cambio, es
poco lo que se ha realizado hasta el presente.

Un monocristal de zinc [1,2,3] aumenta 40 veces su tension
de fluencia, y uno de magnesio [l,#,S] 7 veces , luego de una
irradiacion de 7 horas a 77K en el reactor RA-1 (centésima parte
del flujo de la central de Atucha). En la Fig.! se muestran cur-
vas de traccion para diferentes tiempos de irradiacion en zinc
y magnesio, y la dependencia con la dosis‘neutrénica de su ten-
sion de fluencia. Se formularon varias teorias para explicar la
formacion de barreras a partir de la irradiacion con neutrones
rapidos (energia de aproximadamente 2 MeV). Brinkman [6,7] entre
1954 y 1956 formuldo la teoria del "pico de desplazamiento" (dis-
placement spike). Calculo, usando una teoria de colisiones indi-
viduales, el camino libre medio en funcidon de la energia del a-
tomo primario (primer ion de la red desplazado por el neutron).
Cuando este ion se vuelve neutro (captura todos sus electrones
al disminuir su energia) realiza , ya como atomo, una cascada de
desplazamientos atomicos, formando fundamentalmente intersticia-
les y vacancias. A medida que la energia del atomo primario dis-
minuye, su camino libre medio () ) también lo hace. Tuando ) se
hace igual a la distancia interatomica de la red, entonces, si
posee suficiente energia, el atomo desplazara varios atomos for-
mando una vacancia multiple (Fig.2). Llamaremos a la energia a
la cual ocurre ésto, energia de transicion (Etr). Seitz y Koehler
[9] son de opinion que el camino libre medio entre colisiones es
del orden de diez veces mayor que el calculado por Brinkman.
Seeger [8,10] considerd que si bien es cierta la observacion de
Seitz y Koehler, los valores de Brinkman son mas aproximados a
la situacion real. Seeger en 1958 introdujo una modificacion al
modelo de Brinkman, utilizando un concepto desarrollado por Silsbee
[ 11 ]. La i1dea de Silsbee es que las filas compactas de atomos
en el cristal son capaces de transferir materia fuera de la cas-

cada de desplazamiento. El transporte de materia tiene lugar en
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Curvas tipicas de traccion a 77K en funcion del tiempo de
irradiacion, obtenidas en el reactor RA-1 en una maquina
blanda de traccion: a) zinc, b) magnesio. Se represento
en funcion de la dosis neutronica,el incremento de la

tension de fluencia: c¢) zinc, d) magnesio.
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Fig.2. Atomos intersticiales alrededor de una vacancia multiple
durante la produccion del pico de desplazamiento, segln

Br inkman.

las filas compactas cuando la situacion intersticial de un atomo
se propaga en forma dinamica en esas direcciones,con poca disi-
pacion de energia. Seeger considera que no todos los intersticia-
les permanecen en la capa de la Fig.2, sino que pueden viajar
lejos en la forma indicada (crowdion dinamicos). La red no sera
restaurada tan facilmente, y persistiran zonas menos densas que
la red original a temperaturas bastantes altas (0.4 de la tempe-
ratura de fusion).A estas zonas se las llama zonas diluidas
(depleted zones) . En la Fi1g.3 se puede observar una zona dilui-

da en un cristal f.c.c. . Brinkman [12] recalcula las energias

par de colisiones de intercambio

Frenkel

crowdion dinamico

atomo
primario

o o ©
OOOOOOOOO

vacancias

energia transportada
pot tocalizacion

Interstictiales
diluida

Fig.3. Zona dilulida y sus alrededores en un cristal f.c.c., se-

gun Seeger.
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de transicion para varios metales, utilizando un nuevo potencial
atomico propuesto por él, y obtiene, por ejemplo,para el cobre:
Eir= 4000 eV. Esta energia es mucho mayor que la requerida para
formar un par intersticial-vacancia (par de Frenkel) que es de
25 eV aproximadamente. El arreglo de atomos de la Fig.3 colap-
sara rapidamente formando un arreglo espacial mas estable: un
lazo de vacancias, para irradiaciones a 0K y a temperaturas aun

mayores, proximas a 0.4 de la temperatura de fusioén (Tg) (Fig.4).

— —
et

—
L —1 e
—

Fig.4. Esquema del colapso de una zona diluilda.

S1 se irradia a temperaturas a las que los defectos puntua-
les son moviles, como sucede en algunos experimentos realizados
utilizando microscopia electronica de transmision (TEM), debemos
agregar a la formacion de lazos de vacancias originados en las
zonas diluidas, la formacion de lazos extra por nucleacion homo-
genea y heterogénea (en impurezas), ya sea de intersticiales o
de vacancias. Es importante remarcar que el endurecimiento por
irradiacion hasta dosis intermedias (< lOl7ncm_2) esta controla-
do por la formacion de las zonas diluidas, cuya cinetica es mu-
cho mas veloz que la de la nucleacion.

Las primeras observaciones por microscopia electronica en
cobre fueron realizadas por Silcox y Hirsch [13] en 1959 , quie-
nes supusieron que los puntos negros observados eran lazos de va-
cancias. Makin y col. [1l4, 15] obtuvieron en 1961 las primeras curvas
de distribucion del tamafio de lazos (vacancias e intersticiales)
170em™2, irradiando a 27C. En 1963, Ma-

kin [16] noto que los lazos menores que 50R eran de vacancias

para dosis mayores que 10

y los mayores de intersticiales. Wilkens y Ruhle [17] en 1966 co-
menzaron experiencias de estereo-microscopla., y determinaron que
todos los defectos eran de vacancias; mientras que Mc Intyre [18]
en 1967 observo solamente lazos de i1ntersticiales. De este modo,
otros autores como Ipohorski y Brown [19] continuaron con la

identificacion de lazos en cobre 1rradiado.
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Veamos que sucede en una red de cobre cuando se la irradia
con neutrones rapidos:
a) El camino libre medio de un neutron para provocar un despla-
zamiento atomico viene dado por
-1 .
)\d: (nOZ) [1],
3 . :
donde ng: n® de atomos por cm” y I : seccion eficaz de despla-

zamiento (aproximadamente constante para energias del neutron
3

’

incidente entre 0.4 y 10 MeV). En cobre ng= 8.5x1022ét/cm
y £ = 3.2 Barn (1 Barn = 10-2#

ser 3.7 cm

sz), de modo que A4 resulta

El neutron al no tener carga electrica colisiona casi por cho-
que directo . Las particulas cargadas, en cambio, pierden gran par-
te de su energia excitando electrones del cristal. Se tiene en-
tonces que mientras un neutron con una energia de 2 MeV tiene
un camino libre medio de 3,7 cm en cobre, un electron de 2 MeV
es frenado totalmente en un espesor de 2 mm , y fragmentos de
fision del U?3? se frenan en 0.1 rm.

Para dar una idea de cuanto representa,en distancias interato-
micas,ei camino libre medio del neutron, dividamos Aq Por la
distancia entre atomos de la red en cobre: 2.6 R,con lo que se ob-
tiene del orden de 108 distancias interatomicas. Por esta razon,
la cantidad de neutrones rapidos necesaria para producir un dafio
por radiacion apreciable es elevada. El flujo de neutrones rapidos
(®f) en los reactores (n2 de neutrones con energia mayor que 0.5
MeV que pasan por un cm2 en un segundo en cualquier direccion) es

aproximadamente

Reactor RA-1: lolzncm-zseg_l

‘Reactor RA-3: 1013n<:m-25eg.l

Atucha: 5x1013ncm_25eg_1
"~

b) La energia maxima (Ep) transferida por un neutron de 2 MeV a un

atomo de cobre esta dada por

~

M> M
Ezz#m E| [l] R

donde E|(energia del neutron incidente) = 2 MeV, M] (masa del
neutron) = m, M, (masa del atomo de la red) = m Acy» siendo
Acy(n® de masa del cobre) = 64, de modo que

E, = 121 KeV

La energia media transferida es Es/2.



-~ 136-

c) Al producirse el choque neutronico , es el core del atomo de
cobre el que es desplazado y viaja por la red perdiendo su
energia en excitaciones electronicas. A menor energia, el
atomo recaptura electrones, y se vuelve neutro. A partir de
este momento, se producen colisiones de desplazamiento, es
decir, se producen defectos puntuales. Se puede demostrar
[1] que la energia a la cual un atomo se vuelve neutro es:

E. ~ A (Kev) (formula de Dienes y Vineyard) ,
donde A es el numero de masa.

d) Cuando el atomo de cobre disminuye su energia a 4000 eV
(A =1) se produce una colision colectiva, dando lugar a

una zona diluida que al colapsar forma un lazo de vacancias.

neutron ion Cu atomo Cu
= 4 KeV

Perdida de energia ' Perdida total de

' Perdida de |
| energla por | por produccion de energia por
l excitacion | puntuales formacion de un
| electronica i | lazo dg vacancias
| (<50 A)
6.2 - Interaccion de las dislocaciones con las zonas diluidas
E! incremento en la tension de fluencia es un resultado de

la presencia de aglomerados dé defectos producidos por irradiacion
[2-5,20-21). Estos aglomerados , cuya densidad planar es propor-
nal a la dosis neutronica (¢ft), se comportan como un impedimento
al movimiento de las dislocaciones. Bajo la influencia de una ten-
sion aplicada, la linea de la dislocacion se curvara alrededor de
los obtaculos o los cortara. En el primer caso el proceso sera

atermico, mientras que en el Ultimo la activacion termica jugara

un rol importante. En ambos .casos, la tension de fluencia estara
dada por
g = o ”f (1)
|
donde . es el modulo de corte, b el vector de Burgers de la dislo-
cacion, l*es una distancia critrca relacionada con el promedio de

la distancia entre barreras en el plano de deslizamiento (A), y O

es una constante que es una med:da de la fuerza de los obstaculos
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. . 2
en unidades de dos veces la tension de lineaub /2.
Podemos escribir

1 = = A (2)

»

donde R es un factor relacionado con la flexibilidad de la dislo-
cion. Si d es el diametro de barreras y p, es la densidad de barre-

ras por irradiacion, entonces

A= (ppd) /2 (3)
y

*- L (epd )2 (%) ,
de modo que

o. = a Bub (pyd )1/2 (5)

1

17ncm°2, la distancia

Para dosis neutronicas por debajo de 10
entre barreras en cobre es aproximadamente 100 distancias intera-
tomicas. Esto coincide con el alcance de los crowdions dinamicos.

Podemos decir que

o = K o5t (6)
donde K es una constante. Remplazando (6) en (5) resulta
o = aBub (Kd)/ 2ot/ 7,
es decir
1/2
g. =

i cte ‘(Cth )

En la Fig.l se puede observar que la tension de irradiacion g
(como st las barreras estuvieran solas) se suma a la tension ini-

cial o- La tension medida puede ser expresada como

Ymed - % G (8)

Friedel (22), en 1956, da la siguiente expresion de l.*para

tensiones moderadas

% 1/3
o jmb (9)
d PHO;
De (1), (4) y (9) se obtiene que
g = o2 (r0)

y remplazando (10) en (5) se tiene

5, - P12 b Cogd )

/2 (11)
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6.3 - Evaluacion del tamafio de las barreras por plasticidad

Teniendo en cuenta que el cobre ha sido muy estudiado por
TEM, lo utilizaremos como referencia en la determinacion del ta-
mafio de las barreras en magnesio y zinc. Los datos experimen-
tales (TEM) sugieren que el endurecimiento por irradiacion en co-
bre es casi enteramente debido a aglomerados de vacancias peque-
fos ( < 508 ) a bajas temperaturas [16,23],siendo resueltos mu-
chos de ellos con gran dificultad.

Si irradiamos magnesio, zinc y cobre a temperatura de nitro-
geno liquido (77K) [1-5], los Unicos defectos que son alterados
por la agitacion térmica son los pares de Frenkel (etapa | de re-
cuperacion) y puntuales atrapados en impurezas (etapa Il). En la
tabla | tenemos las temperaturas de fusibnr(Tf), mitad de fusion
(Tf/z), de disolucion de lazos de dislocaciones(Tv), y de migra-
cion de defectos puntuales (TIII y TIV)’ correspondientes a los
tres metales. Irradiando en nitrogeno liquido, la estructura y
tamafio de las barreras creadas por irradiacion no se ve modifica-

da por la agitacion térmica. Para poder observar por TEM las zo-

TABLA 1

Te (K) [T./2 (K) )T, (K) | T (K)|T (K)

f \ v 111
Magnesio 924 462 > 300 240 140
Zinc 692 396 > 175 160 110

Cobre 1356 678 > 450 400 250

nas diluidas sin que sean modificadas, habria que hacerlo a tem-
peraturas cercanas a /7K. En‘la Fig.5 se ha representado la ten-

sion o, = ( - 08 en funcion de la dosis elevada a la potencia

o
med
1/2 , para magnesio, zinc y cobre. Tomando los valores de o, para
una misma dosis , y haciendo uso de (11), podemos relacionar al

magnesio o al zinc con el cobre, con una expresion de la forma

2
3 2.2 Cu
(o7 d) ( ub” 2 ny) o
o | oA ! (12)
3 2,2 A
(o d)A (ub Znokh o

donde A representa al magnesio o al zinc, ¥ es la seccion eficaz



-13%-

de colision elastica del neutron con los atomos de la red y ng
es la densidad de atomos del metal considerado. Para obtener (12)

se considero a la densidad de barreras como

oy = z %tno (13)
Remplazando los valores de la tabla Il en (12) se tiene
- -
(o d)Cju (J?h 2
= 0.1 }—=
(a”d) 0
Mg L7 1]
y 3 a2 (14)
(o d e, o
— = 0.53
3 Zn
(a”d )z, 00 ]
TABLA 11
{ U b Ny 5
? (lOlldina/cmz7 (R) [ (10%%at/cm’) (lo'zucmz)
i
i Magnesio 1.75 3.21 4.3 3.2
[ N
Zinc 3.7 2.66 6.55 3.4
Cobre 4.8 2.55 8.45 3.2

De una irradiacion simultanea de monocristales de Magnesio, zinc
y cobre ( podriamos sacar estos datos de la Fig.5 ) se obtuvieron

los datos de la tabla IIl. Remplazando estos valores en (14) se

obtiene que

3
(o d)
________CU_ 26
( oc3d)Nlg
(15)
( @ d)g, .,
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10 GIN

(MPa)

P T« ) « »)

g
1
N

Dosis Neutrénicao'j[108(ncm-2)1/2]

Fig.5. Tension de irradiacion o, en funcion de la dosis elevada

a la potencia /2, para magnesio, zinc y cobre.

TABLA 111
oo 0med 9
(MPa) {(MPa) (MPa)
Magnesio 1.27 2.28 1.01
2inc 0.55 5.06 .51
Cobre 3.06 10.19 7.13

Conc luimos que:
a) Las barreras en cobre y zinc son aproximadamente iguales.

b) Las barreras en magnesio son muy chicas y probablemente no visi-

bles por TEM

6.4 - Teoria de Seeger
Las primeras experiencias tendientes a determinar los efec-

tos de la radiacion neutronica sobre las propiedades mecanicas

del cobre fueron realizadas por Blewitt y col. [24] en 1950 .

SU realizaron mediciones a 300C en 1951 [24J , a temperatura de
nitrogeno liquido (78K) en 1953 [25] , y a temperatura de helio

. qu go (6.2K) en 1956 '26 ] . Dichos resultados (post-irradiacion)

se pueden resumir de la siguiente manera



- 1u1 -

1.48 para 300K
k x 10° =4 2.8 para 78K
3.8 para 4.XK

(o -0.2) 1/3

k ( <I>ft)

(16}

1/2

(o -20.2) A-BT para T 2 40K

Seeger muestra en 1958 [8]que los resultados de Blewitt se ajustan

dentro del error experimental, también a una ecuacion del tipo

o = (A-BT3)32 (17)

Es importante sefialar que los resultados anteriores muestran que

puede escribirse [27 ]
o = glo,t) £(T) (18)

Seeger [8] sugirido que las zonas diluidas producidas por
irradiacion impiden el movimiento de las dislocaciones. Para que
una dislocacion pase a través de tal barrera debe adquirir mayor
energia, la que sera suministrada ya por la tension externa, ya
por fluctuaciones térmicas. Propone un modelo en el que supone
que todas las barreras son identicas y tienen un perfil de ener-

gia como el que muestra la Fig.é6.

Uf=)
c
3
(@]
a /s
ke r !
O 1
Ss T /
W I
%, O +% X

Fig.6. Perfil de energia para el pasaje de una dislocacion a tra-
ves de una de las zonas diluidas en cobre irradiado con neu-

trones, en ausencia de tension aplicada [8]

Seeger supuso una funcion energia que describe dichos perfiles en

forma razonable:

1
Ux) = U [1- 1+ exp(x/xg) ] (19)

Al aplicar una tension se debe incluir el trabajo realizado por la
misma, el que se puede estimar del modo que sigue. Si las barreras
a lo largo de la linea de dislocacion. estan separadas por una dis-

tancia ‘, un movimiento hacia adelante en una barrera de una‘dis-
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tancia x hace que la dislocacion barra un area aproximada de lx.
El area barrida desliza una cantidad b (vector de Burgers), y

e! trabajo realizado es obﬂx. Entonces, la energia para que una
dislocacion atraviese la zona diluida en presencia de una tension

es:

U(x) = U, L1-1/ 1+ exp(x/x;) ) ] - obfx (20)

cuya representacion se encuentra en la Fig.7

U(x)

©

Q

-

e <

@]

a Uo

>

SN |

S L

] s
L =% O Nt %, X

Fig.7. Perfil de energia para el pasaje a traves de zonas diluidas

en presencia de tension aplicada [8] .

La energla de activacion U(o) esta dada por:

U( Oi) = Ulxy) <« U (xl) (21)

Para simplificar, Seeger obtiene en primera aproximacion
3/2

Uo) = Uy [1 - 2 onﬁx"i] (22)

La velocidad de deformacion esta dada por
LU

€ = ogblve KT (23)

donde p, es la densidad de dislocaciones (longitud de dislocacion

por unidad de volumen), v es la frecuencia con que una linea de
dislocacion intenta sobrepasar el obstaculo contra el que esta
-presionada por la tension. La distancia R debe ser expresada en
terminos de la densidad de barreras por unidad de volumen p,.
El nimero de barreras por unidad de area (N,) es igual a 2Zx4py,
y la distancia entre barreras

A= (2 xo Pp )_1/2

Bajo tension aplicada , tas dislocaciones son forzadas a combarse,
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intersectando nuevas barreras. Friedel [22] y en 1956, da la

siguiente expresion para f bajo tensiéon moderada
- 1/3

- LﬂLb— (24)

oPp©
donde U es el modulo de corte.

Remplazando (24) en (22) y eliminando U( o) con (23) se obtiene:

2/3 Uo 2 Xo Pp k T Pd b Vv
op T = b= g loe 172
4bx, |_ Wb o € (2x5 )" _
(25)
Para dosis bajas es logico suponer que op th y teniendo en
cuenta la poca variacion del termino logaritmico, se obtiene que
o, e (o,t)M2 .

Resulta en este caso que o; €s una funcion a variables separables
de ( Ot ) y de T. Se observa en la ecuacion (25) una relacion

lineal entre Oi2/3)'T2/3

como en la ecuacion (17).
Si se compara esta teoria de barreras dispersas propuesta
por Seeger con los resultados experimentales, se ve que concuer-

dan bastante bien.

6.5 - Influencia de los lazos de dislocaciones en la variacion

dimensional! de materiales anisotropicos

Cuando un material que presenta anisotropla en sus propie-
dades fisicas es irradiado con neutrones, se observan modifica-
ciones en su forma sin cambios notables en su volumen [creci-
miento (growth)] . Este fenomeno es muy importante en metales
estructurales de los reactores que deben soportar afios de irradia-
cion. El circonio y sus aleaciones, de estructura h.c.p., forman
parte de la calandria y de los tubos a presion de los reactores
tipo Candu.

Se ha realizado un experimento [ 28,29] en el cual se mues-
tra fehacientemente que el crecimiento en circonio a dosis equiva-
lentes a un afio de irradiacion en el reactor Candu, se recupera
a 350C tal como lo hace la tension de fluencia (ver Fig.8). Esto
prueba que son los lazos de dilocaciones extrinsecos o intrinse-
cos los responsablies del crecimiento. En la experiencia de laFig.8

el circonio fue dopado al 0.1% de U235. Los neutrones térmicos ha-

cen fisionar al U235 y los fragmentos de fision producen un dafio
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Fig.8. Crecimiento bajo_irradiacién en circonio dopado con

uranio: a) deformacion en funcion del tiempo de irradia-
cion; b) recuperado del crecimiento junto a una curva
de recuperacion de la tension de fluencia en circonio

irradiado.
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equivalente al producido por una dosis de neutrones rapidos

uno o dos ordenes de magnitud mayor.

6.6 - Inestabilidad de las barreras producidas por irradiacion

neutronica bajo deformacion plastica

En el afio 1960 Blewitt y col.[27] estudiaron monocrista-
les de cobre jirradiado , y confirmaron la existencia de bandas
de Liiders. La deformacion comienza en un extremo del cristal vy,
a medida que esta continua, el frente avanza hacia el otro ex-
tremo del cristal. La tensionmaxima de fluencia es atribuida a
la naturaleza inhomogénea de las bandas de Liiders.

La Fig.9 muestra curvas de tension-elongacion de tres mo-
nocristales de magnesio irradiados a diferentes dosis a tempe-

ratura de nitrogeno liquido[4]. Como se puede ver el cristal

_ __stress yield point drop -
6}
b é:sondsg_\\_‘gg;ggﬂL__‘
S5f ' —~ 170/
=
=
O
. sn Mg ? 8:10®n/cm?
3 l‘ £=3-10°8 MQ 10.2 43,10‘5 n/cm?
2t
1H
0 ) I s I L. ! ! L
0 200 400 600 800
Al(um) —

Fig.9. Curvas de tension-elongacion de monocristales de magnesio

irradiados con neutrones rapidos en nitrogeno liquido.

Mg 9.3 presenta una gran inestibilidad en la deformacion. Estas
curvas fueron obtenidas en una maquina dura de traccion, y la
inestabilidad en la deformacion se manifiesta con caidas de la
tension. La primera calda es el comienzo de la fluencia y la
llamaremos "cailda de tension en el punto de fluencia" (stress
yield point drop). Micrografias opticas [ 5,30] después de dife-
rentes porcentajes de deformacion muestran que la deformacion

es inhomogénea pero diferente a las tipicas bandas de Liiders.



- 146 -

Se observo [5] que cada caida de tension corresponde a la forma-
cion de un nuevo paquete de lineas de deslizamiento separadas
300 a 600 ym. Estas sucesivas caidas de tensidn se pueden relacionar
con la desaparicion de aglomerados de defectos como consecuencia
del movimiento de las dislocaciones, y la consecuente formacion
de canales libres de defectos (dislocation channeling phenomenon
[31]). El cristal Mg 10.2 irradiado a una dosis de l.t.3x1016ncm-2
presenta deformacion estable en el ensayo de traccion. Podria
tomarse este caso como un umbral para este fenomeno.

La Fig.10 muestra curvas de tension resuelta-deformacion
resuelta de monocristales de zinc irradiados a diferentes dosis
a temperatura de nitrogeno liquido. El coeficiente de endureci-
miento por trabajado después de la fluencia decrece con la dosis,
mostrando algunos cristales ablandamiento por trabajado a dosis
altas. Este comportamiento es similar al del cobre irradiado a

16ncm_2, la duc-

dosis similares. Para dosis mas bajas que 4.5x10
tilidad es la misma en las probetas ensayadas. El mecanismo de
de fractura no depende de la dosis neutronica. Micrografias op-
ticas muestranuna distribucion homogénea de lineas de desliza-
miento del plano basal. Para deformaciones resueltas (a) mayores

que 0.03 no se encuentra un incremento en el numero de lineas.
lé 2

Para dosis mayores que 4.5x10 "ncm © , el monocristal se frac-
tura sin deslizamiento.
12
r
10k A 1651070/
/' 46.0% a 37:10%
—_—
8K @ 23«10

20

i 09410 m
o5 "

[o2]

RESOLVED SHEAR STRESS (MPa)
£~

| 2
2 /@ 01+10 © . UNIRRADIATED
% o5 o6 0™ 05

RESOLVED SHEAR STRAIN 4
Fig.10. Curvas de tension resuelta-deformacion resuelta a 77K
de monocristales de zinc irradiados a diferentes dosis

neutronicas en nitrogeno liquido.
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El observado decrecimiento del coeficiente de endurecimiento por
trabajado despues de la fluencia en zinc, que también esta pre-
sente en Magnesio [4,5] y en cobre [1,20] en monocristales
irradiados a dosis similares, puede ser asociado con los cana-
les libres de defectos formados por el pasaje de dislocaciones.
En nuestra opinion este fenomeno es importante por encima de la

le -2
ncm .

dosis mencionada : ~4.5x10

Es evidente que el incremento de la tension de fractura
(basal o primatica) con la dosis de irradiacion en zinc, es de-
bido a la presencia de las barreras producidas por la radiacion,
las cuales son un impedimento al movimiento de las dislocaciones.
Esto muestra que es necesario que se muevan las dislocaiones pa-
ra que se produzca la fractura.

Se ha observado en cobre irradiado que el "dislocation channeling
phenomenon" esta acompafiado por un incremento en la deformacion
por cada plano de deslizamiento activo [31l] . En un metal ductil
como el magnesio, este fenomeno produce violentas y sucesivas
caidas de la tension [4,5] . Pero en un metal fragil (o poco
dictil) como el zinc, contribuye a disminuir la deformacion ma-
croscopica al producirse la fractura; como se observo en nues-
tros cristales con deformacion en el plano basal,por encima de
la dosis de 4.5x10'®ncm™?

la deformacion a la fractura son afectadas fuertemente por la

ncm “. Se puede concluir que la tension y
inestabilidad de las barreras frente al movimiento de las dis-
locaciones. Los mecanismos de fractura son los mismos que

sin irradiacion.
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