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CAPTTULO I 

ESTRUCTURA_ 'DE LOS METALES PUROS 

El problema da·la comprcmat6n d\e las propiedades mec&ni

eas pued$ encararse, desde un pun~o de vista qeneral, seqdn 

tres niveleso En al primero, que 0a el m'e d~tallado, se in

tenta calcular lem propiedades talas como lae constantes 

elásticas y la conductividad el,ctriea de los diferentes meta• 

les 11 a partir directamente de:las1 reqlam que gobiernan el eom

portamie.nüo:. de los electx-ones en un aqregado ds átomos metáli

cos. cálculos de este tipo, qua implican el uso intensivo de 

la teoría euáfltt·aa, corresponde a los físicos te6r~coso Se ha 

realizado algÚn proqreso siguiendo este enfoqueg e~mo lo de

muestra el hecho de que los m6dulos el,sticos de una cantidad 

de metales puros han podido ser calculados de una manera exi

tosa empleando únicamente las CQnstantee at6mteas ordinarias 

como punto de partida. Emte tipo.• de cálculo as de gran valor 

en cuanto demuestra que laa teorías del estado metálico son, 

en cierto qrado0 correctaa, pero falta sequramenta mucho tiem

po antes de que puedan convertirse en una fuente práctiea dQ 
\ 

1nformaci6n respecto de los metales. 

Bl sequndo enfoque olvida la naturaleza at6miea de loa me

tales y los consid~ra como fases químicas, homog,neas, carac

terizadas por eisrtcm parámetros te~din~ieos, tales eomo 

los coeficientes de actividad y las enerqíam libres. Bate en

foque es afGctivo para comprender muchas de las propie~adea 

químicas de los mstalea y las relaeion~a de fase en las alea

ciones, pero aa totalmente inadecuado para diaeutir.laa pro

piedades mecánicas 0 al&etricas y magn,ticaBo 

El teresr enfoqu~, qu® eo al qu® seguiremce ®n esta curso, 

describe loa metal~m en t'r=inom d~ emt~etQraB at6mieaa y re-



laciona sus propiedades a las ordenaciones características de 
o los á~moa qua loa componen. Bn este caso , no es de importancia 

, 
primaria el origen de las fuerzas de uni6n entre loe ratomoa -

metálicos, para la soluci6n de muchos problemas metalúrqieos 

es suficiente considerar a los 'tomos como esferas rígidas api

ladas de manera compacta en una estructura característica. La 

ciencia que describa la ordenaci6n de loa átomos en loa metales 

y en otros a6lidoe ct~atal1noa se denomina C~latalog~afía y1 de

b1do a que loa principios de esta ciencia son fundamentales pa

ra comprender las propiedades metálicas, describiremos alqunos 

de ellos en la siquiente aeeci6n, aplie,ndoloe al eaao ,específi

co de los cristales metálicos. 

1.1 - ESTRUCTURA CRISTALINA DB LOS METALES. 

Debido a que poseen denaidadea relativamente altas, los me

tales deban estar conatituídos por 'tomos apilados da manara muy 

compacta. En primera aprox!maci6n, podemos considerar a 1os ,_ 
1 

tomos de un metal como esferas r!qidas que eje~cen fuerzas atrac-

tivas en todas di~ecetonaa. Dado un Ddmero de astas esferas r{

g~das.¿c6mo pueden ser ordenadas para producir un apilamiento 

compac~o, es decir, de manera tal qua ocupen un volumen mínimo? 

Para responder a esta pregunta consideraremos en primer lugar 

el caso bidimensional. Cuando ordenamos un cierto ndmero de es-

feras rígidas seqdn un diaqrama haxaqonal, similar a las celdas 

de un panal, .,, se cubre un 'rea mínima. Bate tipo de diaqra-

ma está mostrado en la Fiq.l.l. ¡ara que una ordenaci6n de es

feras tridimensional ocupe un volgmen m{n1mQ, ee ~equto~e uol&= 

monte o~dena~ da una cte~ta manera 1oe ordenamientos planos mos

trados en la Fig.l.l. Así,. ser' necesario hacer coincidir los 

centros de loa 'tomos del aequndo plano atdndco sobre los agu-

jaros axiatentaa entre loa 'tomoa dal primer plano at6mico. En 
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la Fig.1.2 se mueatran,mediante cruces las posiciones de los 

centros de los átomos del segundo planos debe ~eftalarse que so

lamente la mitad de los agujeros de la primera capa at6mica es

t~n cubie~toa por 'toMos de la ~agun4a capa. El otro conjunte 

de agujeros, que no están marcados con cruces, tambi'n podría 

haber sido usado para ubicar allí los centros de los átomos de 

la segunda eapa. En ambos casos la estructura at6mica de las 

dos capas sería completamente similar. 

El cg1stal met,llco conatru!do mediante este proceso de a-

pilamiento de esfera·a rígidas tiene un espesor, hasta ahora, da 

dos capas atómicas.· Una tercera capa int~duce una ligera co~ 

plicaci6n porque hay dos maneras diferentes según las cuales 

puede ser aftadida. Una de ellas ea colocar los centros de los 

átomos de la ~reara capa sobre los agujeros de la primera capa 

que· no est'n marcados por cruces. A fin de describir esta es

tructura llamaremos A a la primera capa, llamaremos B a la se

gunda capa cuyos centros at6m1cos est6n marcados con cruces, 
1 

mientras que la tercera capa, cuyos centros at6mieos estan so

bre los agujeros no marcados en A, se llamar~ c. En este cas9, 

la secuencia da apilamiento de las capa's compactas será entonces 

ABC. Todas las posibles posiciones áltarnativaa para las ca~ 

pas compactas han s(do usadas en el apilamiento de las tres ca

pas at6micas, pero la cuarta capa puede ser agreqada nuevamen

te, en la posici6n A. Podremos así construir una secuencia de 

capas ABCABCA ••• , hasta obtener un c~lstal ds aspesor deseado. 

El resultado ser' una ordenaci6n ecmpacta de esferas rígidas, 

ocupando el manor volumen posible. La Fiq.l.3 muestra una vis-

ta plana de esta estructura. 

Existe una segunda forma •891fn la eual y.aeda apilaras ca

pas compactas para formar un cristal compacto. Lae dos'prime-
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ras capas se apilan como muestra la Piq.1.2, pero la tercer ca

pa se agrega ahora directamente sobre la primera. Obviamente, 

su estructura es tamb16n compacta, al igual que la de~ivada 

primero, pero la secuencia 4a apilamiento ••~' abo~a ABABA,,. 

La mayoría de los metales cristaliza seqdn uno de estos dos ti

pos de estructuras compactas. Alqunoa metales tienen estructu

ras m's complicadas que aer'n deaeriptae -'• adelante. 

l. 2 - CELULAS UNITARIAS 

Es conveniente muchas veces considerar las estructuras compac

tas como apilamientos da capas compactas, da acuerdo a la des

cripct6n que acabamos de presentar. Si~ embargo, ea a veces 

conveniente aislar un pequeRo qrupo de 'tomos de tal apilamien

to y describir la ordenaci6n at6mica en esta grupo. El grupo 

de átomos elegidos con este objeto se denomina celda unitaria 

de la estructura. Se tiene la libertad de elegir la célula 

unitaria que se cons,idere m's conveniente; paro la experiencia 
, 

demuestra que, para cada estructura, existe una célula más fa-

cilmente visualizable y que demuestra mejor la simetría de la 

ordenáct6n at6mica. Para la estructura compacta' del tipo ABCABC 

••• , el qrupo de átomos que forma la célula uni tarta !Ms con ve-

niente está representado en la Fiq.l.4. N6teee que las capas 
1 

compactas apa~ecen, ~ esta reprasantaei6n1 

inclinada,, La Fiq,l.4a muestra una representaci6n esquemática 

de la ubicaci6n de los 't~Qs en esta es~ructur~. Bs evidente 

en eata ~opEaoontaai6n la simet~{a oóbiaa'4a la'ordenaei~n at6-

mica. Debido 'a la ordenaci6n at6mica en la celula 'unitaria, 

~1 tipo ABCABCA,.,: de,eat:-uctuma compacta recibe el:;nombre de 
' 

estructura é:dbléa' centrada'-'en las caras, 'abr·evllida' ~enaralmente 

como c.c.c •• Metales típicos de asta estructura e~c.e. son el 

Cu, Al y Ni, 



- 5 -

célula unitaria para el tipo de estructura ABABA •••• En este 

caso, los planos compactos son horizontales y se los reconoce 

fácilmente. En la Fig.l.Sa puede verse la simetría hexagonal 

de la o~4en•at6n a~~mtao. Beta estzuetuga recibe el nombre de 

hexagonal compacta, abreviándosela generalmente h.c.. Son 

ejemplos típicos de esta estructu~a h.c. el Mq y el Zn, 

1.3 -OTRAS ESTRUCTURAS ENCONTRADAS EN LOS METALES 

Si la hip6tesis de que los 'tomos met,licos se comportan co

mo esferas rígidas, ·que ejercen fuerzas atractivas de llrgual .. .hn

tensidad en todas las direcciones,fuese siempre cierta, sería 

de esperar que todos los metales cristalizasen en estructuras 

c.c.c. o en la estructura h.c •• Sin embargo, se sabe que muchos 

átomos no atraen a otros 'tomos con igual intensidad en todas 

las direcciones, sino que tienden a formar, de manera preferen

cial, uniones en ciertas direcciones. Algun,os 'tomos metlilicos 
' se comportan da esta mene~a y las estructuras cristalinas re-

sultantes no son compactas. Bn la Fig.l.6 se representa una . 
estructura que se desvía s61o ligeramente de la compactiaidad, 

se trata de la estructura cdbica centrada, c.c •• Muchos meta~ 
' les·· "1 importantes, incluyendo el !'a, Cr y W, tienen esta . es-

tructura e. e •• -Las estructuras da otros metales se desvían mucho mlis 

marcadamente de la compacticidad. Así, el B1, Sb y Ga tienen 

un~ ordenac16n atómica con la simetría de un rombohedro en vez 

de la de un cubo. Este tipo de estructuras se denomina estruc

turas abiertas, lo cual tiene en cuanta la cantidad sustancial 

de espacie vacío que ro~ea a cada 'tomo, considerado como una 

esfer~ rt~td~. 'En este sent~do es interesante seR&lar que el 
' 

volumen de estos metales disminuye cuando funden, mdentras que 

la mayoría de loa metales tienen un volumen específico mayor 
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en el estado lÍquido que en el estado a611do. 

l.f - PARAMETROS DE LA RED CRISTALINA 

El t6~lno ~e4 es uaado f~adUan~~en~o pa~a la 4eac~tpct6n 

de las estructuras cristalinas. Una red es una ordenaci6n de 

puntos repetidos regularmente en el espacio. Si se coloca un 

punto en el eentro de eada uno de los 'tomos en la estructura 

cúbica c.c.c., la ordenaci6n de puntos así qenerada ea la red 

c.c.c,. En la misma fo~a pueden gena~arse rodas para las es

tructuras c~e. y h.e •• 

Una característica importante de un metal la constituyen 

sus parámetros de red, las dimensiones de su e'lula unitaria. 

En los metales que tienen simetría cdbica; al tamafto de 

la red queda fijado cuando se da la longitud de la arista da 

la c'lula unitaria cdbica. Así, los metales cúbicos tienen un 

solo par,metro reticular. 

El parámetro reticula~ de un metal pue~e-daterminarse ob

servando la difracci6n de un haz de r~yos X que pase a trav6s 

del metal. Los resultados de tales mediciones se expresan qa

neralmente~qstroms, siendo 1 A • 10-
8 cm. Los valores típi-

coa dé los par~etros reticulares de.los metales CÚbicos son, 

para el Al 4.04 A, y pafa el Mo 3.14 A. 

Cuando la e6lula unitaria no presenta estructura c6bica, 

deben especificarse m's de un par,metro reticular. 

En los cristales hexagonales éstos son, en primer t6rmino, 

la distancia entre puntos reticulares vecinos sobre los planos 

compactos (llamados a menudo planos basales); esta distancia 

se denomina a; en segundo t6rmino es la distancia desde la base 

hasta la superficie superior de la e'lula unitaria. Si un metal 

hexagonal es realmente compacto, es decir, si est' formado por 

esferas rígidas cuyo apilamiento ea ABABA ••• , las diataricias 
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a y e~ reci'n definidas, est~ en una cierta relaci6n fija • 

En efecto, la relaei6n e/a para el apilamiento hexagonal compac-

to perfecto .. tiene el vale¡- 1.633, En la mayoría da los mata'~" 

1~• qua e~tataliEan en ea~~otusa hoxa9onal, láe ~ú&r~üa i~te~

at6micas son tales qua se presentan generalmente ligeras desvia

ciones respecto al apilamiento compacto ideal. En el Zn asta 

desviac16n es anormalmente grande, siendo la relac16n axial e/a 

igual a l.BSo 

1.5- DENSIDAD 

Si se eonoean les par&metros retieulares de un metal y la 

masa de sus 'tomos individuales (a partir de mediciones con un 

espectr6metro de masa o mediante c'leuloe del peso at6mtco so" 

bre el núm8ro de Avoqadro), ¡a una tarea sencilla calcular su 

densidad. El primer paso en tal c'lculo es encontrar el núme

ro de 'tomos contenidos en un volumen igual al de la célula uni

taria. En las estructuras simples, este número puede ser halla

do simplemente mediante insP,ecci6na es necesario solamente ima

ginar que la célula unitaria está ligeramente desplazada de ma

nera tal que contiene puntos reticulares completos, a continua

ci6n de~emos contar el número de puntos dentro de la cálula. 

un método alternativo se ilust~a en el siguiente e~emploe 

Sea una célu·la uni tarta e. Co. Cada uno de los 'tomos ubicados 

en los vértices as cornpa{_tido por 8 c'lulas,· de manera tal que 

el número total de 'tomos en la célula esa 

1 átomo central + 8 X 1/8 átomOS en los ~árticas m 

• 2 'tomos por c&lula unitaria. 

De la misma manera se encuentra para una célula unitaria c.c.c.a 

6 x l/2 átomos en las caras • 8 x 1/8 'tomos en loa vérti

ces • 4 'tomos por c'lula unita&ia. 

Todo lo que se requiere para hallar la densidad da un cris-

tal ee calculag la masa 4e todos les átomcm da le e6lula unita-
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ria y dividirla por el volumen da la célula. Por ejemplo, la 

densidad del FE!~ que es e:, e,, a.e calcula~{a da la sigut.ante manera• 

i ' llefaes T (a,g;¡g M ¡o=S) 3 ~ GeRatáaé de Pe (v/em3) w.o s x 

ya que el paso at&mico del Fe ea ss.es y e~ parámetro de la red 

es 2,8610 A. El valor a~{ c:alc:ulaclo ~esponda a la densidad de 

un cristal perfecto de Fe. La presencia de imperfeceiones en 

el cristalJtales como aqujeros, har'n que la densidad medida 

sea menor que la calculada, Así, las mediciones de la densidad 

pueden ser utilizadas_ .como una medida de la perfec::ci6n criata-

lina. 

l. 6 - TAMÑ.10 ATOMICO 

Si se puede considerar que los átomos de un metal son esfe

ras rígidas,, podemos asignarles un di~etro definido. El diáme

tro at6mico puede ser calculada cuando se conoce la est:uctu~a 

cristalina y los parámetros reticulares del metal. Los 'tomos 
1 

de una estructura cristalina están en contacto mutuo a lo largo 

de ciertas direcciones- en la c~l.ula unitaria, conocidas como di

recciones compactas. Por ejemplo, se muestra en la Pig.l.4 que 
, 

las direcciones compactas en una estructura c.c.c:. astan a lo 

largo de las diaqonales de las caras del cubo. Si a es el pari

metro de la red, la lonqitud de una diaqonal de la cara es: a~' 

y el diámetro at6mtco debe ser:l/2 a~ 

El modelo de esteras r!qid~s que hemos utilizado para la 

descripci6n de un metal es solamente una primera aproximaci6no 

En efecto, se encuentra qua los átomos de un dado metal pueden 

no presentar siempre el mismo diámetro. Por ejemplo, los 'to

mos de Fe pueden comportarse como si tuviesen un diámetro at6-

mico en el metal Fe puro, otro diámetro liqeramente diferente 

en una aleaci6n Ni-Pe y aún otro di~etro en cristales de Cl3Pe. 

Sin embargo, al concepto de di&metro at6mico ea un concepto 
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útil en metalurgia y juega un importante papel en la· compren

st6n de la fo~aci6n de aleaciones. 

Los &tomos adyacentes a un dado 4tcmo, ubicados a lo largo 

'de las direcciones compactas de un cristal,· son llamados los 

vecinos más próximos del dado 'tomo. En la estructura CoCeCo 

cada 'tomo tiene 12 vecinos m's próximos, como se ve en le Ftq. 

1.4. Lo mismo sucede en la estructura hexagonal compacta. Pe

ro en la.estruetura c.c., cada 'tomo tiene solamente e vecinos 

m~s próximos. El ndmero de vecinos más próximos típico de cada 

estructura cristalina es denominado el número de coordinación 

de la estructura. Así, el ndmero de coordtnae16n del Fe e.e. 

es e, mientras que el número de coord1nae16n del CU es 12. · 

1.7- FORMAS ALOTROPICAS 

Algunos metales existen en más de una fo~a cristalina. 

El Fe es c,c, a temperaturas hasta 910°c, sufriendo. a esa tem

peratura una transformaci6~ ~lotr6piea, pasando a una estructu-

ra c.c.c. por encima de dicha temperatura. La fase c.c.co es 

estable hasta 1400°C, transformándose entonces nuevamente a una 

estructura CoCo, que es mantenida hasta el punto de fusi6n. 

Las diferentes formas cristalinas de:un metal reciben el nomb&:e 

de formas alotc6pi.caa. Muchos metales, tales como el Al y el 

CU, tienen s61o una estructura cristalina paro muchos otros, 

particularmente entre loa el~tos de la serie de trane1c16n 

de la tabla per16dica, ae presentan en dos o m~s fo~as alotr6-

picas. 

Las transfo~aciones alotrópicas se producen porque en cier

tos rangos de temperatura una estructura es m's estable que la 

otra. Se encuentra que las diferencias de energía entre las 

diferentes estructuras de un metal que sufre transformaciones 

alotrópicas, son muy pequeRas. Así, pequeRcs eambioa en las 
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fuerzas interat6micas pueden cambiar la estructura de un metal 

desde un tipo da estructura a otra. Se encuentra tambi6n en 

muchos casos que las tranaformac~ones aloti6picaa se deben a 

interaccionas magn,ticas entre los 'tomos, pero en la mayoría 

de loa casos no se ha loqrado todavía una camp~ensi6n total de 

estas fuerzas. 

1.8 CRISTALES NOMETALICOS 

Las .estru9turas cristalinas da los metales comunes discu

tidos más arriba son extremadamente simples-en comparaci6n con 

la mayoría de las estructuras encontradas en -las especies del 

reino mineral. Describiremos a continuaci6n las estructuras 

se han usado una variedad de diferentes esquemas para cla

sificar las sustancias.en func16n de sus est~ctuKae. Po~ ejem

~lo, se usa qeneralmente en mineralogía una elasifieaci6n basa

da sobre la eomposiei6n qu{~iea, ordenándose los cristales se

gún sean elementos, 6xidoa, sulfuros, silicatos, etc. Osaremos 

aquí una elasificaci6n basada en el tipo de fuerzas.de uni6n 

entre los 'tomos del cristal. Podemos así reconocer cUatro 

clases principales, que son• 

l. - Cri.stales.met,li9os, ya descriptos más arriba. 

2. - Cristales i6nicosJen los cuales las fuerzas ·tD~erat6mieas 

se deben a los iones eléctricamente cargados, tales como 

ion Na e ión Cl. 

3. - Cristales covalentes, en los cuales los átomos están liga

dos mediante uniones eovalentes. 

4. -Cristales moleculares,que incluye~a aquellos cristales for

mados por moléculas químicamente saturada~ mantenidas uni-

das por fuerzas de van dar Waals. 

Más abajo presentamos unos pocos ejemplos representativos 
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de las tres últimas clases. Los diferentes tipos de estructu

ras son a veces nombrados seqdn una eepeeie partieular que cris-

taliza en esa dada estructura, por ejemplo, la eetructuraMclo

ruro de sodio" o "diamante". se ha elaborado un m~todo más 

formal para nombrar las estructuras, que se emplea en el ~struc

ture Reporte", una serie de volúmenes en la cual se describen 

~odas las estructuras cristalinas conocidas. En la notaci6n de 

los cristal6grafos. ee da a cada estructura un símbolo derivaa 

do de una clasificaci6n arbitraria de los tipos cristalinos. 

Por ejemplo, la estructura c.c.e. es conocida como A-1 y la c.c. 

A-2 y as{ de seguido. Para nuestros prop6sitos es suficiente 

con los nombres simples. 

CRISTALES IONICOS. Una de las estructuras más comunes en los 

cristales i6nicos es la estructura "cloruro da sodio" (Fig.l.7). 

Esta estructura est' basada sobre la red c.c.c. pero,en vez de 

tener un átomo asociado con cada punto reticular como en la_ma~ 
' ' 

yor{a de los metales, hay dos átomos por punto reticular, uno 
. 

centrado en el punto y otro a una distancia ~2 a lo largo de 

la arista de la c'lula unitaria c.c.c •• En este caso, los "'to

mos" son realmente iones y,d~l par asociado con un punto reti

cul~rJuno será unión Na+ y el otro el-. Se5alemos que.cada 

ion p~s1tivo está rodeado por 6 vecino• más pr6ximos cargados 

negativamente y, correspondientemente, cada ion negativo tiene 

6 iones positivos como vecinos más pr6ximos, tal como sería da 

esperar debido a que las cargas diferentes se atraen. 

Otra estructura simple es la del "cloruro de cesio" (F~g. 

1.8). Puede deduei~ee a partiK de una red edbica simple colo

cando un ion sobre un punto reticular y otro, da signo opuesto. 

a mitad de camino a lo largo de la diagonal 4el cuerpo de la cé-

lula unita~ia, ASÍ 9 un lón de un signo est4 rodeado por a io-
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nes de siqno opuesto. 

Se observar' qua en las estructuras "cloruro de sodio" y 

"clo~~o 4é cesto" no existen moléculas individuales de sal 

presentes, sino que el cristal completo debe ser considerado 

como una mol~la gigante. En algunos cristales 16nicos hay 

una mayor tendencia a fo~ar mol,culas. En la pirita (Fig.l.9) 

existen efectivamente moléculas de sulfuro de Fe (S2Fe), en ca

da uno da,loe puntos ~etieulares de una red e.e.ea. otro ejem

plo es el carbonato de calcio, Fig.l.lO, en el cual el radical 

co3 ___ puede verse dentro de la célula unitaria rodeado por 

iones ca++, También la calcita, C03Ca, est' basada sobre una 

célula unitaria que no es simétrica como son las células unita

rias cúbicas usadas para las estructuras da cloruro de sodio, 

cloruro de cesio y sulfuro de hierro. 

CRISTALES COVALENTES. La Pig.l.ll muestra la estructura del r' 

diamante, que es un cristal eovalente típico· (electrones co~ 

partidos) que, ~omc puede verse en el dibujo, est' basado sobrn 

una red c.c.c.. Las líneas trazadas entre los 'tomos en la fi

gura representan las uniones co•alentea, 4 por cada 'tomo de CJ 

como en la molécula CH4. Adem's del diamante, los wlementos Si, 

Ge, y una forma alotr6pica del sn, cristalizan en la así llama

da estructura cúbica del diamante. La ·red de uniones covalentes 

que se extiende a través de la estructura es responsable de la 

gran dureza de estos elementos. 

Los silicatos representan una clase muy importante y muy 

grande de cristales del tipo covalente. La unidad b'sica a par

tir de la cual se construyen estas estructuras es una ordenac16n 

tetr&hédrica de un átomo de Si y 4 átomos de o, mostrados en la 

?iq.l.l2. Como estos tetrahedros da Si04-- pueden unirse en muy 

diferentes maneras,ya sea entre si o con varios iones positivos, 
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son posibles una gran variedad de diferentes estructuras de si

licatos. A menudo son muy complejos, como el mostrado en la 

Fig.l.l3. Los sili~atgs asnstltyy~n una 9~~n p~~EG do lo lt~os

fera terrestre1 siendo de considerable interés para geólogos y 

mineralogistas. son también elementos constituyentes esenciales 

en muchos de los refraetarios empleados en los hornos metaldr-

gicos. 

CRISTALES MOLECULARES. ·Estos cristales están compuestos por mo

l~culas químicamente·saturadas ubicadas en los puntos de la red 

cristalina. Un caso especial simple de cristal "molecular• lo 

constituyen los gases raros solidificados, tales como el Ar y 

el Kro A temperaturas suficientemente bajas, estos gases cris~ 

talizan en la estructura c. c. c.. El r
2 

sólido represen.ta un cris

tal molecular ligeramente más complicado, en el cual las molécu-

- las r están ubicadas-sobre-los puntos reticulares. Los crista-
2 

les de las moléculas orgánicas son también de este tipo, como 

se muestra, por ejemplo, en ,la Fiq.l.l4, que representa la estruc-
. 

tura de la haxametilentetramina, C&H12N2• 

Los ejemplos anteriores corresponden a cristales cuyas 

uniones interat6micas pueden ser clasificadas unívoe~ente como 

i6nicas, covalentes o moleculares. Muchos materiales ..... · cr1 s

talines no pueden ser clasificados tan fácilmente, porque sus 

uniones pueden ser parcialmente de una clase y parcialmente de 

otra. Por ejemplo, szn puede ser descripto igualmente en t~rmi

nos de uniones covalentes e i6nicase 

1.9 - VTDRTOS Y POLIMEROS 

Estas sustancias no son cristalinasJ no tienen una ordena

c16n regular peri6dica de átomos •. La· mayoría de los vidrios 

están formados_ primordialmente por iones de Sio2 , a los que pu~ 

den agregarse un ndmero apreciable de átomos de gran tamaRolta-
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les como el Na. Como estos átomos agregados no encajan muy 

b1.en en la est.r:uctu.r;a del eilieato, dtfieultan la eriataliza

c:l.ón cuando se enfría el fundido. As!,, el v:t.dr:to es un líqu1.

do sobreenfriado que presenta una viscosidad muy alta. 

Los polímeros, como la goma y el Lucite, están formados • 

por moléculas orgánicas muy largasJtorsionadas y entretejidas 

unas con las otras. Sin embargo, ciertos polímeros exhiben un 

cierto grado de crtstalinidad• en alqunaa regiones del políme

ro las moléculas largas est'n todas alineadas paralelas entre 

sí de modo que, dentro de esta regi6n1 exi.ste un diagrama regu

lar de ordenac:i6n molecular. se dice a veee.e que tales pé;l{ma-

ros son cristalinos, aunque no tengan una estructura cristali

na regular en el sentido usual del término. 

1.10 - PLANOS Y EJES CRISTALOGRAFICOS 

Loe puntos de una r'ed eri stalina definen una ordenaci6n 

de planos cristalográficos. Algunos de estos planos pueden 

visualizarse fácilmente. Por ejemplo, los planos que demarcan 
. 

las c~lulas unitarias de las redes Coc.c., y c.c., mostradas 

en las Fig.l.4 y 1.6, conJltuyen un conjunto de planos crista

lográficos conocidos como planos CÚbicos. Cada uno de estos 

planos se repite indefinidamente a trav's de la red1 eomo un 

conjunto de planos paralelos separados por una distancia igual 

al par,metro reticular en la red cdbica simple y a la mitad del 

par,metro reticular en las estructuras e.coeo y c.c.. En la: 

Fig. 1.1 S a a llllU'8straa aliqaao11- o11"'a :-plm911· tm;o!l-liftttiui·.:. .:te~6te

se .que .cada conjunto de planos eristalogr,fieos tiene su pro

pia distanc1a ~nterplanar característica. 

Debido a que un dado ttpo de plano cristalográfico se repi

te indefinidamente en la red, no tiene mucho intsrés en crista-

lograf{a la "djud1.caci6n de un pllano eapec{flco, Sin embargo0_ 
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es importante conocer la orientación de un plano, o de un con

junto de planos, respecto de las aristas de una célula unltaria. 

A f1 n 4e especd.l!'icHu:· eat.a orientaeicSn, es conveniente estable

cer como un conjunto de ejes cristalográficos un conjunto de 

aristas de la célula unitaria de la estructura. As!, para las 

estructuras c.c.c. y c.c., los ejes cristalográficos son un 

conjunto de coordenadas cartesianas ortogonales. Las intersec

ciones de un plano cristalográfico eon estos ejes puede medir

se en unidades de cm. o A, pero-resulta mucho más útil en 

cristalografía usar los parámetros reticulares mismos como uni

dades de medida sobre los ejes cristalográficos. Los planos . 

que tienen la misma orientaci6n presentar'n entonces las mismas 

intersecciones en diferentes cristales,aún euando los paráme

tros reticulares sean diferentes. 

Se encuentra que se requieren 6 clases diferentes de ejes 

cristalográficos para todas las clases posibles de redes crista

linas. Estos 6.conjuntos diferentes de ejes cristalográf~eoe 

se rep•asentan . ·~ · en la Fig.lol6 y 1.17, y en la 

tabla 1.1. Los ejes cúbicos se emplean para las estructuras 

CÚ~iea simple, c.c.c. y c.c., y los ejes hexagonales para la 

estructura h.c.. Todas las diferentes estructuras cristalinas 

para las cuales puede usarse un dado conjunto de ejes pertene

cen al-mismo sistema eristalogr,fico. Los 6 sistemas cristal~ 

nos diferentes son el cúbico, tetragonal, hexagonal, ortor6m

bico, monoclínico y triclínico. Como ya hemos dicho, la mayoría, 

de los metales cristaliza en los sistemas cúbico o hexagonal, 

mientras que las especies del reino mineral pueblan preferente-

mente los sistemas ortor6mhico y monoclínico, siendo relativa

mente raros los ajemplos de especies que cristalizan en el sis

tema tricl!nieoo 



1.11 - rNDYCES DE MILLER 

La orientación de una familia de planos cristalinos con . 

respecto a loe ejoe er!etalográftcos puede especificarse dando 

las intersecciones de un plano de la familia con los ejes. Una 

desventaja de este procedimiento ea que, si un plano ea parale

lo a uno o m's·ejes, las intersecciones correspondientes están 

en el infinito, cantidad que no puede emplearse en los cálcu~oa 

numéricos. Se evita esta dificultad mediante el empleo de los 

Índices de Millar. 'El {ndice de Millar asociado con un eje se 

calcula de la siguiente forma• Consideremos un intervalo igual 

al par,metro de la red a lo largo de un dado eje, comenzando en 

la intersección del eje con un miembro de la familia de planos. 

Los miembros sucesivos de la familia de planos subdividirán es

te intervalo en una cantidad de intervalos más pequefios. El. 

Índice de Millar para la familia de planos sobre tal eje es 

tgual entonces al .número de ~stos intervalos más pequeffos así 

generados. Un conjunto de ~res índices de Miller, uno para ca

da eje cristalográfico, especifica entonces la orientación de 
,1 

la familia de planos. 

CUando un plano as paralelo a un eje, su índice es o. Es 

evidente a partir del modelo reticular de los cristales, que 

los índices da los planos deber'n ser siempre número enteros. 

Por lo tanto, los Índices de Millar consistirán en un conjunto 

de tres enteros (4 en el sistema hexagonal,da!~.~laa~a

~te, tres son independientes), cuyos valores serán desde O en 

adAlanteG Si estos tres enteros tienen un factor común, es con_ 

venoional dividirlos por este factor reduciendo los índices a 

los t'rminos menores posibles. Así, los planos paralelos a la 

cara frontal da la c'lula unitaria de la estructura cúbica sim-

ple tienen índiees.(lOO), mientras que los índices da los pla-
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nos correspondientes en las estructuras c.c. o e.c.c. serán cal-

culados como (200) pero presentados como (100)$ Las orienta

ciones e Índices de algunos de loe planoe m's importantes en 

el sistema CÚbico se muestran en la Fig.l.lS·. 

Tambi'n se emplean índices para representar la dirección 

de líneas en los cristales. Toda línea que pueda formarse por 

intersección de planos cristalográficos puede ser especificada 

dando las coordenadas de un punto sobre la línea, medidas en 

unidades de los parámetros de la red, a partir de un punto ori

gen elegido sobre la línea. Para distinguir los fndices de di

recciones de los índices de Millar, los primeros se encierran 

entre cozehetesJ por ejemplo, lll~ designa la direcciÓn de la 

diagonal del cuerpo de una c'lula unitaria -cdbica y lll01 la 

dtrecci6n de una diagonal de la cara. 

1.12 - SIMETRIA 

Una de las características más importante de los cristales , 

s~las relaciones de simetría que se obtienen entre los diver• 
1 . 

sos planos cristalográficos. Las caras planas encontradas a • 

meaudo en cristales naturales son paralelas a los planos crista

lográficos, haciendo posible,en tales,casos1 estud1ar la simetría 

cristalina mediante observaci6n visual da especímenes convenien

tes. Tales estudios realizados por los primeros cristal6grafos 

llevaron realmente al desarrollo de la teoría reticular de ~os 

cristales mucho antes que se hayan inventado técnicas para el 

estudio experimental de la ordenactón at6mica en los sólidos. 

Existen dos tipos de elementos de simetría en los cristales• 

1) ,lanos de simetría: Si existe un plano de simetría en el cris

tal, para cada punto de un lado del plano habcá un punto corres-

pondiente, a la misma distancia del plano, pobre una línea que 

pase por el punto dado y sea no:mal al plano. 
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2) Ejes de simetría: La rotaci6n ·de un cristal según un cierto 

ánQYlo ~ e~omo a un @j@ da ;imatr!a llava 81 eristal a una 

pesiot6n en 1a euál es tndta~tñ9ü1»19 ao ~ poát~t6n 1ñtetal. 

La cantidad 2 n 1 a es llamada el orden del eje de simetría. 

Puede demostrarse que en los cttstales son posibles únicamente 

los ejes de simetría de orden 1, 2, 3, 4 y 6. 

Un tipo de red cristalina no muestra ningún elemento de 

simetría, pero las otras redes tendrán varias simetría~ forma

das por combinaciones de planos y .ejes de simetría. Puede de

mostrarse que en los cristales son posibles solamente 3~ com

binaciones diferentes de elementos ae eimet~ÍaJ cada una de 

estas 32 posibilidades recibe el nombre de clase cristalina. 

La clase más simétrica es aquella a la que pertenecen los me~ .. 

tales c.c.c. y c.c •• En las clases ~ist~linas que tienen si

metrías bajas no aparecen cristales metálicos. 

1.13 - CRISTALOGRAFIA DE RAYOS X 

No es posible observar la estructura at6mica de los cris-
' 

tales con el microscopio 6pt1co ~ aúnJel electr6nicoo La for

ma más efectiva de observar la estructura at6mica cristalina es 

mediante el estudio de los efectos de difracci6n que se produ-
' 

cen cuando un haz de rayos X pasa a trav's de un cristal. El 

fen6meno de la difracci6n de rayos X fue observad~ por primera 

vez en experiencias realizadas ~ajo la direcci6n de Max von Laue 

en 1912. Supuso Laue que si los rayos X eran realmente radia

ci6n electromagnética de longitud de onda corta, y si los cris

tales estaban formados por una ordenaci6n peri6dica de átomos 
' 

tal como suponían los cristal6grafos, entonces un cristal de-

ber(a actuar como una red de difracción tridimensional para 

los rayos x. Para verificar esta hip6teeis se· emple6 un dise~ 

ffo experimental que est~ repres@ntado Gn la Fig.l.l8. 
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se dirige el haz de rayos X a través de una placa plana 

cortada del cristal en estudio. La mayor parte del haz pasa 

a trav's del cristal sin sa~ deeviada, ptoducienao uno mancha 

negra en el centro de la placa fotogr~fica, pero parte del haz 

es difractado produciendo una ordenaci6n de manchas alrededor 

de la mancha negra central. Un diagrama de rayos X obtenido de 

esta forma se muestra en la Fig,l.l9. 

La difracci6n de rayos X está gobernada por una ley cono

cida como ley de Bragg. De acuerdo con Bragg, los planos de 

los átomos en un cristal actúan como si fuesen espejos parcial-

mente reflectores para los rayos X, y parte de un haz de rayos 

X que ineide sobre un dado plano cristalino es reflejado en for

ma tal que el ~ngulo de incidencia es igual al ángulo de refle

xi6n. El proceso físico que ocurre realmente es la difracct6n, 

pero el resultado de una difracci6n tridimensional se asemeja 

a la reflexi6n. Para que una familia de planos cristalográficos 

produzca un haz reflejado, debe satisfacerse la siguiente con

dici6n• 

n ~ = 2 d sen~ 

Esta ecuaci6n es la llamada ley de Bragg. En ella n es un en

tero, ~ es la longitud de onda de los rayos X empleados, d es 

la distancia entre los planos cristalográficos, y~ es el ángu

lo de incidencia de los rayos X sobre LOs planos cristalográfi-. •, 

cos,como se muestra en 1~ F1g.l,20. La ley de Bragg puede dedu

cirse fácilmente con ayuda de la Fig.l •. ~o. Un haz de rayos X 

de longitud de onda ~ incide sobre los planos cristalográficos 

que~ en el dibujo,son~rizontales. Los rayos en A y o est~n en 

fase uno con el otro. Son reflejados en los puntos o y B en l~s 

direcciones AD y BE. A menos que estos rayos reflejados están 

en fase en o y B, 1nte~feK1~'n uno con ot~o daatruetivamente y 

-----
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no se producirá reflexi6na La condición que debe satisfacerse 

pa~a que exista un haz ~eflejado oe~á, entonceo, que la distan-

la figura quea 

AB = d sen -o- ABC ~;~ 2d sen -8' 

La eondtei6n da reflexi6n es entoneesa 

n ~ = 2 d sen-& que es la ley de Bragg. 

se puede diseftar un experimento con rayos X para que satis

faga la ley de Bragg de dos maneras diferentesa Puede mantener

se fija la longitud de onda mientras se varía el ángulo -e- hasta 

que se satisface la condición de Bragg, o puede mantenerse cons

tante el ángulo ~y v~riarse la longitud de onda )\hasta que 

se obtenga una reflexión. Este Último método fué el empleado 

en el experimento de Laue mostrado en la Fiq.l.l8. La orienta

ción de todos los diferentes planos cristalográficos permanece 
,' 

constante con respecto al haz de rayos X incidente, y se emplea 

un haz de rayos X policromático, conteniendo un espectro de di

ferentes longitudes de onda. Para cada conjunto de planos cr1. s

talográfico habr' entonces alguna longitud en el haz incidente 

para la cual se satisfaga la condición de Bragg, y la radiación 

de esta longitud de onda producirá una mancha sobre el diagrama 

de Laue. 

El otro método para satisfacer la 1~ de Bragg se emplea 

en el as! llamado método de polvo3. Se hace incidir un haz de 

rayos X monocromático sobre una mue~ua formada por un polvo ~ 

fino del cristal en estudio. Las orientaciones de los diferen-

tes granos en el polvo están al azar, y es entonces de esperar 
' 

de que para cada conjunto de planos cristalográficos diferente 
•, 

hñbrá algunos granos en dirección correcta para reflejar el 

·haz de rayos X según al ángulo dG B~aqq característico de es-
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tos planos, Fig.l.21. Pueden detectarse los rayos X reflejados 

ya sea mediante un contador Geiqer montado de tal manera que 

pueda ~ota~ en torno del eepÓCimen o pé~itiendo que dichos ra-

yos lleguen a una-película fotográfica montada sobre un cilin

dro que rodea a la muestra. Puede medirse así el ángulo 2 ~. 

y como n puede hallarse usualmente a partir del estudio de un 

diagrama de difracci6n, puede determinarse la distancia d en

tre los planos cristalográficos ~eflectantes. 

El m~todo de polvos puede utilizarse para medir el pará

metro reticular de los cristales c~bicos. El primer paso es 

decidir cu'les son los Índices del plano responsable para cada 

reflexi6n observada. Se mide después la distancia interplanar 

para cada plano que produce una reflexi6n observada. Si conoce

mos d.~ los Índices de Miller h,k, y 1, para cada conjunto de 
a 

planos del cristal,puede ealeulrse el parámetro reticular me-

diante la ecuaci6na 

d = ~ / v h 2 + k2 + 12 

. 
La expresi6n anterior para d puede deducirse de la siguiente 

maneraa En la ~ig.l.22, que representa el caso bidimensional, 

el eje x está dividido en segmentos de longitud a/h y el eje y 

en segmentos a/k. A partir de la Fig. 1 

senO( = d/ a/h cos Ol = sen(9oo- ex. ) = d / a/k 

ya que 2 2 = 1 sen ex. • coa 0(. 

se deduce que d2 ( h2 + k2 ) = a2 

o d Ql ajv h2 + k2 
' 

La prueba para el caso tridimensional se elabora en la misma 

forma. 

Las expertencias de difracct6n de rayos X pu~den suminis

trar mucha m~s informaci6n que la correspondiente a la simple 

determinaci6n de los parámetros reticulares de los ~ristales. 
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Observando la presencia o"ausencia de reflexiones de rayos X 

ae ciertos planos cristalográficos, puede determinars9 ~1 tipo 

da red cristalina. A partir de observaciones de las intensida

des de las diversas reflexiones, puede determinarse la estructu

ra completá de un cristal, es decir~ la ubicac16n de todos los 

átomos en la c~lula unitaria. Los méto,dos para llevar a cabo 

esto form~parte de la ciencia de la cristaloqráfía de rayos 
• 1 

' 
X, y para las estructuras cristalográficas más complicadas pue-

den ser muy complejós. 

1.14- METALOGRAFIA'Y EL MICROSCOPIO METALURGICO 

A partir de la discusi6n anterior se ve que los metales 

son cristalinos, es decir, que sus átomos están ordenados se

gún diagramas crist\ográficos definidos. En un monocristal 

este mismo diagrama se extiende a través de todo el material. 

Se puede reconocer fácilmente monocristales de minerales por

que generalmente están límitados por caras planas que forman un 

polihedro cerrado. Los cristales metálicos se forman general

mente 110 ..._,.. mu'cho, m's rápidamente y en un entorno confinado_, 

es decir, un molde contiene el metal l-ÍquHl9, lo cual impide el 

desarrollo de caras cristalográficas planas. Así, los mono

cristales metálicos deben ser identifi~ados generalmente médian

te observaci6n de sus diaqramas de difracci6n de rayos X o me

diante ataque quÍmico. 

Es relativamente rara la-presencia de monocristales en la 

naturalezar en efecto, la mayor{a de los materiales se presen

tan corno po!'icristales. Un material policristalino consiste en 

un agregado de muchos granos, cada,uno de los cuales es un mo

nocri stal. Los granos estc{n l:!mi tados por lÍmites de grano.. y, 

en general, las relaciones de or1entaci6n entre los diferentes 

gr~nos son completamente aleatoriaso Podría pemsarse que los 
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materiales policristalinos fuesen muy débiles, presentando ten

denc:f.a a separarse en los_ límites de grano. Esto es cierto en 

algunos mate~iales nomotóltgoa pe~o, parttcula~e~to en los me

tales, los límites de grano son a menudo más resistentes que 

los granos individuales mismos. 

La descripci6n completa de un trazo de material policrista

lino requiere el conocimiento de la estructura cristalográfica 

de los granos y de la distribuci6n de éstos en la muestrao Oca

sionalmente, los granos en un metal son suficientemente grandes 

como para ser vistos con f!ll· ojo desnudo, pero e_!l la ma:roría de 

los casos debe emplearse el microscopio óptico y la observación 

de estructvras con granos extremadamente finos requerirá aún 

el empleo del microscopio electrónico. El estudio mdcrosc6pico 

de la estructura granular de los·metales recibe el nombre de ma

talograf!a, y se lleva a cabo empleando luz reflejadaJ el es

tudio de los granos minerales en las rocas, aunque es completa

mente análogo,es llamado petrografía, y emplea generalmente sec

ciones delgadas examinadas mediante un microscopio de luz trans

mitida. 

1.15 - PREPARACTON DE MUESTRAS METALTCAS 

Para observar la estructura grariular de un metal debe pu

lirse una superficie plana sobre la muestra, especular. Es de 

gran importancia la preparaci6n de esta superficie ya que varia

ciones en la técnica pueden distorsiona~ o exagerar partes esen

ciales de la estructura·. El pulido para las observaciones es

tructurales requtere la obtenci6n de una superficie especular 

medianta la eliminaci6~ por corte, de irregulartdades normales} 

en vez de que se produzca flujo sobre la superficieo El flujo 

di stors:tona la superficie y puede llevar a conclusiones erróneas 

ac~rca de las características de la estructura. Las primeras 
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etapas del corte de la superficie para obtener una superficie 

plana se raol1.zan qener:t.lmente mediante pulidos con abras! vos 

de granos sucesivamente m~s finos, cementados sobre papel. 

La direc~i6n de corte se cambia cada vez que se pasa a un abra

sivo más fina, para facilitar el reconocimiento de 1~ etapa en 

que las rayas más gruesas o profundas han sido reemplazadas por 

_otras menos marcadas1 características del abrasivo más fino. 

I.as microfotografías :" 1.1 a 1.3 muestran las superficies de 

un lat6n fundido, a'un aumento de SO di~metros después de pu

lido con papeles esmeriles n° o, 00 y 60~ respectivamente. 

No se pueden obtener ab~as1voe.más finoB que el 0000 mon-

tados sobre papel. Frecuentemente se encuentra que aún este 

grado no es uniforme, con el resultado de que pueden aparecer 

rayas más gruesas que las dejadas por el papel 000. La aproxi

mación final a una superficie especular debe obtenerse mediante 

otros medios, usualmente empleando un disco rotativo cubierto 

con un pa~o especial que se carga con partículas abrasivas, cu-. 
yas dimensiones se seleccionan cuidadosamente por levigación 

en agua o m'todos equivalentes. Pueden utilizarse dos ruedas 

diferentesa primero, una con un abrasivo relativamente grueso; 

después otra cargada con un ab~~ivo de partículas más finas. 

Es imposible aprender a preparar 'una muestra para un bueo 

trabajo microscópico solamente mediante la lectura de un libro. 

Los resultados del pulido son afectados obviamente por partí

culas de polvo gruesas que flotan en el aire1 que pueden depos

s:ttj'lrse sobre papeles finos o sobre los pafios de pulido o, equ1.

val~ntemente, arrastrando partículas más gruesas sobre el es

pecjmen al papel o pa~o más f~no. Algunos abrasivos pueden ser 

afectados por agentes químiCOSJ por ejemplo, el óxido de magne

sio como polvo fino usado como abrasivo para pulido finallpuede 
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combinarse con'el di6xido de carbono del aire o el agua, para 

formar partículas g~esas de carbonato de magnesio, que arruinan 

la superfia:=i·eo Es importante el tipo de pafroa CUartdo un meta-

16grafo encuentre un tipo particular de paño adecuado a su tra

bajo, ser~ conveniente que mantenga un stQck de este pa~o. Fi

nalmente, la presi6n utilizada por el operador para mantener 

el especimen sobre los papeles o paños de pulido tiene una con

siderable influencia sobre los resultados. Una presi6n demasia

do baja retarda la velocidad de pulido y produce picaduras so

bre la superficie final. Una presi6n demasj.ado intensa provoca 

el sobrecalentamiento local y severa d1storsi6n sobre una pro~ 

fundtdad apreciable. El grado correcto de presi6n varía con 

los diferentes metales y ésto puede aprenderse solamente pulien

do (y, durante un tiempo considerable, rtepuliendo) •· Puede ob-
.) 

tenerse una eliminaci6n casi completa de distorsione~ eliminan-

do por vía electrolítica la superficie plana obtenida por puli

do en un papel esmeril 000 o su equivalente. 

El pulido electrolÍ'tico de una muestra metálica se lleva 

a cabo por corrosi6n an6dica controladaJen un electrolito ade

cuado. se describen los procedimientos que implican composici6n 
c;e_ e:. o,-v-i e -v1 te 

y temperatura Óptim~del electrolito, .densidad/Y voltaje, y 

tiempo de pulido, en la literatura que distribuyen los fabrican

tes, en los trabajos de investigaci6n y en los American Society 

for Testing Matertels Standards. El pulido electrolítico pue

de ahorrar considerable tiempo y trabaj~pero su ventaja prin

cipal es la ausencia de d1storsi6n superficial. Esta técnica 

es particularmente valiosa cuando se pulen metales blandos, ta

les como el Al o el Zn puros1 o metales cuyas astructuras están 

particularmente sometid&s a alteraci6n por distorsi6n)tales co-

mo los aceros inoxidables, Este m'todo está siendo empleado 

-~--
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también comercialmente cuando la forma de una pieza hace que 

la operac16n de pulido sea difícil de realizar, por··~~'emplo, 

esquinas interiores 4e secciones rectangulares. 

Una innovaci6n reciente en el campo del pulido ha sido el 

desarrollo de pulidores vibratorios. El empleo de los pulido

res vibratorios requiere mucho menor entrenamiento que el puli

do metalográfico usualo Requieren menor tiempo del cristal6-

grafo1ya que una vez que laa muestras han sido coloeadns en el 

pulidor vibratorio, 'el ci~lo de pulido se realiza de manera au

tomáticao una tercera ventaja puede ser que las muestras pueden 

ser examinadas individualmente en cualquier momento durante el 

ciclo de pulido, sin detener la acci6n del pulido sobre las · · 

otras muestras. 

Una vez preparada la superficie pulida, por alguna de las 

técnicas descriptas, ~sta debe ser atacada químicamente antes 

de que los detalles estructurales se hagan evidentes, a menos 

de que existan secciones moderadamente grandes de la sup,lrficie 

cuya dureza sea muy diferente de las qtras. Si parte de la es

tructura es m's dura (inclusiones de 6~ido en los metales), és

tan no se van a desgastar tan rápidamente cp~ola matriz más 

blanda, y después del pulido quedarán en relieve. Si parte de 

la estructura es más blanda (grafito en hierro fundido), se des

gastará a mayor profundidad que la matriz y1 nuevamente1 será 

visible por un efecto de relieve. En·los·casos generales, la 

superficie especular no mostrará detalles estructurales antes 

de que sea atacada por una solución química que reaccione de 

al~üna manera con el metalJ otras técnicas de revelación de la 

estructura son el calentamiento en aire o vacío. El reactivo 

qu t'm1 co atacará en forma diferente las regiones de diferente · ~ 

composici6n química, o ?iferente reactividad, revelando la con

diri6n ~structural. El agente químico es llamado soluct6n de 
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ataque o reactivo de ataque. 

Durante este curso iremos presentando fotografías de las 

microest~ctu~~s de la msyo~!b de loe metales y aléáeione~ 1m

portantes, indicando en cada caso el reactivo empleado. El ttem

po o profundidad del ataque y el tipo de reactivo empleado es

tán determinados por la amplificaci6n con que deba examinarse 

la estructura y por la naturaleza del metal. Si la observación 

se hará solamente con el ~jo desnudo o ampltficaciones menores 

que 25 di,metros (e~amen macrosc6pico), se ataca generalmente 

de manera intensa para aumentar el contraste producido en las 

diferentes regtones de la muestra que se atacan con diferentes 

velocidades. CUando las amplificaciones son mayores que 25 diá

metros se denominan micrografías. Cuando la amplificaci6n es

tá en el rango de 50 a 100 diámetros se da a la muestra un ata

que moderadamente intenso para obtener el cont~ast~ adecuado. 

Las estructuras muy finas1 que deberán ser amplificadas 500 a 

1000 veces, no deben ser atacadas muy profundamente porque de 

esta manera se oscurecen detalles estructurales. En tales casos 

se emplea un ataque relativamente ligero. 

El aspecto dei .las muestras pulidas péro no atacadas (micro

grafías 1.1 a 1.4) no se reproducen ya que su superficie unifor

me no revela ningÚn detalle estructural. Atacando bastante pro

fundamente en una mezcla de amoníaco y per6xido de hidrógeno, 

se ha revelado un grupo coher.ante de áreas poligonales sombrea

das de manera diferente. Cada una de estas áreas representa un 

grano cristalino, cuyos ejes cristalográficos están a diferentes 

ángulos con respecto a sus granos vecinos y a la superficie. 

Esta solución de ataque particular ataca diferentes caras crts

tal1nas con diferente velocidad, tendiendo as! a delinear una 

cara cristalina específica. Un cristal en el cual la cara deli-



- 28 -

neada es paralela a la superficie de pulidoJtiene una planitud 

máxima y, en consecuencia máxima reflectividad para la luz, lo. 

que p~ovoeR qua tonga un aepeeto brillante. Si en un cristal 

diferente la cara delineada forma un cierto ángulo con la su

perficie de pultdo, este grano tendrá un tipo de superficie ás

pera, que no reflejará totalmente la luz. ~alee cristales pre

sentarán dist~_ntos grados de gris, según sea la intensidad del 

ataque y el ángulo que form~a la cara delineada con la superfi· 

ete de la muestra. No todas las soluciones de ataque tienen es-

te efecto de ennegrecer los crtstales de diferentes orientacio

nes. Incidentalmente, la microfotografía 1.4 muestra muchas es-

triactones, inclinadas ligeramente respecto de la horizontal. 

Estas son rayas.· que fueron cubiertas por flujo durante· el puli

do final y luego fueron reveladas. por el ataque, que removi6 •. 

mucho df! la ca9a superficial d:f.storsionada. La identtfic'aci6n 

de las l(neas como rayas se basa primordialmente sobre el hecho 

de que éstas cruzan los lÍmites de grano sin cambiar su direcc16n. 

Los microscopios metalúrgicos difieren solamente en deta-
·' 

lles de los BX:ax microscopios usados en otros tipos de trabajos 

científicos. La luz proveniente de un foco eléctrico o de un 

arco de carb6n es enfocada medtante una lente (objetivo) sobre 

la muestra, reflejada a través de la misma lente, desviada de 

su camino original por un prisma o un reflector, para pasar a 

través de una segunda lente (ocular) al ojo del observador o a 

una .placa fotográfica para su registro permanente. Suponiendo 

que las lentes son de vidxlo 6ptico bueno, pülidas a la cu~vatu

~a corr~cta y corregidas para las distorsiones en distancia y 

color, el factor principal a tener en cuenta para obtener buenas 

microfotografías es la iluminaci6n con la cantidad-adecuada de 

luz, c~ntrada correctamente respecto al sistema 6pticoo En el 
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libro de Kehl "Principles of Metallographic Laboratory Practice• 

se pueden encont~ar descripciones detalladas del mieroseopio 

metalúxgico y de la técnica metalográfiea. 

En el estudio de la estructura granular de los materiales 

transparentes, no se emplean los microscopios de luz reflejada 

(metalográf{cos) •. Se preparan secciones delgadas (en la mayo

ría de los casos el espesor es aproximadamente 0.03 mm.), con 

caras planas paralelass para ésto se emplea una sierra de dia

mante o algdn aparato simila~ seguido de un pulido. Estas 

muestras se cementan a un vidrio portaobjetos, se lo coloca en 

, la platina de un microscopio petrográfico, examinándolas con ·, 

luz transmitida polarizada. Ya que muchos materiales transpa• 

rentes son birefringentes (es decir, tienen diferente Índice de 

refracción para diferentes direcciones), los qranos individua-

les aparecen coloreados cuando los polarizadores del microsco~ 

pio se ajustan adecuadamente. Las técnicas de ataque empleadas 

para distingutr los granos met~licos no son entonces necesarias 

cuando se estudian materiales transparentes. Las microestructu

ras de aquellos minerales que~on tran·sparentes se pueden estu

diar con luz polarizada reflejada, empleando el microscopio mi

neralógicoa los granos individuales son'revelados por sus dife-

rentes colores. 

1.16 - F.L MICROSCOPIO ELECTRONICO 

Muchas de las estructuras- importantes en los metales son 

muy finas, por ejemplo, precipitados con dimensiones tan peque

~as como 50 A pueden tener una importante influencia sobre las 

proptedades de una aleaeiÓno Por lo tanto1 es imposible estudiar 

estos precipitados en la mtcroestruetura con al microscopio 

6pt1co. La longitud de onda de la luz visible está comprendida 

entre 4000 y 7000 A, correspondiendo la longttud de onda mayor 
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al ro].o y la menor al azul. Cuando las dimensi.ones de un obja-
'n 

to son comparables eon la 1991tud de onda de la radiación que 

se emplea para exand.narlo, no es posible obtener una imagen cla

ra del objeto~ En efecto, el poder de resolución de un micros

copio es inversamente proporcional a la longitud de·onda de la 

radiación usada para iluminar el objeto. Así, es mejor usar 

luz azul en lugar de luz roja en el microscopio óptico cuando 

se trata de resolver los detalles finos de una eatructu~a. Sin 

embarqo, la longitud de onda de 1~ luz azul no alcanza para re

solver detalles más finos que 0.0004 mm., independientemente de 

la ampl1f1cac:t6n empleada en el microscopio óptico. 

La longitud de onda ~asociada a un electrón está dada por 

la relación ~ = h/m 'l." donde h es la constante de Planck, m es 

la masa del electrón y ~su velocidad. Empleando un ca~ón elec

trónico, análogo a los que se usan en los tubos de televtsión, 

los electrones pueden ser acelerados hasta velocidades elevadas 

mediante el voltaje aplicado. ~a tabla indica el rango de lon

qitudes de onda que puede ser alcanzado convenientemente en la 

práctica. 

Voltaje 

150 
10;000 
50,000 

Longitud de onda, A 

l. O 
0.12 
o. os 

En el microscopio electrónico1 en vez de utilizarse un haz 

de luz pAr~ formar la tmagen del objeto en estudio, se emplea 

un h<lZ de electrones que se desplazan rápidamente. Debido a : 

qua la longitud de onda del haz electrónico puede hacerse muy 

corta, pueden alcanzarse poderes de resolución muy altos. De 

est~ mRnera pueden estudiarse con el microscopio electrónico 
• 

det~lles estructurales de dimensiones tan pequeffae como 20 A o 

mt:nos. 



- 31 -

En el-microscopio metalúrgico1 el contraste en la imagen 

resulta como coneecueno1a d@ lna diforente~ reflectividades de 

lÑS dtferentas pa~tea d~ le e~tructu~a en examen. El microsco

pio electr6nico emplea siempre un haz de electrones transmitido 

a través de la muestra,y el contraste surge porque algunas par

tes de la estructura di. spersan más electrones del haz que otras 

partes. Obvi.ament~, el objeto en estudio debe ser sufictente ... · 

mente delgado para transm1. t1 r una fracct6n aprec1.able del haz 

electr6nico 1ncidente. En microscopía electr6n1ca de transmt• 

si6n la muestra debe se~ una película muy delgada (espesor 

aproximado 100 A), y es examinada directamente. Una técnica 

alternativa más antigua, es preparar una réplica de la superfi

cie ··en1'>estci'<i1o;J.;,;m~Cifan~e-;'\in~<~délg~i'dci'-'capa·;de plástfco u otra 

pélicula delgada que se deposita sobre la superficj·•· Las mi~ 

crofotografías 1.5 y 1.6 son ejemplos de microestru~turas típi

cas reveladas por el microscopio electr6nico. 

1.17 - LTMITES DE GR~»O 

Cuando dos· granos cr1.stal1nos cuya orientac16n relattva es 

al azar se encuentran, es evidente que la estructura ~t6mica 

de los dos granos no coincide perfectamente en la interfase. 

Habrá entre loe dos granos una capa de trans1ci6n cuya estructu

ra no es la de ninguno de los dos granos. Ya que los átomos en 

esta capa de transici6n no ocupan posiciones correspondientes 

a las de ninguno de los dos granos, es de esperar que el límite 

de grano presente una energía mayor que el material en los gra

nos vecinos. Así, si se expone el límite de grano a una solu-

ct6n de ataque, se disolverá más rápidamente que el material de 

los granos vecinos y, en una microestructura atacada, aparecerá 

como una canaleta en una superf1ci4 por lo demás plana. Aunque 

la soluci6n de ataque empleada no coloree diferentemente a los 
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granos con orientaciones diferentes, los límites de grano de 

una microestructura serán revelados eomo líneas negras. 

La ~vi4ancta oxpórtmantnl d1~~ofiib1e 1n4tca que la eapa 

de transición en un límite de grano tiene un espesor de pocos 

átomos solamente. Podemos entonces pensar que el límite es una 

interfase plana caracterizada por una cierta energía por unidad 

de área, Las determinaciones experimentales de las energ~as de 

los límites de grano demuestran que, mient~as·: l·a' deiló'l:ian~ae116m 

angular entre un par de granos sea mayor que aproximada~ente 

16°, la energía del lÍmite de grano es mu~·i-aproximadamente cons

tante, independientemente de la desorientaci6n relativa de los 

granos y de la dtrecctón del límite. Además, puede demostrarse 

estadísticamente que la presencia de límites cuya desorientaci6n 

sea menor que 10° es muy rara en un material policristalino. 

Así, podemos considerar los límites de grano, en una aproximación 

muy ·buena, como presentando una energía constante por unidad 

de área. Esta será expresada usualmente en unidades de ergios/ 

cm2, o las unidades equivalentes de dina/cm. El l!mite·de gra

no, al igual que una interfase lÍquido-vapor, puede ser conside

rada como exhibiendo una tensión superficial. Esta tensión su

perficial es el factor principal que determina la forma de equi

librio de los granos en materiales policristalinos completamen-

te recocidos. 

Cuando se encuentran tres límites de grano, las tensiones 

superficiales de los tres granos deben formar un sistema de 

fuerzas en equilibrio. Ya que los tres 1 !mi. tes poseen la mis

ma energía por unidad de área,. y por lo tanto, la misma tensión 

superficial, deben encontr/se formando ángulos iguales a 120o 

entre sí, como se indica en la Fig.l.23. Si se encuentran sola-

mente dos lÍmites, resulta claro que pueden hacer s6lo a lo lar-
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go de una línea recta. Ya que la intersección de cuatro lírn:ttes 

@§ un acont.Qeimi@nto J:@lati vrunenté raro,. és avident.e qué la ma

yGra par;t~ QQ 18R ~-nt.Q.r:Qocoiones entre 168 límites en un material 

policristalino será del tipo representado en la Fig.l.23o ¿Qué 

tipo de forma de grano resultará entonces? Para resolver este 

problema, es necesario encontrar la forma dd polihedro cuyas 

caras se encuentran formando ángulos de 120° y cuyas aristas ~~ 

encuentran formando ángulos de 109°28..'' (el ángulo entre un par 

de cuatro líneas que se encuentran simétricamente en un punto), 

y que puede apilarse con otros poliedros s~tlares de manera tal 

que llenen completam~nte el espaeioo El tet~akatdecahedro se-

tisface estas condicionesJ en la Fig.l.24 se muestra un apila-

miento de tetrakaidecahed~oe, y es de esperar que los granos de 

un metal policristalino adoptarán una forma similar bajo conñi-

ciones ideales. "Condiciones ideales" significa, en este caso, 

que los límites de grano han tenido la posibilidad de migrar 

hacia posicione~ estables. La estructura granular de los meta

les puros se aproxtma al ideal representado en la Fig.l.24. 

Una de las mejores maneras para observar ésto es mediante el si-

guiente expertmentoa supongamos una gota de Ga líquido sobre 
Al de 1 

la superficie de un trozo de rgrano grueso, ~· - 1 

~" J se hace 

una raya sobre el Al con un instrumento cortante en la parte 

que está el Ga. Después de unos minutos el Ga líquido penetrará 

los . l·Ími tes de grano del Al y los granos in di vi duales pueden 

ser separados del metal. Se observará que estos granos son 

polihedros cuyas formas son similares a los representados en la 

Ftg.l.24e 

Una microsecci6n de un metal que t~nga la forma de grano 

ideal no revela tanta regularidad como podría esperarse de la 

discusión anteriorJ ésto se debe a que el plano de la sección 
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pasa a través del apilamiento de polihedros segÚn una orienta

ci6n al azar, cortando a través, de secciones grandes de algunos 

granos y secciones peque~as de otros ~ranos. La microfotografía 

1.5 muestra claramente_ que la mayoría de las intersecciones de 

todos los límites de grano comprenden justamente tres límites. 

Además de la forma ~el grano, el t~afio de grano de una 

muestra es a menudo importante. El tamafio de grano puede variar 

desde dimensiones suficientemente grandes como para ser vistas 

a ojo desnudo hasta ·tan pequefias que pueden ser difÍcilmente re

sueltas mediante el microscopio 6ptico m~s poderosoo El tamaffo 

de grano puede ser medido a partir de una microfotgraf!a tomada 

a una magnificaci6n conocida, determinando el número de granos r:- t..; 

por área. El número N de tamaflo de granó de la ASTM se define 
J' 

de tal manera que 2M-l es igual al número de granos por pulgada 

cuadrada, cuando la a~lificaci6n lineal es de lOO veces. La 

tabla 1~2 compara los números de tamaffo de grano ASTM con otras 

medidas_de tamaffo de grano que se emplean a veces. La ASTM ha 

publicado numerosas cartas para comparac16n de tamaffo de grano 

patrones, que facilitan una rápida estimaci6n de los tamaffos de 

grano mediante la observaci6n directa a través del microscopio. 
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Cf\PTTUU'> TI 

PROPT["QBO~~ _J)_R LOS __ MF.TJ.\L~S PUW'JS 

sl qu~ un elemento particular sea o no un metal depende de 

algunas de sus propiedades. Sin embargo, no existe ac,Jerdo uni

v~rs~l sobre cu~les propiedades o cuál combinaci6n de propieda

d~s d~ter~ina el carácter m~tálico. Para el qu{m1co, un elemen

to es un m~t~l st su 6xido disuelto en agua produc~ una soluc16n 

alc~l1na1 ~ara el f{sico1 un elAmAnto as un m~tAl s~ t1~ne bu~n~ 

conducti vi. dad Al~ctriea, la qu~ decrece al aumentar la temperatu

r~. F.l metalurgtst~. qui~n debe tratar fundamentalmente con las 

propiedades mecánici'\s, elP.ctrtcas y mRgnéticas de los materiales, 

cons1dP.ra generalmente un elemento como metal si ~ste sattsface 

los requeri.m1. en tos plant"eados por el fÍ stco YJ tamb1 én, s1. puede 

BAr d~formado plásticamente en cierta extens16n. En efecto,el 

objetivo principal de un metalurg1.sta es hallar cómo modificar 

y cambiar estas propiedades metál1.c~s mediante ~1 control d~ la 

compos1c16n y la estructura de los metales. Para hacerlo, re-

,quier~ obviamente de métodos para ensayar y mPdir l~s propieda

des f(s1cas dA los metal~s y d~ otros materiales. Describiremos 

en este c~p<tulo los métodos más básicos, as{ como tambiP.n algu

nas de las propiedades caracter<st1cas de los metales relativa~ 

mentA ~uros. 

'A - PROPTF.DJ\DF:S r-1ECANTCAS 

Las propiedades mecánicas de un metal determinan su respues

ta a la a~licaci6n de tens16n. Ahora bien, las tensiones apli

cadas pueden ser tensiles o tangenctales, ~pueden ser aplicadas 

a un material aisladamente o en forma combinada. La descr1.pci6n 

de la resp~Asta ae un material a un sistema de tensiones puede 

s~r un problema extremadamente complejo en la mecánica 1ngenieril. 

A fin de Astudiar las prop1edades d~ los materiales, el metalur-
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gista recur~e a ensayos en los cuales el estado de tensiones apli

cado a una muestra se hace deli~eradamente simple, tal como en 

el ensayo de t~acei6n. Desde luego, existe aquí el peligro de 

que los resultados obtenidos baj8 las condiciones idealizadas 

del laboratorio puedan no ser aplicables a una situaci6n real, 

donde el estado de tensiones no es simple. La falta de adecuada 

atención a este problema gener6 muchas fallas espectaculares en 

estructuras. A pesar de esto, los ensayos idealizados de labo

ratorio siguen siendo.el punto de partid~ en todo estudio de las 

propiedades mecánicas. · 

2.1 - EL ENSAYO DE TRACC!ON 

Durante más de 74 aRos la fractura de muestras de ensayos 

de tracción ha sido la fuente primaria de información sobre las 

propiedades mecánicas de los metales, y no es probable que este 

método de ensayo sea suplantado por algÚn otro en el futuro. Los 

ensayos de tracción son de valor práctico inmediato, pero la in

terpretación de los datos que suministra este ensayo no es tan 

directa como se supone a menudo. Si no se presta la atención de-

bida a ciertos detalles importantesJlos resultados obtenidos en 

los ensayos de tracción no.tendrán ninguna utilidad • 
... 

Maguinas y probetas de tracción. Los principales_problemas que 

deben resolverse a fin de que un ensayo de tracción sea exitoso 

son los sigu~entesa 

1) - La probeta debe ser firmemente sostenida por las mordazas 

de la máquina de ensayos, sin que pueda producirse allí desliza-

miento cuando se aplique la carga. " La mejor forma de lograr es-
/ to es preparando probetas cuyos extremos esten roscados de·· tal 

' ' 
manera que puedan ajustarse directamente en:.las mordazas, median-

te dichas roscas. Casi toaoe loe ct~oa tipos da f1jac16n en las 

moraaz~s permitirán que ocu~ra algo de deslizamiento, lo cual 
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invalida las mediciones de deformaci6n hechas con la máquina. 

Es tambi 1én deseable que, durante el ensayo1 lJa deformac:t 6n esté -
confinada a una po~o!6n conocida de la probeta, en p~rtieula~, 

que no se produzca en las mordazas. Esto se logra maquinando so

bre la probeta una cierta longitud de ensayo tal que el área de 

la secci6n transversal de dich~ longitud sea sustancialmente me

nor que la correspondiente a la porci6n de la probeta fijada a 

las mo~dazas. se reproduco an la F1g.2,l las especificaciones 

para un tipo común de probeta de tracci6n. Al dise5ar y preparar 

las probetas de ensayo es importante evitar vértices agudos o · 

rayas profunda~ sobre todo cerca de la longitud de ensayo, pues

to que de lo contrario se tendrá en esos sitios concentraciones 

de tenst6n que pueden originar falla prematura de la muestra .. 
-
2) - Debe determinarse el estado de tensi6n en la probeta. Ge-

neralmente esto se hace midiendo la carga sobre la probeta y su

poniendo que esta carga origina una tensi6n tensil uniforme en 

la probeta, siendo la magnitud de dicha tensión la carga dividj~ . 
da por el área de la secc16n transversal en la longitud de ensa-

yo. Esta suposici6n es bastante buena si se ha diseñado adecua

damente la probeta, si el material es homogéneo, y si se ha ali

neado con precisi6n la probeta con el eje tensil de la máquina. 

Existen esencialmente dos métodos para generar una ténsi6n en la 

probetaa En algunas máquinas, las vigas a las cuales las morda

zas están fijas. son desplazadas una respecto de la otra a velo

cidad constante, mediante la rotaei6n uniforme de un par de tor

nillos laterales. La tracci6n que la probeta ejerce sobre una 

de las vigas (cabezal) se mide mediante un dispositivo eléctrico 

llamado célula de carga. El otro método consiste en aplicar 

una carga conocida a uno de los cabezales mediante una palanca 

~.peeoa:~ u~ ariete hidráulico. Bn ambos casos puede medirse 
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con bastante precisi6n la carga aplicada sin mucha dificultad. 

El que la tensi6n aplicada sea tan precisa como la carga es otra 

eueati6n que debe ser valorada en cada caso. 

3) - La parte más difícil del ensayo de tracci6n es la determina

ci6n de la deformaci6n de la probeta. Si ésta se deforma de ma-

. nera homogénea en la longitud de ensayo, no desliza en las morda

zas y no se deforma fuera de la longitud de ensayo, se puede de-
' 

terminar la deformact6n midiendo la elonqaci6n total (medida por 

el desplazamiento de "los cabezales) di,v.tdida por la longit\H.i de 

ensayo inicial. En la mayoría de las máquinas de tracci6n las 

condiciones se~aladas no son a menudo logradas, debido tanto a 

la elasticidad en las mordazas y en el conjunto de cabezales, 

así.como también al paso muerto,de los tornillos, por lo que es 

dif!ctl lograr determinaciones precisas de la deformaci6n por 

los métodos anteriores, salvo cuando la deformac16n es muy gran

de. Pueden determinarse deformaciones con precisi6n cuando gal

gas de deformaci6n son ~ementadas directamente sobre la probeta. 

La galga de deformaci6n es esencialmente una pieza de alambre 

cuyo cambio en resistencia eléctri~a· . .J)ara una dada elongaci6n 

se conoce con precis16n. Se determfna la magnitud de la deforma

ci6n en la muestra determinando el aúmento en resistencia del 

alambre durante el ensayo de tracci6n~ Algunas máquinas de en

sayo están preparadas para registrar automáticamente la elonga-
c 0'\'Y\__9_, 

ci6nJ determinada a partir de una galga de deformac16n~ asíftam~ 

bién la carga obtenida a partir de la célula de cargaa así, es

tas máquinas registran automáticamente la curva carga-elongación 

a medida que se realiza el ensayo. 

Resultados dei ensayo. En la Fig. 2.2 se muestra una curva car

ga-elongac16n típica para un metal puro. La porci6n rectilínea 

inicial de la curva, que va·del origén al punto A, se debe a la 
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elongaci6n 9lástica de la probeta. Si en algún punto de esa re-

9i6n se relaja la earga, la probeta volverá el~sticamente a ad

quirir su longitud 1nicialo Sin embargo, ésto no sucederá una 

vez sobrepasado.el punto A. Aumentando la carga sobre la probe

ta se produce una ulterioK deformac16n en la longitud de ensayoJ 

que es uniforme, pero cuando se alcanza el punto B se genera una 

condici6n de inestabilidad plástica. La probeta comienza a pre

sentar el fen6meno de la constricci6n, durante el cual el flujo 

plástico tendrá lugar únicamente en una peque5a reg16n de 1~ lon

gitud de ensayo total (Fig.2o3)o A consecuencia de esta inesta

bilidad plástica disminuya rápidamente el área de la secei6n trans-! 

versal cuando aumenta la deformaci6n. Como esta disminución de 

área es muy rápida cuando comienza la constr1cci6n, la carga so

bre la probeta disminuya aún cuando la tens16n en la regi6n de 

la constricci6n continúe aumentando, la curva carga-elong~cJón 

se flexiona y continúa hacia abajoJhasta que la probeta se rompe. 

Definiremos la deformaci6n como el incremento en longitud 

por longitud unitaria del material, ~1/1 mientras que.la ten

si6n se define como la carga por la unidad de áreao Debido a que 

la longitud 1 y el área_ de la secci6n transversal de la probeta 

cambian continuamente mientras tiene luga.r el ensayo, no siem-

pre es fácil calcular la tens16n verdadera y la deformact6n ver

dadera en la muestrao Para algunos tipos de trabajo, se supera 

este problema utilizando la tensi6n ingenieril, que es la carga 

dividida por el área original de la secci6n transversal, y la 

deformaci6n ingenier~l, '· -'~1/10 , siendo 1
0 

la longitud de ensayo 

original de la probetaa Es obvio que estas cantidades aingenie

riles" tienen muy poca relac16n·con el estado verdadero de tensión 

y deformación en la probeta en las porciones finales del ensayo. 

En efecto, cuando comienza la constricción, es casi imposible 
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calcular las tensiones y deformaciones verdaderas, sin embargo, 

en tanto que la··deformación sea uniforme, la deformación verda

dera E está dada po{a 
-- - e _ J d t - ÍVl L 

~ - 1
0 

T - -:fo 
y la tensión verdadera estará dada por" la carga di vicUda por el 

.área de la sección transversal instantánea. En la regi6n elás

tica~ las cantidades ingenieriles ·Y verdaderas pueden ser tomadas 

como iguales para todos los propósitos prácticos. 

A partir de la 'curva carga-elongación o tensión-deformación 

de un material pueden calcularse varios parámetros importantes. 

Algunos de éstos, tales como el módulo elástico, son verdaderas 

propiedades físicas del material, mientras que otros, como vere

mos enseguida, son parámetros definidos arbitrariamente, útiles 
1 

en el trabajo de diseffo. 

MÓdulo de Voung. Está definido por la relación entre la tensión 

tensil y la deformación tensil, durante la deformación elástica; 

es decir, es la pendiente de la parte lineal de la curva tensión-. 
deformación. En la práctica de la ingeniería. el módulo de Young 

de un·rnaterial es de interés fundamental como medida de la magni

tud de la deflexión que puede producirse en una estructura bajo 

una dada carga, cuanto menor sea el módulo de Young, mayor será 

la deflexión elástica. 

Tensión de fluencia. Bajo ciertas condiciones bien definidas de 

ensayo, algunos materiales muestran un punto de fluencia nítido 

en sus curvas tensión-deformación, corno se ilustra en la Fig.2.4J 

pero en la·rnayor{a de los casos se observa una t~anaiei6n qradual 

del comportamiento el&stteo al plástico. Resulta claro que la 

tensión de fluencia resulta en tales casos un punto definido ar

bitrariamente. El -mátodo máa usado para esto ee el siquientea 

Como se indica en la Fig. 2o5, se traza una línea·paralela a la 
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región elástica de la curva de consol:tdaci6n, pero desplazada ·. 

hacia la derecha en una magnitud equivalente a una deformación 

de 0.2%. La tensión a la cual esta l!nea tnto~Gocta 3 la ou~a 

ae consolidación es la tensión de fluencia o la tensi6n de prue

ba a 0.2%. 

Algunas veces se emplean otras dos cantidades ~omo medida 

del punto de fluencia. El límite de proporcionalidad se define 

como la tensión a la cual la curva de consolidaci6n muestra una 

desvtaci6n mensurable de la linealidad, mientras que el l{mite 

elástico es la tensión máxima a la que puede someterse un metal 

singenerar deformact6n ~lástica permanente. La dificultad que 

presenta el empleo de estas cantidades es que ellas dependen to

talmente de la sensibilidad del equipo de ensayo empleado, por 

lo cual no debe esperarse que sean reproducibles en observaciones 

hechas por diferentes investigadores. Además, el límite elásti

co puede ser determinado solamente mediante cargas y descargas 

repetidas de la probeta, lo cual resulta un procedimiento tedio

so. El punto de· flueneia definido anteriormente' es una propia-. 

dad mucho más Útil, por lo cual se recomienda su empleo en lugar 

de límite elástico y límite de proporcionalidad. 

Resistencia a la fractura. Está definido por la carga que actúa 

sobre la probeta en el momento de la fractura dividida por el 

área de la sección .transversal en ese instante. Se trataJ enton

ce~de la tensión real que el material soporta en el momento de 

la fractuca y es, por lo tanto, una cantidad f~sica representati

va del material. 

Elongación tensil. Se toma frecuentemente esta elongación como 

una indicación de la ductilidad del material durante el ensayo 

de tensi6n. No se la determina a partir de la curva carga-elon-

gación. sino~más bien)mediante examen de la muestra después de 
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la fractura. Para determinar su valor,, se hacen en la probet~ 

antes del ensayoJdos mareas de referencia a una cierta longttud 

4Qtorm1nada; deupuéa del ensayo se mide el aumento en esa distan

cia colocando las dos mitades de la muestra rota juntas. La elon

gaci6n porciento ea 100 veces el cociente del aumento en longitud 

por la distancia inicial entre las marcas. La elongación no es 

necesariamente uniforme dentro del volumen de metal comprendido 

entre las marcas de referencia, debido a las restricciones a la 

contracción transversal, que hacen que esta elongación porciento 

qué hemos definido sea una función de la longitud inicial de la 

probeta. Además, en la región donde se produce la constricción. 

la elongaci6n localizada es muy alta, y contribuye fuertemente 

a la elongac16n porcentual. Debido a este factor, y también a 

otros que veremos más adelante, es muy posible fabricaK aceros 

laminados en frío con una elongaci6n tensil de solamente 1%, re

ferida a una probeta de dos pulgadas iniciales, y obtener defor

maciones localizadas del 20% sin fractura. 

Reducción de área. Se define este parámetro como el cociente 

de la disminución en el área de la sección transversal sobre el 

plano de la fractura y el área original de dicho plano, expresa

do habitualmente como porcentaje. De manera similar a la elon

gación porcentual, esta magnitud, que está relacionada a la duc

tilidad, no diferencia entre la reducci6n de área localizada aso

ciada con la constricci6n y la reducción general en área a través 

de la longitud de ensayo, pro~cada por la elongaci6n uniforme. 

Sin embargo, no depende de la longitud inicial de la probetaJpor 

lo cual es empleada de preferencia en lugar de la elongación por

centual. 

Cooftciento de consolidaci6n. La pendiente de la curva de conso

lidación más.allá de la tensión de fluencia (Ver Fig.2.4 y 2.5) 



muestra: la veloci_dad de lncremento de la ten si 6n con el in cremen-

to en la deformaci6n plástica. Cuanto mayor sea la pendiente de 

esta parte de la curva, mayor ser~ el efecto endurecedor de la 
!;1U.O. 

deformación plástica. Mientras 1 esta regi6n de la curva tensión-

deformación no es rectilínea, pasa a ser una recta cuando se la 

;representa en un gráfico doble logarítmico, lo cual demuestra que 

se puede emplear la relaci6na 

(J 7- ~ en 
donde n, denominado exponente de consolidación, define la pendien

te de la primera parte de la curva tensi6n-deformaci6n correspon

diente a la deformación plástica. Esta~ es una cantidad adimen-

si onal de gran ut1.lidad, y puede demostrarse que es numéricamen-

te igual a la deformación correspondiente a la carga máxima, es 

dec:tr, a la elongación en el punto B de la Fig.2.2. Los metales 

que presentan un bajo coeficiente de consolidación tienen una 

elongación uniforme pequeffa y comienzan a presentar la constric

ción rápidamente durante el ensayo de tracción, mientras que los 

metales con un coeficiente de consolidación muy elevado exhibirán 

una gran elongación uniforme, sin constricción. 

Usos y limi.tac'lones del ensayo de tracción. El ensayo de tracc:t6n 

es la principal fuente de información sobre las propiedades mecá

nicas de los materi.ales, que brinda la inform~ción más directamen

te utilizable por el diseffador. Sin embargo, al emplear e inter

pretar los ensayos de tracción deben tenerse en cuenta ciertas 

complicaciones y 11:mttaciones. Primero, los resultados del ensa

yo1para casi todos los materiales/son sensibles a las condiciones 

del ensayoo Ya hemos dtscutido la importancia del diseffo de la 

probeta. El que la máquina sea "dura" o "blanda" es decir, que 

aplique la carga a una velocidad constant~ tendrá influencia so-

bre la forma de la curva carga-elongaci6n. Es también de consi-
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derable importancia la velocidad a la cual se deforma la probeta, 

ya que las propiedades da alqunos matQKtalgG m ~ltag volocidaQoG 

de deformaci6n son muy diferentes de aquéllas que se observan a 

bajas velocidades de deformac16no En el caso especial de los ma

teriales de ductilidad li~1tada 9 la praG1~16n con la eu&l la pro

beta sea alineada con el eje tenail ds la m'quina de ensayos re

sulta muy imp_ortante, , ya que una alineaci.6n incorrecta puede pro

vocar una ruptura prematurao Ensayos repetidos bajo tales condt

ciones originan una dispersi6n de resultados, a partir de la cual 

se puede obtener informac16n Útil solamente con métodos estadís

ticos. Desde luego, si se hace solamente un ensayo~ no podrá 

apreciarse lo insuficiente de la informac16n que suministra. El 

hecho de que el ensayo de.tracci6n sea destructivo, o sea, que 

deba prepararse una mueat~a nu@va paKa gada uno; d0 lo~ ensayos, 

hace que muchos experimentadores dejen de realizar un número su

ficiente de ensayos repetidos a fin de obtener una idea adecuada 

de la confiabili~ad de sus resultados. 

2. 2 - Er--1SAYOS DE TMPAC'ro 6 "CREEP" Y FATIGA. 

cuando se ensayan las propiedades mecánicas de un material 

. bajo condiciones de aplicaci6n muy rápida de cargas, tendremos 

un ensayo de impactoG Similarmente, cuando las velocidades de 

deformaci6n son muy lentas, uno está tratando con un ensayo de 

"creep". Los ensayos de fatiga impltcan la aplicac16n repetida 

de·una carga, generalmente en la vecindad ds la tens16~ de fluen

cia, hasta que se produce la fractura de la muestrao Todos estos 

difere•1tes tipos de ensayo reproducen condiciones encontradas en 

la ut~¡izaci6n práctica de los materiales en las condiciones de 

servicio, y su empleo suele tener el sentido empírico de obtener 

mejor~s materiales para satis~acar etertos requerimientos espec{-
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ficos. En particular1 los ensayos de impacto son muy difÍciles 

de interpretar. 

Loe ensayoG ao imp~éto ~8 ~eol~~an aplteando una carga brus

ca, o impulso, a la pieza de ensayo. Este impulso proviene de 

la caída de un peso o, má~ comúnmente, de un péndulo. Se m:f. de 

generalmente la energía absorbida cuando el impulso es suficien-

temente grande como para producir la rotura de la muestra. Cuan

to más tenaz sea el mater~.al, mayor será esta absorctón de ener

gía. Un material frágil, tal como el vidrio o acero templado, 

no absorberá virtualmente energía durante su fractura. 

ae supone que los ensayos de impacto .usualmente empleados~ 

de Izod o de Charpy sobre probetas con muescas, permiten deter.mi-

nar la tenac:f.dad de los metales bajo condiciones de impacto. En 

realidad, el ensayo indica la capacidad de los metales para ab~ 

sorber energía por deformación local bajo condiciones de tensión 
de U/VI e""say~ 

biaxial en una muesca¡ se trata as!, en realidad, (sobre--un mate-

rtal con muesca y no de un ensayo de impacto. Por ejemplo, la 

energía requeri.da para romper una barra sin muescas bajo condicio

nes de tensión, bajo carga de impacto. (en el ensayo de tensión 

por impacto~ permite hacer una buena correlación entre el área 

bajo la curva tensión verdadera-deformación verdadera en un en

sayo de tensión estática. En ambos casosJ el material resistente 

pero frágil y el material débil pero plástico muestran ambos me-

·nor energía absorbida en la fractura que un material moderadamen

te resistente y moderadamente plástico. En ausencia de una mues

_ca, esta absorción de energía está considerada como una buena va

loración de la tenacidad. 

En el ensayo de "creep", el material fluye durante un perío-

do bajo una carga demastado peque5a como para producir una defor
n 

mac16n plástica mesurable en el instante de la aplicaci6n. El 
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tipo más simple de ensayo se hace colgando un peso sobre ·la pro-

beta y observando su elongaci6n con el tiempo, empleando un mi-

.~~esoopio ae me~tol6ñ u a~~d 4e~ector sensible de detormaci6n, 

En los aparatos más refinados,\ pueden emplearse un sistema de · 

palancas y levas para aplicar la ca~9a ae tal mane~a que la ton· 

si6n sobre la probeta sea constante, ya que la carga disminuye 

a medida que el área de la secci6n transversal
1
del especimen dis

minuye durante su elongac16n, La velocidad de deformac16n en el 

ensayo de creep es sensible a la temperatura de ensayo respecto 

a la temperatura de fusi6na Por debajo de una temperatura de 

aprox:l.madamente 0,4 Tm ( • Kelvin), no se aprecia fluencia, pero 

ésta aumenta rápidamente al aumentar la temperatura. Es necesa-

rioJpor lo tanto1 que el aparato para realizar los ensayos de creep 
~'1'\ 

esté provisto de un horno el cual pueda med1roe y cont~olaroe 

con precisi6n la temperatura. 

El ensayo de creep es a menudo de gran importancia prácti

ca,particularmente cuando se refiere a materiale,que se emplean 

a temperaturas elevadas, como es el caso de turbinas de gas o de 

vapor, ya que muchas estructuras hechas con metales no serían 

utilizables si la deformaci6n es mayor que 0.01 a 0.1%. En otros 

casos se requiere resistencia mecánica & temperaturas elevadas 

durante intervalos ~y pequeffos, del orden de unos pocos segundos 

o minutos, como es el caso de las unidades de propulsi6n de los 

cohet~s. La propiedad requerida es entonces no resistencia a 

la deformac16n por creep, sino resistencia a la temperatura duran

te lapsos breves. En ambos casos, los factores metalúrgiaos son 

de importancia fundamental, 

El ensayo de fatiga determina la capacidad de un material para 

soportar aplicaciones repetidas de una tensi6n, que en sí misma 

es da~usia~o pequeffa como para producir deformaci6n pl,stica apre-
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ciable. En la ptáctica es común encontrar situaciones que impli

quen fatiga, un ejemplo común es una viqa rotatoria cargada trana-

versalmanta al eje Q~ ~otaci6n, por ejemplo, un eje. El metal 

en la superficie está sometido alternativamente a tensiones ten

stleG y compresivas durante cada ciclo de rotaci6~S1 las doforma

ciones son completamente el~st~eas, no sucederá nada. Sin embar

go, s~ las tensiones son suficientemente altas para qu~ ?lguna 

pequeña región del metal sea deformada, aunque esa deformación 

sea inicialmente muy pequeña, comenzará allÍ un daño que puede 

resultar permanente. Las altas tensiones pueden ser or1.gtnadas 

- por sobrecarga, por vibración excesiva, o aún por ruidos inten

sos (fatiga sónica que se presenta en los aviones a retropropul

siónl, o por concentraciones locales de tensión, tales como mues-

cas, muescas de chabetas, etc., cuando se hubo supuesto que las 

tensiones estaban dentro de un rango de seguridad. En cada caso, 

la acumulación de daño permanente en una región localizada resul-

ta eventualmente en una fi.sura, y una vez que esto sucede, la con
d~ 

centractón tensiones en su extremo es aumentada enormemente. 

Esto origtna la propagación de una fisura a través de la barra 

y, finalmente, la aparición de una falla tipo muesca que no demues

tra evidencia de ductilidad. En un entorno corrosivo la sucepti

btltdad de un metal a fractura por fatiga puede aumentar marcada

mente¡ y este fenómeno es conocido como corrosión bajo fatiga. 

En una máquina para ensayos de fatiga del tipo de haz ro

tatorio, se carga un eje del material a ensayar transversalmente 

al eje de rotación, en un extrem~y se cuenta el número de revo-

lucionP-s antes de que se produzca la fractura, Fig.2.6. 

En otro tipo de ensayos se aplican tenstones y compresiones 
alt~rnodaR a la probeta, y se mide nuev~mente el número de ciclos 

de t~ns1ones soportadas ant~s de que se observe la fractura. 
Los resultados de un ensayo de fatiga se representan gráficamente 
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en un diagrama s-N, o en un ciclo de tensión, representándose 

el número de ciclos necesarios para llegar a la fractura en fun

ct6n (h~ 14fl t:.f!i"J íH.6~ lilpltcftda ee>bre la probeta, Fig .2. 7. St la 

curva S-N se hace horizontal, se habrá alcanzado un nivel de 

tensión alternante que puede ser soportada indefinidamente por 

e,l material: este valor de la tensicSn se denomi.na límite de re ... 

sist~ncia a la fatiga. 

2. 3 - F.NSAYOS DR DUREZA. •. 

Qutz~s la mejor· definición de la dureza de un material pue

de ser la de aquella propiedad que se mide con un durómetro. En 

realidad, la dureza no es una propiedad física verdadera puesto 

que depende de una combinact6n de diferentes propiedades f(sicas. 

Existen varios métodos diferentes para medir la duz:eza. y cada 

método m1dA una comb1nactón d1ferente de las propiedades reales 

del material. En consecuenci.a, la determtnaci6n de la dureza 

por un método no es necesariamente comparable con la determtnada 

por algÚn otro método. Los tres tipos princ:1.palea de ensayos ele 

dureza sona el ensayo de rayado, de rebote y el de'penetración. 

En el ensayo de rayado se determina la resistencia de la superfi

cie del material al rayado, por comparación con un conjunto de 
1 

materiales patrones, que van desde el talco, el más blando, has

ta el diamante1 que .es el más duroa este ensayo se usa fundamental

mente con minerales y refractarios. El ensayo de rebote (escleros-

copio), implica la medición de la altura de rebote de una bola 

de acP.ro endurecida 1 arrojada desde una cierta altura sobre la 

piez.::~ de ensayoJ cuanto más duro sea el mater1.al mayor será la 

altu~a a la que llegue la bola. En este c~so se está'mid1endo 

real·v-:·nte la cantidad de energía absorbida en el material duran

te .. :.. impacto. Este tipo de ensayo no se emplea mucho en la 
pr~ct1ca moderna. 

~asi todos los ensayos de dureza de los metales se rAali~~" 
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hoy dÍa mediante ensayos de penetraci6n. A pesar de que hay una 

var:tedad de este ti.po de ensayos, todos ellos se caracterizan po~

que se mide la maqnitu4 4e la p~netr~ct6n do un indentádor patrón 

en el metal, bajo una carga conocida. Los ensayos de penetraci6n 

más utilizados son el de Brinell y el de Rockwell. En el ensayo 

de Brinell, se presiona, bajo una carga conocida1 una bola de ace:.. 

ro endurecido sobre la probeta metálica, y se mide el diámetro 

da la imp~ee16n así p~oductda, el cual puedo convarti~se 0n un 

número emp!rico,llamado el n~mero de dureza Brinell (BHN), median

te el empleo de una fórmula o de tablas. El ensayo de Rockwell 

es sim1.lar1 excepto ,. que se emplean bolas de acero de diferentes 

diámetros o un cono de d1amante (Brale). En el ensayo de Rockwell 

no se mide el diámetro de la impresi6n hech'a por el indentador, 

sino que la profundidad de la 1ndentaci6n es indicada automática

mente en un dial. En ambos tipos de ensayos de indentaci6n los 
no 

resultados son afectados~lamente por la resistencia original 

del metal a la deformaci6n1 sino también por la velocidad con que 

esta resistencia cambia en la vecindad del indentador durante el 
1 

ensayo. Los resultados son también afect'ados por las propiedades 

elásticas del metal, ya que el diámetro o la profundidad de la 

indentaci6n son medidos después de haber sido retirada la carga1 

lo cual está acompa~ado por una recuperaci6n elástica o un lige

ro cambio d1mensional en el sentido contrario. Tambi~n deben te-
1 

nerse en cuenta los volumenes relativos de metal desplazados por 

diferentes profundidades de indentact6n mediante una esfera o un 

cono. En genera~ la dureza Brinell no puede ser convertida a 

Rockwell~ como tampoco S~ pueden convertir las lecturas en una 

escala Rockwell a otra escala Rockwell. Sin embargo, para un ma

t~rial en particular pueden establecerse empÍricamente tablas de 

conversión bastante confiables, 'tales tablas no deben ser usadas 
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para convertir lecturas de dureza tomadas sobre otros materiales. 

Las mediciones de dureza son extremadamente útiles como 

una tnat~agien ap5'9Himaaa v ,;~pló& aa 1a.~ prepieáaáea mecdnieas 

dA un metal. Por ejemplo, el número de dureza Brinell puede ser 

multiplicado por 500 para tener un valor aproximado de la tensi6n 
' 

de fluencia, en libras por pulgada cuadrada, de la mayoría de los 

aceros al carbono. El ensayo de Rockwell tiene la veptaja que 

las rned!.ciones son fác1l$B y .r:ápidaa, y ae que el tam.Pio de la 

indentactón es poqueffo, lo cual no da5a apreciablemente la super

ftcie ni afecta la utilidad de la parte después del ensayo~ La 

mayor parte de los datos de dureza en este curso y en la litera-
s-e ~"_ereSdi\1J 

tura metalúrgicayen-vaíores Brinell o en números Rockwell (R con 

otra letra que indica la carga e indentador utilizado, por ejem-

plo, B = lOO kg de carga y una bola de 1/16 de pulgada; e = 150 Kg 

do carga y un indentador Brale). 

Hay una cantidad de variantes en el ensayo de Rockwell que 

son de utilidad en aplicaciones especiales. Por ejemplo, el du-
. 

r6metro Rockwell para superfi.cies está diseñado para ensayar lá-

minas o secciones relativamente delgadas, controlando la profun

d1.dad de la penetración. Var1.os ensayos de i.ndentaci6n para de

terminar microdureza utilizan un indentador de dtamante y cargas 

muy ~equeñas; la indentación es tan pequeña en este caso que de

be· ser medida bajo el microscopio metalúrgico. Mediante este ti

po de ensayo se puede determinar la dureza de los granos indf.vi

duales en un metal o de partículas dentro de los granos. Sin em

bargo, los resultados de los ensayos de microdureza dependen de 

las cargas empl·eadas en cada c:aso; ensayos realizados con cargas 

de un gramo o de 50 gramos darán resultados que no concordar~ 

en un santtdo cuantitativo. 

2.4 - TEORTA DE LAS PROPIEDADES MECANTCAS. 
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La comprensi6n de las propiedades mecánicas de los materia

les es una de las tareas más difíciles a la que se enfrenta el 

.ffs~co de As~e~e s~tlde, ~ et ~*O~~~~a Sfi ~~tb a3~~~ei6n no ha 

sido tan grande como en el caso de las propiedades eléctricas, 

térm1.cas o magnéticas. Es conveniente clasificar las prop1edades 

mecánicas, desde el punto de vista de su discusi6n, en elásticas 

o plásticas, y en propiedades sensibles o insensibles a la estruc

tura. Las propiedades elásticas son las constantes elásticas a

prop~.adas, mientras qUe las propiedades plásticas tncluyen las 

propiedades de fluencla y las características de creep, fatiga 

y fractura (ya que la fractura, excepto en el caso de materiales 

idealmente frágiles, implica siempre algo de flujo plástico). 
/ 

Las propiedades sensibles a la estructura son aquellas que depen-

den de manera considerable de la extensi6n y distribuc~6n de im

perfecciones en escala at6mica en el materi.al, por lo cual pueden 

variar de muestra a muestra, aún tratándose de un mi.smo material. 

Por ejemplo,- la tens1.6n de fluencia de un metal puro depende de 

la historia térmica y mecánica de la muestra en particular ensa

yada, y puede variar e~ lOO% o más de probeta a prob~ta. Las 

propiedades tnsensibles a la estructura, tales como las constan

tes elásti.cas y 6pticas de un metal, tendrán los mismos valores 

de una muestra a la otra. 

Propiedades P-lásticas. Las constantes elásticas de un cristal 

son> esencialmente, una medi.da de la fuerza requerida para despla

zar los átomos de un cristal, unos respecto de los otros, por lo 

que están directamente relacionadas con las fuerzas de uni6n in

~erñtÓmtcas. La F1g.2o8,muestra cÓmo,varía la energía por átomo 

en funct6n de la dtstancta tnterat6mica. La distancia tnterat6-

m1ca da equtli.bri.o es la que corresponde al mínimo de la curva, 

la que corresponde al punto a. La aplica~i6n de una tensi6n ten-



~ 52 

sil a un crista~ a lo largo de una dirección x1 ortgina un aum~n

to en la distancia interatómtca, por lo cual aumentará la energ{a 

del crtetal. sa puede demostrar que el módulo elástico para la 

deformación en la dirección x es directamente proporcional a la 

curvatura de la curva E-x en su mínimo, es decir, a(d
2

~xl)x~a · 
'Debido a que las ~~onstantes el,sticas est~n íntimamente re

lacionadas a las fuerzas interatómicas, muy poco puede hacerse 

pa~a alte~ar ~u§ vnlo~@§ en un mmt@~ial d~d6. PU@dan ae~ li9eraa 

mente alteradas mediante la introducción de elementos aleantes, 

pero son relativamente insensibles a la deformación en frío, a 

la irradiación con partículas ionizantes u otros tratamientos que 

pueden aplicarse a un material. 

~--Los materiales amorfos son elásticamente isotrópicosa los 

valores del módulo de Young y del módulo de corte son constantes, 

independientemente de la dirección a lo largo de la cual se ten-. 

sione el material. Sin embargo, aún los cristales cúbicos son 

elásticamente anisotrópicos. Por ejemplo, el módulo de Young en 

el CU varía desde.l9,400 gm/mm2• en la dirección Llll\ , hasta 

6,800 Km/mm~ en la dirección tlOO]. Mientras que un material iso

trópico tiene dos constantes elásticas independientes, un cristal 

cúbico tiene tres constantes elásticas independientes, y un cál

culo del módulo de Young en una dirección cristalográfica arbitra-

ria requiP-re el empleo de las tres constantes. Un material poli

cristalino, cuando sus granos están orientados al azar, se compor

;ta como si fuese un material isotrópico, con constantes elásticas 

cuyos valores son los promed~os de los valores cor•eapondientes 

a los grRnos individuales. 
Propiedad~s elásticas. Las propied~des plásticas de un material 

son dependientes de la estructura, es decir, de las imperfeccio--

nas presentes en una muest%a particular del material,- como así 
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también de las características del cristal perfecto. Discutire-

, moa las propiedades plásticas en el capítulo 4°, 

B - LOS MET~.LES. 

En la tabla 2.1 se presentan datos referentes a las propie

dades fÍsicas de algunos de los metales más :tmportantes, Se 'ium 

considerado principalmente propiedades in~ensibles a la estructu

ra; evidentemente, es i.mposi.ble tabular valores de las propieda

des sensibles a la estructura,.ya que éstas varían considerable

mant~e muestra a muestra. CUando se clasifican los metales es 

conveniente emplear como referencia la tabla pert6dica de los ele

mentos, que es lo que haremos en la discusi6n siguiente • 

. 2.5 - LOS M~TALF.S DEL GRUPO !A O METALES ALCALINOS. 

Este grupo incluye L1, Na, K, Rb y Cs. Están caracteriza

dos por una alta reactividad química, bajos puntos de fusi6n y 

bajas densidades. Todos ellos cristalizan en la estructura c.c 1 

y son metales 11 abiertos 11 en el sentido de que, si se considerasen 

sus átomos como esferas rígidas, estas esferas no estarían en 

contacto en la estructura cri.sta11.na. Consecuentemente, la com-

prestbtltdad de estos metales es elevada. Como son blandos y sus 

tensiones de fluenc1a son bajas, no son utilizados con prop6sitos 

estructurales. En el astado l{quido, los metales alcalinos son 

·med1.os de transferencia térmica de gran utilidad. 

2.6 - LOS l\!F.:TALES DBL GRUPO TB O NETJ\LES NOBLES. 

El cu, Ag y Au, al {gual que los metales alcalinos, tienen 

valencia 1 
1 

y, dl=ll mismo modo que aquellos~ son buenos conductoros 

del calor y la electricidad. Sin embargo, los metales nobles. 

cristali.zan en el sistema c.c.c. y sus puntos de fusi6n son rela

ti.vamente altos. Exhiben buena resistencia mecánica y ducti.li.dad; 

esta última es de pa~ticular importancia porque g~anaes cantiQa

des do Cu son ut1ltzadas para fo&~ar alambres de empleo en la 

transm~st6n de energía el~ctrica. El Au tienA una nrnniAd~d 
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Única en los metales, · su óxtdo es inestable; su superficje 

permanece brillante por tiempo indefinido. La Ag, cuya conduct:t-

vidad ~l~gtrtca ~e la m's alta de todos los metales comunas, en

cuentra empleo en contactos eléctricos donde su resistencia a la 

corrosión juega también un papal importante. 

Aunque la mayor parte de los metales encuentra su uso prin

cipal bajo forma de aleaciones, ésto no es el caso para el cu. 

Este metal se usa fundamentalmente como conductor eléctrico y 

en radiadores; ambas áplicaciones requieren alta conductividad, 

en el primer caso eléctrica y en el segundo ~érmica, lo cual re-

quiere a su vez alta pureza. Algunos de los problemas metalúrgi-
' 

cos encontrados en la producct6n de· Cu puro están ilustrados en 

las microfotograf,Ías 2.1 a 2.6. La refinación electrolítica re

duce el contan:f.do de :f.mpurezae matáltcas hasta ni veles tolerable-

mente bajos, dejando el ox{geno, quf! se :f.ntroduce de manera ine

vitable durante la fusión del cátodo de Cu, como principal im

pureza. Puede produc1.rse Cu libre de oxígeno agregando fÓsforo 

al metal lÍquido pero 1 de ordinario1 el fÓsforo residual disminu

ye la conductivi.dad del metal por debajo de los requerimientos 

de las aplicaciones eléctricas. El cu libre de oxígeno de alta 

conductividad (OFHC)1 es fundido y colado en una atmósfera de mo

nóxido de carbono, y puede as! emplearse en aplicaciones eléctri-

cas. 

La presencia de oxígeno como impureza en el Cu origina dos 

dificultades desde el punto de vtsta de las propiedades mecáni

cas d~l m~talt Disminuye parci~lmente la ductilidad y puede ori

gi.nar frag-t_lidad s1. el mP-tal se calienta en una atmósfera que 
contiene hidrógeno. tal como ilustra la microfotografía 2.6. 

2.7- LOS METALES DEL GRUPO 2B. 

El Zn y Cd cristalizan en la estructura hexagonal com
pact~, m1..entras que el Hg sól1.do es rombohédrico. 



- 55 -

En r~alidad, el Zn y el Cd tienen relaciones axtales que exceden 

constderabl~mente la relact6n i.deal de 1.663 (Zn = 1.856, Cdc: 1.8a6f 

po.r: lo que no son realmente compactos. Su valenci.a es 2 y no 

son particularmente buenos conductores de la electricidad. El 

princi.pal empleo del Zn se debe a que puede ser fácilmente de-

posttado sobre la superficie del Fe, sumergiendo el Fq en Zn fun

dido o por electrodepostci ÓnJ en astas cond:lci.ones protege al 

Fe de la ox:tdac1.6n o corroai6n en m~dios medianamente eorros~_vos. 

El tipo de corrosión ~s alectroquÍmica 1ya que el Zn es an6dico 

r~specto del Fe y se disolverá, mtentras el Fe actúa como cátodo 

y no es af~ctado en tanto el Zn esté presente y esté conectado 

eléctricamente al Fe. 

El punto de fosión del Zn es relativamente bajo y, en for

ma aleada, es muy adecuado en la fundición de matrices a presión. 

(pressure die castings). Sin embargo1 los primeros tntentos pa

ra usar este metal en tales tipos de fundictón fueron insatts

factori.os, particularmente en climas húmedos y calientes, La d1.

lataci6n que sufre fue: · sufictente·. para pel:'judicar los meca

nismos en los cuales se emplea;y la corrosión intergranular que 

origina esta dilataci_Ón disminuye grandemente las proptedades 

mecánicas. S9 encontró que, manteniendo el contenido total de 

Pb y Cd por d~bajo de 0.01%, la fundtctón a presión podr(a resis-

ti.r 1.ndeftnidamf=lnte la corrosión 1.ntergranular. Por lo tanto, 

el Zn destinado a este uso debe ten~r una pureza de 99.99%, mien

tras que el usado para alear con Cu (para fabricar latones) o 

para :abr-i Ci'lr :re galvan1.zado, tiene límites de contenido de im-

purez;js mayor~s. 

2.8 - LOS nr:TALES LTVTANOS, 

Bsta categoría incluye a los metales que presentan baja 

d~nsidad y propiedades mec~nicas razonablemente buenas• ~1, Mg 

,, 
¡ 
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y Be. 

El Al cristaliza· en 1a estructura e:. e:. e:. y t:tene buena duc

tilidad. El Al 4e pu~~za comórcial es ligeramente m~s resisten

te y menos dÚctil, ya que contiene como impurezas Fe, Si. y Cu 

(como el Alcoa 1100), pe4o en la mayer{a de lªe apl1cac{ones es-

tas impurezas son relat1.vam.ente poco 1_mportantes. Tienen al-
' 

guna tnfluenci.a sobre las propiedades de colada de la aleaci6n 

y sobra las temperaturas de los tratamientos térmicos, por lo 

que las_cant1dades presentes deben ser controladas para obtener 

propiedades 6pttmas de manera reproducible. 

El Al tiene una conductividad el,ctrica aproximadamente 

1_gual a 2/3 la del Cu, por unidad de volumen a desde el punto de 

vtsta del peso es mejor conductor ya que pesa.solamente 1/3 del 

peso del cu. Ya que las impurezas de Fe y Si forman constitu-

yentes que son insolubles en Al s6lido y no reducen materialmen

te la conductividad, se está empleando cada vez más el Al comer

cialmente puro para líneas de tranamisi6n de potencia eléctri-

ca de alto voltage a largas distancias. En este caso, los alam

bres da Al rod9an a un alambre de ac~ro cuyo objeto es aumentar 

la resistencia mecánica, y el conjunto es suficientemente ltvia

no como para aumentar la distancia entre las torres de sostén; 

se reduce as{ sustancialmente los costos de instalaci6n de 

las líneas. 

La estructura cristalográfica del Mg es h.c. yJa.temperatu

ras ordtnariasJsu ductilidad es limttada. Stn embargo, por en

c:tma de aproximadamente 2soo·c, puede sufrir deformaciones inten-

sas. Al 1 gual que el Al, el z.tg se emplea generalmente formando 

aleaciones, cuando lo importante es sus proptedades mecánicas. 

El Be t.am"oi_ én AS haxagonal compacto y exhibe generalmente muy 

baja ducti.li.dad. Si se pudiese resolver el problema de baja duc-
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til1.dad y li.m:ltada disponi.btlidad, glr'ac.i:as·-_a: sus prapf.edades,.. ta

las como módulo f.\lástico elevado, alto punto de fusión y adecua-

das propiedad~s m~c~n1caa ~xp~osadaa en fuñc16n del peao especí

fico ael material, el B~ encontraría empleos importantes en avio

nes y vehículos aeroespactales. 

2. 9 - LOS ?-1'8TALES DE TRAI\TSICTON. 

Este grupo tncluye todos los metales de transici6n d~ la 

tabla peri6dica, dGl Se al Ni, del Y al Pd, y La a Pt. Algunos 

metales de transici6n· son poco m~nos que curi.osidades de labora-

torto, mientras que otros constituyen algunos de los materiales 

industriales más importantes. Toaoe ellos están caracterizados 

por el hecho de que la capa d en sus estructuras electr6ntcas 

no está complata. En consecuencia, presentaf)
1
klta resi. stencia 

cohesiva y elevados puntos de fusi6n; tienen buenas propiedades 

mecánicas y las reti.enen aún a temperaturas elevadas. Algunos, 

como F~, Coy Ni, son f~rromagnéticos1 paro todos ellos son ma

los conductores de la electricidad. 

El mayor empleo del Fe es 'bajo forma de aleaciones, es de-· 

c:tr, como aceros. En estado puro. la rP.s1stencta a la corrosi6n 

es mucho mejor qu~ en la forma relativamente :tmpura como acero, 

aún de bajo carbono. El Fe encuentra importantes aplicaciones 

cuando se requiere m;gjor resistencia a l'a corrosión que la que 

presenta el acero, sin requerirse alta resistencia mecánica. 

La impureza más comúnmente indeseable en el Fe y en los 

aceros es el S que, con el Fe, forma un constituyente de bajo 

punto de fust6n cuya presencta origina el fenómeno denominado 

"hot shortness". La presenc~a de fv'.n.. en cantidades del orden de 

5 veces el contenido de S (en exceso del requerim1.ento estequio

métrico), convierte el s en SMn, que es inócuo ya que su punto 
de fus'i:ón es muy elevado. Cuando está presente en cantidades 

relativamente grandes, el SMn globular permite una mejor maqui-
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nabilidad del acero, con menor consumo de potencia y mejor ter~ 

mjnaci6n superficial, ya que interrumpe parcialmente la continui

dad de la mat~\z plástica de fe~~1ta. 

El Ni comereialmente puro puede contener peque5as canti

aades de s proveniente del combustible empleado en los hornos. de 

·fusi6n, que puede formar un entorno contínuo de un sulfuro frágil 

a los lÍmites de grano, produciendo así fragilidad en toda la 

estructura. La cantidad de sulfuros puede ser tan pequeña como 
' 

para no ser detectabl~ por las técnicas metalográficas ordina-

rias. La adici6n de o.os·% de Mg provo~a la formaci6n de u~a 

d1.spers1.6n inocua de partículas s:f.milares. al SMft en el ¡¡cero, 

permitiendo que el metal exhiba su plasticidad o maleabilidad 

inherentes. De manera similar, el Pb pued~ estar presente como 

una :f.mpureza en el Au en cantidades tan peq~eñas _como para es

capar de la detecctón por m~todos metalográf1.cos, pero aún así 

puade formar un precipitado delgado y débil a los 1Ím1.tes de 

" grano que, por ser cont!nuo o practicamente cont!nuoJfragiliza 

la estructura. 

El Ni es un metal relativamente caro y su costo relattva

mente alto ha limitado su uso en cierta extensi6n. Es a menudo 

utilizada su muy buena resistencia a la corf.osi6n, mediante la 

electrodepos1.ci6n de una capa delgada de Ni sobre el metal base 

o sobre _una capa intermedia de Cu. La capa de Ni es muy frecuen-

temente cubierta por una c~pa muy delgada de Cr, también por mé

todos electrol!ticosJya qua el Cr es más duro y brillante que al 

Ni, obteni.endose así una terminaci6n mejor. Sin embargo, la 

protecc16n a la corrosi6n depende de la' presencia del Ni, ya que 

los dep6sitos de Cr son siempre algo porosos. Cuando comienza 
' 

a _corroerse las partes cromadas de un automovil, se dabe gene-
1 

ralmente a que la capa de Ni depositada por debajo del cr fué 
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muy delgada. 

Las inaustrtas eléctrica y electr6nica dependen del Ni pa

ra la elaboraci6n de diversos componentes de los tubos de vacío, 

suscaracter!stica5de termoemis16n y de expans16n son aquí impor

tantes. El Ni es también de gran importancia en ciertas indus

trias quÍmicas, donde se lo emplea como catalizador. Sin embar

go, el mayor empleo del Ni es corno elemento aleante, particular

mente en los aceros. 

2.10 - METALBS DE VAL~TCIA SUPERTOR. 

Se incluyen en este grupo Ga, In, Tl, Pb, sn, B5., Sb y AiJ. 

Con excepci6n del P~que es de estructura c.c.c.J estos metales 

tienen todos estructuras cristaltnas relativamente complejas, 

t1.enen bajos puntos de fus1!$n y baja resistencta mecánica. Al

gunos de los metales de valencia supartor, como el As, son di~ 

fícilmente reconocibles como metales; en efecto, pueden ser con

siderados como materiales cuyo carácter no es claramente metáli

co ni nometálico. El Sn es muy empleado para recubrir láminas 

de acero. en la fabricaci6n de botas para comestibles, y el Pb 

es muy usado para ·preparar baterías eléctricas. 
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CAPTT"JLO T.II 

SOL TO"tFTCACIOt-T. SOLUCTO~TBS SOL "(DAS • 

Casi. toda 1;)1 eza mflt6U.ca ha si do, en algl.Sn momonto do c;u 

p~~p&raci6n1 fundida y colada. Si un material puede ser colado 

con una forma y una estructura adecuadas para su empleo final, 

puede salvarse el tiempo y el costo del poster{or procesado del 

material (laminactón, forja, recoctdo, etc.). Así, la prepara

ci6n de piezas fund:f.das es un -p•oceso de gran importancia. Pue-

den obtenerse piezas fundidas de calidad razonablemente buen·a en 

muchos metales con equipos y procedimientos relativamente simples, 

pero se requiere un control cuantitativo de la práctica de la . 

fundición para desarrollar las mejores propiedades de los meta

les col~dos. Este control se basa en la comprensión científica 

del proceso de la solidificación. La aplicación de los,princi~ 

pios de la solidificactón ha hecho también posible mejorar la 

estructura de los lingotes, lo que ha origtnado mejoras en las 

subsecuentes operacjones de lamin~ción y forja. Ha permitido 

tambtén el d~sarrollo de los métodos de colada contínua,que per

mite la producci6n dtrecta de lámina. 

3.1 ~ .i--lECANTSi-!0 DE LA SOLIDTFT.CACION. 

El parámetro que determina que una fase sea o no estable . 

~aspecto de otra fase es la energía libre. Se define la energía 

libre por mol comoz 

F = E - T S 

E es la e•.~rgía interna de la fase, que representa el trabajo ne

ceeario para separar completamente_ sus átomos ? distancias infi

nitas. ~anto mayo_r sean las fuerzas cohesivas interatómi.cas, 

mayor será este trñbajo y más negat'l~a su energía interna~l)· 
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En el segundo término de la deftnf.ci.6n anterior, T es la tem

peratura y S es la entropía, que es una medtda de la magnitud 

del desorden an la ordenac1.6n de los ~tomos de la fase. En un 

cristal s6lidO; la mayor contribuci6n a la entropía provtene 

de las vibraciones térmicas de los átomosJ en un líquido, donde 

no existe ordenaci6n at6mica regular, las contribuc1ones de la 

entropía provienen de la vibraci6n at6mica y del desorden estruc-

tural. 

La Fig. 3.1 muestra esquemáticamente la variaci6n de las 
-

energías libres de las fases s6lida y líquida de un metal con 

la temperatura. A T = 0°K, F = E y el s6lido, debido a que su 

cohesi6n at6mica es mayorJpresenta el menor valor de su energía 

interna y, por lo tanto, la mínima energía libre. Al aumentar 

la temperatura aumenta la importancia relativa del término TS 

y, ya que S es mayor que cero, la energía libre comienza a dts

minu:tr. Pero la entropía del l:fquido es mayoJ:\ que la del s6l:f_do. 

YJas!, la energ:f.a libre de la fase líquida disminuye más r?pi.da

mente que la de la fase s6lida.a medida que aumenta la temperatu

ra. En consecuencia, las dos curvas de eherg!a libre deberán 

eventualmente cruzarseJten1endo la fase líquida menor energía 

libre a temperaturas superiores. A temperaturas bajas el s6li

do es estable, a temperaturas altas el lÍquido es estable, y el 

punto en que se cruzan las dos curvas corresponde a la temperatu

ra de fusi.6n. 

------~----------------------~~-~-----~-------~---------~------DabA> raali zarse trabajo sobre la fnse para produc-t.r esta sepa
roc;~n y la energfa interna: es,entonce~ siempre una cantidad 
negativa. · 
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Idealmente, a medida que se enfría el metal lÍquido debe-

-ría transformarse en sólido tan pronto como alcanza el punto 

de solidificación. En realidad, éato pueda suceda~ solamante si 

en un lapso muy breve cada átomo del fundido toma la posición 

que le correspondería en el cristal sólido. Ya que es despre

ci.able la posibilidad de que todos los ~tomos presentes r(qal~.cen 

tales movimientos coordinados, la solidificación deberá comen

zar en alguna región localizada del fundido, con la formación 

de una pequeffa partÍc'l,lla de sóltdo cristalino. Sin embargo, tan 

pronto como se forma esta partícula, se crea una interfase líqui

do-sólido, un~ interfase que tiene una energ'ía definida por uni

dad de área y que aumenta la energía li.bre total del sól i. do. 

'Si, corno es el caso en el punto de solidificación, las energías 

dA las fases líquida y sólida son iguales, la energía superficial 

adicional de la pequeffa partícula de sólido hace que su energía 

libre total sea mayor que la de la masa correspondiente de líqui

do, por lo cual es inestable. Si tal partícula de sólido se for-

mase en el l{qu1do a la temperatura de solidificación, se redi

solvería inmediatamente. Para que comience el proceso de soli.

d:f.ficación. la fase l{quida debe estar subenfriada, e.s decir, .' 

enfriada a una temperatura inferior a la temperatura de solidi

ficación. Entonces, ya que la masa de sólido tiene una menor 

. energía libre que la masa correspondiente de líquido, la energía 

superficf.al de una pequefia partícula de sólido no elevará la 

energía libre total por encima de la del líquido; en estas con

diciones la part,:!cula de sÓlido no se funde y podrá crecer. La 

formación de partículas de sólido que pueden crecer en el lÍqui

do s~ denomina nucleaci6nJ y las partículas que son capaces de · · . 

crece.:- se denomi.nan núcleos. 

Ex-t::;te una importante relación entre el tamaPío de los nú-· 
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cleos y la magnitud del subenfriamiento d~l fundido. Una pa~

t{culn peque~a ttene una superficie ralativamante grande com

parada con su volumQn- esto es fácil de 'ver an al caso da par

tículas esféricas, donde la relaci6n de superfir.ia a volumen es; 

s 41Y r2 _ 3 
-v=%11r:;--r 

en una partícula pequeña 1~ energía superficial as una 

parta :importante de la energía total, pero en una partícula ~'f'a~-

d e. \ al área superficial yJpo~ lo tanto,la energía suparficial, 

es r·~lat1. vamanta poco 'mportante. Cuando al subenfriamianto es 

pequeño, solamente las partículas grandes sa transformarán en 

núcleos mientras que, con subenfriamientos grandos, las partí

culas puedan ser mucho menores y aún ser estables y crecer. Da-

bido a qua las partículas s6lid~s s~ forman por fluctuaciones 

al azar en el lÍquido, ~s,da esperar qua la. velocidad de nuclea

ci6n sea mayor cuanto mayor sea el suban,friamiemto. Con suban-

" á , f~amiantos pequeffos deber esperarse algun tiempo para que se 

fo~~e Jpor fluctUaci6nJuna part(cula lo suficientemente grande 

como para seguir creciendo, mientras que con subenfriamiento ma-

yor la posibilidad de forrnaci6n da un núcleo as mayor. 

La t~or!a indica que la magnitud del subanfriamianto nace-

sario pa~a comenzar la solidificación da los metales as muy gran-

de. En experimentos da laboratorio. se ha subanfriado metales 

1Íqu1dos en magnitudes tan grandes como 1/3 da sus temparaturas 

de f~~t6n. En la prácttc~ sin e~bargo;sa encuentra que es nece

sario pa~a comenzar la solidificación solamente una pequeña mag-

nituc del subenfriamianto. Esto se debe a la presencia del fen6-

mGno da nucleación heterogénea. La superficie de partículas s6-

lidas extrafias en el fundido y las paredes del recipiente, son 

sitios do~uG se pueden formar núcleos de la fasa s6lida, con un 
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incremento da eneJ;!gÍa.· S!lperf1C:1al menor qua en el seno dal lí

quido. La barrera de energía para la nuclaaci6n es, por lo tan

to, manor sobre estas interfases, y la probabilidad de qua se 

forma un núcleo para un cierto grado de subenfriamianto es co

r4aspondientemanta mayor. La nucleaci6n homog~naa, nucleaci6n 
~ 

en el sano del fundido puro, no se observa comunmanta,a menos 

da qua se toman precauciones espaciales para sup~imir la nuclaa-

ci ón heterogénea.-

Una vez qua se ha formado un núcleo, éste pueda crecer tan 

rápidamente como lo parmita_la velocidad con qua se va eliminan

do el calor latente da solidificación. Así, influyan sobra el 

crecimtanto de la fase sóiida los siguientes parámetros• Conduc

ti vt d~des térmicas, masas rala ti vas., y i'as formas da fundido, 

del sólido y del molde. ~a importancia da las temperaturas rela

tivas del sólido y del lÍquido está· ilustrada. por al fenómeno 

do crecimtento dendrÍtico. Si existe una interfase plana entra 

el sólido y al lÍquido, como se representa ~n la F1g,3,2 a, t-1 . 
qua al sólido está a una temperatura inferior qua el lÍquido, 

la dirección del flujo aai calor latente desprendido en la inter

fase sólido-líquido será hacia la parta sólida. Por otra parta, 

si un lÍquido muy sub~nfriado est' m's frío qua al s6lido, co

mo se representa en la Fig.3.2 b, se obtiene una situación de 

inestabilidad; si una parte da la interfase se adelanta al resto, 

crece sobra el lÍquido frío y puada disipar más fácilm~nta el ca

lor latente de solid1ficaci6n. Esto le permitirá crecar adn rná~ 

con el resultado da que una pequa~a irregularidad sobre la su

perficie G6lida pueda crecer r'pidamantaJproyectándosa como una 

punta. Esta punta en crecimiento puede generar ramas laterales, 

cr~ando una red de fibras s6lidas qua crecen en al l{qu1do. Es

to zo denomina crecim·ianto dendrÍtico, siendo cada una da las 
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puntaa individuales las llamadas dendritns. Un copo da nieve ro

prQsenta un ejemplo excelente de una estructura formada por era~ 

cimiento aan4•Ítico, en GstG oaso dQ un o6ltdo a partir de un ~á

por• (Desda luego, en aste caso la conducci6n a lo largo da la 

dandrtta1 del calo~ da formac16n del cristal,no es un factor 1m~ 

portante.) sa observa qua1 en los metale~el crecim~ento dendrí

tico se produce sobre ciertas direccionas praferenci.alas, la di-

' racc16n [ 0011 para la e EH;itructu¡;aa c. e, c. y e, c., y la 41ríllcci6n 

[0001] para los metales h.c.¡ éstas son las direcciones sobra 

las que yacen las ramas dendrÍticas. 

3. 2 - SOLIDTFICAC!ON DE LOS M;;:T~.Ll?:S PUROS. 

CUando todo el metal s~ mantiene a tamperatura·uniforrne 

y se enfría lentamente un fundid~ la solidificaci6n comenz~r~ 

justa~ente por debajo del punto de solidificac16n, Se formarán 

unos pocos nÚcleos distribu{dos an todo el lÍquido y cada uno ·· 

crecerá a lo largo de sus direccionas prefarenciales (como den

dritas), para formar una estructura granular equiáXica, gruesa, 

St todo el líquido se enfría uniforma pero rápidamente, el sub-
' enfriamiento será mayor y se originarán muchos más núcleos en 

el fundido, tiaduci~ndose en una estructura equiaxica pero da -

grano fino. Si una parte del líquido se enfría rápidamente y 

otra parte lentamente (como en los procesos industriales de co

laüa, donde un lÍquido caliente está en contacto con el molde 

ortgtnalmente frío), los núcleos se formarán solamente donde se 

produzca inicialmente el subenfriamiento, es decir, sobre las 

paredes del molde, y estos núcleos crecer~n en la direcci6n del 

grud{ente térmico originando los cristales elongados o columna• 

res. M~s adelante, la parte central, qua es la parte más calien

te ~e la colada, aléánzará la,temperatura de soltdificaci6n an

tes de que los cristales. 'columnaras hayan crecido hasta llegar 
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a ella. Da esta manera encontraremos allí granos equiáxtcüs. 

Durante la colada,es posible tener comhtnaciones da granos 

gruGuJo9 y ~1.nóe, go1Umna.t"ól!i y equiáxtcos.. controlando la tempe

ratura del lÍquido y al molde, las conductividadas térmicas y 

las masas relativas, es posible ejercer un control considerable 

sobra las estructuras de colada. Las temperaturas lÍquido-me~al 

justa~ente por encima d~ la temperat~ra de solidificaci6n per

m:J..ttrán quf.t la eliminaci6n da una pequ!!i'ia cantidad de calor s!la · 

suficiente para producir la nucleación heterogénea da los cris

tales s6lidos. Los núcleos se formar~n y creceránlen primar t~r

min~ sobra la parad del molda, pero dif!cilmenta podrán crecer 

mucho antes da que al flujo térmico haya llevado la siguiente 

capa de líquido a la temperatura de nuclaaci6n dal s6lido. Así, 

tenderán a formarse nuevos núcleos antes da que los primeros cris

tales hayan crecido hasta asta zona. Por lo tanto, todos los , , 

granos tenderán a ser equiáxicos, y su tarnaffo estará determina

do por la velocid~d de el1m1naci6n dQl calor, es decir, por la 

temperatura, masa y conductividad térmica del molde. 

El sobrecalentamiento considerable del lÍquido significa, 

inevitablemente, qua habrá gradientes térmicos muy pronunciados. 

As{, después .• : qua se formen los primeros núcleos sobre la parad 
, á , 

del~molde, estos podr n crecer tan rapidamante cuanto lo permita 

al flujo da calor en la ~.recci6n opuesta. El lÍquido caliente 

puede no enfriarse hasta la temperatura de solidificaci6n, por 

delante de los cristales en creciemientoJlo c~al significará que 

no podrán formarse nuevos núcleos. En este casc1 se formarán sa-

guram.ante granos columnares pero, nuevamente, sú tamaffo estará 

dete~ntnado por la velocidad de eliminaci6n de calor. Daba ta~ 

narse presenté que el eje longitudinal de los granos columnares 

zar~ s1emp4e perpendicular a la pared del molde. Adem~s, como 
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el crecim~ento de un cristal no se realiza a la misma velocidad 

en toaas las direccionas cristalográficas, los núcleos orienta

dos ~aVQ~ablemante .Q~QgQ~'n m~a ~dp~ao, cupo~anab a los erista

les oridntados menos favorablemente. Tandremos~da esta maneraJ 

una tendencia para q~e los ajas da los granos co~umnares aparez-

.can segÚn direccionas cristalogr~ficaa específicas de crecimien

to preferencial. En el caso da los cristales c.c.c., por ejem~ 

plo, las direcciones [lOO] serán parpandicula~es a la pared del 

molde. 

En la Fig.3.4 se presentan algunas macroestructuras da lin

gote posibles. en realtdad, representan una soluci6n s6lida de 

alu~into).pero son típicas de todo metal qua solidifica da manara 

calmada, sin evoluci6n de gas. La Fig.3.4 a muestra una estruc

tura de grano equiáxico muy fino, la F1g.3.4 b una estructura da 

grano equiáxico un poco más gruesa, y la Fig.3.4 e es completa-

mente columnar. 

cortando un metal fundido y someti~ndolo a pulido y ataque 

profundo, pueda revelarse~no solamente el tamaño y forma de los 

gzano~ sino también se podrá poner en evidencia aguje~os. Los 

pequeffos lingotes de la Fig.3.4 están libres da estos agujaros 

o cavidades, lo cual es desafortunado desda el punto da vista 

~lustrativo, pero afortunado para el uso subsecuente de ellos. 

Sstas cavidades puedan deberse a que el metal lÍquido contenía 

qas3s an soluci6n, los cuales se· concentran durante la solidifi

cacién y sa desprendan solamente cuando esta concentraci6n alcan

za un valor crítico. Si el metal contiene poco gas, esta punto 

crítico ~drá alcanzarse solamente en las etapas finales de la so

lidificaci6n y producir unas pocas cavidades an la parte central 

superior del lingote, o en la Última porci6n en solidificar. 
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Si el contenido original da gas·es alto, las burbujas gaseosas 

estarán probablemente diseriby{aas en aavtaaees a ~~av4~ a0 todo 

tirl li.t190tllli. 

Otra posible fuente da cavidades presentes en la macro o 

rnicroestructura es el. rachupe de la mayoría de los metaiea du

rante la solidificaci6n, debido a la mayor densidad del ordena

miento at6mi_co en al.,s6lido con respecto al del líquido. Si la 

solidif1caci6n comienza en todas las superficies, dejando las 

dimensiones ~xternas muy pr6xirnas a las que tanía el lÍquido, 

habrá inevitablemente da 4 a ~lo da cavidades en la estructura, 

estas cifras representan el rango de rechupe en la solidifica

ción encont~ado experimentalm9nte. Las cavidades de rec~upe pue-

den ser:eliminadas solamente si se dispone de una reserva exta-
• rior da metal líquido para suministrar la deficientla debido al 

rechupe. Zn los l:f.ngotes, asta líquido de reserva pueda ser su

ministrado mediante "hot tops" afslados o un arco eléctrico qua 

mantiene fundida la parte superior o agregando de manara eont!nua 

lÍquido en la parte superior de la lingotera, ·mtentras sa enfría 

el extremo inferior. Cuando se hacen coladas en arena, se va 

suministrando el lÍquido a partir da un racip1.ente llamado • 11 r.iser;• 

cuya sección es mayor qua la del molde. y que se conecta, cuando 

es~pósible, directame~~a a la sacci6n m~s gruesa del molde. 

Las cavidades de rachupe y los poros de gas son necesaria

mente interdendrÍticos. Sin embargo, las cavidades de origen ga

seoso son esfáricas y rara vez son cont{nuas. . Si las condicio

nes fÍsicas permiten la nucleaci6n y crecimiento da una burbuja 

de gas molecular, la concentraci6n da gas en el lÍquido adyacen

te disminuye en cantidad suficiente como para que la solidifica-

ci6n normal proceda, al menos durante un intervalo de tiempo es

pactr·:.co, antes de qua sa alcance nuevamente una concentraci6n 
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crítica de gas disuelto. Por otra parte~las cavidades de rechupe son 

necesariamente contínuae a trav'a de,toda el área en la cual se presen-

tan. En el oaeo de los metales en loe ouales el reohupe está presente 

ea más probable que se produzca el paso de agua o líquidos a presi6n a 

través dol metal supuestamente s6lidoQ 

Generalmente, se desea obtener una estruotura de grano equiáxioo fi

no pues presenta mayor resistencia mecánica y dureza. Si existen impure-

zas sobre los límites de grano, estarán más finamente dispersas en una 

estructura de grano fino siendoJpor lo tanto1 menos perjudiciales. Esto 

es particularmente cierto es un lingote que deberá ser posteriormente la-

minado. Es mucho más probable que una estructura de-grano grueso se fi-

sure en las primeras etapas del trabajado, y esta fragilidad está relacio-

nada con la concentración de impurezas a los límites de grano. 

j.} - SOLUCIONES LIQUIDAS Y SOLIDAS. 

Las soluciones líquidas binarias, como agua en alcohol .~ Cu en Ni, 

son líquidos que contienen dos componentes. Como indica la regla de las 

fases, se puede var~ar la temperatura y la composici6n del sistema sin que 

se forme una segunda fase. ' L~ solidificaci6n de una solución líquida ~i-
' 

ferente de la solidificación de un líquido de un solo componente porque~ 

excepto en ciertos casos especiales, la solidificaci6n se produce sobre 

un rango de temperaturas, durante el cual las fases líquida y s6lida cam

bian continuamente de composici6n. El producto de la aolidificaci6n de 

una soluci6n líquida puede ser una solución s6lida o la oombinaci6n de dos 

cristales de soluc~6n sólida separados pero mezclados. Una soluoi6n s6li-

da es una fase homog~nea, única, que contiene dos o más elementos1 disper

sos al nivel atómico1 en una estructura cristalina única. En el-tipo usual 

de solución sólida sustituciqnal un tipo de átomo, el soluto, es sustituí-

do por el otro, el solvente, sobre puntoe de su red cristalina. En el ti-

po intersticial de soluci6n, los átomos del elemento agregado oatln presen-
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tes en los intersticios·de la estructura del solvente; aparecen soluciones 

intersticiales principalmente cuando se disue.lven Bi e, Hzu o2en los me

tales de transición de eetr~otura o.o.. La m~or parte de lAs otras so

luciones sólidas metálicas son del tipo sustitucional. 

3o4 - DIAGRAMA DE FASES Cu-Ni. 

Los gráficos que representan las fases presentes en un sistema de 

aleación- . en función de la temperatura y composición · se denominan 

diagramas de fases, de constitución o de equilibrio. Todos los diagramas 

que presentaremos son diagramas de equilibrio, significando esto que la 

condición de las fases de la aleación indicadas a una cierta temperatura 

y composición no exhibirán cambio o tendencia al cambio con el tiempo. 

La condición de equilibrio estable es dinámica¡ los átomos no están esta

cionarios pero la sumatoria total de todos los movimientos at6micos es 

cero. Las siguientes generalizaciones serán de gran utilidad al estudiar 

los diagramas de ciertos sistemas específicos de aleaciones, como por 

ejemplo, el sistema Cu-Ni de la Fig. 3.5. 

1) - Las regiones monofásicas (por ejemplo, aquellas marcadas como "líqui

do" o "alfa" )J deben estar separadas por un campo bifásico que contenga 

algo de cada fase simple1 por ejemplo, la región de. líquido más a. ia 

línea superior que define la región de líquido + a se llama liquidua y 

la línea inferior se llama solidus. 

2) - Cuando una aleación de composición fija es calentada o enfriada, pa

sando por la temperatura indicada en el diagrama por una línea, habrá un 

cambio de fase parcial (para las líneas que no son horizontales~ o comple

to (para algunos p~tos sobre las líneas horizontales), y una concomitan

te cesión de energía en. la forma d~ calor. Así, al enfriar una aleación 

de 70% Cu-30% Ni (composi~ión a de la Fig.3.5) a través del liquidus, co

menzarán a formarse algunos cristales sólidoQ de a1 y la eliminación de su 

calor de formación o~igina un cambio en la pendi~nte de la curva de en

fria~iento. Se emplea este efecto para determinar la temperatura a la 
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cual comienza la solidificación o la temperatura mínima a la cual debe 

ser calentada una aleación para asegurar la fusión completa. 

3) -En una región bifásica, la composición de cada fase a una temperatu-

ra dada está especificada por la intersección de una línea horizontal, 

trazada a dicha temperatura, oon las líneas límites de la región en consi-

deración. Así, a la temperatura indicada por la línea horizontal ab, el 

líquido tiene la composición a (3~ Ni) y el sólido la composición b 

(5o% Ni); en la línea cd las composiciones de las fases líquida y sólida 

son, respectivamente, 22% y 40% Ni; etc. 

4) - Las proporciones de cada fase en una mezcla de dos fases, estando 

dadas la temperatura y la composición de la aleación, están dadas por la 

regla de la palanca. Esta regla establece que, para una aleación en una 

región bifásica, la proporción de cada fase estará dada por el cociente 

de la diferencia entre la composición total de la aleaoión y la composi-

ción de la otra fase, sobre la diferencia en composioión de las dos fases. 

Así, el diagrama de la Figo3.5 muestra que la aleación de composición 

70% Cu-3~~ N~ a la temperatura de la horizontal cd, contiene a de composi

ción e y líquido de composición d. Las proporciones de cada una son como 

sigue: 

d - a 
d - o 

a - e 
d - e 

40 - 30 
100 :: 40 - 22 

30 - 22 
lOO::. 40 22 

100 - 55% de líquido 

100 -:=. 45% de fase a 

La generalización 3) requiere que la fase sólida cambie durante el 

intervalo de solidificación a medida que disminuYe la temperatura. Bajo 

condiciones de equilibrio, este ajuste de composición se producirá sobre 

toda la fase sólida, que estará formando dendritas. Sin embargo, en los 

procesos de fundición industriales prácticamen~e nunca se alcanza el equi-

librio, y loa primeros núcleos dendríticos son más ricos en el elemento 

de punto de fusión más alto que las capas sucesivas formadas a temperatu-

ras ~~a, bajas. La composición promedio de' la fase sólida en conjunto, 
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en este casoJno será la mostrada por el diagrama de fase para una tempe

ratura dada, por ejemplo, el punto d a la temperatura cd; contendrá más 

punto d.· Esta diferencia de composición desde el centro hasta el borde 

de la dendrita puede perdurar debido a la lentitud de loa intercambios 

atómicos o a la difusión. (Los bronces chinos de más de 3000 años de an-

tigüedad muestran esta diferencia de composición dendrítica). La alea-

oión 70-30 eat~r!~ gompletamont@ aólida al algan~arae la temp~ratura do 

la línea límite inferior de la región (en el punto a"). pero1 bajo las 

condiciones de noequilibrio,la composición promedio de la fase sólida es-

tará en algún punto próximo a f, subsistiendo algo de líquido; específica-

mente_, 

f - a" 
f - e 

:: 37 - 30 
37 - 15 

100 :32% de líquido ; 68% de sólido 

La presencia de algo de líquido en la soluoión sólida, enfriada des-

de el estado líquido hasta la línea de solidus, es debido a que no ha te-

nido lugar la difusión entre los dos tipos de átomos. como para mantener 

la composición de 'las dendritas. crecientes de la fase sólida.a la concen-

tración de equilibrio. La magnitud del líquido presente aquí depende del 

tiempo disponible para que se produzca difusión durante la solidificación. 

Cuanto más rápida sea la solidificación, mayor va a ser la desviación 

respecto de la situación de equilibria y mayor será la magnitud del lí-

quido presente. Aún bajo condiciones de enfriamiento relativamente len-

to, tales como las que se emplean en análisis térmicos para la determina-

ción de este diagrama de fase, la temperatura del solidus nunca aparece 

bien marcada sobre una curva de enfriamiento. Después que se ha comple-

tado la solidificación del líquido remanente, puede aumentarse ligeramente 

el enfriamiento, pero rara vez se encuentra un cambio bien definido en . 
la pendiente a una temperatura específica. 

Las temperaturas del 11.quidus pueden ser· disminuÍdas por eubenfria-
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miento, debido a la lentitud en la formación de los primeros núcleos só

lid06Jpcro puod0 mín1mizarso esta efeoto mediante agitaoi6n del fundido 

o,en algunos oasos/mediantQ nu~laAoión ~titicial. Una aleacidn que está 

próxima a solidificarse aparece como paatosa,lo cual dificulta la agita

ción y 1aunque la difusión requerida podría ser acelerada por deformación) 

ea difícil hacerlo con una aleación en un crisol o molde que aún está par

cialmente líquida. Por otra parte, es fácil determinar la temperatura 

de solidua calentando una solución sólida homogénea hasta temperaturas 

sucesivamente mayores. Si la aleación es sometida s!multaneamente a li-

gera tensión; mientras está totalmente sólida se deformará plásticamente 

pero1 tan pronto ae alcance la temperatura del solidua,sobre loa límites 

de grano se formará líquido (enriquecido en el elemento de menor punto de 

fusión), y la aleación se romperá por fractura intercristalina (hot Short

ness). Si la aleación se templa desde una temperatura justamente superior 

al solidua puede obtenerse evidencia de la existencia de fase líquida 

a esa temperatura,la cual puede ser identificada metalográficamente debi

do a su diferente composición. Esto constituye un segundo método para 

determinar la línea de solidus. 

Una guía m~y útil en la construcción de diagramas de fase a partir 

de datos experimentales es la regla de las fases, que Gibbs dedujo por 

razonamientos termodinámicos. Considerando constante la presión, esta 

regla se expresa de la siguiente manera: 

F : e - P + 1 

donde F : número de variables independientes, C ~ número de componentes 

en,el sistema y P =número de fases coexistentes. 

Las variables usuales son la temperatura, presión y composición de 

cada fase, incluyendo las fases gaseosas, Como los metales y aleacio

nes son casi siempre estudiados en condiciones de presión atmosférica, 

se desprecia la presencia de fases gaseosas; la regla de las fasesJ· ~ 
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. en general, se escribiría como: 

Podemos aplioar la regl~ d~ las feaes al sistom~ Cu-~1 que estamos 

estudiando. Para cada metal puro en su punto de fusi6n habrá un componen-

te y dos fases, metal a6lido y metal líquidoJooexistentes durante la eoli-

dificación.- Por lo tanto, F: 1- 2-+ 1 ~O, el sistema será invariante 

y el metal debe solidificar a temperatura constante. Si la velocidad de 

eliminaci6n de calor es constante en las proximidades del punto de soli-

dificación, ésto signi~ica que una curva de enfriamiento, de temperatura 
'• 

en función del tiempo, mostrará una porción horizontal durante la solidi-

ficación, en base a1 la suposición de que existe equilibrio. 

La solidificación de toda aleación de este sistema Cu-Ni implica 

también solamente dos fases, la solución sólida a y la solución líquida. 

Sin embargo, con dos componentes habrá una variable independiente, 

F : 2 - 2 + 1 ~ l. Así, la temperatura del sistema podrá ser variada 

mientras coexistan dos fases, pero la composición de cada fase estará de

terminada para cada temperatura elegida. Si se especifica la composición 

de una fase, por ejemplo, el sólido a, estarán fijadas la composición de 

la otra fase y la temperatura. Otra forma de especificar el significado 

de F : 1 es decir que la aleación solidifica sobre un rango de temperatu-

ras, con composiciones de ambas fases, líquida y sólida, dependientes de 

la temperatura. El resultado de esta univariancia es que la solidifica-

ción de una solución s6lida no se manifiesta por un trazo horizontal en 

la curva de enfriamiento. El calor de cristalización del sólido a, eli-

minado durante su formación en el líquido, disminuye la velocidad de des-

censo de la temperatura, produciendo un punto bien definido de· inflexi6n 

al comienzo de la solidificación. 

3.5_- SF.GRF.GACION EN LAS ALEACIONES FUNDIDAS Cu-Ni. 

La velocidad de solidificaci6n de las aleaciones de soluci6n sólida 

es rara vez tan lenta como para que se mantenga el equilibrio a través del 
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intervalo liquidus-solidus. Por lo tanto, es característica la presencia 

de gradientes de composiqión desde el centro de las ramas dendríticas 

hasta el Ge~trg de lgs espAgi~ij 1nterdendr!t1aoe. Ya ~ue la velooidad de 

ataque-químico varía con la composición, el ataque apropiado de superficies 

pulidas revela,generalmente,.la estruotura dentr!tica. El grado de segrega

ción dendrÍtica (coring) depende de la difusividad de los dos átomos dife

rentes en la solución sólida y del tiempo disponible para la difusión. 

A su vez, esto último depende de la velocidad de difusión, siendo 

corto para colada congelada (chill casting) y relativamente largo para co-

lada en arena, debido a las menores velocidades de transferencia térmica. 

Puede explicarse la segregación dendrítica a escala microscópica 

usando un diagrama de fases en la forma ya discutida. Puede observarse un 

efecto similar en escala macroscópica,ya que las primeras porciones que so-

lidifican están enriquecidas en la fase de mayor punto de fusión, mientras 

que las últimas porciones en solidificar están enriquecidas en los consti-

tuyentes de menor punto de fusión. La naturaleza de este efecto ea est~ 

dística, ya que ambas secciones exhibirán segregación dendrítica. La 

no uniformidad resultante en la composición química se denomina segregación 

normal, y difiere de la segregación,dendrítica solamente en dimensiones. 

Un tercer tipo de segregación es la inversa de ésta. Es decir, las pD~-

cianea macroscópicas de las primeras porciones a solidificar se enriquecen 

en constituyentes de bajo punto de fusión. Se denomina a este efecto se-

gregación inversa y ea debido,primordialmente,a la oontraooi6n de las don-

dritaa que se están formando, lo cual tiende a agrandar los canales inter-
1 

dendríticos. Cuando éstos se abren el efecto de succión resultante atrae 

al líquido metálico residual, enriquecido en los átomos de soluto o en los 

constituyentes de menor punto de fusión, a través de los canales hasta la 

superficie. Esta acción puede ser considerablemente ayudada por una pre

sión interna debida a la eliminación de gases disueltos. De esta manera 

pueden formarse exudaciones ricas en Sn sobre las superficies de fundicio-
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nes de bronce, cuando el metal líquido contiene cantidades apreciables de H2 

disuelto, que ea eliminado como gas en las últimas etapas de la solidifica

ción, forzando el líquido rioo en Sn en el oentro del fundido. a trav&a de 

los oanales interdendríticos hasta la superficie. 

La segregación dendrítica puede ser completamente eliminada por trata

mientos de difusión a temperaturas elevadas (homogeinización)como muestran 
' 

las microfotografías 3.1 a 3.3. Las segregaciones normal e inversa son poco 

afectadas por los tratamientoa,debido a laa tremendas distanoiae (sobre esca

la at6mica) involucradas. 

3.6 - DIFUSION. 

La solidificación de una aleación Cu-Ni bajo condiciones de equilibrio 

requiere que la fase sólida cambie contínuamente de composición durante el 

transcurso de la solidificación. Aunque podría parecerJa primera vista,que 

una vez que se forma una solución sólida los átomos deberían permanecer en 

su lugar, la simple observación hecha anteriormente sobre la homogeinización 

demuestra que eso no puede ser cierto; los átomos pueden migrar a través de 

un sólido. Como sabemos que los átomos de un cristal vibran con amplitudes 

mayores cuanto mayor sea la temperatura, es de esperar que esta vibración tér-

mica provoque una·aoeleraoión de esta migración atómica. En una estructura 

compacta, sin embargo, no hay lugar para que loa átomos pasen uno a través de 

los otros a menos que pueda ser superada una barrera de energía considerable•· 

Los cálculos demuestran que la magnitud de difusión resultante de tal inter-

cambio de átomos es .despreciable, aún a temperaturas próximas al punto de fu

sión del metal. Sin embargo, si existen sitios vacíos en el metal, como los 

ilustrados en la Fig.3.6 y que reciben el nombre de vacancias, el desplazamien

to de los átomo~será relativamente fácil, debido a que la barrera de energía 

para el ~ovimiento de un átomo haoia una vacancia próxima ea relativamente pe-

-que~a. 

La presencia de vacancias en los cristales, predicha teóricamente, ha si-
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do confirmada experimentalmente. Esto se ha logrado comparando medicio-

nea de prjiai6n d@l parúmétro ratioular y do la longitud de una muestra 

cristalina, a medida que ea aumenta la temperatura. Cuando se forman va-

cancias a una cierta temperatUra, la distancia promedio entre los átomos 

no cambia pero el cristal aumenta sus dimensiones 1ya que deberá haber 

un átomo extra en la superficie exterior del oristalpor cada vaoanoia 

que se haya formado en su interior. Mediante experimentos sumamente pre-

cisos1 se ha demostrado que el volumen de loa oristales metálicos aumen-

ta más rápidamente que·la expansi6n reticular cuando aumenta la temperatu-

ra, demostrándose as! que la concentración de vacancias aumenta con la 

temperatura, En el caao del Al, talco medioionee roalizudaa a tempera~ 

turas próximas al punto de fusión indican que la fracción de vacancias , 

. -4 presentes es de 9.4 • 10 • La mecánica estadística de los sólidos cris-

talines predice que la concentración de vacancias1 C, debe depender de la 

temperatura a través de una expresión de la forma: 

e = e e o 

donde e
0 

es una constante, Ef es la energía requerida para formar una va-

cancia en el cristal, k es la constante de Boltzmann y T es la temperatu-

ra absoluta. 

La observación experimental de un fenómeno conocido como efecto Kir-

kendall suministra evidencia concluyente sobre el mecanismo de vacancias 
'1 

en la difusión en las aleaciones compactas: Se observa que las velo~ida-

des de difusión de dos especies atómicas en una aleación binaria son ge-

neralmente diferentes; por ejemplo, en el latón los átomos de Zn difun-

den más rápidamente que los átomos de eu. Si la difusión tiene lugar por 

intercambio directo de átomos, ambas especies deben tener.la misma velo-

cidad de difusión. La diferencia en velocidades de difusión se explica 

fácilmente mediante el mecanismo·de vacancias. 

De ac~erdo con el modelo anterior de la difusión, aún los ~tomos de 
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un metal puro deben intercambiar posiciones uno con otro, de manera con-

t!nuao EstQ .f~n6meno ae· llama autodifuai6n. Puede demostrarse experimon-

talmente su existencia h~oiendo que algunos ~e los átomos aobre la super-

fiqie' de una probeta metálica sean radioactivos. Después de un cierto 

lapso, se encuentra que estos átomos radioactivos se han alejado de esa 

superficie. 

3.7 - LEYES DE LA DIFUSION. 

Consideremos una aleación en la cual existe un gradiente de ooncen-

tración. Los átomos cambian cont!nuamente de posici6n y no existe una 

dirección preferencial para el salto atómico~ La posibilidad de salto 

hacia una. vacancia ea igual para. loe átomos oolooados sobre cualquier 

lado de esa vacancia. Debido simplemente a que existen más átomos de 

una especie en una región dada, habrá un flujo neto de estosátomoa ha-

cia afuera de esa regi6n de alta concentraci6n. Si existe un gradiente 

de concentraci6n en la direcci6n X, siendo J el flujo de átomos, el nú-

mero de átomos que cruce un plano de área urlitaria1 normal a la direoci6n 

X, en la unidad de tiempo, será~ 

J = - D de 
dx 

donde D es una constante a una cierta temperatura, conocida como coefi-

ciente de difusión. Esta ecuación recibe el nombre de ley de Fick. La 

solución de un problema de difusi6n implica la integración de esta ecuaM 
-

ción para determinar e en función de la posición y del tiempo, bajo cier-

tas condiciones de contorno. Desde el punto de vista matemático, el pro-

blema es similar a la determinación de la distribución de temperaturas 

en una pieza metálica,después que ha fluÍdo calor bajo~ cierto gradien-

te térmico dado inicialmente. Para estimar la distancia sobre la cual 

ha podido producirse la difusión en una magnitud apreciable en un dado 

tiempo, ea muy útil la regla aproximada deducida a partir de' la ley de 
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Sea la condición_inicial, como en la Fig.3.7 a, una en la cual una alea-

ción de concentraci6n C
0 

está en oontaoto oon un metal puro. La ooncen

traci6n en función de x, la distancia a lo la~go de la barra, ae muestra 

en la Fig.~.7 b al tiempo O. Disminuye bruscamente desde C
0 

hasta O en 

la interfnse entre la aleación y el metal puro. Daopuéa que ha tenido 

lugar la difuei6n durante un cierto lapso, la curva de concentración en 

f~nción de. la distanciaJo curva de penetración¡será como la representada 

en la Fig.3.7 o. La distancia xJdefinida en la Fig.;es la distancia ~e

dia de_ ~enetración. y mide la distancia sobre la cual ha tenido lugar 

una difusión apreciable. La resolución de la ecuación de la ley de Fick 

bajo estas condiciones nos da; 

x2:Dt 

donde t ea la magnitud del intervalo de tiempo co~siderado. 

Como un ejemplo de empleo de esta relación, consi~cremos el problemr. 

de homogeinizaci6n de una aleaoi6n fundida, mediante un tratamiento tér-

mico a temperaturas próximas a la del solidus. En la mayor parte de las 

aleaciones sustitucionales, D:l0-Acn2/seg cerca del solidus. Como un 

día es aproximad~mente l05seg,, x~0.3 cm., y resulta claro asfque la 

homogeinizaci6n por difusión será un proceso lento. 
]fN 

3.8 - DEPENéiA TERMieA DEL COEFIClENTE DE DIFUSION. 

La velocidad de difusión en un metal compacto es proporcional a la 

concentración de vacancias y a la velocidad a la cual tiene lugar el 

movimiento atómico hacia los sitios vacantes adyacentes. La concentración 

de vacancias está dada por: 

e ~ e e-Ef/kT 
o 

mientras que la velocidad de salto hacia las vacamcias es propor.cional a 

-E./kT e J , donde Ej es la energía requerida para que un átomo se mueva 

entre sus vecinos hacia una vacancia adyacente. De esta manera, el coe-

ficiente de difusión estará dado por la expresión: 
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-E ./kT 
e J :D o e -Q/kT 

donde D
0 

ea una constante de proporcionalidad y Q:Ef + Ej es la ener

gía de aotivaoión para l~ difus16n. De acuerdo con la ecuaci6n anterior, 

la representación de ln D versus i/T debería ser una línea recta. La 

Fig. 3.8 muestra ~n gráfico tal para la difusión en una aleación Au-eu, 
.Í..'Yl 

a par~ir de la cual puede verse que la magnmtud D dismpye muy rápidamen-

-2 te con la ~emperatura. A partir de este gráfico y de la relaci6n x ~nt, 

resulta claro que cuando ae desea alcanzar una magnitud máxima de ~ifu-

sión, como sucede en la homogeinización, debe emplearse la temperatura 

más alta posible. A temperaturas bajas el tiempo requerido para alean-

zar el equilibrio es tan largo que, para todos los prop6sitos prácticos, 

la aleaci6n se encuentra "congelada" en su estado de no equili]lrio. 

En el caso de la difusión de solutos intersticiales,, tales como el 

e en Fe, los átomos intersticiales se mueven simplemente de un sitio 

intersticial hasta otro. Debido a que la solubilidad de las intersticia-

lidades es pequeña, h~ siempre muchos sitios intersticiales vecinos va-

cíos, disponibles para los átomos intersticiales. En este oaao, el coe-

ficiente de difusi6n es simplemente: 

D - D e-Ej/kT 
- o 

donde E. es la barrera de energía que debe superarse cuando un átomo de 
J 

soluto se mueve desde un sitio intersticial a qtro. La energía de acti-

vación para la difusi6n ea, en este caso, relativamente baja, y las ve-

locidades de difusi6n de las intersticialidades son mucho m~ores que 

las de los átomos sustitucionales. La Fig.3.9 muestra datos para la di-

fusión de e en Fe 
a • 

3.9 - REFINAeiON ZONAL. 
e 

La seg.ifgación de constit~entes que se produce durante la solidifi-

caci6n de aleacio~es fuera del equilibrio puede utilizarse como una téc-

nic~ para refinar metales. Se produce la segregaci6n a lo largo de una 
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barra y después se corta y descarta el extremo que contiene la máxima 

concentración de soluto~ Comenzando con una barra larga del material R 

refinar, se forma una zon~ runtUda E:lH v~ extremo (F;L~. '.10) e #tíiñ~J'~:tlmen ·

te por calentamiento por inducción. La bobina de calentamiento por'in-

duoción es pasada a través de la barra de izquierda a derecha. Ya que 

las solubilidadea de la mayoría de las impurezas ea mayor en el líquido 

que en el e6lido, la zona líquida arrastra con ella una concentración 

relativamente alta de aoluto, dejando detrás· de ella metal parcialmente 

purificado. Por el pasaje repetido de zonas fundidae a lo largo de la -

barra. la concentración de la impureza puede ser acumulada en un ~xtre-

mo , dejando material relativamente puro en el otro. Usando 10 6 más 

pasadas. se puede obtener materiales de muy alta pureza sobre casi toda 

la longitud de la barra. 

3.10 - PROPIEDADES MECANICAS DE LAS SOLUCIONES SOLIDAS. 

Las propiedades de las soluciones sólidas muestran un cambio gradual 

y contínuo a medida que la concentración del aoluto es aumentada: la te-

nacidad aumenta, la ductilidad habitualmente diaminu¡e 1 la resistencia 

el,otrioa ea aumentada. Datos típicos para las aleaciones Cu-Ni son moa-

trados en los gráficos de la Fig.3.llo 

~as propiedades de las soluciones sólidas recocidas son afectadas 

también por el tamaño de grano de las probetas de ena~o y por las impu-

rezas solubles,por lo que ea difícil obtener datos comparativos para los 

eapec!menes que representan distintas ooncentraciones a través del diagra-

ma de la aleación. Las temperaturas de recriatalizaoión y de crecimiento 

de grano características son afectadas tanto por la concentración del so-

luto como por las impurezas. Consecuentemente, loa datos dados en la 

Fig.3.11 no son necesariamente iguales a loe que se obtendrían con alea

ciones comerciales y éstos deben ser tomados s6lo como indicativos cua-

litativos del efecto de los elementos disueltos. A pesar de los progresos 
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realizados en la comprensi6n del mecanismo de endurecimiento por aleantes 

en monocrietalee, se pueden hacer pooae generalizaciones sobre la predio-
' 

ci6n del cambio de las propiodadoa por efecto del a~egado de un eoluto 

particular a un metal policristalino. Un mayor número de datos empíricos 

deben ser obtenidos todavía en la mayoría de los casos. 

Las aleaciones de soluoi6n s6lida no son comttnmente usadas cuando 

se requiera fundamentªlmente tenacidad y dureza. Sus propiedades básicas 

son la ductilidad, la que se aproxima a la del metal solvente puro y en 

ciertos casos la súpera, un aumento moderado en la resistencia y otras 

propiedades especiales derivadas de uno o más de los comp6nentes. Loe 

latones a son. más baratos que el Cu {ya que el agente de adici6n, el ZnJ 

es más barato) 7 más resistentes, mostrando todavía una excelente ductili-

dad y una buena resistencia a la corrosi4n. Las aleaciones de cuproníquel 

tienen una resistencia a la corrosión mucho más alta que la del Cu o las 

de los latones, pero son mucho más caras. En todos los otros casos, pue-

den obtenerse compromisos comparables de propiedades especiales en las 

aleaciones de soluci6n s6lida. 

Es interesante presentar una lista de los sistemas de aleaciones 

que muestran solubilidad s6lida completa en todo e~ ~ango de temperaturas. 

Las más importantes, junto con sus estructuras cristalinas, incluyen: 

Ni-Cu, Ni-Co, Ni-Pt, Ni-Pd (o.o,o.) 

. Ag-Pd, Ag-Au, Au-Pd, Pt-Rh, Pt-Ir {c.c.c.) 

W-Mo (c.o.), Bi-Sb (hexagonal rombohádrioo). 

1.11 - ALE:ACIONES COMERCIALES DE SOLUCIONES SOLIDAS DE Cu. 

Cu-Ni. La aleaci6n de 55% Cu-45% Ni, conocida como constanta.n, es 

muy usada en la fa.brica.ci6n de reóstatos y de resistencias de precislt';n 

debido a su resistividad rélativa.mente alta., la cual cambia poco su valor 

al cambiar la. temperatura. El metal MOnel, que contiene dos partes de Ni 

por una parte de Cu, presenta la máxima resistencia mecánica en esta se-
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-·rie de aleaciones:. El metal Monel industrial, que contiene pequenae can-

tidades de otros elementos, es máe reoiatento a la deformaoi6n que la 

a1eaci6n binaria pura, presenta una excelente resistencia a la corrosi6n 

y un color agradable. 

Cu-Zn. Se puede agregar hasta un 35% Zn al Cu sin cambiar la es-

tructura o.c.oo. Las diferentes aleaciones de soluci6n s6lida a de este 

sistema se diferencian por cambios graduales en el color, resist~ncia me-

cánica, ductilidad, resistencia a la corrosi6n y costo. 

1) - La aleaci6n c·on 5% Zn, conocida como simil oro, tiene un color dorado 

y se emplea en joyería barata. 

2) - La aleaci6n de lo% Zn tiene un color similar al bronce 1 es más ba-

rata que los bro~ces de Sn. 

3) - La aleaci6n de 15%en tiene una coloraci6n rojiza parecida a la del 

Cu y es llamada lat6n rojo. Al igual que el Cu y las aleaciones prece-

dentes, es resistente a la fisuraci6n bajo la acci6n combinada de tensio-

nes elásticas y agentes corrosivos,tales como vapores y soluciones amo-

niacales y sales de mercurio. 

4) - La aleaci6n de 3o% Zn tiene mayor resistencia mecánica y ductilidad 

que cualquiera de las aleaciones anteriores, y esta combinaci6n hace a 

la aleaoi6n 70-30 p~ticularmente bien adaptada para las deformaciones 

severas en fríoe Una de las más severas de estas operaciones es el em-

butido de copa profunda,tal como el caso de conformar un cartucho a par-

tir de una lámina plana circular. La facilidad de fabricaci6n de tales 

formas por embutido en frÍo)sumada a la resistencia a la deformaci6n en 

frío y su resistencia general a la corrosi6n, han hecho que esta alea-

ci6n sea extensamente utilizada en la fabricaci6n de cartuchos. Las 

objeciones principales a su empleo es su tendencia a la fisuraci6n cuan-

do se la somete a tensi6n1 juntamente con agentes corrosivos como amo

níaco y derivados, además de la relativa escaset de Cu y Zn en tiempos 

de guerra. 
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Cu-Si. El Cu que contiene hasta aproximadamente 4% Si sigue cona-

tituyendo una soluci6n s6lida terminal monofásica. El Si aumenta tanto 

la resistencia mecánica oomo la duotil1dad, y tambt&ri la réeietencia a 

ciertos tipos de medios corrosivos. Generalmente se agrega de 0.25 a 

1% Fe, y frecuentemente otros elementosJademás del SiJa fin de aumentar 

la resistencia mecánica, refinar el tam&Qo de grano o evitar la viola-,, 

ci6n de patentes. Son características de estas aleaciones su )acilidad 

para ser soldada~ combinada con la resistencia mecánica similar a la de 

los aceros de bajo carbono y la resistencia a la corrosi6n del Cu. 

Cu-Sno Cuando se agrega 2% o menos de Sn al Cu se considera que 

la aleaci6n es una soluci6n s6lida. La mayor parte de los bronces de 

Cu-Sn. contienen más que esta cantidad de Sn y son1 por lo tanto~aleacio-

nes bifásicas., Sin embargo, dentro del limitado rango de solubilidad, 

el Sn es un poderoso-endurecedor dol Cu, Tanto el Zn oomo el Si son 

desoxidantes automáticos del Cu, removiendo el O como ZnO o Si02Jrespec

tivamente, mientras que el Sn,al igual que el Ni1 requieren un desoxidante 

independiente cuando el Cu está todavía en estado líquidoo El P es el 

agente habitual y el fósforo residual, es decirJel exceso de lo que se 

elimina oon el O como P
2
o

5
, aumenta más aún la resistencia mecánica de 

los bronces. / Los bru~ces al Sn desoxidados oon P son conocidos comun-

mente como broncee foaforosos. . 

Cu-Alo Al igual que las aleaciones Cu-Sn, las aleaciones monofáai~-

cae Cu-Al están rea~ringidas desde el punto de vista de la compoaici6n, 

hasta un máximo de 5% do Al, Este bronoe al aluminio a tiene buena-re-

aictenoia máxima a la tensi6nJoon una ductilidad considerable, aunque ije 

consolida rápidamente. La aleaci6n resiste la oxidaoi6n y el ataque de 

muchos áoidosloomo un resultado de la formaci6n de una película superfi-_ 

cial de Al2ó
3

• Sin embargo, la presencia de Al2o3 
tambi~n produce difn

cultades durante la colada. Tiene un agradable color dorado, similar Bl 

Au de 18 K, y tiene algunas aplioaoiones decorativas. 
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En muchos casos- se agregan más de un elemento soluto a una alea-
' ' 

o16n de solución e6lida. En la aleación conocida como plata alemana, 

denominade actualmente plata níquel, no existe Ag; en lugar de ella 

se combinan las cantidades adecuadas de Ni y Zn para dar un color (o 

ausencia de color) muy similar a la Ag. Se usa lpliamente como base de 

la joyería de plata, vájilla, etc. Al igual que los latones,eetas solu-

ciones son soluciones sólidas cuando las cantidades combinadas de Ni y 

Zn son menores que aproximadamente 36%. 

La aleación de Cu-lo% Zn puede tener una adición de 0.5% Sn, lo 

cual aumenta ligeramente su resistencia mecánica y la resistencia a la 

corrosióno El latón 70-30 puede tener un agregado de 1% Sn con el mis-

mo objeto. Esta solución sólida recibe el nombre de metal Admiralty 

y, cuando se le agrega 0.04% As, el material es ampliamente utilizado 

en unidades para condensación de vapor. Aparentemente, la presencia de 

As reduce la ~endenoia a la des~inficación. La desfinficaci6n es una 

forma de corrosión selectiva en la cual los átomos de Zn son disueltos 

preferencialmente en la ·superficie de las aleaciones Cu-Zno 

El latón al Al es esencialmente latón para cartuchos en el cual el 

contenido de Zn se disminuye hasta aproximadamente 22%1 agregándose 2% Al 

aproximadamenteo El Al en la ooluc16n sólida del latón a aum@nta la 

resistencia a la corrosión, particularmente cuando está sometido a la 

acción de chorros de agua de alta velocidad. Tambián en este caso pue-

de agregarse Ae para m!nimizar la daeF1nfioao16n, 
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CAPITULO IV - DEFORMACION PLASTICA Y RECOCIDO.DE LOS METALES. 

La·oapaoidad dg sufrir deformación plástica intensa ein llegar a 

la fractura es una propiedad ·que otorga .. a los metales una poe1c16n uni-

ca en la tecnología industrial por dos causast permite el empleo econó-

mioo de todo tipo de operaciones de formado y fabricación, y hace que 
en 

se pueda confiar/el empleo de los metales para soportar cargas elevadas 

en las estructuras. En toda estructura real existen siempre lugares 

donde las tensiones locales son muy altas, Mientras que en un material 

frágil en:estos lugares comenzaría la fractura, en un metal puede produ~ 

cirse deformación plástica localizada hasta disminuir los niveles de ten-

aión elevados, A fin de poder trabajar los metales en formae·~tiles. 

el metalurgista debe comprender los mecanismos de la deform~ción plást1c~· 

La fabricación y comportamiento en servicio de los metales implica el 

. ,_1~ 
control, a trav~s de variables metalúrgicas, de la magnitud d~tensión 

' ' 

necesaria para comenz~ la deformación plástica. 

4.1 - PLASTICIDAD DE MONOCRISTALES. 

A fin ~e entender el proceso de deformación de los agregados poli

cristalinos, ea necesario primero conocer o6mo se deforman primero los .· ·· 

granos individuales cuando están sometidos a tensión. Así, el punto de 

partida para estudiar la deformación p¡ást,ica ea la experimentación so-

bre monocristales. , Cuando se estudia el comportamiento de· una probeta 

monocristalina, se observan rápidamente loe siguientes hechosl 

1) - Los monocriatales son muy blandos. Un mono,cristal de alta pureza, 

por ejemplo Mg1 puede ser deformado por aplicación de una carga de po-

cae libras por pulgada cuadrada. 

2) - La deformación plástica tiene lugar por ci~allamiento sobre cier

tos planos cristalográficos y a lo~largo de ciertas direcciones arista-

lográficas solamente. Se encuentra, en general, que los planos sobre 

los ouales se produce el ci~allamiento son los planos compactos (para 

Jos cuales la distancia interplanar es máxima) de un cristal; 
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en el caso de los cristales o,o,o, son los planos {111) , mientra.a 

que en loa cristales h.o. son los pilianoa { 0001} • Similarmente, la 

direooión sobre la oual se produoe el deslizamientu en estos planos es 

aquélla a lo largo de la cual los átomos están colocados de manera más 

compacta, es decir, las direcciones (llO)en los oistales c.o.c, y las 

direcciones <1120) en los cristales h.o. 

3) - En cristales de un dado material, de pureza y perfeoci6n comparables, 
í 

el deslizamiento comienza siempre cuando la tensi6n tangencial sob~e los 

planos de deslizamiento alcanza un cierto valor definido, conocido como 

tensión tangencial resuelta crítica, La tensión real para comenzar la 

deformaci6n depende de la orientao16n de los planos de deslizamiento 

respecto de la tensión aplicada. Si se ensaya en tensión una probeta monc 

ori~talina en forma de cilindro, cuya área de la seooión transversal es 

A, bajo la aooi6n de una fuerza F, la tensi6n resuelta sobre el plano 

de deslizamiento será 

G" 'r ~ F oos ifJ oos)\ 
A 

La Fig; 4.1 describe esta situación. 

Si los planos de deslizamiento son casi perpendicu~ares al eje 

cristalino, coa ifJ tiende a O y se requiere una fuerza considerable para 

comenzar el deslizamiento. ~ata situación puede presentarse en los cris-

tales h,o., como el Zn y Mg, donde existe un único conjunto de. planos 

de deslizamiento; en el caso de los cristales o.o,o. existen 4 conjuntos 

de planos {111} , orientádos diferentemente, de modo que, independiente

mente de la orientaci6n del eje cristalino, habrá siempre al menos un 

conjunto de planos de deslizamiento orientado,más o menos favorablemen-

te para el deslizamiento. 

Cuando se produce la deformaci6n sobre un único oonjunt~ de planos 

de deslizamiento paralelos, podrá continuar hasta que el cristal sea 

literalmente separado en dos por oi!allamiento, requiri,ndoae muy poao 
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e incrmento en la tensi6n por encima del valor necesario para comenzar la 

deformao16n. Si el cristal, oomo en el caso o.o.o., tiene varios con

Juntos Qe planoa quo puedan outrir deslizamiento, aunque la deformaci6n 

pueda comenzar en un solo conjunto de planos, eventualmente comenzará 

también sobre los otros. La aparici6n de deslizamiento sobre dos o más 

conjuntos de planos- (111) significa qu~ los planos de deslizamiento ac

tivos interactuarán unos con otros. Esto obstaculizará el dealizamien-

to sobre ambos conjuntos, con el resultado de que la tensi6n deberá 

aumentarse oont!nuamente para que s~ga teniendo lugar la deformaci6n 

plástica. esto está ilustrado en las curvas de la Fig.4.2. En los 

cristales de los metales h.oo Zn y Cdp la velocidad de endurecimiento, 

denominada también coeficiente de consolidaci6n, es muy pequeña, mien-

tras que en los metales o.c.c., como el Cu, Ag y Au, es mucho mayor de-

bido a la presencia de sistemas de deslizamiento que se intersectan. 

4o2 - TEORIA DE LAS DISLOCACIONES APLICADA A LA DEFORMACION PLASTICA. 

La resistencia cohesiva de los cristales es muy grande, en el senti-

do de que e~ requieren tensiones del orden de millones de libras por 

pulgada cuadrada para separar un par de planos at6mioos aplicando una 

fuerza normal a d~chos planos. Los cálculos te6rioos realizados para 

cristales perfectos indican que éstos deberían ser comparablemente tan 

fuertes también en la deformaci6n tangencial, dando valores de la tensi6n 

6 tanr,encial del orden de 10 psi para comenzar el deslizamientoo Las ten-

siones tangenciales resueltas críticas reales para loa monocristales tie-

nen valorea aproximadamente 100,000 veoea menores que los que indica la 

teoría, y como no existen razones para pensar que la teoría es incorreo-

ta, se deduce que los cristales metálicos deben contener imperfecciones 

que faciliten la deformaci6n por deslizamiento. 

Un tipo de defecto cristalino que hace.posible el deslizamiento 

cuando se aplic~ tensiones bajas es la dislooaci6n de bordeJmostrada en 
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la Fige4.3, para el caso de una estructura cúbica simple. Un defecto 

cristalino similar, de importancia particular en la deformao'i6n de los 

eriet&leg e.e.1 ee lá giet9ea9i~~ torftillo, ~~~ ae áeeeri~e en ioa li

bros sobre teoría de las dislocaciones. Como vemos en la Fig., la die-

locaci6n de torde eetá oonotitu{da por el filo do un semiplano at6mioo 

(la línea OC en la repreaentaci6n bidimensional) que termina en la su-

perficie. El borde de este aemiplano at6mico es una línea que corre 

normalmente al plano del papel a trav~s de todo el cristal; ella es lla

mada línea de la dislocaci6no El plano de deslizamiento es aquel que· 

contiene la línea OA y la línea de la dislocaci6n. Bajo la influencia 
~ 

de la tensi6n tangencial üs , representada por flechas, se produce des

lizamiento por el movimiento de la línea de la dislocaci6n sobre el pla-

no de deslizamiento en la direcci6n OA. El movimiento'de la línea de 

la dislocaci6n hasta la superficie externa del cristal produce desliza~ 

miento sobre la superficie, como se representa en la Fig.4.4, El movi-

miento similar de muchas dislocaciones a. trav~s del cristal puede pro-

ducir cualq~ier cantidad deseada de deslizamiento. 

La tensi6n tangencial resuelta crítica en los metales es baja debi-

do a que la tensi6n tangencial requerida para poner en movimiento una 

dislocaci6n sobre su plano de deslizamiento es muy pequeña. Esto puede 

ser visualizado considerando un grupo de átomos entorno de la línea de 

la disl~caci6~mostrado en la Fig.4.5. e ea el átomo ubicado sobre la 

línea de la dielocaci6n. El desplazamiento de los átomos sobre los la-

dos derecho e izquierdo de un plano vertical que pase por e ea perfecta• 

mente sim~tric~y las fuerzas horizantales·aobre e están justamente en 

equilibrio. La fuerza horizontal necesaria para comenzar el movimiento 

de e sobre su plano de deslizamiento es sumamente pequeña. Una vez que 

e comienza a moverse, se establece una ligera asimetría en las fuerzas 

horizontales y se necesitará una fuerza aplicada muy pequeña para man-
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tener en movimiento a la dislocación, hasta que alcance su siguiente 

posición de simetría. Los cálculos teóricos demuestran quo esta fuer-

cristal a lo largo de una dirección compacta. 

Los cristales de materiales nometálioos, tales como el Ge y el NaCl,. 

contienen dislocaciones pero sin mostrar una plasticidad apreciable. 

Esto se debe a que la facilidad con que se mueve una dislocación está 

determinada por ou anoho, reproaontada por 'la dietanoia AB en la Fig.4.5, 
' ' 

sobre él· cual lo~ átomos sobre el plano de deslizamiento están fuera 

de sus lugares correctos. Cuanto más ancha sea la dislocación, tanto 

-más balanceadas estarán las fuerzas horizontales sobre C a medida que 

se mueve la dislocación sobre el plano de deslizamiento, y menor ea la 

tensión requerida para mantenerla en movimiento. En los metales, debi-

do a que las fuerzas de unión interatómicaa no son direccionales, las· 

dislocaciones son muy anchas y, con frecuencia, se mueven con suma fa-

cilidad. En los cristales covalentea, tales como el Ge, las uniones 

interatómi~as son direccionales y las dislocaciones son, por lo tanto, . 
amgoatas y se mueven con dificultad'. 

Podría suponerse que, a medida que transcurre la deformación, po-

drían agotarse las dislocaciones presentes en el cristal (por haber 

llegado hasta la superficie), por lo que tendría que detenerse el des-

lizamiento. ~a experiencia demmestra que se generan contínuamente1 du-

rante la deformación pláatioaJdifllocacioheo frescas, por lo que el des-

li7.~miento sobre un dado plano puede continuar de manera·indefinida. 

4 • 3 - MACLA.JE. 

Existe otro me~·aniG•· de deformación plástica, importante en al-

gunoa materiales, que no implica deslizamiento. Se trata de la forma·• 

ción de maclas bajo tensiones aplicadas. El ejemplo más sencillo de 

este modo de deformación se produce en el mineral calcita, CO~Ca. 

lneertando una hoja delgada en el borde del· ,bloque. de calcita, moatra-

= 



do en la Figo4.6, se puede hacer desplazar una seooi6n del cristal has-

ta la or1entaoi6n de maola, una orientaci~n en la oual la macla y el 

cristal m~~• ooinoiden a lo l~go de un plano ~ico, conocido como pla-
1 

no de macla, y que está representado en la Fig.4.7. El maclaje mecáni-

oo o la formación de maclas bajo una tensión aplicada,es,a menudoJu? mo

do importante de deformación en los metales h.c., cuando la orientaci6n 

no es favorable para el deslizamiento, y en los metales .o.c. cuando la 

temperatura es baja. 1aa maclas se forman muy rápidamente, a menud• con 

emisión de sonidos audibles, por ejemplo, el bien conocido "grito" del 

Sn. 

4.4 - DEFORMACION DE MATERIALES P~~IgijiSTALINOS. 

En los monocristales de los metales hoce el deslizamiento intenso 

es generalmente fácil de producir debido a que no existen impedimentos 

al movimiento de las dislooaciones 1 tales como otros planos de desliza-

miento intersectantes, a lo largo de un conjunto de planos de desliza

miento activo, usualmente los planos \00011 o 

Sin emb~rgo, en un metal h.c. policristalino con granos orientados 

al azar, el deslizamiento estará frenado en cada límite de graneo Co-

mo se muestra en la Fig.4.8, se requieren tensiones mucho mayores para 

deformar una probeta policristalina, y la magnitud de la deformación 

que pueden alcanzar antes de la fractura es mucho menor. Se apreciará 

inmediatamente que la deformación de los polioristalee es un proceso ex-

tremadamente complejo. 

En las operaciones industriales de formado, laminaci6n, estirado, 

etoo, se aplica al metal un sistema complejo de tensiones. La deforma-

ción comenzará primero en los granos más favorablemente orientados pa-

ra el deslizamiento y la consolidación se producirá en estos granos an-

tes que en los otros. Las tensiones desarrolladas en loe límites de loe 

~anos vecinos iniciará el deslizamiento en éstos, hasta que rápidamen-
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te todos los granos estarán sufri~ndo deformación plástica. Debido a 

que los límites de grano_ee, mantienen estacionarios y la deformación se 

produce en loe diferentes granos en diferentes direooioneo, todoo loo 

sistemas de deslizamiento en loe diferentes granos comenzarán a operar 

y, a medida que tiene lugar la deformaci6n, se desarrollar!n rotación, 

flexi6n, y otras distorsiones de los planos de deslizamiente. La con-

centraoi6n de dislocaciones en el metal aumentará mucho durante la defor-

maci6no En efecto, los metales no deformadoe tienen habitualmente den

sidades de dislocaciones del orden de 106 cm. de líneas de dislocación 

por cm3 de metal, mientras que en un metal fuertemente deformado esa mag-

12 nitud puede ser tan alta oomo,lO o Las microfotografías 4.1 a 4.6 

muestran el desarrollo del deslizamiento; eventualmente, se verá fle~· 

xión y distorsión al aumentar el grado de deformaci6n. 

En todo examen micrográfico de un metal deformado en frío ea impor

tante la orientación del plano de pulido con respecto de la direcciónd~l 

trabajado en frío. Por ejemplo, en los metales laminados en frío los 

cristales sobre ~l plano de laminaoi6n apareoon alarg~doe, mientras que 

el ancho de loe granos no se altera. Sobre la sección transversal apa-

recen aplanados, sin alteraciones en el ancho. Sobre la ee~ción trans-

versal longitudinal aparecen tanto alargados como aplanados. Así, la 

deformación aparece más obviamente cuando se ~xamina la sección transver-

sal longitudinal. 

Un metal de grano fino que contiene granos orientados al azar se 

comportará en muchos aspectos como una sustancia isotrópica,a pesar del 

carácter anisotr6pico de sus granos componentes individualmente. Des-

pués de considerable deformaci6n plástica, sin embargo, el metal deja de 

ser isotrópico1 tanto del punto de vista cristalográfico como mecánico, 

debido a la presencia de fragmentos en cada grano que han rotado hacia 

una posición común con la dirección de flujo. El metal ahora mostrar' 

~· 



valores ligeramente diferentes de sus propiedades en función de la di

rección de medición, es decir, la posición del eje de la probeta res

pecto de la dirección de flujo o la direooión de laminación. 

4.5 - CAMElO EN LAS PROPIEDADES DEBIDO AL TRABAJADO EN FR!O. 

La magnitud de loe aambioa de diversas propiedades es importante 

cuando se evalúan las posibles aplicaciones de loa metales deformados 

en frío. Aunque la dureza y la resistencia mecánica aumentan, no lo 

hacen según líneas paralelas cuando se las grafica en función de la re

ducción por laminació~ én frío (ver Fig.4.9). La resistencia aumenta, 

de manera general, más o menos linealmente, mientras que la dureza aumenta 

muy rápidamente en los primeros lo% de reducción y luego más lentamente 

para reducciones sucesivamente mayores. En la Fig.4.9, por ejemplo, 

se muestra el aumento en dureza R0 y la resistencia a la tensión de un 

latón 70-30 para incremeritoe de reduooi6n hasta una deformación total 

de 70% aproximadamente. -El marcado incremento inicial en los valores-

de la dureza, que se hace mucho más lento posteriormente, puede ser par

cialmente explic~do en función de dos factores~ la no linealidad de la 

escala Rockwell y la profundidad de la indentación. Todas las escalas 

Rookwell son muy sensibles en los rangos de dureza bajos y relativamente 

insensibles a medida que se aproximan a 100. Segundo, la laminaoión en 

frío de la mayoría de los metales implica una mayor elongación (y exten

sión lateral) en' las capas superficiales que en el centro, como lo evi

dencia la concavidad comúnmente observada de los extremos y bordes. 

Ya que la impresión Rockwell se hace sobre la superficie, ésto tambi~n 

aumentará el incremento inicialo 

La ductilidad, medida por la elongación en un ensayo tensil, sigue 

un curso opuesto al de la.dureza, mostrando una disminución inicial 

grande en la primera reducción del 20% y luego aoercándos~a una velo

cidad gradualmente menor, a un valor relativamente bajo. Los datos de 

la Fig.4.9 muestran el efecto del incremento en el contenido de Zn al 



r 

aumentar la resistencia tenail de la solución sólida (valores iniciales 

de la ordenada), 1 la consolidación. El efeoto relativo del Zn en solu-

éión sólida 8Gbre la plaoti9i~Áª 7 la dvot~ll6~~ ijü ~~s~~a en áoa to~

mas: por los valorea de la elongación y la tensión de flucncia (para 

una deformación de 0.2~) para el Cu electrolítico,tough-pitoh y para el 

latón 70-30. Los datoa'de elongación muestran solamente un ligero efeo-

to beneficioso del Zn para reducciones intermedias. ~a comparación de 

los datoo de teno16n do fluoncia con loa valoroa oorroapondientos do 

la resistencia máxi~ a la deformación tensil. ~S : de mayor significa-

oión cuando se discute la ductilidad. la tensión de fluencia del Cu, 

aunque es muy baja en astado recocido, se acerca más a la resistencia 

máxima a la deformación para reducciones de 4~ que en el caso del la-

tón 70-30. 

La mayor dispersión -entre los datos de tensión de fluencia y re-

siatencia máxima a la deformación para el latón que para el Cu signifi-

ca que el estirado en frío del latón puede hacerse más fácilmente1 ain 

peligro de fisuraoión. La lam1naci6n en fría n~ eo tan afootada dobi• 
• 

do a la ausencia de tensiones tenailea, pero en el trabajado en frío 

en el cual las tensiones tenailes están presentes, el latón 70-30 es 

notablemente superior al Cu y, en efecto, a la ~or{a de loe otros me-

-Además de las propiedades mecánica~el trabajado en frío altera- • 

también las propiedades fíaicaso Así, tiene un efecto perjudicial so-
: 

bre las propiedadés magn6ticas del Fe y disminuye la conductividad eléc~ 

trica de los metales puros en un 2 a 5~, mientras que en algunas alea-

ci0nea1 tales como el latón a, la disminución ea mucho más marcada, lle

¡;ando hasta casi un 20?'. 

Durante la deformación plástica de un metal se realiza trabajo so-



bre el material. La mayor parte de este ~rabajo se disipa como oalor 

(aumento de temperatura de la pieza), pero hasta un lo% de dicho trabajo 

se retiene en el metal como energía acumulada. Esta energía acumulada 

está asociada con la gran densidad de dislocaciones y otros defectos 

que se generan durante la deformaci6n plástica. Los metales deforma-

dos en frío son inestables en el sentido que, cuando se loe trata con-

venientemente, pueden disminufr su energía volviendo a la condici6n no 

deformada. Existe una barrera de energía en el camino de este regreso 

a la condici6n no deformada, que puede~serGsuperada calentando el me-

tal a una temperatura conveniente por un tiempo; este proceso se deno

mina recocido. Durante la deformaci6n se generan muchas ordenaciones 
. 

complicadas de diversos tipas de defectos. Durante el recocido esta· 

configuraci6n de defectos se reorden~. y autoelimin~, mediante una va

riedad de procesos diferentes; algunos -tienen lugar a diferentes nive-

lee de temperatura y otros simultáneamente a la misma temperatura. 

En estos términos, el recocido de un metal deformado es un proceso muy 

complejo. En términos de cambios .en ,la miaroe,etruotura 1 en laa propie

dad~s mecánicas, pueden reconocerse tres etapas más o menos bien dife-

ranciadas, a saber, restauraci6n, recristalizaci6n y crecimiento de gra-

no. 

4.6 - RY.~STAUrtACION. 

Esta es la primera etapa del recocido y se produce a temperaturas 

relativamente bajas. El examen mediante técnicas suficientemente sen-

sibles revela que la restauraci6n se produce después de la deformaci6n 

a temperatura ambiente y, en muchos materialee1 a temperaturas inferio-

res. El principal cambio estructural durante la restauraci6n es la re-

ordenaci6n de dislocaciones en configuraciones más estables, aparentemen

te sin mayor cambio en el número total de dislocaciones presentes,. Des

de un punto de viRta prác~ico, el cambio princip~l en el metal es 



la reducci6n de macro y microtensionesJresultanter, de la reordenaci6n 

de las dislocaciones introducidas durante la deformaci6n. El t~rmino 

macro y micro tienen aquí el mismo significado que ouando se lo apli

oa a fotografías de estructura. El término macrotensiones se refiere 

a tensiones elásticas e:xlimtdln.tsa.- , en estado de equilibrio, sobre áreas 

grandes del metal. Cuando se perturba este equilibrio eliminando par-

--te del metal mediante un maquinado, por ejemplo, las tensiones no balan

ceadas se redistribuirán distorsionando el metal. Por otra parte,-

mientraa que tambi~n ea necesario que las microtensiones estén en equili

brio, se hallan en una escala tan pequeña o tan .localizada en extensi6n 

que no podrán causar un cambio en dimenaionea cuando ae maquina el me

tal, siendo detectables solamente mediante difracci6n de rayos X o por 

métodbs comparables. 

ias tensiones residuales presentes en un metal deformado pueden 

alcanzar el valor de la resistencia del material y ~ún excederlo, si 

se hacen muescas superficiales localizadas mediante ataque por algunos 

agentes corrosivos específicos, por ejempl~ soluciones amoniacales o 

mercuriosas en el caso de los latones. Cuando las tensiones tenailes 

localizadas exceden la resistencia del material comenzarán a formarse 

fisuras. Habitualmente el ataque corrosivo forma muescas sobre los 

límites de grano, por lo que las fisuras comienzan y se propagan a lo 

largo de dichos límiteo de grano, provocando una fractura intergranular 

conocida como fisuraci6n por corrosi6n bajo tensi6n. 

Un tratamiento térmico del metal deformado, a una temperatura 

cnmprendida en el rango de reatauraci6n, se denomina recocido para eli

minaci6n de tensiones. Como no se afecta las'dietoraioneo reticulares 

que impide el movimiento de las dislocaciones a tra.v~e de la estructura, 

no se nbservan cambios en la dureza y en la resistencia mecánica; en 

efecto, algunas aleaciones de aoluc16n a6lida, tales como los latones a, 

mtJestra.n un ligero aumento en la. dureza 1 reeistenaia. a la deforma.cicSm:, 



este ligero incremento en deformaci6n y resistencia parece ser debido 

a la precipitaci6n de una fase, soluble en la estructura estable' e 

insoluble en la estructura distorsionada. Puede haber tambi~n algunos 

/ ~~ambios estructurales muy pequeños pero, como máximo, éstos resultarán 

solamente en una menor tendencia a mostrar marcas de deformaci6n' en 
\l. sometidoª-J 

las mioroestructuras de los metales deformados\& un tratamiento de reco-

oído para eliminaci6n de tensiones. 

4o7 - RECRISTALIZACION. 

A temperaturas.justamente por encima del rango de restauraoi6n 

la dureza comienza a disminuir rápidamente, Figo4ol0. Simultáneamen-

... 
te, aparecen en la estructura granos nuevos pequenos, idénticos en 

composici6n y estructura cristalina a los granos originales no deforma~ 

dos. Estos granos no están elongados, como lo están loe granos defor-

mados, sino que aparecen aproximadamente equiaxiales, es decir, sus 

diámetros son aproximadamente iguales en todas las direcciones. Es-

tos granos aparecen primero en las regiones más severamente distoreion~ 

das de la estructura trabajada, usualmente en loe primitivos límites . 
de grano. El proceso de formaoi6n de los granos reoristalizados es 

un proceso de nucleaci6n y, para que se forme un grano recristalizado, 

es necesario que la disminuci6n de energía asociada con la trasformaoi6~ 

del material distorsionado a no distorsionado sea suficientemente gran-

de como para superar el incremento de energía asociado con la formaci6n 

de una interfase entre el grano nuevo y la estructura original. Si 

un material ha sido tan poco deformado como para que su energía acumula·· 

da sea pequeña, puede ser imposible reoristalizarlo. A medida que se 

aumenta la temperatura, aumenta la probabilidad de tener una fluotua-

ci6n térmica suficientemente grande como para comenzar la reoristali-

zaci6n en una regi6n particular de la estructura distorsionada: A ma-

yor t~mperatura mayor será la velocidad de reoriatalizac~6n. Para 

t1na dhda temperatura de reoooido, el progreso de la reoristalizaci6n 



en el tiempo se hace a lo lareo de una curva ae la forma mostrada en 

ha completado la recristQlizao~6n, es ggnven~9ñ~o definir el t~émpg go 

recristalizaci6~ como el tiempo requerido para que un cierto porcentaje 

del material, digamos 95%, reo~istaliceo 

Como se muestra en la Fig.4.13, la reoristalizaci6n se completar;~ 

a menor temperatura si se aumenta la duraoi6n del tratamiento térmico. 

Cuando el tiempo de recristalizaoi6n es de 1 hora, puede definirse uno 

temperatura de reoristalizaci6n oomo la temperatura requerida para que 

la reoristalizaci6n se co~plete en un 95~. Como muestra la Tabla 4.1 

para metales de pureza ordinaria y sus temperaturas de fusi6n. 

4.8 - CRECINIIENTO DE GRANO. 

Durante la reoristalizaci6n se nuclean granos no distorsionados, 

los que luego orecen en el material deformado que los rodea. El ere-

cimiento-de un grano a expensas de los granos vecinos se denomina ere-

cimiento de grano. No hay generalmente una distinci6n nítida entre 

las etapas de recristalizaoi6n y de crecimiento de grano en el recocido. 

ya que puede tenerse grecimiento de grano en aquellas porciones de la 

-
estruQtura que han recristalizado primero, mientras que otras regio-

nes están aún recristalizando. La fuerza motriz para el crecimiento 

de grano es la enereía superficial de loé límites de grano de loa gra-

nos recristalizados. Cuanto mayor sea el tamaño de grano menor será 

1~ magnitud de los límites de grano en el material, y menor será su 

energía. 

La forma de los granos indivi:duales que están en contacto Íntimo 

~on todos sus granos adyacentes, de manera tal de ocupar completamente 

•Jl espacio, está también determinada por las energías interfaciales • 

. ~n un metal policristalino recocido habrá superficies bidimensiona-



les entre dos granos en contacto, líneas unidimensionales en la inter-

sección de tres granos y puntos adimeneionalea en las uniones de cuatro 

grangs. Las superfioios b1d1ménóióñalee debertñ ~er planas pues de lo 

contrario tenderán a migrar en la dirección cóncava para alcanzar una 

situación de mínima energía. Las superficies planas tridimensionales 

que se encuentran en una línea deberán formar entre s! ángulos de 120° 

CíB'W*Uta§7'+'íNGG para balancear las energías relativas y devenir estables. 

Finalmente, las cuatro líneas que convergen en un punto de unión de oua. 

tro granos deben formar un ángulo de 109°28 1 para balancear las energías 

interfaciales. El tetrakaideoahedro de Kelvin (Capitulo I, Fig. 1.~4) 

cumple con todos estos requerimientos,excepto para el ángulo de 109°28' 

de unión de ·cuatro líneas. 

Los estudios experimentales muestran que durante el crecimi.ento de 

grano fB1%P.t( §4 H&i}t& esas consideraciones teóricas parecen ser operativas, 

ya que las superficies límites curvadas se mueven a fin de volverse pla

nas (o líneas rectas en las secciones bidimensionales), y las intersec~ 

ci6~e tres límites se mueven en forma tal que los ángulos entre tres 

límites que se intersecten sean de 120° {sobre·secciones planas normales 

a los límites). 
ld2,} 

En general, a medida que los límites migran enrct1recoio-. ' 

nes antes definidas, consumen ciertos granos y ésto produce que sobrevi-

van loe granos más grandes como una aproximación mejor a la topología 

del ordenamiento de granos ideal; la estructura ee hace así más y más 

establ~de manera que el crecimiento posterior de los granos se hace 

Las microfotografías 4.7 a 4.12 ilustran los cambios sucesivos en 

la microestruotura durante el recocido. Las rnaolaa que aparecen en mu-

chos metales c.o.c. y sus soluciones sólidas1 luego del recocido,son lla

madas maclas de recocido. Como puede apreciarse de las miorofotografías1 

nn recocido prolongado a altas temperaturas puede producir- tamaño de gra-



¡~o 

no muy grande. 

4.9 - FACTORES QUE INFLUENCIAN EL RECOCIDO 

Los principales factores que influencian el tiempo y la temperatura 

requeridas para reoooer un metal específico trabajado en frío son los si-

guientes: 

1) - La recristalizaci6n comienza a una temperatura menor y se completa 

dentro de un rango ~e temperatura menor: 

-a) - Cuanto menor sea la deformaoi6n previa. 

b) - Cuanto más fino sea el ta.ma.ño de grano previo. 

o) - Cuanto 
, 

el metal. mas puro sea 

d) - Cuanto más largo sea el tiempo de recocido. 

2) - El tamaño de grano recrietalizado será menor: 

a) - Cuanto menor sea la temperatura .. (por encima del mínimo requeri-

do para la recristalización). 

b) - Cuanto menor sea el tiempo a dicha temperatura. 

o) - Cuantó menor sea el tiempo de calentamiento hasta la temperatu-

ra (nucleaci6n incrementada) • 
. 

d) Cuanto más intensa sea la reduooi6n previa. 

e) - Cuanto mayor sea el número de partículas insolubles preoentes 

o más fina sea su dispersi6n (Fig.4.12). 

Es evidente1 a partir de los plantees lo y 2e,que las impurezas solu-

bles o loa constituyentes aleantes, tales como el Zn y Cu, aumentan la 

temperatura de recriatalizaoi6n, mientras que los oonstit~yentes insolu-

olea, tales como el cu2o en el Cu, no afectan marcadamente la temperatura 

de recristalizaci6n pero disminuyen el tamaño de grano recristalizado. 

~ste Último efecto ea muy usado industrialmente para obtener estructura 

de erano fino en metalea·reoooidos. La Fig.4.12 ilustra este efecto. 
(tire 

Los límites de grano, al igual que las interfaces en)las partículas de 

inclusiones y la matriz, tienen una cierta energía por unidad de árear 

al pasar a trav6a de una partíc~la de impureza, el límite de grano de la 



Fig.4.12b reduce el área interfacial total "l:Ímite y partícula", repre-

sentando así una configuración de menor energía. 

El tamaño de grano obtenido,después de mantener durante un tiempo 

específico a una dada temperatura de recocido, aumentará si el .metal es 

recalentado subsecuentemente a una temperatura superior, pero será ea-

tabla, no afectado pot todas las .temperaturas inferiores, a menos que el 

tiempo aumente muy considerablemente (por ejemplo, multiplicado por apro-

~i~g&mente 1000 pgrª temperaturªH 1nfer1oree en lOO'C), 
1 

Los efectos de algunas de estas variables se muestran tambi~n en la 

Figo4ol3, donde se presentan curvas de recocido para Cu de alta pureza. 

Gambiando el tiempo de recocido desde 1 a 24 horas se baja el rango de 

temperatura de ablandamiento o recri'stalización de un metal laminado en 

frío a una reducción del 5o%, desde 150 a 160°0 hasta 110 a 120°0. 

Cambiando la reducción de 50 a 88~ se reduce la temperatura de ablanda..;·. 

miento, para recocidos de 24 horas,desde 110 a 120°0 hasta 80 a 95°C. 

4.10 - CAMBIO DE PROPIEDADES DURANTE EL RECOCIDO. 

En el rango de restauración del.reoooid~~' la dureza y la resisten~ 

cia mecánica son poco afectadas pero se eliminan, al menos parcialmente • 
. ,, 

las tensiones y; por lo tanto, se elimina:o disminuye la suec~pt:i:bilidar: 

a la fiauración por corrosión bajo tensiones 1 o al menos se disminuye éa-

ta. El rango de recristalización, en el cual la estructura deformada es 

reemplazada por granos nuevos, no distorsionados, es un rango de rápida 
, 

transición en las propiedades, desde aquellas correspondientes al esta-

do deformado hasta las correspondientes a la eatru9tura libre de defor

mación. Así, disminuyen la dureza y la resistencia mecánica, y la duc-

tilidad, medida por los valores de elongación en un ensayo tensil, au-

menta:, .. Fig.4.14. Las temperaturas de recocido elevadas aumentan el 

tamaño de grano, disminuyen correspondientemente la magnitud del área 

de los límites de grano por unidad de volumen. Dado que loa límites de 

grano presenta discontinuidades al deslizamiento y al movimiento de las 
1 



dislocaciones, el crecimiento del tamaño de grano es acompañado por. 

una ulterior disminuci6n en la resistencia y la dureza y un aumento 

en la plasticidad. 

4.11 - DEFOR1~CibN EN CALIENTE. 

Lª deformªgi6n en gªliente ae hace a tcmperaturaa y volooidndoo de 

deformaci6n tales que tiene lugar1 simult~eamente1 la reoristalizaci6n 1 

por lo cual la eetruc~ura final está esencialmente libre de endureci-

miento por trabajadoo Aunque se suele decir que la deformaci6n en ca-

lient~ es equivalente ·a la deformación en frÍo· SP.guida de un recocido, 

-
debe tenerse en cuenta que los factores de tiempo y velocidad pueden 

causar diferencias apreciables sobre las estructuras resultantes. 

Por ejemplo, cuando se deforma severamente en frío Cu muy puro puede 

recristalizar y ablandarse mediante tratamientos.térmicos de 24 horas 

a Ioooc, como muestra la Fig.4.1~. Sin embargo, el mismo Cu no podría 

ser considerado como deformado en caliente si se,lo lamina a cualquier 

temperatura próxima a l00°C, debido a limitaciones de tiempo y veloci-

dad. Los ensayos de laboratorio demostraron que el Cu tough-pitch fun-

dido, cuando~se lo lamina en' caliente a 800°Citiene la misma dureza y 

resistencia que Cu similar laminado en frío a la misma reducci6n y re-

cocido posteriormente durante 1 hora a 350°C. Sin embargo, las inclu-

siones de cu2o en ambas muestras están distribuidas de manera diferen

te y la ductilidad es menor en la estructura laminada en frío y recoci-

da. 

Ya hemoc dicho que, despu~e de la laminaci6n en frío, la deforma-

ci6n es mayor en las zonas superficiales en contacto con loe rodillos¡ 

particularmente en las primeras etapas de la deformaci6n1 lo cual provo-

ca que los extremos y bordes sean c6ncavos:. En la laminación en ca,lien

te se observa una si tuac}i6n opuesta. Dado que los rodillos u otras 
a 

buperficies de trabajado están genei\lmente más frías que el metal, las 

capas superficiales del netal estarán más frías y más duras. ~or lo 



tanto, la deformaci6n es mayor en el centro y, en consecuencia, los 

dos extremos de las secciones tenderán a ser convexas. 

En todos loa procesos de deformaci6n. gran parte de la energ!a . 

empleada en el cambio de forma se transforma en calor. En la deforma-

oi6n en caliente ain,oonaolidadi6n, prácticamente toda la energ!a se 

transforma en calor. Si la relaci6n de eup~rficie a volumen del. metal 

a trabajar ea grande, la pérdida de calor al entorno será más rápida 

que si es generada en el metal y si se enfr!a después de la deformaci6n. 

Sin embargo, las secciones grande~ con una relaci6n de superficie a vo-

lumen relativamente pequeña1 pueden aumentar apreciablemente su tempera-

tura y llegar a fundirse parcialmente si se las deforma muy rápidamen-

te. Este factor fija la' temperatura de defor~ci6n máxima. El míni

mo puede determinarse a partir de la consolidaci6n hasta el grado en 

que las fuerzas aplicadas puedan ya deformar al metal, o a partir de 

la formaci6n de fisuras en metales o aleaciones que tengan ductilidad 

limitada a temperaturas ordinarias. 

Algunos me~ales que muestran solamente ductilidad limitada en el 
' 

trabajado en frío pueden'ser muy deformados trabajándolos en caliente. 
' 

El 1~, por ejemplo, presenta ductilidad limitada a temperatura ambien-

te1 G. la cual solamente el plano basal es operativo en el proceso de 

deslizamiento. Sin embargo, a temperaturas elevadas, operan otros pla-

nos cristalográficos y el metal se hace muy plástico, y la estructura 
.. 

final aparece substancialmente libre de deformaci6n. 

A.l2 - ORIENTACION PREFERENCIAL Y PROPIEDADES DIRECCIONALES. 

El proceso de deformaci6n en fr!o produce la rotaci6n de loa gra

nos respecto a la direcci6n de flujo. En las aleaciones policriatali-

r.as esta rotaci6n se produce no en la forma de rotaci6n uniforme de 

cristales enteros:, sino· como aecc16n'sfra~entos o bandas dentro de 

los granos. Si~ embargo, las planos de deslizamiento no tiendén neoe-



sariamente a sor paralelos a la dirección de flujo. En los metales 

c.o.c., al menos, comienza a funcionar un segundo conjunto de planos 

de deslizamiento cuando el primer ounjunto alcanza un ángulo de apro

ximadamente 55° respecto a la dirección de fl~jo, y la,posici6n de es-

es la indicada en la Figo4ol5• No todos loe granos están exactamente 

en esta posición {o en su imagen especular simétrica), pero existe una 

tendencia a aproximarse a la orientación mostradae Los metales c.c. 

y h.c., con diferent~s mecanismos de deslizamiento, tienen posiciones 

finales diferentes para los granos o fragmentos de granos. 

El desarrollo de una orientación preferencial, por laminación o 
. 

estiradOJdepende f~ertemente·idel estado del.metal antes del trabajado 

en frío, es decir, si la orientación inicial es al azar o preferencial. 

En todo caso, no aparece una orientación nueva por traoajado en frío, 

de manera pronunciada, antes de que la reducción en frío excede un 5~· 
·' 

En consecuencia, no existe una relación directa entre endurecimiento 

por deformación y orientación preferencial. 

Ya que la mayoría de los cristales metálicos son individualmente 

anisotrópicos, si los bloquea cristalinos tienden todos a alinearse 

en la misma posición en la dirección de flujo, no es sorprendente que 

las propiedades mecánicas y .otras varíen en función de la dirección de 

prueba, con respecto de la d~rección de flujo precedente~ Los datos 

de la Tabla 4.2, para una lámina de 90% Cu-10% Zn laminada, muestra 

las variaciones en reoistencia y elongaci6n según diferentes direccio-

nes y diferentes técnicas de laminaci6n. Estos datos no son totalmen-

te representativos de la diferepcia real en las propiedades, como se 

observa cuando uno'tra~a ,de flexionar láminas laminadas en frío en di-

ferentes direcciones. Si el eje de flexi~n es paralelo a la direoci6n 

de laminación, la tendencia a fisurE.rse a l.o largo de la flexi6n es 



mucho mayor que cuando el eje de flexión forma ángulos de 90° oon la 

direooión de laminaoión. 

Las orientaciones prQferenoialea encontradas ~n loe metales dcfor-

mados1 deapués de reducciones relativamente altasJoambian frecuentemen-

te pero nunca son completamente borradas por la recristali_zaoión y el 

crecimiento de grano que acompaña a los recocidos subsecuentes; en afeo-

to, la direcoionalidad de las propiedades· puede ser mayor·. Esta di-

reccionalidad de las propiedades puede ser mU1 molesta, ya que freouen-

temente el material laminado y posteriormente recocido se emplea en 

el,proceso de embutido profundo o en la elaboración de tubos·. Si·los 

granos están orientados según direcciones preferenoiales, la deforma-

' bilidad del metal será-mayor en ciertas direcciones; oorrespondienteM 

mente, las copas formadas por embutido no'• presentarán un borde s1Jperio1· 

uniforme sino que tendrán secciones altas ('orejas) de menor espesor 

de pared. Las propiedades direccionales de diferentes metales var!ant 

después de formar-las copas, algunos metales muestran cuatro orejas 

a O y 90° de la dirección de laminac_ión, otro~ presentan cuatro orejas 

en la posición de 45°, mientras que los metales hexagonales, y ocasio-

nalmente los metales cúbicos)pueden mostrar seis orejas. Ya que las 

~ropiedades direccionales aumentan1 generalmente1 no sblo en función 

del aumento de la reducción previa sino también al aumentar la tempe-

ratura de recocido, parecer!a que los núcleos no tienden a exhibir una 

orientación preferencial solamente durante la r~cristalizaoión sino 

que también, lo cual es más importante, durante el crecimiento de gra-

no . los cristales orientados próximos a ciertas posiciones están 

favorecidos y absorben a sus vecinos orientados menos favorablemente. 

Se·ha realizado una intensa investigación en el campo de la orien

tación preferencial en los metales recocidos, cuyos resultados indican 
.. 

quo, generalmente, la orientación preferencial se desarrolla a partir 

et; 



del crecimiento preferencial de núcleos que tienen una cierta relaci6n 

cristalOgráfica específica con la matriz deformada. En un sentido más 

práctico, se ha encontrado que las condiciones que tienden a aumentar 

1~ dirooo1on~ltdad oon roduoo1oneo 1ntensao en la penúltima etapa de 
. .. ' 

deformaci6n, .bajas tempera~uraa de recooido en la penultima etapa do 

este procesa, y temperaturas eleva4as en el recocido final. 

El cambio de· propiedades con la direcci6n de ensayo en los metales 

deformados se conoce tarnbián como textura. La textura fibrosa de estos 

metales laminadas y recocidos, basada en la preferenci~ de ciertas 

orientaciones cristalográficas, no debe ser confundida,con las fibras 

que aparecen en el Fe o metales similares, donde -el efecto es mecánico 

debido a la presencia de residuos de escoria distribuidos todos en la 

dirección de laminación. Aún las inclusiones relativamente pequeñas 

en aceros o~din.~ioª laminados son Hufioicntee para porjudioar laa pro

piedades transversales de los aceros recocidos y aún más afectar las 

propiedades perpendicularmente a la superficie de larninaci6n. 

Una importante aplicaci6n de la orientaci6n preferencial controla-

da se encuentra en la manufactura de láminas de Fe-Si para transforma-

dóres. El número de transformadores en el sistema de distribuci6n de 

energía eléctrica de un país es muy grande, suficientemente grande co-

mo·para que el costo total de la energía eléctrica disipada como calor 

en los núcleos de los transformadores sea un fac~o~ significativo en 

el costo de la energía que se distribuye. As!, se ha encontrado que 

ol dinero invertido en investigaci6n· para el mejoramiento de las propie-

dndes magnéticas del Fe de transformadores puede ser recuperado con 

creces cuando se disminuye los costos totales de la potencia eléctrica. 

La aleaci6n más utilizada en estos casos ea Fe con alrededor de 3% Si. 

El Si, además de disminuir el ciclo ¿e h~~~~eeia, aumenta tamoi~n la 

resistividad eléctrica del Fe, de manera tal que la energía perdida 



¡pi 

(¿>arási tas J 
debida a las corriente~ : •' . : . (disminuye. La magnetizaci6n del Fe se 

hace más fácilmente a lo largo de las direcciones (lOO>. Una ulterior 

mejoría en las propiedades de las láminas empleadas para núcleos de 

transformadores se obtiene laminando y recociendo el meta~ de tal mane-

ra que ee de6arrclle unª orient~oi6n prefer~noial muy marcada, con los 

ejes (100) de los granos todos en la misma direcci6n y en la direcci6n 

en la cual la hoja será magnetizada cuando se la emplee. Este produc-

to es conocido como hoja con granos orientados • 

. 4.13 - CONSIDERACIONES INGENIERILESo 

La estructura deformada en frí~de aleaciones de soluci6nes a6li-

da~tiene resistencia mucho mayor que las aleaciones recocidas, sin 

disminuci6n de la resistencia a la corrosi6n. La disminuci6n en la 

ductilidad no es perjudicial en muchos casos, siendo de gran beneficio 

cuando debe tenerse en cuenta la maquinabilidade La estructura más du• 

ra y más frágil presenta una tendencia a fisurarse por ciDallamiento 
1 

por delante de la herramienta de corte, exhibi{ndose también una frac-

tura fácil de la~ virutas que resultan del maquinado. Estos dos fac

tores originanm~os desgaste del filo de la herramienta de corte y 

una q¡.ejor terminaci6n superficial en las secciones maquinadas. 

Se ha demostrado que el tamaño de erano ea un factor importante·, 

aunque no e~ más importante, en la determinaci6n de la dureza, resisten-

cia mecánica y ductilidad de metales y~aleaciones recocidas. Tiene sig-

nificaci6n industrial especial cuando las láminas son deformadas en 

frío a una forma específica. A1mque las estructuras de grano grueso 

son más blandas. yj por lo tanto~son deformadas más fácilmente, es más 

probable que exhiban una superficie denominada "piel de naranja", en 

Geccioncs que no están sometidas a presi6n sobre ambas caras. Esto ce 

dP.be a la naturaleza cristalográfica del de'slizamiento y a la necesidad 

que tendrán ciertos granos de deformarse en forma diferente de los otrosJ 

.) 



según sea la orientaqi6n del plano de deslizamiento respecto de la di

reaoi6n de flujo, 
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F10. 10.5. Ty¡ical Jominy hardenability curves for four standard medium-carbon 
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Fw. 10.6. Effcdtof prior structure on Jominy hardenability of AISI No. 4140 stcr: 
(0.40% C, 0.90% Cr, O :20% :\Io). The prior structurcs wcre: (Qu) r¡ucnchcd from 
945•c; (HU) hoHwlled in uustenitic statc to 1-in. rod and nir-coolcd; (N) normulized by 
air cooling from s;s•c; (A nn) anncalcrl by furnace coolinl!; from 8·15•C; (Sph) sphcrmd
¡zed by normnli2iing und rehcating at 7oo•c for 24 lu. All bars ''ere thcn hcated 
lO m in at 845•c ll!ld end-quenched. (When bars wcre hcated 4 hr nt S.Js•c ami cnd
quenched, thcir lin.rdenabilitics wcre the samc nnd corrc~pom!cd to_~~e top curve.) 

Table 10.3 Composition and properlies of certain 
superstrength steels 

Composition 
Steel type 

%C %Ni % Cr % ~Io %V -

4340 0.40 1.8 0.8 0.25 
4335V o 35 1.8 o 8 0.25 o 2 
HU o 35 .... 5.0 1 5 o 4 
I8Ni (300)• O.tl2 18.0 ... 5.0 (9.% Co, 

06% Ti, 

( • Maraging steel.) 

Yield Tensile 
S te el Treatmcnt strength, strcngth, 

' psi psi 

4340 Air• 1525•F, oil-qucm h, 350°F tcmpcr 20S,OOO 264,000 
4340 Air• 15:!5•F, oil-qm·nch, ioo•F tcmpcr 18:?,000 :?04,000 
4335V Air• 1575•F, oil-qucnch, -too•F tcmpcr 219,000 266,000 
4335V Air 1.575•F, oil-quPnPh, izs•F tcmper :?07,000 2:!.5,000 
4335V Vacf 1575•F, oil-qucnrh, -too•F tcmpcr :?06,11110 2.52,000 
4335V Vacf 1575°F, oil-qucnrh, i:?5•F tcmpcr ~~-t.yoo :!IS,OIIO 
Hll Air• HIOO•F; air-cool, IOIIO"F tcmpc~ , 231,000 :!Si,OIJO 
Hll Vacf 1900°F, air-cool, JOoo•F tcmper :?28,000 :?:.!S,OOO 
18Ni (300} Ann. 1500°F, colrl-roll50%, agc !lll0°F 31111,1100 :J ')() 

Ahove, sheet specimcns ll.IJ!)() in. thit-k, tc,.tcd in rollin~ dirt•t·tion. 
• Air-meltcd. 

0.1% Al) 

% Elon-
gation 
. ? • m _m. 

i o 
6 o 
7.5 
6 5 
7.0 
6 Q 
5 o 
5 5 
3.5 

-
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FtG. 10.8.. Effect on yield strength ·and tensile strength of deforming austenite of 
Hll Crlto die steel, austenitized at 1900•F, cooled to the indicated tempernture, 
deformed 50, 75, or 90%, cooled to room tempernture, and tempered twiee (double
tempered) at 9so•F. (Data by Vanadium-Alloys Steel Co.) 

'L,Slc 11.1 Cla::: ,r1cation of principal types of too! stee1 

Composition Al SI
SAE 
.dt~is-l---,,---,.----.,.,--...,,,----, ,---...,,....--~ 
D:ltli>D % e ~ ,l\ln % Cr % V % w % l\(o % Co 

TypicaJ uses 

Wl 
W2 

SI 
S5 

01 
02 

A2 
A5 

D2 
D3 
D4 

H12 
H13 
H16 

H21 
H23 

TI 
T15 

l\(1 
;\!2 
l\{3 
MIO 
:\115 

Watcr-hardemns grades 

o 6-1.4 
0.6-1.4 0.25 

Cold-heading dice, "oodworking 
toola, etc. 

0.5 
0.5 

0.9 
0.9 

l. O 
l. O 

1.5 
2.25 
2.25 

0.35 
0.35 
0.55 

0.35 
o 30 

0.70 
1.50 

0.80 
08,j 
1 o 
o 85 
1 50 

... 
0.8 

1.0 
1.6 

... 
3.0 

... 

... 

... 

... 

... 

... 
.. 

.. 

... 
.. 

Shock-resistmg too! steela 

1 
/ 

1.5 . ... 2.5 . .. ... Chisels, ha m mera, rh·et seta, etc. 
.... . ... ····· 0.4(2

1
.o Si) 

0•1-bardening cold-,.·ork too! ateela 

0.5 . ... 0.5 ... . .. Sbort-run cold-forming dies, cut-
ting toola 

Air-bardening medium-alloy cold-work too! steela 

5.0 . ... ..... 1.0 ... Thread rolling and slitting di es, 
l. O .... ····· 1.0 intricate die sbapea 

High-carbon bigb-chromium cold-work steela 

12 o 
12.0 
12 o 

5.0 
5.0 
7.0 

3.5 
12.0 

4 o 
4.0 

.. o 
-1.0 
4 o 

" o 
.ío 

1.0 

l. O 

Cbromium hot-work steels 

o 4 1.5 1.5 ... 
1 o . ... 1.5 
. ... 7.0 

Tungsten bot-work steels 

. ... 9.5 ... 

. ... 12 o 

Tungsten high-speed steels 

1 o 18 o 
5 o 12 o . .. 5o 

l\(olybdcnum high-spccd stccls 

1.0 1 5 8 5 
2 o 6 25 5o 

2 " 6 o 5 ó 
2 o 8 o 
5 o 6 -~ 3 5 !i o 

' 
Uses under 900°F, gages, long-run 
forming and blan~•l!g dies 

-
Al or l\(g extrusion di es, die-cast-
ing di es. mandrels, bot shears, 
forging dies 

-

-
Hot extruslon di es for brasa 

nickel, and ateel, hot forging d1e . 

Origmal h1gh-spced cutt1ng steel 
~lost \\eRr-rcsa.stant grade 

8.') 'O of all t·nttmg tools in U ni te 
~tates mu•le from tlua ,.:roup 

:\lu:st \\t'ar-r\.':SIMtnnt gru,lc 

' 
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Fw. 11.3. lsothcrmal tran~formation •lia¡:ram forstcPI.\1~15~100 (1.0::?'"(- C', 1.41<;(, 
Cr) au:,ll'niti7.c•l at thc norrn.d h:mlcnin¡:: lcmpcralurcs, t\15°(' (~oli<llinc), nnd at :l 
tcmpl'ralurc of 10i0°C, ~utli,·il'ntly hi~h lo di~~oh·•· all carhi,h•"- Th!' St.'i•C ¡::1\"l' :l 
vcry fine No.!) ¡:rain ~i7l', 11 hil•~ lhc IOiOCC lrcaluwnl rl':-ultl'd in a ::-;o. :l ¡:r:tin ~i1c. 
nockwcll h:mlne~'< <la la an· ~howu; 1 hl' fJli!'IIChl'd H ('(i:J for tlw 1070°(' t rl':ll llll'llt 

1 
rcptC'<l'lll'< m:trlcn,ilc plu'< :-ort rci:IÍnl'd nu,lt>nitc. (.ltlas of l.~oth. rmal Diaqram.•. 
U.S. Sted Corp.) 

'}\- :.::- E.3 Effcd of auslenitization treatment on martensite reaction in 
oil-harJening nondeforming steel 
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Fro. 1 ~·~- :me M. tcmpcraturc for 52100 8tccl (1% C, 1~~% Cr) as n function of thc 
austemt1zat1m tempcraturc; incrca~cd carbon solution Io\vcrs thc 1lt. tcmpcraturc. 
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austcnitc p~ior to thc cuiPctoid rcaction. 
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Table 11.4 Effect of auslenilization treatment on martensite reaction in 
air-hardening high-carbon high-chromium sleel 

'l' grain :,i?.P, .\RT:\1 
% :\1:1 rtl'll,.,it e a t !l.i oc 
% :\larll'll"JIP nt :10oC .. 
Roe k\\ 1'11 hanlnP"~ :1" c¡upnc·h,.,¡ 

'::l 
41 
e 

~50 
J::. 
(.) 

j40 

~ 
30 

~ 

. llll0°C, 
' 1 hr 

~o. 11 
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· austcnite; thc low Yalur:, al :thoul 5no•F rc<ult from lhc ~trcsscs gcncratcJ by ret:tincd 
:tustcnilc tran:,fornung to martcn-lu' u pon cooling from thc tcmpcring opcration. 
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·-'•111 hardening t urvcs or S-4-1 hr~h->pt·ctl 'lrl'l, qul'nchcd in orl fronr tlw 
'")') . Clllpcraturcof·>:I.i0°F· .. f 1 1 ' mm are re rodue 1 - . ' t un PS or l:trt rH·~, afll·r lt•rnpPrut¡.: li. till, :llld 
-->--4-2 high-spc~d ~~ el t ·, .\huo::.t HIPulwal lt'lliJH'rrn¡.: l'Url ~-~ arl' ohl:lllll'll for tho• 
: ••-•r ' ce l\ rcu orl-c¡ucndrc 1 f t 1 1 1 ·-·-.> • (Roberts G ' t rurn 1 ·' 11"1la lar< l'IIIIIJ! IPIIIJ!t'ratur~· ,,f 

• rooe, rmd 1l!ocrsh.) 
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FrG. 11.11. Tempering curve~ for an air-hanlening die :,te~! nu:,teni,tizrd ut three 
d11Terent temper.\ture~, us ind1catcd on cach curve. Tempere•! hardncs.~ i:. plottcd 
ag:lin~t the parametcr T(c + log t), whrrc 7' is the templTing tcmpcraturc, t is the 
tcmpcring time, :tnd e i:; a eonstant for each eurvc whm;c valur dcpcnds on thc aus
tcnitization tcmpcrature. ll:wlcning from thc lowe:,t tcmpcrature rc:,ults in uo 
secon<lary h.mlening; hanlcning from thc highcst tcmpcraturc rc:,ult!! in lo11 initi:d 
hardncss bccause of rctaincd au~tcnite and thcn a relate•! pronounced :.ccondary 
hardening. (!loberts, Grobe, and M ocrsh.) 

Table 11.5 Specific volume of phases present in carbon tool steels* 

Phase or phasc mb..ture 

Austcnite .......... . 
:\lartcnsitc ........ o .... o o .. o · 
Ferrite ........ o. o ... o. . ... o· 
eementite ......... o. o o. o . . . 
Epsilon carbide ... o o.... . . 
Graphite.... . . . . . . . ... o .. . 
Ferrite plus ccmentite ...... . 
Low-earbon martcnsitc plus 

epsilon carbide ... o .... o o .. 

Range of 
carbon, % 

0-2 
0-2 

0-0.02 
6. 7 ±o 2 
8 5 ±o 'i 

lOO 
0-2 

ealeulated spccifie volume at 
6S°F, em 3/g 

o 1212 +0.0033 (%e) 
0.1271 + 0.0025 (%e) 
0.1271 
0.130 ± 0.001 
0.140 ± 0.002 
o 451 
001271 +. 0.0005 (%e) 

0-2 
0-2 

o. 12n + o oo15 <% e - o 25) 
0.1271 +O 0015 (%e) Ferrite plus epsilon carbide ... o. 

------~----~--~~~~~7 
• B. S. Lcmcnt, "Distortion in Too! Steels," American Society for :\Ietals, 1959. 
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FJG. 11.12. Surface carbon eiTccts on high-specd stccl of different atmosphercs with 
incrensing time at the austenitizing tempcrature. The "neutral" atmosphere would 
be completely burnt gas with no excess oxygen. The oxidizing atmosphere would be 
gas burnt with an excess of nir. The varying pcreentages of earbon monoxide would be 
atmospheres 'Óf gas burnt with insufficicnt a ir. Therefore, a11 atmosphercs for this 
schematic graph contain eo~ and H:O as well as eo orO. (Schlegel.) 

T~l-\! 11.6 Size changes on hardening carbon too! steels* 

Reaction 

~phcroi<.lite --. nustcnite 
.\u,iena~e--. martensite 
8pht>roM'.ite --. martensite 
Au;,tenite-> lo11 cr bainitet. 
Sj)hí>rOJJite-. lower bainitet 
Aust.enite-> aggregate of 

ferrite ,_nd cementite t o . o . 
Spheroi&ite -> aggrcgate of 

ferrite and cementitet o. o . 

Volume <!hange, % 

- 4 64 + 2 21 < % e> 
464-0.53(%e) 

1.68 (%e) 
4 . 64 - 1. 43 < % e> 

O 78 (%e) 

4o64- 2021 (%e) 

o 

Dimensional change, in./in. 

-0 0155 +O 0074 (%e) 
0.0155- 0.0018 (%e) 

o 0056 (%e) 
0.0155-0.0048 (%e) 

0.0026 (%e) 

0.0155,- 0.0074 (%e) 

o 

• B. S. Le~e?t, :'Di5tortion in Too! Stecls," American Society for l\letals, 1959. 
f Lo~r b:umte 1s assumed to be a m1xture of ferrite and eps.Ion t>arbideo 
t Cpj!«r bainite and pearlite are assumcd to be mi'l.tures of ferrite and cementit<'. 
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FIG. 11.13. Yolurnc ch:lllgcs ns indicatcd by lcngth chnngcs upon cooling of an 18-4-1 
high-spccd slccl from :?350°F. Thc solid linc shows the lcngth chnngcs upon con
tinuous cooling from :?350 to -310°F. E\pansion bcgins nt 405•F, the ;l/, point, and 
continucs un tri, at about - 100•F, nll nu-stcnitc has trnn~formcd to martcnsite. The 
t.lottcd !me rcprcscnls n case\\ hcrc rooling \\ :.s intcrruptcd by holding the specimen at 
room tcmpcr:.turc for:? 111111. This noticc:.bly st:.bihzcd thc nu~tcnitc sllll prcsc~t so 
th:.t thc nustcnrtc-m:trtcnsitc tran~formation chd not again sttJ.rt until the spccrmcn 
coolcd to n tcmpcraturc of nbout -lOo• F. Jn this bttcr ctJ.sc, the dimcnsions upon 
rchcating to room tcmpemturc ~how that not nll austcnitc is tmnsformcd to martcnsite 
even uuon cooling to -310°F. (Cohcn.) 

Table 11.9 Relative cos!s of various grades of tool steels 

Type Approximate composition 

Wl 
SI 
01 
A2 
D3 
:\[1 
i\!2 
l\[6 

l\[ 15 

TI 
T6·-
1'15 

Watcr-hnrdening; 1% e 
Shock-rcsisting typc; 0.5% e, 2.5% W 
Oil-hnrdcning; O!>% e, 1% l\ln, 0.5% er, O 5% \V 
Air-hnrdcmng; 1.0% e, 5% er, l.% :\lo 
11i e, lll Cr; 2.25% e, 12% er, l.% :\lo 
.\!olybdcnum high spccd ¡ 4% Cr, 1 o/o V, l.j% W, 8.j% :\[o 

4% er, 2% V, 6.2% W, 5.0% :\[o 
4% Cr, 1.5% V, 4.0% W, 5.0% .\!o, 

12% eo 
4% Cr, 5.0% V, 6.5% W, 3.j% :\fo, 

5% eo 
Tung~ten typc; 4% Cr, 1% V, 18% \V 

4% er, 1..'>% V, 20% W, 12% er 
4% Cr, 5% V, 12% W, .1% Co 

Cost per lb, 
l\lar., 1960 

$0.33 
0.64 
0.51 
0 . .'>4 
0.95 
1.20 
1 34 
2.j8 

2.66 

1 85 
4 33 
2.77 

1 () Table 11.7 

C) lintll'r 
tliam., in. 

4 
:! 
1 

ll.á 

Calculated maximum tempcrature 
dlfference between ccnter and 
surface of steel cyhnders quenched 
from 930°C into medium at 30°C 

TI'IIIIH'f:llllrt' diiTt'rt'lll'l', "C 

Watt•r O ti .\ir 

S lti ;,¡¡¡ ¡,,; 

Sil! 414 :w 
7:11 ., ... -

-· 1 
lti 

ti! i 171 \1 

-- --- -- -. 

Te:. :-~e 11.8 Increase in volume of alloy !ool s!eels on h~rdening 

eomposition 
Hcat treatrnent, % 

T.}~ •F In crease 
%e % ~!n % Cr %Mo %\V %V in vo!ume 

---------1-

01 0.9 1 1 0.5 . . . o 5 ... 1440 to water 0.69 
l. O 0~2 1.3 . . . . . . ... 1470 to water 0.52 

A2 l. O 0.6 5.2 l. O o 2 1730 togas* o 30 
D2ff' 1 5 0.2 11.5 o 8 ... 0.2 1850 togas 0.11 

../' 

• Q¡¡enchcd in dissociated ammonia to preserve a bright, scnle-frec surface. 
t D2 showed directionality of dimensional change; on tempering, it contractcd in 

the romñog direction and showed little change in the transverse direction. · 

Table 11.10 Relative uses of !ool s!eels 

Type Percentage of total 

Tungstcn high-spccd steels................. 2 
;\Iolybdenum high-spccd stccls .............. 16 
Hot-work steels ........................... · 13 
Chromium die stccls...... . . . . . . . . ... . . .... 13 
Oil-hardcning too! stccls .................... 18 
Shock-rcsisting and chiscl stcels..... . . . . . . . . 8 
enrbon too! stcels.. . . . . . . . . ........... · 11 
Spccial-purpose too! stecls...... . . . . . . . . . 19 
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FIG. 12.1. Binary Fe-Cr phnse diagram showing the closcd "Y loop as body-centercd 
chromium and body-centered iron form ferritc solid solutions. 
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Fw. 12.2. Pscudo-binary pha'iC diagram of iron plus 12% Cr, with varying pcr
ccntagcs of earhon. Tw Ju¡cs m l\\0-pha..,c ficld~ clo not hhow compo~it10ns of thc l110 
phasc'i or relatn e prnp()rt10ns. Thc cro-,~hatc-hc<l arf'a'> are thn·P-ph.l'>C field'i. A 
sccond carln.lc nwy 1:\l'>t at th" ln¡:;lll'r c-arhon contcnts (:,el' F1¡.o; 1::! :l). 
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Fw. 12.3. Diagmm showing the pha~cs prcscnt in slo11ly coolcd Fc-Cr-C alloys as a 
function of chromiurn and carbon con ten t. Chromturn can cntcr F1' 1C m amounls up 
to 15% Cr without changing its 1>lruetun•, and this carhidc 1s dl'~l¡.o;nal<•d as (FcCr)JC. 
The ncxt carbidc is (CrFe),C,, which conl.tins a minimurn of 36% Cr. Thc (CrFc),C 
is thc cnrbidc usually found in 1>lainlc~s ::.tccls :uul contains O\'Cr 70% Cr. 
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1'+Carb1de 

o 
Fe, 18er, 4Ni 

l. O os 1 o 
wt.% e wt ~e 

Fw. 12.4 FJG. 1:!.5 

FIGs. 12.4 and 12.5. Psc~~l_?-binar~ ~hase diagr:l~ns of Fe + IS<;ó Cr + 4% Xi, ersus 
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.Z. Tablc 12.2 Typical mcchamcal proper!ies of Wllought slair · ~ ste~ls -
Tcn~ilc Yicldl % Elon-

Grade Condition ~trength, ~trcngtll; gation 
fiock11Cl1 

psi psi in 2 in. 
hardncss 

:\ust('nitic grades Au~tcnitic graclcs 
- ··----- 1 

:!01 o l.'i 111:1, i .'i 16 ·1S 3 5-5 .) o 2.)% N mnx 9.7 301 Annealcd 117,000 33,000 68 B85 

:?O:? o 15 m:n 10 () li-lfl l 0-6 ( o 2.)% N mnx 15.6 25% eoltl-rol!cd IG.),OOO 127, ooo ·(;unn) 24 (min) C38 

301 o 15 111!\, 2 o 16-1S 6 O-S C •••• o •••••••••••••••• 53.5 4.)% cold-rollcd :.u:;,ooo 200, 000 '(wün )' 7 (min) C46 

302 o 15 ma' 2 e 17-Hl S ü-10 .. ••• o ••• o •• o o •••• 161.7 

30-l o. os llll\:1. 2 e 1S-20 S.ü-12 • o ••••• ••• o •• o o. o •• o 137.6 302 Annealcd 94,000 36,000 61 B80 

301L o 03 lll!l' 2 G IS-20 S.ü-12 •••••••••••••••••• o o. 21.3 20% cold-rollcd 13!J,OOO 121,000 22 C29 

30!) o 20 mnx 2 e 22-2-l 12-15 •• o •••••••••••••••• 6.9 50% cold-rollcd 177,000 151,000 6 C38 

310 0.25 max 2 o 21-26 19-22 • • •• o •• o ............ 8.2 

316 O OS mnx 2.0 16-1S _Iü-14 2-3% l\lo 46.1 

316L 0.03 mnx 2 o 16-18 1ü-14 2-3% 1\lo 14 o 
321 O.OS mnx 2.0 17-19 9-12 (5 X % C)Ti min 33.5 

347 0 OS ffiRX 2.0 17-19 9-13 (lO X % C)Cb-Ta min 11.6 

304L Annealed 80,000 30,000 55 B76 
316 Anncaled . 85,000 35,000 55 B80 
321 Annealed 87,000 35,000 55 BSO 
347 Anncalcd 92,000 35,000 50 B84 -

l\lnrtcnsi tic grades Fcrritic or martcnsitic gradCll 

403 0.15 max 1.( 11 5-13 ...... •••••• o •••••••• o o ••• o 19.0 

410 0.15 mnx l.( 11 5-13 . . . . .. . •••••••• o. o o ••• o •••• 44.0 

416 o 15 mnx 1.2 12-14 o ••••• 0.15%Smin 23.4 

420 0.15 min 1.( 12-14 . . . . .. o ••• o o o. o. o ••• o. o •••• 4.1 

431 o 20 mnx 1 o 15-17 1.2-2.5 ... ••••• o •• o o 4.9 

440A 0.6ü-O 75 1 e 16-18 ... O. 75% l\Io mnx 1.4 

410 Anncalcd 75,000 40,000 30 BS2 
1800°F Qu, 600°F 180,000 140,000 15 y39 

420 Anncalcd !)5,000 50,000 •)" B92 -<> 
1900°F Qu, 600?F 2:!0,000 195,000 S C54 

440B Anncaled 107,000 62,000 1S B!JG 
1 !)00°F Qu', 600°F 2SO,OOO 270,000 3 C55 

440B 0.75-0 95 l. O 16-18 . . . .. O. 75% l\Io max 1.4 

410C 0.95-1 2( 1 o 16-18 .. O. 75% l\Io max 2.2 ~on::.tnndard grades 

Fcrritic grades 

430 O 15 max 1 o 14-18 . . .. . . . •• o •••• • o •••••• 246.0 

446 O 20 max 1.5 23-27 • o ••• •••••••• o ••• o. o •••••• 1.9 

Stninlcss \V o 07 0.5 16 75 6 75 O 8% Ti, O 2% Al 
' 

17-4PH· o 04 o 4 16 50 4 25 O 25% Cb, 3 G% Cu 

Stain!css W Soln. anneal('d 120,000 75,000 i ca o 

17-7PH: 
Hardcned !J5UOF 1!J.i,OOO 1SO,OOO 7 C4G 
Soln. annealed . 1:Jo,ooo 40,000 3.3 B_S5 
fichea!rtl IO.>OOF 200,000 IS.'l,OOO 9 C43 · 
fi('heatrd !l.)0°F 2:l.i,OOO 220,000 r. C.JS 

Table 12.3 
---- -------------

Typical properties of 17-7PH ~-~~inl~ -s-te~f afte.r various 
17-7PH o 07 o 7 17.0 7.0 1.15% Al stages of thermal trea!ment 

YIDU 
1 

Ten~ilc ~ Elon-
Condition Tr('almrnt st rPrw;.t h, ,,trl'n¡!:lh, ¡.::Ilion 

10!ll'lJPI'i 1000 Jl'l m 2 in 

-
:\ :\1111 :11111(':11, l!l.i0°F .J:OI 1 :Jo ;¡,¡ 
Tll( 1) Condltumt·d, II00°F, !lO mm 

Cookd lo (i0°F 1001 ll.i !1 
m .\¡!;l'd IO:,ooF, !10 min l!l.i :!lli' !1 

H JI( 1) ('ondili<llll'd, ti.itn··, 111 lllÍII, HT -1:! 1:1:! 1!1 
(:.?) ('oolt-tl in 1 hr lo - lllll°F, S yr 1 J:j¡ 1 i'.i !1 
(:!) .\gt·d !J:,WF, 1 hr :!1,191 .,., ... --·· ti 

1.11( 1) CondiiÍoiH'tl, II'II"F,:! hr 
(:!) ( 'ooft.d lo -· 11111°F, S hr 
(:!) .\gt•tl !J:,uoF, 1 hr - :!1191 .,,. ti • .... ,, 

( '11 ('nltl-itollt•d (i(lr,, aud agt·d 1 hr al u:,o· F :!CIOI ~H-1 .! 
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Fw. 13.1. A vertical section of the Fc-C-Si system al n constant 2% Si concentration. 
Crosshatchcci fields are threc-phase arcas. (Grezner, .1/ arsh, and Stoughton.) 
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Fm. 12.7. Effcct of variation in annealing or reheating .tiimme of stainless stccl at tcm
peratures in thc carbide prccipltation range, as shown llvy intcrgranular- attack in 
modified Strauss sólution ( 47 ce· II 1SO, and 13 g CuS01·:DU20 Jiluted with water to 
1000 ce).- Intcrgranular attack ·¡5 grcatcst andoccurs at Jl¡¡~,·er tcmpcraturcs for long 
hcating times. Cold-working prior to hcating induces precii¡pitntwn ata lowcr tcmpcr
ature and more uniformly through the structurc, rcduriimg rclativc intcrgranular 
penet~atioo. (Bain.) 
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Fw. 13:2. Chill dcpth (depth of whitc cast iron from a clulllled surfacc) upon solidifica
tion of a cnst iron as diminished by increasing silicon cont·omt for two constant carbon 
contents. (Schuz and Pohl.) 

---:r.,c. 1"4\.. .. ,J 1 -
Trade name %C %Si 'loS %P '%:\In 

No. 1-soft 3 00 3 00 o 05 liD 3-1 5 0.1-1.0 
No. 1-founáry 3 ?" _;:¡ 2 50 o 05 (ll 3-1.5 0.1-1.0 
No. 2-founúry 3 50 2 00 o 06 j}) 3-1.5 0.1-1.0 
No. 3--foun-C:ry 3 75 1.50 0.065 OJ 3-1 5 o l. O 

--
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Fw. 1:3.3. ehill dPpth upon ~olillificn
tion of n cn~t iron as 1limini~hcd hy in
crca!>in¡; carhon contcnt for an appro-.¡Í
matcly con~tant s1licon contcnt of O.S 1 
lo 0.89%., (Schuz and l'ohl.) 

Table 13.1 Typical compositions of gray cast iron based on strength 
and section thickness 

ear- :'lleta! llrincll Tensilc Ten sil e 

Type 
% % % % % bon se e- han!- modulus, ~otrcngth, 

e Si p S :\In cquiv tion, 
alcnt • in. 

ncss psit psi 

1--- ---1- ---· 
elass 20 (L) 3 65 :! 50 o 5 o 10 o 6 4 56 () 25 ISO 12 X 106 24,000 

elass 20 ( :'11). 3 50 :! -10 o ·i () IOOü -1 3-1 1 00 170 12 x to• 21,000 

elass 30 (L) 3 302 20 o 22 o ]() O G.j -1 03 o .)0 200 15 X 106 32,opo 

elass 30 (11) 3 03 1 90 o 20 o 10 () 60 a üS 1 00 217 15 x w• 32,000 

elass 40 (L) 3 10 "2 05 o 17 o 10 o ,).j ;~ 77 o •)" 230 1 i X 106 44,000 • _;:¡ 

elass 40 (:\!) 3 05 1 S.j O 15 o os o 60 3 (j,) 1 00 •)•)" 17 X 106 43,500 --·"l 
elao;s 60 (L) 2 ~- •) 03 o 13 O O!l o 60 3 51 230 I!l x w• 62,500 

e<>-
elass 60 (:'II) 2 G.'i "2 00 o 10 o 07 O S.i 3 :37 270 19 X 106 62,500 

(L), hght sccuon, (::'11), mcdium scction; (H) hcavy scction. 

• % e + o 3 e % Si + '7o P ). · 
t Thcsc cast irons do noto be) !Iookc's !:J.,,, so thc modu1u~ 1~ arbit ranly c'prcso;cd 

as thc slopc of thc strc~s-~tr.Iin cun·c ata ~trc<s cqual to onc-fourth thc tcn~ilcstrcngth. 
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F1G. 13.6. Effcct of anncaling tcmpcrature and prior solidification rute, i e., thickness 
of cast scction, on the time for complete graphitization of a white cast 1ron at two 
annealing tcmperaturcs. (Schnezdewznd, Reese, and Tang.} 
l''lll 1 
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FIG. 13.7. Rclativc damping ca
pacities of steel, ductile, and class 
25 gray iron. Thc on1inate is am
plitude ofvibration whicll'dccreascs 

- with time along thc auscissa to 
the right. (M eta/s Eng. Quart., 
February, 1961.) 
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E:.g Q11arl, f,brzw¡y, 1\)61.) 



T.·~:\:- 13 2 Ty;)ic.~l compo~ilioll~ und propedic~s of mallcablc -
aml of duc!Jic casi iron 

-- ---p-·----~-- ----- . ----
:\l.tll!'.thlc !'.t>l irons 

-- --
F,•rritic 

PParltt 1!' 
grade 

mallt-ahlc 3.j0JS 
- -- ------------- ------ -----
'I'Llt.tl !'.ll ho!l, 'lo :? :?5 :? ')" -<> 

::-rli¡·on,% 1 15 1 :JO 
m:mgan!•sc, % o ·10 o i5 
sulfur, % o 10 o 10 
nickcl, % o. 

Jnagncsium, % •• o o o 

Tcnsile modulus, psi o o 25 X 106 28 X 106 
Tcn~ilc strcngth, psi 56;000 80,000 
Yichl strcngth, psi .. 37,000 50,000 
% Elongation in 2 in .. ..... 20 6 
---

• Anncalcd at 1G.i0°F and furnncc-coolcd. 
t As cast. 

:\',Hlnlar !'ast irons 

Fl'rritic Pc:ulitic 
typc typc 

G0-15-10• SO-G0-3t 
-----

3 jO 3 40 
:? 40 2 15 
o so o 50 
0.01 o 01 
1 00 1 00 
o 06 0.06 

23 X 106 23 X 106 

G5,000 !)5,000 
48,000 65,000 

12 5 

CJ 
[J 

FIG. 15.1. Cup and cone ductzle fracture of a tensile specimen. 

F 15 2 Longit~dinal scctions of n tenf:>ilcly strained :;pccimcn of 

m\~d ~~e~! ju~t pr,ior to fracture, :;howing thc dcvclopm~~ttn~fk~~~ 1 

interna! ducltle fracture crack starting at the ccntcr ~f t 

clown portion of thc tcn~ilc spccimcn. 
' 
1 

( 101) 

(a} (b) 

FIG. 15.4. l\totion of di~locntions on intcrsccting {1101 planes in the bcc structure, 
rrsultmg in the nuclcation of n void which forms a crack, on a { 1001 plane. 
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Fw. l.'j.!i, Dul'l 11<'-hrit t lt• t ran~it ion
t<'mpcraturc c·un·l' for !c~,~-<'arhon 

Htct'l us rl'\'!•:tl!'cl hy \'-not<-h imp:t<'l 
t<'¡,ls O\'!'r :1 ra !IJ.:!' of l!•m Jl<'rn t 11 n•s. 

Fw. 15.7 .. No:tt(hcd 
platc loadcu in ter.r,ion. 

-40 1.-_J._ __ ..L, _ ____l -- _¡____¡___ 

25 27 29 31 33 

In J- 117 ,cm- 111 

Fu;. 1 r •. n. 1 >qu·n.lt·n•·•· of hrirrJ,. t mll,i
tion lt•mp<'rnlnn• on M¡ll:tr<' roo! nf (l'rrtlt• 
¡,:rnlll ~i7o' in :1 1010 ~lt•t•l (d rt'(lrt''<'llls 
:l\'c•rn¡,:P ¡:r:tin tlt:uul'lt·r). 

o 
--1 

2 
Fract1on of pldte w1dth 

Fzo. 1!i R. Tcn~rlc ~tre~~ ano~~ thc 
pl.rnc of thc notch in thc spccimcn or 
Fi~. l'i 7 
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Fw. 15.9. Fracture strain of sphcroidized 1020 stccl, unchnrged vs. hydrogcn
charged to saturat'ion loss of duclllity, as a function of test tempcrature and strain 
rate. In thrcc dJm«nsions, the embrittlcmcnt lines .4 and B would form two surfaccs 
intcrsccting in a v .. dley, which asccnds and ultimatcly disappcars with incrcasing 
strain rate. [Baldwin, Trans. Al.l!E, 200:298 (1954).] 

. . . . . . . . ... 

Fw. 15.10. Durin~ tll'fnllna1ion of a 1Pn,IIP "lll'l'illll'll of ,, dudiit• In:dt·Iial, ><m-all' 
!'rtH·ks nrc llll<'ll'a1!'tl nt impurity partu·l··~. ~row, und coalt•N·c uutil f:ulun· 0 ,,· 11 r,.. 

Fill. 1.5.11. Chml• t>f dislocnt ion 0\'Cr

a harncr durin¡t ,.,,.,.1' of a metal. (r_j_ -:-.,_ 
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.Fw. L L Pncking of cqunl-sizcd 
sphcrcs on n singlt' planc so ns to· 
occupy n minimum :ucn. 
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Fw. L:.!. Lol'ntion of thc l'cntl'>- uf 

thc ntoms in po~itions mnrkcrl X 
da sccond lnycr likc thnt in F1g. 1.1. 

- FIG. 1.3. So. lidly outhncd circles 

FIG. 1.4. (a) The positions of thc ccntPrb of thc atoms in onc unit cell of theJcc 

e fcc } -
:Y.d léj!r O hcp 

rrprcsent !1 l:u-.t t 1 - .om P i'ne of atomli, and dash,.,J 

Structure of pu1e mdals 5 



F 1 7 The crj·stal structure of rock IG. • • 

FIG. 1.10. The structure of the 
mineral calcite, CaCOJ 

0 

o 

FIG. 1.8. The crystal structure 
-~ ---: •• - -'1.1~-;,:¡n f"'of"'l . 

~Oxygen Q Calc1um O Carbon 

1 

!y~ 
Fw. 1.1;?. A tctrahedral array of four oxygen atoms and 
one eil,~eon atom, forming the group SiO,•-. 

O Fe 

Os 

Fw. 1.9. The structure of the mineral pyrite, FeS, . 
.. -

Fio. 1.11. _ Thc crystal structure 
of diainonds, onc of thc allotropic 
forms of purc carbon. 



Q Oxygen 0 Magnesrum • Srhcorí 

F10. 1.13. Crystal strudurc of olivcnc, :O.Ig:SiO,. 

- (OOl),bcc and fcc 

--- (Oll),bcc 

==----= (Oll),fcc 
(o) 

- (11l),fcc 

:-=-= ( 111 ), bcc 

(b) 

Fw. 1.15. Two rclls of a 1·uhie lattll'(', ~hm' ing only tl11• •·ornl'r atnrn" 
In) Th<' 

f'IG. 1.14. Crystalstructure of hexarnethyltetramine, CtBuN:. 

FIG. 1.16. Illustrating the rnethod of designating 
the crystnllographic axes and thc angles between 
them. The most general case (trichnic) is shown. 

Table 1.1 The six crystal syslems 

-
N ame 

Length of unit \'cctors 

Cubic ... o =b =e. 
Tetragonal ..... a=b ±e 
Hexagonal .. 4 =b ± e: 
Orthorhombic. a ± b ± r 
:O.lonoclinic. o ± b ±e: 
Triclinic a ±b ± r 
---------

o 

Axes 

Axial angles 

a =P = ')' = goo 
Q =P = ')' = goo 
a =P = goo, 'Y = 
a=d = ') = goo 
a= ')' = goo ±{3 
o±P±1 

1:?0° 



Frc. l.li. Thl' :-pe•cial.'t'l of ,,,,., ll'e•d for thl' hc•,n¡:ounl 
l'r\ :-!ni :-r~lc•rn Thc• 1 · . "" "'· auc "'a"'' an·nll "' lllllll'lrr-
l':dl,\' 1'<¡111\:dc·fll l11 !he• hqc 'lllll'lllrt' thl':-e• ,;,,., hl' 111 
1111' e Jn,c··p.t< J..c·cl pl:lfll' (Fw 1 IJ \\llrlc• ti (' ... 
1 ,.. o • 11' 11 "" '" 111 

1 11' drn·l'! ron "' '' hu·h 1 he•,,• pi:• ne·:o arl' :-lal'kl'd u pon ccnl' 
anntht>r. 
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JI. 
1 ' 

X rays 

Crystal _. _ 

. ' 

B 

FIG. 1.18. Sctup for Laue's first experi
ment on the difTraction .. of X rays by 
crystals. 

Fw. 1.20. The "reflection" of X rays from parallel planes of atoms spaced a dis-

FIG. 1.21. Experimental sctup for mnking u. 

nowdcr pnttern. Only onc crystal plnnc is 

'¡ 



FlG. 1.'22 :'.l,.thocl 1•f l':llmlnling thc 
r • - ~• ... t .... 1 .. ,, ... r ;" '1 

FIG. 1.24. 
~~I,.J..~rlrnl A stark of tctrakniclccnhcdra, showmg how metal gmins hnYing thcsc 

rJ...n'r\no:o nnn .,.,.,.,~ ... l ... t,..J.~ &::11 r,..,...,..,.,.. Tt ~ ..... ;...,.,;_,.. • ,.\...,., \...,_\., ... ----·· 1;_.. ... 

Gra10 1 
1 ,r:IÍn houn1laril's 

Fw. 1:2:~ lntl'f;,CI:tinn cf t lTCP- ,., 

1 r I·J()o to enrh nthcr. 
:tt :\11¡!; Cf> O -

Gram 2 

Table 1.2 Comparative systems of 
repo· . ~g grain size 

ASTM Grain, j)CT Grains 
no. in. 2 at X100* per mm 2 

- -3 0.06 1 
-2 0.12 2 
-1 0.25 4 

o 0.5 8 
1 1 16 

2 2 32 
3 4 64 
4 8 128 
5 16 256 
6 32 512 

7 64 1,024 
8 128 2,048 
9 256 4,096 

10 512 8,200 
11 1024 16,400 

12 2048 32,800 

A vcrnge grain 
diametcr, mm 

1.00 
o 75 
0.50 
0.35 
o 25 

0.18 
0.125 
0.091 
0.062 
0.044 

0.032 
0.022 
o 016 
0.011 
o 008 

O OOG 

• For X50, report two ASTM numbcrs lower; for 
X200, report two ASTl\1 nurnbers higher. 
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Aluminum-silicon ph¡tse dingrnm under equilibrit n cbnditi~ns (solid lines) 
•• 1 • ' • 

10 -
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600 ~---JI' Fro. 6.2._- Phm;c din~r:un of lhl' Al-:\1~ nlloy sy~tcrn, frnm tito -10 wt. <:¡, :\1,:. 
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FIG. 6.3. Phase dingram of the AI-Cu alloy system, from O to 54 wt. % Cu. 

o o o 

Fw. 6.4. .\ dislol'ation line movinll: 
throngh "lrndure rontaining 

o o o 
a ,·rry 

srnall, randoul!y di"lll'r,.,rll oh~ta¡·Jps, 
c.g., :1tnm" of diiTPn·nt sizl' 111 "ohd 
~;olution. Tlw fon•¡•-.; ""'rll'l! on thl· 
di~;hll'ation hy t lw 1>h~t :u·h-s h:tlnncr 
out for thc mo"t pnrt. 

o • o 

o o o o 

o o o 

o o • o 
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F11~. 6 j_ A db.lorntwn pn..,,ing lnrgc obstn.clcs 
sp!LC(·d far npart. Aftcr bcmhng mound cach 
obstnrlc, it !Pn.\"l'S n dislocation loop bchind. 

F10. 6.i'. Thc pn.rtJal phnsc diagram of an alloy systcm in which prccipitation from 
salid solution may occur. ' 

o o o o o o o o o o o 

o o o o o o o o o o o 

o o o e o o o o 

o o o o o o o 

o o o o o o o o 

o o o o o o o o o o o 

~ o o o o o o o o o o 

f'w. G.!J. A two-dimrn'iwnnl VIC\\ of nn inc·oh<'r<'nt prccipitatr partir·lr. It ha.., a 
distinct crj stal btructurc and ¡., hCparalcrl frum the matrix hy a lrur inlPrfrtcc. 

~~--~-----~~------_L___ lo-~ lo- 4 10-3 

PartlCle spacrng, cm 
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o o o o o o o o 
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o o o o o o o o 

o o o o o o o o 

o o o o o o o o 
o o o o o o o o 

Fu;. G.6. The <l<'pcn<lcnec uf ihc 
hanlcmn~ cfT<'et of part•clc¡¡ on 
thr: in ter par tic!(• ~paein~. 

1 

FIG. 6.8. A two-dimcnsional view or'a: coherent prccipitate particle formcd, in this 
cas~, of atoms largcr than the atoms of thc matrix .. There is no truc interface scpa
ratmg the particlc from the matrix. 
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Fw. 6.10. Tl 11• hardut·~~ of :111 .\1-1 !ir~ Cu :llloy :1!'<'<1 ni 1:10•c ~l11m11 al-n Í< thr 
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4 -

500 550 600 
Temperature, ·e 

Frc. 6.11. lligh-tcmpcraturc t('nsilc t('sts of Al-Si nlloys of thc indicntcd siliron 
contcnts. The 4, S, ami 12'7o Si allojs lose nll strcngth sharply at thc cutcctic tcm
peratu:e, 57i°C. Thc 0.6, 1.0, and 1.5 '7o Sr nlluys ha\·c a rangc of pnrtially mrltrd 
structurrs thnt sho\\' a drfinitc, nlthough srnall, ~:>trrngth in thc a + liquid tcmpcra
ture range. (Singer and CoUrell.) 

Table 6.2 Critica! properties o! Al-Si alloys upon short-time tens1le tests 
at temperatures in the vicinity of the hypoeutectic solidus* 

Strength at Tcmp of sud-
Ternp of loss Tcmp range 

Alloy 
critica! point den dccrcasc 

of all strength, for hot 
(i.e., solidus), in strcngth, shortness, 

psi oc oc oc 

Superpure Al. . ISO 655 659 4 
Al-O 25'7o Si ..... 410 641 653 12 
Al-0.6% Si. -. 420 622 652 30 
Al-1 0% Si. .... 400 607 649 42 
Al-1 5% Si .. 590 578 637 59 
Al-2 0% Si .. 59 u 577 635 58-
Al-4 O '7o Si ..... 600 575 606 31 
Al-8 0'7o Si ... 630 574 578 4 
Al-12 0% Si 660 576 578 2 

• A. R. E. Smgcr and F. A Cottrell, J. /nst. Metals, 73: 33 (1947). 

Tablc 6.1 Mcchanical propcrties of Al and Al-Si alloys upon shorl-time 
tensile tests in the vicimty of the solidus \emperature 

Pur(' Al (!I!I.!J'7o) AI-I.0'7o Si 

:\In, .,, rl'~~. 'i~ Elnn¡..:al ion 
Tl'IIIJI, oc :\la' "' f!'"-, ':"{- Elon¡..::¡tion 

Tcrrrp, oc 
in 2 rn Jl~l 

. •) . 
p~i 111 - lll. 

430 10711 1 ;¡;¡ .i:.?O HilO . -.hl 

498 ti()() llil .i-l!l ¡¡,¡ ;,;¡ 

Sil :u o liiO ,;s¡ .i:!O ti!l 
610 :.?ill 142 :i!li .j'l" -·1 •)) 

652 IS!i ¡:¡s titll .j'l" -·1 ti 

656 155 o titl!i :l'l.i o 
657 SI o tlt17 :.?!1:"1 o 
658 o o 612 t;;¡ tl 

659 (1 o 617 :1:? ti 
-

Table 6.3 Aging of Al-5% Cu alloy as quenched 
from S40°C 

~ 

Tempera- Rock\\ell 
Rockl\'ell Time 

ture, oc hardness, Tune Tempera-
hnrdncss, 

' F scale ture, oc 
F scale -

o 25 61 1 hr 150 80 2 hr 25 72 1 hr 200 90 1 day 25 85 1 hr 250 84 1 \\ cek .,. 
87 1 hr -iJ 300 73 1 month ?" 88 1 hr -v 350 56 1 ycar ·r SS 1 hr 400 -iJ 

44 
-~·-H hr 200 78 ~~ hr 300 83 1 hr 200 90 1 hr 300 73 5 hr 200 87 5 hr 300 65 24 hr 200 83 24 hr 300 43 
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Elongatron 
modrf1ed 
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wt. % Cu or S1 m Al, or % Sb in Pb 

FIG. 6 12. Strength properties across the hypocutectic scctions of the AI-Cu, Al-Si, 
and Pb-Sb systcms. The diagram also shows the effect of modification on the 
strength and elongation of the Al-Si. alloys. 

shown by thc data of Tablc G..t. Thc diminution i;1 both strcngth and 
ductility is causcd by an incrcasing amount of roarsc .\1-F<'-Si crystullitcs 
in place of fine cut<'ctif<'rous silicon. Th<' data of Tablc li.3 indicatc that 
iron impurity 'combines with copp<'r and aluminum, fo~ming an insoluble 

Table 6.4 Effect of iron impurity on the properties of 
modified chill-cast Al-10 ~é Si alloy 

o/o ~i '1o Fe 
Ten~ilc 'i(, I·:lon¡.:a- e;;, Hcduction 

Bll:\ 
strengt h, p::.i tion in:.? in. m an'a 

-----
lOS () 2!1 :H, lOO 14.0 1.i 3 (i'' ·-JOS (1 i'!l 30, !lOO !i S JI ti ti.i 

103 O !lO 30,000 G ll r ., 
1 - ti.i 

10 1 1 1 :i :?.J,iitlO :.? ,j :.? :.? ti ti 
10 .¡ 1 liO 1S,OOO 1 5 1 o tiS 

102 :? os 11,:?110 1 (1 o :? i'll 
--

/[ 

30 

20 

i-..20 ----
.5 

~ 10 

E 
&.1 o 100 200 300 400 500 

Temperature, •e 

, ... 
\ 
\ 

' \ 

600 

Fto. 6.13. Tensile strcngth, yicld strcngth, and tensilc-tcst elongation values for 
aluminum alloy 2024 (quenched and aged at room temperature) sheet spccimens. 
They were rehcatcd ~o varying tempcratures for 1 hr, qucnchcd, and agcd at room 
tem~c~ature. T~e d11Tcre~ce bctween initial valucs at the lcCt and the equivahmt 
~ondltlon or 500 e reh:at 15 prcsumably duc to a slower original mili qucnch (e g., 
m hot water) and thc ~hght wor~mg rcsulting from a pa..c;s through straightening rolls; 
both fnctors would mercase y1eld-strcngth values particularly. (Sachs and l'an 
Horn.) 

-Table 6.5 Effed of iron impurity in Al-Cu alloys, 
quenched from the solid-solution field 

% Cu %Fe 
Allattice % Cu in o/o Cu m 
para meter solution compound 

4.48 0.01 4 0310 4.48 o. o 

4.44 0.18 4 0321 4.08 0.36 
4.35 0.32 4 0330 3 67 0.68 
4.47 o 47 4.0335 3 45 l. o'2-
4.46 0.61 4.0343 3 os 1.38 
4 40 0.74 4 0351 2 73 1.67 
4 43 0.90 4.0358 2.41 2.02 

:l\Iax 
BHN 

-
114 
109 
104 
101 
92 
75 
65 1 

4.43 1.05 4 0364 2 16 2 27 60 
-· - - _/ 



Tablc 6.12 ¡J¡rnl mech.1mc.1l proper!Jcs of heal-lrcntable 
alumJnum-alloy sheet (0.065 in.)• 

Tcn,J!<' \ wld 
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.\llo~ ,,,,·n~th, :-tn·n¡..:th, Bll:'\ 
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lllllllll :21!1 limit, p~i 
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------ -----------
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.-\kl:ul :!O:! 1-T:lti ti7 ,uno ,;;¡' ()(1() 11 

.\ll'la.l :!ll'.! 1-TSI ti.·, ,llllO tiO,OOO ti 

.-\kl:ul :.!0:.!4-TSti 70,0illl titi,lltlll ti 

;o;.:;.o ;¡;¡' ()(111 r;,,ooo 1; till 

;o;;,.Tti :-.·.!, Ollll 7:!,000 JI 1 :.o '.! 1 • (1(1() 

.\kl:ul ;o; .-,.o :1'.!,00() l·l,tHltl 1; 

A k la.! illi .i-Tti iti,OIItl ti7 ,OliO JI --. 
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)1 L bb 6.13 Recommendcd hcat treafments for 
v.rought-0.luminum alloys* 

------
.-\nn!'ahng tempcraturc Solution treatmcnt Prceipilation trcatmcnt 

--
.-\lloy 

Tcrup, Time, Te m- Tcmp, Tune, Te m- Tcmp, Time, Te m-
•F hr pcr •F hr per •F hr per 

--- ---- ------------------
:!S G50 t -o 
3S 775 t -o 
4S 755 t -o 

52 S 650 t -0 

148 775 3t -o 
liS 7i5 3t -0 

-
248 775 3t -0 

75S 775 3t -0 

258 775 3§ -o 
328 775 3§ -o 

A518 775 a: -o 

6IS 775 3t -0 

Ñ 

·= e 
2 
Cií 
"" t: 5 o 
¡;j 

~ 
o 

940 § -T4 
940 § 

920 § -T4 

870 § 

960 § -T4 
950 § -T4 
960 § -T4 

970 § -T4 

03 04 

% Mg 

340 

{375 
375 
250 

340 
340 
340 

{320 or 
350 

"' "' ... 
e: 
'E 
"' .r:. 
o; 

= 40 m 

05 

10 -T6 

9 -T84 
12 -TSI 
24 -T6 

10 -T6 
10 -T6 
10 -T6 
18 -T6 
8 -T6 



+ 

(a) (b) (e) 

e 
o 
¡;¡ 
e ., 

1--

e 
o 
¡¡; 

"' ., 
:S. 
E 
o 
u 

Fw. 6.1 i. Origin of residual strcsscs u pon qucnching. (a) Cylindcr immcdiately 

·¡L--.-__ í 
--- ,-, 

1 

+ 

17w. 6.19. Shot peening of the immcdiate top surface of the block (left side) tends to 

¡¡; 
c. 

§ 

LCIU~'~'I-.----------------------------------------------------------------

(a) 

Fw. 6 18. 

r\ --~ \ 
~-·~ \Residual stress 

\ 
\ 
\ \ /,-, 

(b) 

I
V \ 
'\ \ Brmell hardness ----,...-,- - \ 

1 \ \ 

/ \ \ 
1 \ \ 

\ \ ' \ ' \ 
,\ ___ _ 

"" "-,-
1\ -

' -' ' ', ........ ...... 

Al alloy 122 

Hours at 225•c 

.... _ 

(e) 

120 

::: 
·"' e: 
'E 
"' .r:. 
o; 
e: 
~ 

(d) 
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T.:b~:- O:':: Composition of somc common aluminum casting alloys• 
-----

CnllqHJ'it ion t 
llcat-Alloy 

dc-;1¡::-t:~- % Othcr 
trcat- Charactcri~tics 

tion ~( Cu '/ó S1 % :'11~ clemcnts 
able 

:~-- ------
11::? i o 1 i Zn t Gcncral-purpose castings 

::?1::? 8 O· 1 2 1 O Fe t Bettcr castability than 112 

195 4.i· 0.8 Y es l11gh strength 

43 5 o K o E:-.celtcnt castability 

108 4(1\ 3 o .. t Strcngth and castability 

319 3 j) 6.3 Y es Strcngth and castabitity 

356 7 o 0.3 Y es Strength and castab1lity 

220 .. . . 10 o Y es Highcst strcngth 

142 4 f) 1.5 2 O Ni Y es Good hot strcngth 

A13::? 0.8 12 o 1 2 O 8 Fe-2 5 !\i Y es Hot strrngth¡ low thermal 
o expansion 

• From "Alma Atuminum Handbook," Hl56 ed. 
t Small qu:J:J.lntJcs of Fe and S1 plus traces of othcr impuritics are present in alloys. 
~ Alloy not '!lSualty hcat-trcatcd, a!though somc improvcmcnt in propertics is 

possiblc. 

Table 6.8 EHect of heu.t treatment on the properties of sand-cast 
Al-4.5% Cu alloy made of high-purity (99.93 %) Al 

Ten si le Yield % Elonga-
' Condition of altoy str•' •;th, strcngth, twn in BHN .. 

psi 2 in. p~l 

As-cast, aged r.t. •. 20,100 8,800 7 5 45 

1 h~ at 540°C, qucnchcd, agcd r.t. 

2 days ... 32,200 22,600 5.5 76 

8 hr at 540°C, qucnchcd, agcd r.t. 

2 days .. . ... 40,200 22,400 14 6 74 

40 hr at 540°C, qucnchcd, aged r.t. 
2 days . 42,300 24,000 19.0 83 

40 hr at 540°C, qucnchcd, tested 
immediately 35,800 17' 400 20.7 62 

• Room temperature. 

. ') 
__;; 

Tabl<3 6. 7 Typ1eal properfies of some common aluminum casting albys 
in sand -cast forrn • 

-
Endur-

Ther-

Alto y 
Tensilc Yicld %Elon- mal ex-

Condition strcngth, strcngth, gation BH~ 
ance 

pansion, 
designation limit, 

psi psi in 2 in. 
psi 

30--100° 
e 

-
112-F As cast 24,000 1.5' 000 1.5 70 9,000 12 2 
212-F As cast 23,000 14,000 2 o 65 8,000 1:l.2 
195-T4 12 hr, 515°C, 32,000 16,000 8.5 60 6,000 12.2 

qu. 
195-TG 12 hr, 515°C; 36,000 24,000 5 o 75 6,500 12.2 

4 hr, 155°C 
195-T62 12 hr, 515°C; 40,000 30,000 2.0 95 7,000 

14 hr, 155°C 

43-F - As cast 19,000 9,000 6 o 40 6,500 12.2 
108-F As cast 21,000 1"4,000 2 5 55 8,000 12.2 
319-F As cast 27,000 18,000 2 o iO 10,000 
319-T6 12 hr, 515°C; 36,000 24,000 2.0 so 10,000 

4 hr, 155°C 
319-T6f 12 hr, 515°C; 40,000 27,000 3.0 95 

4 hr, 155°C 

356-T51 8 hr, 22S°C 25,000 20,000 2 o 60 7,500 11.9 
356-T6 12 hr, 540°C; 33,000 24,000 4.0 70 8,000 119 

4 hr, 155°C 
356-T7 12 hr, 540°C; 34,000 30,000 2 o 75 

8 hr, 228°C 
356-T71 12 hr, 540°C; 28,000 21,000 4 5 60 

3 hr, 245°C 
356-T7t 12 hr, 540°C; 40,000 27,000 5 o !JO -· 

4 hr, 155°C 

220-T4 Sol'n arul qu. 46,0011 2.),000 14 () i.'l i,OOO 13 6 
142-T21 3 hr, 34.i°C 2i,ll01l IS,OOO 1 () ill !i,500 ¡•) -- ,, 
142-T77 6 hr, 5200C; :i2,000 2S,Oilll o,'} s:; s,ooo 

2 hr, 345°C 

1:!2-T.).il t Iü hr, li0°C :1S, 000 :!S' (HlO O.,¡ w.-. lll ,'} 

132-Tü_.it S hr, .il.i°C; 4i,OOO 43,000 o;; 1"'--·' 
14 hr, li0°C 

.. 

• From ".\fco:t .\hllnÍIIUIII ll.lndl>,>ol..," l!l.">li t••l. Tht• llll'<"h:lllh alp~<>¡><'Jth·~ lu·n• 
are of :-t•p:tratl'ly t":ht bar', !¡•,..(l'd \1 1tlwut Jn:l.-lunrn~ thl' ~a~•· ''"rli<'ll :'111<1' tlll' ~1..111 
of the l":l,..tin¡.: b ~tron¡.:••,t, thl",..l' propl'rtll'' IIOU!oluot ll<'l"l'":'rily rl'¡>rl'~l'nt :u·,·ur:ltl'ly 
thosc of uw•·hm .. d tl'~t bar" or M't'tJoll,..llllll"h th11 kn 1>r thinru·r th:111 1 ¿-111 t,•,t h:tr~. 

f Alloy casl in pt'flllllllt'lll 111old. 



T 1 1 6 9 Compositio·1s of some common wrought-aluminum alloys 
~.., ,"',C ') . 

--- - -- ~ 

Com posit ion . - -
<\lloy Chicf charactcristic 
le-i~-

% ~ln % Othcrs• 
l.\!1011 ~;, Cu ~·SI % ~[¡; 

-·---- ----- - Commcrcinlly purc Al 
1100 .. Slightly strongcr but Jike 
3003 1.2 .. ... . . 

1100 
O 5 Pb, O 5 Bi Free machining and strong 

2011 5 5 .. StrongPst forging alloy 
2014 4 4 O S o 4 O S 

Oldc~t strong alloy, forgings 
2017 4 o .. 0.5 o 5 

2024 4 5 1.5 o 6 .. !ligh strcngth 
Strcngth nt high tempera-

4032 0.9 12 5 1 o o 9 ~i 
tu res 

' O 25 Cr Intcrmcuintc bctwccn 1100 
5052 2.5 .... and 2024 

5086 .. 4 o 0.4 O 25 Cr Strong work-hardcning nlloy 
. . 

1.0. 0.25 Cr Corros ion rc~i~tancc, form-
60(il 0.25 0.6 nbility, wcl<lahility 

í075 1.6 2.5 11 2 5 6 Zn, O :J Cr Strongcst nlloy 
-·. 

• All nlloys poatain about 0.3% Fe anu S•, cnch. 

Table 6.11 Typical r mechanicai proper!ies of'aluminum 

forging alloys• 

TPn,ilc YiPhl '70 Elongn- En,lur:lllrc 
Alloy strength, strength, Bll:\' linut, p:;i 

designa! ion tionin2m. 
psi p~i 

40:J:?-T6 5.'),000 46,000 !l 1:?0 !6,000 

2014-0 :?7,000 14,000 !S 4.1 ta,ooo 
~ 

44,000 :.?0 w:; 1S,000 
2014-1'4 ti:?'()(){) 

201-l-Tli 70,000 60,000 ¡;¡ 1:1."• 1S,OOII 

.. -
• Forging' up to -1 in in thu·klll" .. <, tr,tcd pnralh·l !<> ohrect J<>n ,,f ¡:mili thm · 

l>nl:\ from ".\!coa \huninll•ll II:IIldhook," 1\l.iti col. 

Table 6.10 Typical properties o! non-hea!-lreatable 
wrought-aluminum alloys• 

Ten si le Yield 
% Elongation in 

Alloy 2 in. 

dcsignation 
streugth, ~trength, 

psi psi 
Sheet Rod 

1100-0 13,000 5,000 35 45 
1100-H14 17,000 16,000 9 20 
1100-H18 24,00fl. 22,000 5 15 

3003-0 ' 16,000 6,000 30 40 
3003-H14 21,500 19,000 8 16 
3003-H18 29,000 26,000 4 10 

3004-0 26,000 10,000 20 25 
3004-H34 34,000 27,000 9 12 
3004-H38 40,000 34,000 5 6 

5052-0 27,000 12,000 25 30 
5052-H34 37,000 31,000 10 14 
5052-H38 41,000 36,000 7 8 

• Data from "Aicoa Aluminum Handbook," 1956. 

Endur-
BH~ ance limit, 

psi 

23 5,000 
32 7,000 
44 8,500 

28 7,000 
40 9,000 
55 10,000 

45 14,000 
63 15,000 
77 16,000 

45 17,000 
67 18,000 
85 19,000 

increasing fatigue strcngth accompany incrcasing strcngth, whcthcr 
brought about by alloying or by cold-work. 

Among thc forging alloys, GOGl is so soft at. high tcmperaturcs that 
very intricatc forgings can be produccd; although modewtc strcngth 
valucs are obtaincd by hcat trcatmcnt, thcy are low in compari~on with 
the othcr alloys. .\lloy 201-l rcprcscnts thc othcr cxtrem~; it dcnlops 
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Tablé 9.1 
-

Yl!•hl Tt·n~ilc % Elon-

(lraoll' :-tn·n~th, 
lhi 

----
flimllH'<I sll'<"l, arllll' ¡],.,¡ .tn.l l<'IIIJlo'r-rollt•tl 3.'1,1100 

1\i!Jco,l ,..l!'t'l, anrH":tk.l ar1<l lt'lll)H'r-rnll•·•l :!.'i. t)()(l 

::\IH t tin pl:il<', ho\-:11111<' ¡~,.,) ·'"'' lt'IIIIH'r-rolktl ¡;,non 

::\1 H tin pl.tll', •·ontrrlllttll' :Htll<':dt•tl and ll'ntpt·r-rolk<l ,i'\. (lllll 

::\1 H ti n pl.t! ", 1 "'' -:IJIII<':tlt•t 1 n nd ro lit., 1 40''~ S11,ooo 

::\lH tin-pl:lt<', -:lllll' --tr:lll'\ <·r-•· :O.S,Ilt111 

::\JH tin platl', t't>IIIÍriiiOII" llllllt':tl<"d :llttl rolled :;.-,e; ltHl,tl!lll 

::\lit 1111 p)al<•, :-alllt' --tr.llt.,\t'r:-t• 1 1:!. ()1)0 

• ·r ... :n .. lloo r ...... "n· .•.. " .-.. (' 
_ _ ... - ....... u ... "' C.Ult::t.luiU lt'lll'-'erature, .. l., 

,.(n•n¡.:th, 
p~i 

-11, ()()() 
41,000 
.-,:¡,non 
t>:! ,llllll 
:-J,lll111 
S!l,tHHl 

1 tll • 000 
11:1 ,o1111 

- ·§ .... _: g 
O-: 
-: ~ 
::: c:J 

~-::; 

gation 
. •) . m- m. 

:!.) 
41 
2~ 

:!O 
1 () 

() S 
1 o 
ll S 

---------
427 
S3S 
64!l 
i04 

4')-_, 
538 
649 
704 

--
'A!Sl No.• t;GC 

.\1320 
A1330 
.-\1340 

o ]&--{) 23 
o 28--{) 33 
0.38-0.43 

100,000 
!lO,OOO 
75,000 
71 ,000 

110,000 
95,000 
82,000 
73,000 

% l\In 

1 60-1 90 
1 60-1 90 
1.60-1.90 

.-1.~317 

.-\~1JO 

.-\~340 

o 15--{) 20 o 40--{l 60 

E2512 
.\2.'1,15 

.\3115 

.-\3130 
A314C 
.\3141 
.-1.3150 
E3310 

.\4023 
A4032 

~-.-1.4130 
E4132 
A4140 
A4150 

A4320 
.-1.4340 
E4340 

A4620 
P4620 
A4640 
A4820 

A5120 
.-\5140 
.-\5150 
E51100 
E52101 

.-\6120 

.-\6150 

.-\8620 

.\8630 

.-\8610 

.\8650 

A8í20 
.\8i30 
A8i40 
A Si 50 

E9315 

.\9120 

.-\94.!0 
A9HO 

O 2S-O 33 
o 38--{) 43 

O OQ-{).14 
o 12-0 17 

o 13-0 18 
o 28-{) 33 
o 38-{) 43 
o 38-0 43 
o 48--{).53 
0.08-0.13 

o 20-{).25 
o 30--{).35 

o 2S-{) 33 
o 30-0 35 
o 38--{) 43 
o 4S-{).53 

o 17-0 22 
O 3S-O 43 
o 38--{) 43 

o 17-{) 22 
o 17--{) 22 
o 3S-{) 43 
0.18-{).23 

o 17--{) 22 
o 38--{) 43 
o 48--{) 53 
o 95-1.10 
o 95-1.10 

o 17--{) 22 
o 48-0 53 

o J7--{) 24 
o 27--{) 34 
o 37-0 45 
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Fao. 2.1. Standard ~f-in. threaded tensile-test speeimeD. 
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FJG. 2.4. Tensile streSB-6train 
curve showing a sharp yield 
point. 
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Fro. 2.5. Offset method of 
determining tbe yield stresa. 
The dashed linc is drawn paraUel 
to tbe elastic part of the stress
strain curve but is offset by aD 

amount corresponding to a 
strain of 0.20%. 
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)~Jo. 2.2. Load-clonp;ntion run·c oh
t.ainccl in a lt>.n11ile tr11t. l'hllll ir dc
formntion hrgimJ at point .t, nt'('king 
at point B. · 
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Fao. 2.6. l\!ethod of Joading 
specimen ID rotating-beam fa
tigue-testi~g machine. 

F10. 2 K An cncr~~:y \'H. di~plnr!'nwnt run·r 
for C'-Jlllli~Íun or c·untrnc·twn of n rr.\:<tnlnlonp: 
a chr!'C"t!On J. )'uint a c-orrc·~ponciH to thr 
Cf)UI!ihnurn mtcratcmur ciJHinncp nlonp; t lw 
X axis. 
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Fw. :.!.3. (a) Tt>n¡;iJe BJ>l'C'Ím«'D More 
drfnnnntiun, (l•) sft<"r on¡;;rt of Dt"C'king. 
nnd (e) aft('r fracture. 

Number of CJC1es 

Fro. 2.7. An S-N curve obt.ained 
from fatigue tests. The number of 
rycles to failure is plotted against. the 
applied stress. 
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F1o. 3.8. Diffusion cocfficient 
for diffusion oC gold into coppcr 
as a function or tcmpcrature. 
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FJa. 4.12. 

Co) (6) 

Fw. 4.1J. T111111 

~. 
Jmr-----~----~~--~-r--=--~---~--··----T·~---,----~r-----,100 Table 4.1 Fielation between recrystallization and melting temperaturas 

150 
MetaJ 

Recrystalluation Melting Recrystallization temp, 0 abs 
temp, oc temp, oc J\feltiog temp, 0abs 

Tio ............. Below room temp 232 Less than O .60 
Cadmium ........ About room temp 321 About 0.51 
Lead ............ Below room temp 327 Less tban 0.50 
Zinc ..•.......... Room teinp 420 0.43 
Alumioum .••.... 150 660 0.45 
Magncsium ....•. 200 659 0.51 
Silver ........... 200 960 0.38 
Gold ......•....• 200 1063 0.41 
Copper ..•. : . .... 200 1083 0.35 
lron ......•.•..•• 450 1530 0.40 

30 
Platinum ........ 450 1760 0.35 
Nickel ........... 600 1452 0.51 
Molybdenum .... 900 3560 0.31 
Taotalum ....•... 1000 3000 0.39 
Tungsten ........ 1200 3370 0.40 

Cold rrductoon.. S Annulln¡ temprrature. "C 

Fu;. 4.14. Th,. f'fTt•r·t ur mlol-\wrkin~ot nrul unru•uling on ... ,m,. pruJK'rti«'l< of rommon 



60 Table 4.2 Dnecbonal 'p:-~periles of cold-rolled' 90t;(. Cu-10% Zn a.lloy 

' ' e: so -----, .. ~ \ i:_ 
-~ \ ¡;; 40 \ ! ' ~ ... - ' ' .... 30 --

Tens1lc strength, 

1 
% Elongstion 

psi in 2 in. 

Dcfonnstion schedule Anglc, spcrimen B).ÍS to rolling dircction, deg 

A B e o 45 90 o 45 90 

40 --g. / 
1 o:> N 
1 "'e 20 l'- 1 .2~ 1 w 

o 

Light rcductions and anneals +37% 
final reduction ................ 59,000 60,000 63,000 5.0 4.0 3.0 

Modera te rcductions and anoeala 
+56% final reduction ............ 74,000 74,000 77,000 4.0 3.0 3.0 

100 One heavy rcduction, 95% ......•.. ~2.000 '87,000 95,000 2.7 2.7 3.2 
Anneal temperature, "C 

FJO. 4.15. Thc U!'unl pn·fc-rn·.t orit•n1n1ion in roltl-roll!'d rop¡wr i11 10hown hy the 
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~~ACIO~~S EIFASICAS 

Si dos m~tales tienen la mioma estructura crist~lina y caracterís

ticas químicas similares, pueden ser totalmente solubles uno en el ot~o 
•' 

en el estado sólido. En realidad,- el número de eiatemas de aleaciones 

con solubilidad sólida total es muy limitado. La gran ma_,yoría de las 

·aleaciones son mezclas de dos o más fases sólidas. Las proptedades de 
<..'~ • \ 1 -

las aleaciones que presentan muchas fases dependen de la forma, tamano 

y distribución de las diversas fases presentes, 7 estos factores,a su 

vaz, est~ determinados principalmente por las diversas reacciones que 

tienen lugar durante la solidificación· 7 la subsecuente fabricación o 
! 1 ,..~ '} 

- tratamiento t6rmico. La guía principal para estudiar estas reacciones 

és el diagrama de fases y' el estudio del diagrama de fases es el prim~~ 
""f (" [ 

, 'paso en la comprensión de las propiedades de estas aleaatone·a.-

·"'- '5 .1 - DIAGRAMA EUTECTICO. 

Entre las aleaciones binarias donde no.se produce solubilidad sóli-. . 

da completa aparece trecuentemente un diagrama de fases tipo eutlct~co; . ' 
,' ¡ 

as tambi~n uno ·de los más simples para comprender. El diagrama del_ o~B-:o:--,--

.t -· rtema Pb-Sb '(Fig.5.1) es un diagrama eut,ctico típico. La fase ex, en el_-

·- ';, -:~: extremo izquierdo de la l!nea horizontal de la figura, representa Pb s6-

lido conte'niendo hasta S.pr~ximadamente 3.5% Sb en· solución sólida. Es-
.. 

· ta solubilidad disminuye con la temperaturá, como muestra la lín~~ ~e 

.. 'iia izquierda (línea de solubilidad sólida o solvus), que cambia ~u ~i

"", rección hacia la izquierda'al disminuir la- temperatura,-indioando un . . . - '". ' 

· · ·· · I!mi te de solubilida.d a t~mpera.tura ambiente de o.'" Sb. Bajo condicio-
. ' -

. _, hes de equilibrio, una aleación 'de Pb con 2,& S\. solidificar' como solu-
• ' ~ • ' r \ \ 

c;ión sólida, estable. hasta que la temperatura sea interior a 'aproxima-
• 6 r( • 

damente 220~C. Si se enfría m's all,, la aleaoi~n~oruza.la lfnea de . ,.,, 
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cristales ~ dispersados sobre toda la faf?e sólida a. El cambio de. un 

;.,~~· sólido monofásico a una estructura bifásica durante el enfriamien;t,o;~ 

'. 

.. '' ~ ... - .... ~. ' 

relacj onada a. _e:st,e tipo de l~.n.~a ele solvus, ea esenoi~l e-z:.,_~el _pro_oeso ee 

en_(lurecimie:nto_ .~or envejecimiento, q~.e discutiremos en el próximp cap!-

tulo. Bajo co:r:d_icion~s de equilibrio, esta ~i:~aci6n 'con .2% Sb mo~tra-
.. ,' ·'1' 

rá una estru~tura bifásica a temperatura ambiente, pero no eutéctica. 

· .. : .. La fase r , en el extremo derecho de la línea horizontal, repre

senta Sb sólido con algo de Pb en solución. El grado real de esta solu-

' bilidad no se conoce ~e manera definitiva y no presenta importancia in-
' 

dustrial, ya que el Sp~y también la fase rJson relativamente débiles y 

frágiles. 
1 ~ ~~ \ - . . / '~ } 

A lo largo de la línea horizontal a 25~oc, pueden coexistir rres 

~ases' en equi¡ibrio. 
:, ' ,,; '\¡ 'i ' ~ 

De acuerdo con la regla de las fases de Gib~s pa-
·. 

ra presión fija, pueden existir ~res fas~s ~~ un sis~ema binario bajo 

condiciones de equilibrio solamente a temperatura constante.y con una 
~ ~ \, --¡-' 

_ composición fija de cada faseo La.situaoión se representa adecuadamen-
}, ~-._,~ \' l ~ '' 

·'·~~.},.~;;~ mediante la reacción reversiblE( 
. - .;-, ' ~ 

~~-.... · .. :, LÍquidoPb - 11.1% Sb ::::::: -. a3 • 5% Sb_ + J3 3% Pb +calor 
' 1 

Por enfriamiento la reacción se realiza haoia_la derecha, liberando el 
.. ~L) ~;~) ~,., • 

. ;;, ~ai~r de 'cristalización de las fases a y ~ y, bajo condiciones d~ equi-
, ~~~~~·~-~: ""; ~~ 

librio, la solidificación tendrá lugar a una temperatura constante, 

252°C. Dur_añte muchos años se pensó que los eutécticos eran compuestos 
; l ~ ' 

"_~;(: ~f:fmicos definidos, ~a que s_olidifica;n f1 u~a temperatura constante exhi-

biendo concentraciones fijas, en este .caso 88.9% fb - 11.1% Sbo Duran-
~'P -;_..JO -! 1 1 , , , • " • , 

. i .:· ,· . 

te el calentamiento la reacción tiene lugar hacia la izqu~erda, absor-
: J. (~ t: ~". ~·: . ' ' '.... , 1 --' - ;-.. t - 1 .~ •• 

~·: ;(..:?~~e~d? el ~alar de, ~~~stalización, de }a~: ~-~ses_-.~. y f' y fo~mando una fa

' , ~~- Ííquida que contiene llol% de Sb. Ya ~~~ la ~leación eutéctica 
-'f..~~"Yf:.:~;~ · 

1

•' -· •• t • --.- • '~~, - - - -' - 1 

(llol% Sb) se funde compl~tamente a una temperatura constante, se ha. 
t • - ' • • ',. :1 - . ' - 1 ' 1 ' J ~ ~ ' ' 

_utilizado pa.z:a describir este t~_p_o, ~e rea~oión o cambio de fase la pa-
.=: •' • ~ J • ' e' • 1 ':, 
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labra·eutéctico, prove~iente del griego1 que significa "fusión fácil". 

El. prefijo hipo, del griego y que significa "menos que", se aplica a alea

ciones que tienen,menoo del elemento aléante q~e la oonoéntraoi6n eut,o-

~tica, pero más que el límite de solución sólida {aquí de 3.5 a 11.1% Sb), 

el prefijo hiper1 que significa "más que"Jse aplica a aleaciones a la de-
' 

racha del eutéotico (aquí de 11.1 a 97% Sb). 

Bajo condiciones de equilibrio las aleaciones hipoeut~cticas solidi

fiqan ~ partir del estado líquido en la siguiente secuencia: 1) - Al al-

canzar el líquidus se forman núcleos de cristales primarios a, de compo-

aioión dada por la 'intersección de una línea horizontal con la curva de 

s~~~dus. 2)- El enfriamiento a trav~s de la región af líquido origina 

el crecimiento de las dendritas primarias de a mientras que su oomposi-

oi_ón cambia con la temperatura, como lo muestra la línea de solidus; al 

.~~~o tiempo, la formación de la fase rica en Pb provoca que el líquido· 

~esidual se enriquezca en Sb.de tal manera que au composición cambia a 

~~o: .largo de la línea de liquidus. 3) - a 252•0, loa cristales ex primarios 

y_,líquido·coexisten en la relación dada por la regla·de la palanca; el . 

~íquido eutéctico se solidifica formando las fases a y JO en una disper

si§;l mecánicá fina. Esa.dispersi6n es llamada .mecánica ya que no exis•'· 

..... ~en, en general, 'relaciones cristalográficas definidas entre las dos fa~ 

ses. • · 
-·' 

J ~ajo condiciones de no equilibrio, la solidificación no comienza 

sobre la línea de líquidus sino a una temperatura a unos pocos grados por 

<9-~:baj o de ella ( r wb . enfriamiento) o La oomposic.i6n promedio de los ' · . · 

cristales primarios estará no sobre el solidus de equilibrio, sino sobre 

un solidus "metaestable" y, consectihtemente, el porcentaje de liquidus a 
~52~C será algo mayor que el mostrado por el diagrama. La baja concen

tración de elemento aleante en las dendritas primarias requiere una pro-

longaci6n metaestable hacia la izquierda de 1~ línea horizontal del eu-
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téctico, hasta intersectar el solidus metáestable. En consecuencia, una 
:\ ' '- ·~ 0 ,; 

-· ·:aleaci6n que contenga solamente lo5% Sb, que no debería exhibir estr~;tura 

eutéctioa, generalmente la presenta cuando se la solidifica a las veloci

dades usadas habit~almente en las fundiciones normales. La solidificaci6n 

del eutéotioo puede ser demorada por subenfriamiento, al igual que la oris-

talizaci6n de los cristales primarios; si una fase del eutéctico se sub-

~nfría más que la otra habrá un desplazamiento de la conoentraci6n eutéc-
d~ ' 

.ti ca., al igual_ que ¡la. temperatura. 

- El subenfriamiento de un líquido eutéctioo tiene un efecto doble· • .,· 

Desde el punto de vista térmioo1 haoe que la reaoci6n eutéctica se produz

Ca·~ una temperatura inferior en varios grados (quizás de 5 a 30°C) que 

la·mostrada por el diagrama de equilibrio. Desde el punto de vista estruc-· 

tural; produce una refinaci6n del tamaño de las partículas de las fases· 

que'participan en la reaoci6n, en la misma forma que las dendritas de so-

luci6n s6lida son refinadas por colada congeladao Cuando se forma a con-

teniendo 3.5% Sb y - ~ Sb conteniendo 97% Sb a partir de un líquido homo

géneo, habrá una difusi6n contra corriente de los dos tipos de átomos en 

el-.. l:!.quido haoia los' núcleos de la,s dos fases. La velocidad de solidif~-

caci·6~, cuando el líquido se enfría bruscamente, no permite mucho tiempo ·· 

para,que se produzca la difusi6n en el líquido, aún para difusiones rela-

tivamente rápidas1 y habrá simultáneamente unv gran aumento en' los puntos 

de ~ucleaci6n para la reacci6n. Ambos factores operan para cambiar el 
\ ~· , 

, t~aiio de los cristali tos, .. ~n el eutéctioo. 

·- J\Las microfotografías 5.1 a 5.5 muestran estructuras típicas que re-

~~l~~n en la solidificaci6n de las aleaciones Pb-Sbo 

:5o 2~, ::-·PROPIEDADES CARACTERI,STICAS DE LAS ALEACIONES EUTECTICAS • 

.• :,o~':Las propiedades de una serie de aleaciones a través de una horizon-· 

t_a.l eutéotic,a serán, naturalmente, funci6n Q.e las dos fases· s6lidas pre-

sentes. En el sistema Pb-Sb y en la mayoría de las aleaciones eutécticas 
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importantes desde el punto de vista industrial, una fase es relativamente 

débil y plástica, siendo la·~tra relativamente dura~ frágil. A medida 

que el ~ontenido de antimonio aumenta desde 3 a aproximadamente 97%, la 

proporción de ~.aumenta linealmente, p~ro la resistenc~~ mecánic~ no au

menta en la misma forma debido a la diferencia en dispersi6n o tamaño de 

i'os cristales de solución sólida fo , dependiendo de si éstos son pri-

marios o eutectíferos. Aparece un incremento rápido en la resistencia.' 

desde } hasta 11% Sb, y Una velocidad menor de~de 11 a 97% Sb. Como s~ 

muestra en la Fig.5.2, la dureza se comporta aproximadamente en la misma 

forma. En el ra~o hipoeutéctico los cristalitos eutectíferos finos defb 

a~entan en cantidad~ en la última. etapa, el número de ·partículas peque

ñas (o la cantidad de eutéctico) disminuye, con un incremento correspon

diente en el número y tamaño de los cristalitos primarios grandes de Sb. 

El resultado es una inflexiónla la composici6n eutéctica, en la represen

't~ción de toda· propiedadc mecánica en funci6n de la concentración de la 

aleación a través de una serie eútéctica1 en efecto, puede presentarse no 

:-;~olamente una inflexión sino un máximo, particularmente en la resistencia •. 
í 1 

El examen de·' las microestructuras demuestra que todas las aleaciones' 

lii~o· e hipereutécticas muestran una estrlilctura eutéctica continua~como 

'séría de esperar, ya que, durante la solidificación, el líquido eutéctiÓ'o 

rodea a las dendritas primarias. Si en la estructura eutéctica la fas~_, 
•, 

·.pláStica ea cont1nua, como en la aleación Pb-11.1% Sb, toda la serie com-

pl~~a de aleaciones· presentará cierta plasticidad. Por otra parte, si 

l/8. .¡fase frágil es continua como sucede en la aleac16n Al-Cu, toda la se

ri·a: será frágil. Parece ser generalmente cierto que, si una fase está 

pre~ente en una proporci6n considerablemente m~or en el eutéctico, se

rá continua en la estructura duplex. As:!, si la ooncentraoi6n del eutéo

ticó' ea más próxima a la de la fase plástica' el eutéctico será general• 

mente plástico, y viceversa. 
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Además, un incremento en -las velocidades de enfriamiento duraiÍt·e:'íi& 

solidificaci6n resulta generalm~nte en dendritaa_primariaa más pequeñas, 
" • ' 1 

en tamaño de partículas más pequeñas en el eut~otico (y quizás una forma 

diferente de las pertículas), y t~bi~n una cantidad m~or de eut~ct·ico. 

Estos factores puede~ influir sobre las propiedades meoánicas de las alea-

ciones eutécticas en grado considerable. 

5o.3,;- COMPUESTOS INTERMETALICOS~ 

~ . :,En el diagrama de fases eut~ctico hay dos soluciones s6lidas termina-
........ J<t.' 

les: separadas por una regi6n bifásica. Sin embargo, a menudo .~parecen 

.f.~~~~,s intermedias; E!n el diagrama de faaeso Estas faseS' inte%1Dedias tie-
1 

nen estructuras cristalográficas diferentes y ccyas composiciones púeden 

variar· sobre ciertos límiteao A veces existen fases intermediag sobre 
~ .. ;._ ~ 

rangos de composici6n muy pequeñas. En este cas_o reciben el nombre de 
... 1- • ~ 

c~~puestos intermetálicos, llamándose compuestos porque presentan un pun

j;o .. de fusi6n definido (o punto de deacomposici6n, c:omo en el caso de los 
,.!.J -;; r ' 

• <!· J).~:r-:~ técticos ), y otras características de las especies químicas definidas, 

; ,,, r. también debido a que, a menudo, - tienen composiciones que son rela-

9~-9'f\e~ simples cuando se las expresa como fracciones at6micas·, por ej~-~-

)~--~~' ·.-~3Al, Mg2 Zn. El sistema Mg-Sn es un ejemplo típico de aquellos qU;e 

PZ:.E?Sentan una fase intermediao Como se ve en la Fig.5.3, pareo~ estar for

... zp~do por dás diagramas de fase eutécticos. Las estructuras que resultan 

de:~la solidificaci6n de este sistema pueden deducirse en la misma forma 
J....!' • . 

_queJas correspondientes a un sistema eut~ctioo simpleo Así, una alea

e~§~·: de 50% en peso de Sn estarÍ~Q.r~ada por una mezcla de partículas 

P!t~ias Mg2Sn y una estructura eu~éctica formadaJpor debajo de 1oo•cJ 

:.~~ ;;,;~Je ·esencialmente puro y Mg
2

Sno 

Cuando la interaoci6n química entre los elementos que forman un com-

puesto intermetálico es ... ~~tensa, como en el oaso del Mg2Sn, el compuesto 

tend=á un punto de fusi6n mayor que cualquiera de los dos elementos: oom-

' 
,; 
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ponentes y será duro y frágil, sin exhibir ninguna propiedad metálica; 

en efeQto, el Mg2Sn es un semiconductor. Las P.ropiedades mecánicas cam-

. u -biarán probablemente muy rápidamente cuando se ag.regen pequenas cantida-

des del segundo elemento en tales sistemas. 

5.4 - DIAgRAMA DE FASES FERIWECTICO Y MAS COMPLICADOS • 
.. 

El diagrama de fases Cu-Zn (latón), mostrado en la Fig.5.4, es de in-

terés porque exhibe varias reacciones peritéoticas y varias fases interme-
" 

dias. La fase a es una soluci6n sólida c.o.o. de Zn•·en eu; la fase fo tie

ne una estructura o.o. y se transforma a aproximadamente 460°C a la fase 

(?>' , que es una soluci6n s6lida ordenada. Las fases Q y ó tienen es-

truc~uras cristalin~s complejas. y son tan frágiles que las aleaciones que 
'' 

las. contienen no presentan importancia industrial • 

. ,._· ;En las aleaciones líquidas que contienen 32 .5?' a 38~5% Zn, la fase (.?l 

se o~igina a 905°C con una composici6n de 37% Zn, como resultado de una 

reacción entre a (32.5% Zn) y líquido (38.5% Zn), esorita;en la forma 

a '..:+r ~íquido ~ ~ • Esta reacoi6n recibe el nombre de .peri táctica, 

término proveniente del griego que significa "alrededor", ya que durante 

1~. ·!~acción los oristalitos de a estarán rodeados por el producto de la 

reacci6n ~-. , que a su vez está rodeado por líquido. Es muy poco usual 
L,: 

''. 

que,, una estructura peri téctica sea vislble oomo tal en una microestruotu-

ra.r Debido a consideraciones estr;.tcturales, la reacción peritéctioa no 
'1' 

tie;1e, tanta importancia industrial como la autéctica. 

-,. c:Ona aleaci6n de 65~ Cu-35% Zn, bajo condiciones de eqailibrio], con-

siste,- en granos homogéneos de a hasta una temperatura de 789'fDC aproxima-

damente. Calentando por encima de esta temperatura,la aleación entra en 

la .~~·gión bifásica, a ~ (3 , lo cual significa que loa cristales (Q de ma

yor·~ontenido de Zn (aproximadamente 39% Zn) se forman en estas condicio-

nes, con una correspondiente disminución en el contenido del Zn de la fa-
t,., f 

se a remanente. Para t~mpe~aturas cada vez ~ores la cantidad de a dis-
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minuye y aumenta la d~ {5 , como puede estimarse ouantitativament~ median-· 

te el empleo de la regla de la palanca. Al mismo tiempo, la ooncentr~(i16n 

de Zn en alnhas fases cambia con la pendiente de los l!mi tes,· de las fases~ · 

A 905• e.' tendremos un poco de a remanente, 

% a - 37 - 35 lOO -- 44d 
- 37 - 32. 5 \ ¡o + 

~' suministrando calor adicional, la descomposici6n peritéotica de ~ 

forma a y algo de líquido. 

crl - 37 - 35 70 a -38.5 - 32.5 lOO -:: 58% + 42~ de líquido 

Todos estos cambios son reversibles bajo condiciones de equilibrio, cuan-

do el enfriamiento es muy lento. 

La aleaci6n 6o% Cu-4<>% Zn contiene algo de (O (o 0' ) a todas las 

temperaturas; a temperatura ambiente. contiene aproxi~damente (40-38) / 

(45.5-38) lOO : 26%, pero calentando por encima de 453•0 aumenta la pro-

porci6n de ~ , mientras que la de a disminuye, y la ooncentraci6n de Zn 

en ambas fases disminuye. Aproximadamente a 7~0°0 la aleaci6n e~tra en . .. 

el rango monofásico ~ ' y seguirá siendo estructura r completa hasta la 

temperatura de la línea de solidus, donde comienza la fusi6n. Nuevamen-

te, estos cambios son reversibles bajo condiciones de equilibrio o en la 

aproximaci6n más cercana a este estado. La condición de enfriamiento en 

equilibrio es inalcanzable durante el ciclo de enfriamiento debido a que 

el diagrama requiere que, bajo condiciones de equilibrioJ cambien . las 

!JlB.gni tudes relativas de a y (O y.~ simul táÍleamente, d~~ben cambiar su compo

sici6n (o contenido en Zn). Este requerimiento significa que los.átomos 

de Zn y Cu deben viajar continuamente a través de la1 red (en direcciones 

opuestas), no simplemente en los límites de las dos fl1ses sino a través de 

cada ?ristalito grande, a fin de mantener homogeneidlld en las fases. La 

posición metaestabl~ de la.línea de solidus1 encontralia en el diagrama si m-

ple de soluci6n s6lida, ya ha sido descripta ¿omo deibida a la difusi6n 

incompleta, o al intercambio at6mico incompleto~ eni';re dos· elementos en 

Jt 
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' ·:\~·~,';; 

una única fase. De manera similar, los l!mites de la región a +0 estin 

sometidos a desplazamientos hacia la izquierda bajo condiciones de enfria-

miento ordinario. As!, la aleaci6n-60-40, cuando se la enfría al aire 

hasta la temperatura ambiente, puede contener mucho más del 26% calculado 
;: ~) 

de.,fase {'?J o Además, una aleación de 67 .5'/o Cu-32.5% Zn queJde acuerdo 

con. e_l dia.g:rama1no debería mostrar ~, posiblemente contenga algo de esa 

fase cuando se enfría en aire secciones relativamente pequeñas. 

Dado que aún las velocidades de enfriamiento nbrmales tienden a pro-

ducir ~osiciones metaestables de los l!mites del diagrama de fases, las 

velocidades de enfriamiento muy rápida~, al impedir la difu3ión, pueden ... 
alterar la pendiente de los límites de estas regiones de manera tan marca~ 

da que pueden hacerlas aparecer verticales: es decir, la condici6n de equi-
. '· 

' '' 

librio estructural para una temperatura elevada puede ser, al menos parcial-
''.,.¡ 

mente, ~etenida por templado, lo cual permite su observación a temperatu-
-.~ { 

ra amb.iente. 
,, t ' 

Una aleación de 62.5% Cu-37.5% Zn es de particular inter's ya que~ 
' ... ~ .- \ 

a bajo_ co~diciones de equilibrio, tiene una estructura completamente r 
900° y una estructura totalmente a a una temperat~a por debajo de apro

' ·~,~-r.. , 

ximadamente 500°C. 
·-: ; ' Si se enfr!a de manera muy lenta a partir de 900°C 

se tr~sformará gradualmente a a pasando a través de la regi6n a 
' 

y esta transformación será de tipo difusivo, es decir, acompañad~ por cam-

bio~ _c;:_~~~inuos en la concentraci6n de Zn de las fases a y· P> • Un enfria-
-_ . 

mie_~,\~ ,
1
más rápido hasta tempei-atura ambiente. retendrá algo de fase ~ 

(o {?>_'_:) residual en condición metaestable, y la magnitud de ~ aumenta:rá 

Sin embargo, un templado extre'ma-aume~tado la velocidad de enfriamiento • 
• - .. ~ ! ; ~ll 

~ ~· "*.: 

damente drástico a partir .. ·de 900°C en solución de salmuera, produce una' 
• • • 1 r·; ~-· • ,• 

~ ~ 

estructura completamente diferente. No habrá en estas condiciones oportu-
'·. 

nidad para la formaci6n de a, proceso de tipo difusivo,· en el rango de 

temperaturas entre 900 y soo~c. pero la inestabilidad de p a temperaturas 

'l 
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bajas provoca su transformación, a aproximadamente - 14"C, a una estructu-

ra de caras centradas similar a a, pero que difiere de ella en que una 

arista del cubo es m~or que las otras dos. Recibe el nombre de estruotu-

ra tetragonal centrada en las c~ra~ (t.c.c.). La fase~ de alta tempera

tuTa y la fase a,de temperatura ambiente tienen la misma composición, y 

el cambio de ~CoCo a a c .. c.o .. requiere solamente una pequ$ña contracción 
" > 

de l'a red en dos direccione&; y una expansión en la tercera. Si el reajua-' 

) ' 

te dimensional._E!B incompleto, debido a la rigidez de la red a temperaturas 

baj~~' se encuentra la fase intermed~a tetragonal inestable. 

Los reajustes atómicos requeridos pueden ser visualizados'haciendo re-

fere~~ia a la Fig.5.5, que mue~tra cuatro células unitarias c.o., es decir, 

cuatro células de la estructura 0 dibujadas en líneas delgadas. Las diago

nal~~ de las caras de cada cubo en la parte superior e inferior de la es-
. 'r""' 

" ' 
tructura, conectadas con líneas verticales, formarán una estructura tetra-

gonal, donde la longitud de la cara de la base (diagonal de la cara del cu

bo.) es igual a V2 por la altura del tetrágono. Además, los átomos cen-

trado~- de cada cubo ~ pueden también ser considerados como centrados en 
j \ • ,\, 

las cu~~ro caras laterales del tetrahedro, mientras que los átomos en los 

vér'ticas superior e inferior de loa cubos 
,.,:;.;¡ f; ) ' pueden ser considerados como 

centrados en las caras superior e inferior del tetra.hedro. Loa átomos qua--··· 
forma~ la estructura tetragonal se representan con centros negros. Así, 

una~.estructura e .e. puede ser considerada como una estructúra t.o .e. 
~ .. 1 11¡., .. 

Se ~}~¡.J:~epresenta habitualmente como c.·c .. por ser una forma más simétrica. 
. .. 

La :transformación sin difusión· del latón 62 .~-37.5 no tiene importan-· " 

cia :i,.ndustrial ya que el requerimiento de calentar dent'ro de unos pocos 
! ~~ ~ ,.1 

grad~~ del punto de fusión origina granos muy gruesos, el templado drásti~
1 

· 
'·~~:. ~\ " ' 

·. ' co requerido puede ser sólo obtenido.para secciones metálicas relativamen-
~,! -.· 

te delgadas· y probablemente las propiedades son indeseables. 
~... ~ - ' 

Sin embargo, 

la estructura y su origen es·muy similar a la estructura martensítica de 

los ~seros, que es de importanc·ia industrial fundament~lo 

·-·.:-
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5.5 - SISTEMA Cu - Sn. '' 

El bronce al Sn ea una de las aleaciones más antiguas empleadas por el 

ser humano. Muohoo broncos oomeroiales son esencialmente aleaciones mono-

fúsicas y tienen aproximadamente 5% Sn en aoluci6n s6lida. Un estudio del 

di~grama de fases de la Fig.5.6 indica que aún estos bronces deberían mos-

trar dos fases a temperatura ordinaria, a + precipitados e, que es cu
3
sn. 

Posiblemente, la temperatura a la cual a se hace inestabl,e y tiende a pre-

cip"~ ~,a! cu
3
sn, _que es de 300°C para la aleaci6n de 5%, es tan baja qu~ el 

precipitado no se forma, al menos en tamaño visible. La deformaci6n plás-, .,; . 

tica posiblemente aoeler~ía la precipitaoi6n en la matriz a sobresaturada 

metaestableo 

La mayoría de loa bronces'al Sn binarios de colada, contienen aproxima-

damente lo% Sn. De acuerdo con el diagrama de fases, una aleaci6n 9o% Cu-
.... ~ : . ,. 

1~~ Sn debería solidificar como una aleaci6n monofásica y permanecer inalte-

rada hasta justamente por debajo de 30o•c donde, nuevamente, se desarrolla-
• f/ 

r~~ ~_'lpla condici6n de sobresaturaoi6nJ limi t~da o suprimida , , la precipi ta.l. 

ci?~-:.del eu
3
sn por la baja velocidad de difusi6n a esa temperatura. Esta, 

estructura, teóricamente p~a todo a en la aleaci6n de lo% Sn~prácticamente 

nunc~ se observa debido a que la aleaci6n casi nunca solidifica bajo con-,._,. ~~ -, . 

diciones de equilibrio. La segregaci6n interdendrítica durante la sol±difi-

caci6n dendrítica de a origina un solidus metaestaQle ubicado a la izquier-
~;! l • 

da y .por debajo del solidua de equilibrio. Por lo tanto, a 798°C se retie-
-. ·- : ~ 

ne -~~go de líquido interdendrítico que reacciona peritéct~camente con a pard 

;formar 0 interdendrítico, es decir, a + líquido ---> ~ • 

. El diagrama de fases para aleaciones de mayor contenido en Sn, de 15 
~)~~1:1 -

a( ~-~-,~Z:, es muy comp 1 icado, pero para e emprender lo que sucede oon la fase 
se 

{b ·--·~uando se enfría por debajo de 798° C/requier~ una breve discuei6n de 
'._r 

esta parte del diagrama. Durante el enfriamiento de 798 a 520°C los cambios 

son muy similares a los observados para los latones de alto contenido en Zn~ 

' 
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. ~ disminuye en proporción ya que parte de ella se transforma en a; ~~~ 

/ 

multaneamente, ~··se hace más rico en Sn. Estos cambios son predichos 

por las pendientes de las curvas que separán las regiones de a, a + ~ , y 

• Hasta ahora los cambios son exactamente análogos a los descrip-

tes anteriormente para el sis~ema Cu-Zn. 

ción 

A 586°0, la fase ~ deeapareoe completamente sufriendo la transforma

~ ---> a + i . Las dos líneas que vienen desde arriba convergen 

para encontrar la línea horizontal a una composición de 26.8% Sn. Esta 

construcción es idéntica a la del eutéctico,a diferencia que tiene lugar 

en una fase sólida por. encima de la línea horizontal, en vez de ser una fa-

se líquida. Las transformaciones de este tipo, llamadas eutectoidea., se-

rán descriptas en detalle en capítulos posteriores. La discusión estará 

ahora limitada a señalar que el enfriamiento a través de 520• produce la 

desaparición de ~ con un incremento en la cantiqad de a ya presente en 

la aleación de 10,% Sn, y que la aparición de una fáse nueva con mayor con-

tenido en Sn, llamada 6, es un compu~sto ~rágil. Este compuesto está me-

cánicamente distribuido en la estructura, en los espacios interdendríti

cos donde originalmente se formó )3 de manera peritéctica. 

A medida que la aleación se enfría de 520 a 300°C, a debe cambiar en 

composición disminuyendo su contenido en Sn, mientras que la fase ó se 

hace más rica en Sn. Estos cambios predichos por las pendientes de los 

límites de la región a~ ó, no se produce ordinariamente debido a la len-

titud de la difusión, a estas temperaturas, que no permiten realizar los 

reajustes de composicióno 

Los límites de la región de la fase ó convergen en una línea horizon-

tal a 360°C. La construcción del diagrama y la reacción a esta temperatura 

son prácticamente idénticas a las que acabamos de discutir; la reacción 

eutectoide que se produce aquí al enfriar es 

Mientras que ea dif{ci~ 

ó ---> a t & eu2sn 
de suprimir la reacción eutectoide ó(,la reac-

\ 
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ci6n eutectoide ó es difíci~J~~~anzar completamente debido a la baja mo

vilidad at6mica a esta temperatura relativamente baja, y también a los 

cambios de compos~ci6n grandes que ella implica. La nueva fase & es hexa-

gonal compacta, frágil y de una composici6n equivalente al compuesto Cu3sn. 

5.6 - TEORIA DE. LA MICROESTRUCTURA. 

Hay dos factores primarias que determinan fundamentalmente la forma 

de los granos en una microestructura. El factor cristalográfico es el do-

minante en el caso de fases formadas por precipitación o por transforma-

ci6n alotr6pica,cuando la nueva fase o fases se forman a lo largo de cier

tos planos cristalográficos.- il!stas estructuras de "Widmanstiitten" (micro-

fotografías de 5.7 a 5.10), que no están frecuentemente en equilibrio ver-

dadero, serán discutidas en el capítulo siguiente. Cuando se logran con~ 

diciones de equilibrio, como en materiales tratados térmicamente a tempe-
' 

raturas elevadas y enfriados lentamente, las energía superficiales inter-
• ¡ 1, 

faciales de las diversas fases presentes determinan la estructura. Por 

ejemplo, consideremos una partícula de fase J( , dentro de un grano de fa

s~: a... Existe una cierta energía por unidad de área, Oo{~ J asociada con " 

la ~-~terface a.-)-> y la energía interfacial total será mínima cuando la · 

. Pa.;t:~i:cula ~ tenga una formB:,,e.sférica, ya que la esfera tiene el menor 
,. 

área supe_rficial por unidad· de volumen entre todas las figuras sólidas. 

-·- En una matriz de fase a. policristalina, en la cual se h~ formado alg~ 

de _ ~ ·-' es más probable que la fase ~ aparezca en los lírui tes de grano de 

la fase a. o en los puntos en que se interseotan tres ~imites de grano a.. 

La causa de esto radica en qu~en todo caso1 la fase~ estará rodeada por 
'PQY'o, 

una interfase· .. ocupando un límite de grano a., parte de la interfase corres-
'i' 1 ' 

pon~~~nte al límite de grano a. es eliminada Y' disminuye as! la energía 
e. 

t9_~~1 .del sistema (Fig.5.7). Para de"tt.rminar la forma de la~ partículas 

de fase ~ consideremos la sigbiente aituaci6n~-dos granos de a. se en-

cuentran con uno de ~ -, como en la Fig.s.a. Recordando que la energi:a 
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S?perficial por unidad de área es equivalente a una fuerza por unid~d.~e 

longitud, se puede ,establecer un triángulo de fuerzas en el punto de en-

cuentro de la.s 

~ .. 

tres fases y estas fuerzas estarán en equilibrio si~ 

~o\ ~ z 'lo. f-' (OS t 
E.1 ángulo Q es llamado ángulo dihédrico para un límite de grano a y p . 
Si td.. j-> > ,i td.rJ.., Q será un ángulo finito'; si ~ p = ÓJ..J. , Q :. 120° ~ si ~ .[3 

> O'q~ , Q > 120°,. Sin embargo,s¡ ~~r>l~dd.' no se podrá satisfacer la 

equaci6n anterior-}y no existirá equilibrio. En cambio, la fase ~ penetra

rá o se desparramará a lo largo del límite de grano a como una película 

delgada. En este caso, si la fase j3 ea frágil o de bajo·punto de fusi6n~ 

es. ·decir, por debajo de la temperatura de servicio, las propiedades me~áni-

cas de la aleaci6n serán seriamente perjudicad~a aún cuando la matriz de 

a~sea ddctil y resistente. 
1 ~ ' ., 

La medici6n experimental de un ángulo dihédrico, mostrado en la Fig: 

5.8,, en una estructura) es complicada por el hecho de que el· plano de la · 

~uperficie de la probeta en el cual se mide el ángulo. no será,en general', 
._,' (u 1 

·' ,. 
perpendicular a los planos'· ·de loa límites de grano. Según como la super._ 

f:j.qi~. de la probeta corte al ángulo dihédrioo, puede observarse cualquier 

valor .de Q comprendido entre O y 180°. Sin embargo, puede mostrarse qu~é~ 

una superficie que corta a través de muchos ángulos dihédricos el ángulo··.: 
' ' 

~parente más probable ea el verdadero. Por lo tanto, el ángulo dihédrico .. · 
omá~1 ¡,fr_ecuentemente observado en una eatructUl"a puede ser tomado como valor 

ap~pximado del ángulo Q. 
1• • 

'· 

,J, .. ~uando una segunda fase, f , se ubica sobre la línea de intersecci6n· 

~~<:~.,_tres límites de gr,ano a, la forma de la partícula f> ·está nuevamente··· 

det~~minada por las energías interfaciales, como indica el ángulo dihédr1: 
~'Y\ 

co ,e,,. pero¡íma forma más complioadaf ilustrada en la Fig.5.9. l>os tipos 

diferentes de diatribuci6n de fase ~ para dos ángulos dihédrioos diferen

tes son ilus~rados en la Fig.5.10. En una aleaci6n, las formas reales de 

.... 
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e. 
partículas de efgunda fase son, desde luego, cuesti6n de gran variedad y 

complejidad, como lo ilustra el diagrama de la derecha en la Fig.5.10; el 

ángulo dihédrico, sin embargo, sigue teniendo el mismo valor en este di-

bujo. •, 

Pueden prepararse muestras que ~lustren los efectos recién descriptos 

calentado aleaciones hasta la región bifásica, donde son parcialmente lí-

" quidas, y luego templandolas. Por ejemplo, la microfotografía 5.5 muest~a 

la estructura de una aleaci6n parcialmente fundida Ag-Cu templada desde 850~ 

La fase j-> 
' 

en este caso líquida, tiene un ángulo dihédrioo 9 = 0° y 
''! 

así ha penetrado a- través de los límites de grano separando los granos in-

dividuales. A temperatura elevada la aleaci6n en esta condición no tendrá 

ninguna resistencia mecánica y está claro que no puede ser deformada en 

caliente a ninguna temperatura por encima del sOlidus, sin que se produzca 

una falla catastrófica. Un ángulo dihédrico de 0° entre el líquido y el 

sólido puede llevar también a una rápida falla del metal s6lido empleado 

para contener un metal líquido. Si el metal del recipiente es lígeramente 
,d.:., 

sóluble en el1líquido, la\"soluoi6n del sólido comenzará en los lÍmites de 

granoJdado que estas regiones presentan energías relativamente altas. 

Si Q .) oo, la disolución de ¡os límites se detendrá tan pronto como el ángu-

lo dihédrico de equilibrio sea alcanzado, por lo que habrá solamente un 

pequeño arrastre de la superficie metálica. Sin embargo, si 9 < o•, el 
6 

líquido continu!rá penetrando a través de los ''límites de grano hasta que 

se deaint.egra el metal. El ataque del latón por el mercurio es un ejemplo 

familiar de este fenómeno. La presencia de tensión tensil en el metal s6-

lido ac.elera el efecto, llevando a fallas catastróficas. 

En caso en que Q es suficientemente grande, ,la presencia de una fase 

líquida puede no ser particularmente dañina para el sólido; la presencia 

de Pb en Cu y latón es particularmente interesante en este sentido. El Pb 

ea insoluble en el Cu y en el latón. En el Cu, el Pb forma ~ ángulo di

hédrico de Q = 70° (microfotografía 5.16), y hay una cierta tendencia a 
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que el Pb cau~e fisuras en el Cu durante la laminación en calienteJlocali

zadas a los límites de grano. Reemplazandm el Pb por,'Bi (que tambiél(is 

insoluble en el Cu), se reduce el valor de 9 a O~ el Cu conteniendo Bi no 

presenta resistencia mecánica por encima de la temperatura de fusión de 

este último. Aumentando el contenido de Zn se hace que Q aumente hasta queJ 

cuando se alcanza la región oc+ r ' Q para el Pb fundido es ll0°(micro

fotografía 5.17), y no habrá ninguna tendencia a que se produzca fractura 

a los límites de grano a temperaturas altas. Pequeñas cantidades de Pb; 

como en la microfotografía 5.17, se agregan a menudo al latón r para au

mentar su,maquinabilidad. Las partículas de Pb ~dan a separar las virutas 

fqrmadas por las herramientas de corte, originando una superficie de termi-

nado muy superior. 

5.7 - QUIMICA DE LAS ALEACIONESa 

Una comprensión total de las fuerzas de unión entre los átomos en una 

aleación podría permitir el cálculo de muchos detalles de los diagramas de 
' ' 

f~~es, que actualmente deben determinarse mediante experimentación tediosa. 

A:_. veces puede lograrse parcialma'nte este objetivo pero1 en la mayor parte 

de los casos, _los factores implicados en la formación de una aleaci6n son 

t~n ,complejos que es todavía incompleta su compresión científica. Hume-

Ro.~hery fué el primero en formular algunos de loa principios básicos que 

controlan loa diagramas de fases binarios. Identificó tres factores que 

in~.lj~yen sobre la extensión de la solubilidad sólida de un elemento en otro. 

Factor tamaño. 
·'' 

1 .. 1 

·' 
•• ~ 1 • 

Una condición necesaria para la for~ación de ~a solución sólida cuan-

do se forma una aleación de dos metales, es que sus tamaños atómicos o ra-

dios efectivos no difieran en más de un 15%. "ay otros factores que pueden 
' - ~ ...... , ., 

imp~dir la formación de una solución cuando el factor tamaño es favorable, 
... { ,..,., ~. l 

' 
pero si la diferencia de tamaño es mayor que el 15%, la solubilidad será 

muy limitada. Una diferencia de tamaño muy grande e~tre soluto y solvente 

significa que habrá una deformación eláética 'considerable en~orno a cada 
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átomo de soluto en la solución sólida. Al aumentar el contenido de soluto. 

aumentará la energía de deformación del sólido, haciendo inestable la so-

luci6n. 

Factor valencia. 

--
A medida que las valencias del soluto y solvente se hacen más diferen-

tes, la solubilidad sólida se hace más restringida. La dif,erencia de valen-

cia entre soluto y solvente determinan la relación electrón a átomo, e/a, 

de la aleación, es decir, el número de electrones de valencia por átomo. 
; - ' 

Por ejemplo, e/a;; 1.5 para una.aleación 50% Cu (valencia•.l) con 50% ató-
. ' 

mico de Zn (valencia 2). Las estructuras de las aleaciones pueden tolerar 

generalmente sÓlo un cambio pequeño, en aumento o disminución, de su valor 

e/a antes de hacerse inestables o de que su energía aumente demasiado-, 

transformandose en otra estructura de menor energía. Esto es ilustrado 

por el caso de las aleaciones de Cu con metales de valencia superior: a· 

medida que aumenta la valencia del soluto su solubilidad sólida máxima 
• J 

disminuye. Los datos de la tabl~ 5.1 muestran que la solubilidad máxima 

~e Zn, ~a y Ge, que están en la misma fila de la tabla periódica que el 
~ ' ' 

Cu, se producen para un valor aproximadamente constante de e/a. 
~- . '. 

Electronegatividad. 

Los elementos tales como F y Cl son fuertemente electronegativos, lo 

que significa que tienen ~a· fuerte afinidad-:Daxá.~-lóa electrones cuando·· 

forman uniones químicas. En metales tales como Na y Mg, la electronegati-
'. 

vidad es muy baja, mientras que los elementos como el Pb y Sn,ubicados 

cerca del centro de la tabla periódica, pr~sentan electronegatividades in--( 

termedias. Cuando la diferencia en electronegatividad entre dos elementos 

es grande, estos eleme~tos tenderán a formar compuestos de composición de-

finida en vez de soluciones •. Así, una diferencia grande en electronegati-
J • 

vidad entre dos elementos significa que la solubilidad de uno en el otro 

será limitada. Por ejemplo, el Mg y el Sn difieren considerablement~ en 

e}e~•ronegatividad y forman el compuesto 1Jg2sn. La solubilidad de Sn en 
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Mg es sólo 3.4% atómico·, aún cuando el factor tam~o es favorable. 

La descripción de los sistemas cie aleaciones en términos de est;a.:·~ tres 

-factores es, desde luego, una sobr€)1Simpl1f1cac16n da un problema más oomple-

jo1 pero son frecuentemente empleados y permiten)a menudoJuna estimación de 

-las relaciones de fases en sistemas de aleaciones nuevas para loa cuales no 

·Se·han elaborado todavía los diagramas de fases. 

5.8 - ALEACIONES DE MULTICONIPONENTES. 

'1 
Las relaciones fases-temperatura para un sistema de tres componentes 

no puede ser representado en un diagrama bidimensional, ya que existen 

tres variables independientes (dos composiciones y la temperatura), lo 

c.ual requiere una cpnstrucción tridimensional. Los diagramas de fases ter-
'' 

narios se construyen habitualmente representando la cantidad de cada ele-

me~to presente a lo largo de las aristas de un triángulo equilátero, de mo-

~o 'que cada punto en el triángulo corresponde a una composición particular, 

~~presentando la temperatura a lo largo de un eje vertical. La Fig.5.11 

~epresenta un sistema ternario de los elementos A, B y C, donde los siete-

mas binarios A-B, A-C y B-C son todos del tipo eut~éctioo simple. Las lí-

neas de liquidus binarias en tres dimensiones forman tres superficies de 

liquidus1 que se interseotan en tres valles que Ae encuentran en un punto 

,·,1?ajo., en alguna parte dentro del área del triángulo. Así, el agregado de 

~;tercer elemento hace disminuir el punto de fusión de cada eutéctico.bi-

~n~io y puede también alterar las proporciones relativas de los metales 

co~stituyentes. El eutéctico ternario aparece a la temperatura mínima 

.~ ~a cual puede existh··ouna fase líquida que contenga los tres elementos o 

-.¡ ,,,::: .. Las relaciones de fases para áleaciones que contengan de cuatro a máa 

.c.o~ponentes no pueden ser representadas en un diagrama único ya que se re-

qu,i_ere un espacio de más de tres dimensiones. Pueden construirse secciones 

de estos diagramas de muchos oomponentesJpero se ha demostrado que su uso 

es engorroso. Desde el p~to' de vista práctico, se usan a menudo diagra.-
..... \,. 

mas de fases cuasi-binarios para describir los sistemas complejos. Un dia-
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grama tal muestra las fases a medida que la concentraci6n de una especie 

va cambiando, mientras se mantiene constante la concentraci6n de las ot~as 

especies. 

Mientras que se han elaborado diagramas de fases comp¡etos para muchos 

sistemas ternarios simples, se han determinado muy pocos diagramas comple

tos para sistemas de cuatro o más componentes • 

. ,. 
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CAPITULO VI 
1 ' 
·' ,. 

ALEACIONES DE ALUMINIO r·EÑVEJECIMl:ENTO. 

6.1 - DIAGRAMAS »~ F~GmS ~ LAS ALIDAOíONEG DE ALUMINIO. 

Los más importantes elementos aleantes usados oon Al son Si, Mg y CuD 

El diagrama de fases Al-Si, mostrado en la Fig.6.1, representa un sistema 

eutectífero simple entre Al conteniendo 1.65% Si en soluoi6n e6lida y Si 

prácticamente puroD Mediante el subenfriamiento, logrado parcialmente en 

la colada congelada o más completamente por pequeños agregados de Na metá-, 

lico1 el cual impide la nuoleaci6n de los cristales de Si, se logra una die-
' 

minuci6n de la temperatura eutéotioa de 577•c hasta 550-56o•c, aumentándose 

la ooncentraoi6n de Si en el eutéctico de 11.6% a 13-14%. 

El estudio de este diagrama de fases permite obtener ciertas conclu-

siones cualitativas útiles. Ya que la soluci6n s6lida de Al constituye 

del as al 90% del eutéctico, esta fase es continua en la mioroestructura, 

por lo cual la estructura eutéctica muestra cierta ductilidad. Sin embargo, 

ya que el Si es duro y frágil, las aleaciones hipereut,cticas qu~ contengan 

cristales primarios relativamente grandes de Si'no serán tan útiles como 
1 

las aleaciones eut,cticas o hipoeutécticaa. 

El extremo Al del sistema Al-Mg (Fig.6.2). muestra un eutéctico a 

450°C, entre Al conteniendo 15.35% Mg en soluoi6n s6lida y una fase~ 

que se aproxima en composici6n a la relaci6n estequiométrioa Al
3

Mg
2

• Es

ta fase intermetálica es muy dura y frágil. Émpleando la regla de la pa~ 

lanca, puede verse que el eutéotico contiene tanta fase J3 que es de espe

rar que la estructura eutéctica sea frágil, tal como sucede realmente. 

Por lo tanto, las aleaciones útiles desde el punto de vista industrial de-

be~ contener menos Mg que el máximo soluble en la aoluoi6n s6lida, es de-

cir, menos de 15D35% Mg. 

El extremo Al del diagrama Al-Cu (Fig.6.}). es algo análogo al anterior, 

mostrando un eutéctioo entre una soluoi6n s6lida conteniendo 5.6% Cu y un 
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compuesto intermetálico, denominado aquí 9, cuya composición se aproxima a 

la relaci6n estequiométrica CuA12• ,~uevamente, ,la regla de la palanca in

dica que la fase 9, que ea dura y frágil, es dominante en la estructura 

eutéotica, la cual será frágil. Frecuentemente, la mayoría de las alea-

oiones contienen menos Cu que el 5o6% máximo soluble en Al sólido. 

La aleación de Al conteniendo 4.5% Cu más 0.5% Mg fué descubierta por 
'1 

Wilm en Ale~&nia en 1912, y se encontró que es endurecible templando la 

aleación sólida desde una temperatura próxima a la del eutéctico, es decir, 

desde un punto en la región de sol'J.ci6n sólida monofásica, seguido de un 

envejecimiento a temperatura ambiente o ligeramente superior. Eate fen6-

meno tan útilJconocido como endurecimiento por envejecimiento o por preci-

pitaci6n, existe potencialmente en un gran número de sistemas de aleacio-

nes. 

El primer requerimiento para que una aleaci6n pueda ser endurecible 

por envejecimiento.¡es que el sistema tenga en su diagrama de fase la con-

dición @ostrada por la Fig.6.2 y 6.3, una solución sólida terminal donde 

la solubilidad del segundo componente sea apreciablemente m~or a una tem-

peratura elevada que la o~rrespondiente a la temperat~a ambiente. Por· 

ejemplo, en el caso de la ales.ción con 4% Cu,,, la estructura puede pasar de 

monofásica a bifásica, o viceversa, simplemente cambiando la temperatura. 

Cuando se forma una fase nueva dentro de una estructura previamente mono-

fásica, diversas variables, tales como la nucleaci6n y crecimiento en fun~ 

ción de la temperatura, (velocidades de difusión, etc o, )9 hace posible el 

control técnico de las propiedades sobre un rango amplio, desde blandas y 

plásticas hasta duras y frágiles, junto con todos los estados intermedios. 

TEORIA DEL ENDURECIMIENTO POR ENVEJECIMIENTOo 

6o2 - MECANISMO GENERAL DEL ENDURECIMIENTO. 

El endurecimiento de un metal o aleaciórl\~uRftggugij establecen obstá

culos al movimiento libre de las dislocaciones. Un obstáculo, en lo que se 

refiere a una dielocación,es toda parte inmóvil de la estructura que ejer-



- 139 -

ce una fuerza sobre la dislocación. Pueden surgir fuerzas sobre las dia-

locaciones a p~tir de tensiones aplicadas externamente,y también a partir 

aa inhomogeneidad que produzca una distorsión de la estructura cristalina. 

Por ejemplo, un átomo de soluto, cuyo tamaño atómico sea diferente al de 

los átomos del aolvente 9origina una distorsión local de la estructura cris-

talina)la cual eje~ce una fuerza sobre una dislocación que se aproxime a 

ese punto~ también las dislocaciones interactúan entre sí debido a que cada 

dislocación está ~odeada por'una región donde la estructura cristalina ea-

tá distorsionada. 

Durante la consolidación los obstáculos al movimiento de la disloca

ción son generados durante el proceao.mismo de la 'deformación. Estos obs-

táculos pueden ser ordenamientos de otras dislocaciones cuyo movimiento ha 

sido bloqueado1 por ejemp¡o, por los límites de grano, o que intersectan 

el plano sobre el cual se está produciendo el deslizamiento. Otros maca-

nismos de endurecimiento implican la formación de obstáculos en la forma 

de átomos de soluto o defectos puntuales individuales o formando racimo~. 

Los átomos de soluto son introducidos por aleación seguida posiblemente 

por tratamiento térmico; los defectos puntuales pueden ser introducidos 

irradiando el metal a bajas temperaturas con partículas tales como neutro-

nes de energía suficientemente alta como para p~oducir daño en la ordana

ción de los átomos en la estructura cristalina. El resto de esta discu-
" 

sión será confinada a los efectos de endurecimiento mediante ciertos tipos 

de aleación. 

La efectividad de las barreras introducidas mediante aleación depen-

derá de dos factor.es! 

1) - La intensidad ael obstáculo formado, es decir, la capacidad de resis-
• 

tir el pasaje de la dislocación a través de a! mismo. 

2) - El espaciado entre obstáculos. 
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La importancia del primer factor ea clara, ya que si las dislocaciones 

pueden originar el deslizamiento dentro de un obstáculop pueden forzar su 

camino a través de las barreras durante su movimiento. La importancia del 

espaciado entre los obstáculos puede verse as!~ Supongamos que los obstá-

culos son pequeños y dispersados al azar, por ejemplop que sea~átomos de 

soluto en una solución sólida·. Entonces, par.a cada obstáculo ubicada a 

una cierta distancia por delante de una línea de dislocación habrá, apro-

"' ximadamente, otro obstáculo ubicado a la misma distancia pero por detr's 

de la línea de la dislocación. Las fuerzas que estos dos obstáculos ejercen 

sobre la línea estarán prácticamente balanceadas,y la tensión requerida 

para que una disloc~ci6n se mueva a través de una ordenación tal de obstá-
\' 

culos no es mucho mayor que la correspondiente al caso en· que no exiatie-

ran los obstáculoso La Figo6.4 ilustra esta situación~ en la Figo6o5 se 

representa el caso en que la misma cantidad de soluto está presente; 

pero distribuída en obstáculos de mayor tamaño {partículas de una segunda 

fase). En este caso sucede que la dislocación puede superar los obstácu-

los deslizándose entre ellos, pero dejando sobre cada uno de los obstáou-

los un bucle. Nuevamente,la fuerza que actúa contra el movimiento de la 

dislocación es pequeña. Para cierto espaciado intermedio entre los obstñ-

culos el efecto endurecedor será máximo. Esto está ilustrado en la Figo6o6 

que muestra el efecto del tamaño de las partículas sobre la tensión de 

fluencia de ün metal. 

~ara una dada concentración de soluto disuelta en un metal, el espa-_ 

ciado de las partículas depende del tamaño de las partículas: el soluto es-

tará _:- concentrado en unas pocas part!culas grandes· o en muchas partícu-

-las pequenas. En una solución s6lida los átomos de soluto están dispersa-

dos individualmente en el cristal .solvente, produciendo muy poco endureci
Q.ih 

miento. Para alcanzar el tdurecimiento máximo ~ parti~ de una cierta canti-

dad de elemento alean te. s.*f!' "r'equiere cierto método para controlar su dis-
,.· 
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•' 

tribución en la aleación. En muchos sistemas ésto puede lograrse median-

te un tratamiento térmico que provoque una reacoi6!l controlada. de precipi-

taci6n. 

6o3 - PRECIPITACION A PARTIR DE UNA SOLUCION SOLIDAo 

Supongamos que una aleación en equilibrio en una región monofásica 

(punto l) Figo6o7), es enfriada hasta una temperatura correspondiente 

a una región bifásica del diagrama (punto 2). La aleación estará ahora 

sobreaaturada y el soluto tenderá a separarse como precipitado. En gene-· 
\ 

ral, la fase que ~e va separando tiene estructura. cristalina y volumen es-
...Qjf e"""~..., tes · p 

pecífico\de los de la matriz. La formación de partículas de prec~itado 

dentro de una soluci6~ sólida.homogénea tendrá como consecuencia severas 
·' . 

distorsiones locales en la matriz,oreando concentraciones de energía de 

deformación elástica en la proximidad de las partículas de la segunda fase. 

Esta energía elástica juega un papel importante en la determinación de la 

forma de las partículas de precipitado. 

El cambio en energía libre,resultante de la precipitación de una ee-

gunda fase a partir de una solución sólida sobresaturada,ea la suma de tres 

cambios separados~ 

1) - Una disminución en la energía libre por unidad de volumen. 

2) Un incremento en la energía libre debido a la energía superficial de 

la interfase precipitado-matriz. 

3) - Un incremento en la energía libre debido a la distorsión elástica lo-

cal en la proximidad de loa precipitados. 

Los primeros dos factores son similares a loa que determinan el cambio 
e 

de erirgía libre durante la nucleación de un 
1 

sólido en un líquido; en efecto, 

la precipitación en estado sólido, al igual que la solidificación, es· ' un 

proceso de nucleación y crecimiento. Sin embargo, tenemos una contribu-

.. ~ ~ 
ción adicional de la e~gía de deformación eláetioao Ea e~e factor el 

que determina principalmente la forma de las partículas que precipitan~ 
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dichas-partículas pueden ser coherentes o incoherentes con la matriz que 

las rodeao 

Un precipitado coherente.es una regi6n de la estructura del solvent~ 

en la cual se han concentrado átomos de solutó1~ hasta el grado de dar,en 

esta regi6n, la composici6n de la segunda fase. No existe una verdadera 

interfase de la "partícula" y la matriz; en vez, hay una diferencia más o 

menos nítida en la concentraci6n y, usualmente, un cambio en la estructura 

cristalina. Debid~ a que, generalment~1 los átomos de aoluto y solvente 
' 

tienen diferente t~o, la distorsi6n elástica e~torno de los precipita-

dos será grande, Fig.6.a. En un precipitado coherente el término de ener-

gía de deformación elástica en la energía libre total será grande, mientras 

que el término de energía superficial será cero, ya que no existe una verda-

dera interfase entre el precipitado y matriz. 

Un precipitado incoherente es realmente una partícula distinta, for-

mada por.la segunda fase: tiene su propia estructura cristalina y está se-

parada de la matriz que la rodea por una interfase, Fig.6.9. La energía 

de deformación elástica en~orno de la partícula es relativamente baja, en 

comparación con el caso coherente. 

En general, se favorecerá la coherencia en las primeras etapas del 
r 

crecimiento de un precipitado y la incoherencia en las etapas posteriores:. 

Esto se debe a que la relación superficie a volumen1 para una partícula 

pequeña,es grande: el término de energía superficial será relativamente 

importante y el sistema adoptará la forma que minimice la energía superfi. 

cial, es decir, se formará una partícula coherente. A medida que la partí-

cula crece, la energía de deformaci6n aumenta rápidamente y alcanza, even-

tualmente, un punto en el cu~l se quiebra la coherencia, disminuye la . ,. 
,,.,\. 

energía de deformaci6n y se crea una interfaseT el incremento en energía 

libre debido a la formaci6n de la interfase es menor que la disminución 

. en la energía de deformaci6n. El que los precipitados sean coherentes o 

incoherentes determina,en ,grado considerable, el efecto de la preeencia de 
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precipitados sobre las propiedades mecánicas del material. 

6.4 - ENDURECIMIENTO POR ENVEJECIMIENTO. 

Las partículas da preoipitadoa coherente& aon obotáeuloe particular

mente importan~ea al movimiento de las dislocacione~, debido a que la die• 

torsión elástica intensa de la matriz que rodea las partículas interactúa 

fuertemente con el campo de tensión de las dislocaciones. Se denomina en-

durecimíento por envejecimiento al tratamiento térmico elegido para produ

cir un precipitado coherente. Pueden ilustrarse las operaciones involu-

oradas en tal proceso considerando la aleación Al-4o5% Cu, que ea una de 

las más usuales de las de este tipo. En la Fig.6o3 se muestra la porción 
\·' j 

del diagrama de fases impQrtante. Las etapas a seguiison las siguientes: 

1) - Se trata la aleación a una temperatura de aproximadamente 550°C, duran-

te un lapso suficiente para que se forme una solución sólida homogéneao 

2) - Se templa la aleación en agua hasta la temperatura ambiente. 

3) - Se la somete a un proceso de envejecimiento, es decir, se la mantiene 

a una temperatura suficientemente elevada como para que pueda producirse 

difusión a una velocidad apreciable. 

Durante el envejecimiento aumentan la dureza y la resistencia a la 
•' 

deformación, las que alcanzan un máximo cuando las partículas coherentes de 

precipitado alcanzan su tamaño óptimo, observándose después una disminución. 

Comúnmente se detiene el proceso de envejecimiento cuando se han alcanzado 

los valorea óptimos de las propiedades, la aleación estará entonces total~ 

mente endurecida. La Fig.6.10 muestra la variación en dureza con el tiempo 
, ~a~ta~idc 

de envejecimiento para una aleacion Al-4.5% Cu di;:Sg"útb;¡J, a una temperatura 

de envejecimiento de 130°Co Se representa también el diámetro promedio las 

partículas de preoipitadoo La curva de dureza presenta un máximo preliminar 

después de un· tratamiento de 1 día. Este comportamiento demuestra la comple-

jidad del proceso de precipitación en las aleaciones ~ndurecibles. por enve-

jecimiento: la forma final del precipitado es el compuesto intermetálioo 
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Cu
2

Al, denominado Q en el diagrama de fases, pero se desarrollan varias for

mas intermedias del precipitado coherente durante las primeras etapas del 

proceso de envejecimiento, originandoae aa! varios 'máximos en las curvas. 

~a. primera. de estas formas intermedias es conocida como G.P.(l). 

G.P. es una abreviatura de zona de Guinier-Preston, ya que éstos son los· 

1~ombrea de los investigadores que establecieron en detalle, mediante di~ 

fragción de rayos X, la naiuraleza de los precipitados que se forman en el 

sistema Al-Cu. G.P.(l) consiste an regiones de concentración incrementada 

de Cu sobre algunos de los planos tloo} de la matriz de solución sólida, 

siendo las distancias entre estas regiones del orden de 50 distancias ató-

micas. En la Fig.6.10 el primer máximo de dureza está asociado a la forma-

ción de las zonas Gj'P.(l). Con el ulterior enve,jecimiento. las regiones ~:. • 

de alta concentracióru en Cu adoptan una estructura ordenada y se designan 

_como G.P.(2). El segundo máximo de dureza de la Fig.6.10 corresponde a la 
'\ 

aparición de la forma coherente del precipitado de CuAl2 o Recibe el nom- · 

bre de Q1 • Finalmente, cuando se sobreenvejece la aleación, los precipi-

tados incoherentes,Q forman partículas visibles microscÓpicamente de CuA12 

en la matriz de sol~ción sólida de Al • .. 
Otro factor que puede tener influencia importante sobre la forma de 

las curvas de envejecimiento es el hecho de que la precipitación no se pro-

duce a velocidad uniforme en toda la solución sólida. Comienza primero y 

se completa primero sobre los límites de grano y sobre las líneas de desli-

zamiento introducidas por las deformaciones del temple o por la deformación 

plástica previa al envejecimiento. A un cierto tiempo, entonces~ diferen
y-

. tes partes de la probeta pueden enconiarse en diferentes etapas del enve-

jecimiento y ésto puede,a su vez, ocasionar la aparición de máximos adicio-

nalea en la curva de envejecimiento. 

Se notará que deben satisfacerse dos condiciones para que la aleación 

sea endurecible por envejecimiento. En primer término, deberá existir algu-

na temperatura y composici6n a la cual pueda formarse una solución sólida 



.. 145 -

homogénea, y por debajo de esa temperatura deberá producirse precipitación 

de una segunda fase. En segundo término, deberá ser posible que la segun-

da fase forme un precipitado coherente. Por ejemplo, al sistema Mg-Pb ~a-

ti~face la primera condición pero no la segunda, y no puede producirse en-

durecimiento por envejecimiento en las aleaciones Mg-Pb. En este caso, el 

p:.:-ecipitado es tan diferente de la matriz desde el punto de vista crista-

lográfico que no se producen precipitados coherentes. 

6 ._5 - M .. 1CROESTRUCTURAS~ 

Es muy difícil preparar probetas metalográficas de Al puro debido a 

su blandura y tenacidad. las partículas de abrasivo tienden a embeberse en 

el metal, del que no pued!=!,:ll{d~spués ser desprendidas. Cuanto más dura sea .. ' 

la aleación, particularmente la fase matriz, tanto m~a fácil será pulirla. 

b. í S 9 las aleaciones Al-Si son algo más fáciles de pulir que el Al puro, 

pero lo blando de la matriz produce todavía dificultades~ Un defecto tí-

pico es que las partículas de abrasivo pueden quedar embebidas en área aa~ 

yacentes a las partículas de Si, produciendo un relieveo Estas dificulta-

des pueden minimizarse empleando un lubricante1 tal como el querosene con

teniendo algo de parafi~, sobre los papelea,y jabón sobre el primer paño 

de pulido. 

El ataque da las aleaciones de Al puede hacerse en varias formas. Los 

reactivos de ataque más comunes se present~n aquí, pero puede consultarse 

otras referencias si es necesario identificar mioroconstituyentea en alea-

ciones complejas. 

1) - 0.5% HF en H2o. Elimina la deformación superficial y demarca la es-

tructura. 

2) - 2o% H2so4 a 70°C. Ennegrece el compuesto d~ impureza Al-Fe-Sia• 

3) - 1% HF, 1.5% HC1 , 2o5% HN03 en aguao Revela el tamaño de grano de la 

matriz. 

las estructuras reproducidas aquí tienen por objeto mostrar lo aiguien-

te~ 
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1) -Microfotografías 6.1 a 6.12.' Aleaciones Al-Cu fundidas; los efectos 

de los tratamientos térmicos, solubilizaci6n incompleta y quemado~ corro-

ai6n intercristalina e interdendrítica. 
'l ' 

2) - Microfotografías 6ol3 a 6.20. Aleaciones Al-Si de colada~efecto del 

contenido de Si, esferoidizaoi6n,por, tratamiento térmico, efectos de modi

ficaci6n. 

3) - Microfotografffias 6o21 a 6.27. Aleaciones 2024-T6 y Alelad 2024. Fi-
•, 

auras de cizallamiento en el recubrimiento Alelad. 

4)- Microfot~grafías 6.24 a 6.27o Pr~oipitaci6n en una aleaci6n Al puro-

5% Cu}deformada por trabajado. 

5) - M.icrofotografías 6.28 a 6.30. Efecto de la velocidad de enfriamiento, 

a partir de un tratamiento de solubilizaoi6n, sobre la estructura de una 

aleación Al-lo% Mg pura deformada por trabajado. 

6.6 - 11 HOT SHORTNESS''Y QUEMADO. 

Toda tensión tensil aplicada a una aleación mientras que ésta se encuen-

tre en la condici6n bifásica s6lido - liquido, provocará naturalmente sepa-

ración de los cristales metálicos donde no haya contacto de s6lido a s6lidoo 

La tensión puede deberse a la laminaci6n, forjado o alguna otra forma de 

deformaci6n en caliente,o puede originarse en la contracción o rechupe en-

torno de un núcleo duro. La cantidad de líquido es crítica, y Sacha y 

Van Horn demostraron que si la cantidad de lÍquido presente es mayor de 
",• ( 

15%, la estructura es suficientemente abierta como para que más líquido 

fluya o sea succionado a partir de las porciones más calientes,llenando 

así todas las aberturas. 
~ 

~a subeptibilidad que pueda presentar una alea-
1 

ción al daño mientras se encuentra en la región a - liquido es conocida co-
,, 1) 

mo hot shortness. 

Como ejemplo se dan,en la Fig.6.l~ los datos correspondientes a la 

resistencia de aleaciones Al-Si , cuando se las deforma a altas velocidades 

y a temperaturas elevadas. Los datos de la tabla 6.1 muestran que la duo-
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tilidad cae a cero mientras que subsiste una apreciable resistencia. Ea-

ta resistencia deriva del bloqueo mecánico mutuo de las ramas dendríticas, 

pero el líquido interior destruye completamente la plaotioidad bajo tenaio-

nas tensilea. Puede emplearse este efecto como un método para determinar 

á.xpflrimentalmente las temperaturas d,e solidua·, y en la tabla 6.2 se preaen-

ta.n valores para una serie de aleaciones Al-Si. Ea claro que el rango de 

temperaturas ~ás grande en el cual la aleación no tiene ductilidad pero sí 

alguna resistencia a la tracción,aparece. en aleaciones con 1.5-2.0% Si. 

~ ,, 11 
rara estas aleaciones el hot shortness sería máximo, mientras que para la 

aleación eutéctica sería mínima. 

La estructura mostrada en la microfotografía 6.8 es llamada comúnmente 

\Hl.a estructura. quemada; como .se la emplea en este con.,..texto, esta palabra 

no significa una reacción de oxidación· sino el calentamiento a una región 

bifásica de sólido 1- lfquido,durante el tratamiento de solubilizaci6n o 

durante las operaciones de formado en caliente. Ua deformación dentro de 

este rango de temperaturas, desde luego, provocará la fisuración de la alea-

ción y su daño total. ,Si la aleación contiene un eutéctico plástico,como 

sucedo en las aleaciones Al-Si, el daño al metal templado (en ausencia de 

deformación), es despreciable. Si el eutéctico que rodea a los granos ea 

frágil, como en el caso de las aleaciones Al-Cu, la resistencia y la duoti-

lidad serán ambas seriamente afectadas. Aunque pu,eden eliminarse muchos 
fe_ YJ" 1.4~·l, Ci~/e .S 

los efectos ~~;~ mediante un recocido de solubilizaci6n, el tiempo 

requerido para redisolver el eutéctico es tan largo que este método no 

presenta interés industriale 

6.7 - PROPIEDADES GENERALES DE LAS ALEACIONESe 

Las propiedades de las aleaciones euteotíferas pueden ser evaluadas 

cualitativamente sobre la base de los porcientos relativos de los cristales 

primarios y de estructura eutéctica,y de las caraoterísticae físicas del 

eutéctioo. 
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Todas las aleaciones Al-Si muestran cierta ductilidad, ya que "Al es 
~\ 

la fase continua en el eutéctico. La ductilidad superior de las aleacio-

nea modificadas está relacionada a la forma,aaí también como al tamañoJde 

los cristalitos de Si eutectíferos. En las aleaciones normales tienden 

a formar placas angulosas cuyos bordes actúan como muescas internas en la 

estructura, mientras que ·aste efecto está claramente ausente con las partí-

aulas redondeadas de la aleación modificada (Microfotografía. 6.20). 

El sistema Al-Cu tiene una composición eutéctica más pr6xima a la fase 

frágil Q (CuA12) que a la fase plástica aAl' y así la estructura eutéctica 

"Al~ Q es inherentemente frágil. El efecto de enfriar relativamente rápi-

do · al hacer la colada y la posici6n relativa del solidus metaestable 
c.ell5ó"l 

/,que algo de eutéotico esté presente en aleaciones fundidas con tan poco co-
\ ¡:n-e $'ei\Je. 

mo 2% Cu~ La Fig.6.12 muestra que hay un moderado aumento en la resistencia 

y una fuerte reducción en la ductilidad (medida por loe valores de la elon-

gación),a medida que aumenta la concentración de Cu en el Al. Cuando la 

estructura eutéctica se hace continua (microfotografía 6o3, 8% Cu), la re-

sistencia~s casi máxima y la ductilidad es prácticamente cero. Un ulte-

rior incremento en el porciento de eutéctico tiene poco efecto sobre las 

propiedades mecánicas dentro del rango de las aleaciones comerciales Al-Cu, 

aunque la aleación de 12% Cu tiene mayor dureza y resistencia 'al desgaste 

debido a un aumento en la proporción de Q presente en la estructura. 

~a resistencia, ductilidad y dureza do las aleaciones bifásicas están 

relacionadas al tamaño, n{~~r~, distribución y propiedades de los cristales 
,.·· 1 

de ambas fases. El efecto de un elemento agregado en solución sólida ha 

sido discutido en el Capítulo III, el efecto del tamaño de grano de la ma-

triz en el Capítulo IV, y el de una dispersión relativamente gruesa de una 

segunda fase en el Capítulo Vo No pueden obtenerse dispersiones muy finas 

a partir del estado líquido pero pueden formarse en el sólido debidoJen 

este último caso, al mayor orden de magnitud de la nucleaoión y la menor 
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velocidad de crecimiento, controlada por difusi6no Eate proceso ha sido 

discutido desde el punto de vista de los diagramas de fase en relaci6n con 

la teoría del endurecimiento por envoJeó1m1entoe Tnmb1~n hemos moGtrado 

estructuras de los precipitadoaJque deben ser examinadas en funci6n de los 

oa~os de la tabla· 6~}o 

Es evidente que, aún cuando el precipitado sea tan fino como el que 

se muestra en la microfotografía 6.25, la aleación ha pasado el punto de 

máxima durez~está en la condici6n so~re-envejeoida, mientras que el pre

cipitado grueso de la microfotografía 6.26 representaría una estructura de 

mínima dureza, designada como la condici6n recocida para una aleaci6n de-

formada, estado dGnominado o. El precipitado presente ea-la condici6n de 

resistencia y dureza 6ptima. no ea detectable fácilmente por las técnicas ·_ ,, 

ordinarias de metalografía para muchas aleaciones, aunque teniendo cuidado 
Y ~ de at¿q l.l~ 

especial durante el pulido/empleando r~ctivoa/especialeap pueden revelarse 

generalmente algunas alteraciones eatruoturaleav cuando se las compara con 

la condici6n inicial de sobresaturaci6n. 

Las propiedades mecánicas muestran generalmente la misma tendencia de 

evoluci6n que la dureza, pero la ductilidad puede no mostrar la tendencia 

inversa usual. La disminuci6n en la elongaci6n1 medida por los ensayos de 

tracci6n,~¡~~te l:;~r~meras etapas de; envejecimient~puede ser pequeña 

En las proximidade~ ,·del punto de máxima dureza o para un sobre-envejecimien·-

to ligero,se observa frecuentemente una caída brusca en los valores de la 

ductilidad. Esta etapa parece corresponder a una precipitación muy fuerte 

y continua sobre los límites ae grano de la fase frágil ~o Cuando el pre-

cipitado se ha engrosado considerablemente disminuye la fragilidad y, en 

el punto de resistencia y dureza mínima, la aleaci6n muestra nuevamente 

buena ductilidad; el precipitado en los límites está formado ahora por unas 

pocas partículas discretas, grandes,de Qo A medida que se sigue aumentando 

la temperatura de tratamiento térmioo· hasta la veoindad de la línea de sol-
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vus, la redisoluci6n de la fase Q provoca un ligero incremento adici6nal 

en la ductilidad y un incremento simultáneo en la resistencia. Estos cam-

la aleao16n 2024. 

hfL.:- ALEACIONES DE ALUMINIO DE COLADA, PROBLEMAS Y PROPIEDADES. 

Las aleaciones de Al pueden ser coládas ·en moldes de arena, en moldes 

de Fe llenados por gravedad (moldes permanentes), o en matrices de acero 

bajo presi6n. La solidificaci6n es mucho más rápida cuando la aleaci6n se 

cuela en moldes metálicos; por lo tanto, una dada aleaci6n tendrá grano 

más fino y será más resistente cuando se la cuela en un molde permanente. 

Uaualmante1 las aleaciones se obtienen en forma de lingote, con su com-

posici6n adecuada¡ aunque el Al virgen puede alearse oon aleaciones madres 

(por ejemplo1 Al-33% Cu), para obtener una compoaici6n especificada. Ade

más, usualmente se emplea de 25 a 75% de metal secundario o retazos. 

·Habitualmente se funde el material en crisoles de Fe, protegidos por un ma-

terial cerámico adecuado para impedir el ataque del Fe por el metal líqui-

do. En la table 6 .. 4 se muestran datos que ilustran el efecto del Fe sobre 

las propiedades de una aleaci6n Al-lo% Si. La reduoci6n en la resistencia 

y en la!ductilidad es debida a una cantidad creciente de cristales gruesos 

grandes de Al-Fe-Si, en lugar del Si eutéctífero.fino. Los datos de la ta-

bla 6 .. 5 indican que el Fe como impureza se combina con el Cuy el Al,for-

mando un compuesto insoluble Al-Cu-Fe. Esto reduce la cantidad de Cu que 

pueda disolverse en el Al y tiene, por lo tanto, un efecto adverso sobre 

las propiedades de ias aleaciones de Al-4.5% Cu termotratadas. Las curvas 
' ' 

de la Fig.6.14 muestran c6mo 1% Fe en una aleaci6n con 4.5% Cu reduce la 

respuesta a la consolidaci6n por envejecimiento a los valores correspondlen

tes de una aleaci6n de ,1.5% Cu que no contenga Fe. 

Cuando se funden aleaciones de Al es necesario e~itar el eobrecalenta-

miento por dos causas: (1) Cuando se cuela en un molde un metal sobrecalen-
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tado, la solidificación tiene lugar a menor ve.locidad debido al calor adi-

cional que debe eliminarse Y; por lo tanto, se obtendrá'\ grano más grueso Y 

estructura más débil. (2) A temperaturas altas. el Al reacciona fácilmente 

e~n el vapor dé agua formando óxido de Al e hidrógenoo Este gas es ávida-

mente disuelto en el metal líquido. A medida que disminuye la temperatura 

el H2 se hace menos soluble Y;durante la solidificación, la solubilidad cae 

muy bruscamenteo Al mismo tiempo, hay factores f~sicoa como las dendritas, 

que favorecen la formación de burbujas de HzYJlamentablemente, impiden el 

escape de estas burbujas. Por lo tanto, las aleaciones de Al fundidas en 

d{as húmedos o en hornos alimentados con gas domiciliario, que contienen 

como subproductos de combustión considerable cantidad de agua, son siempre 

más porosas que las fundiciones hechas en días secos o fundidas en hornos 

eléctricos. 

Sería muy caro fundir con electricidad en ambientes de airE acondicio-

nado. Y;por lo tanto, se trata de minimizar el contenido de Hl evitando el 
e d¡cho<:JC!SJ 

sobrecalent5mynto y eliminando.' cuando sea necesarioJpor burbujeo de un 

gas neutro. Haciendo burbujear Nzseco en el fundido antes de la colada., 

puede eliminarse el ~por medios físicos. El gas cloro ea más caro pero, 

cuando_ae lo hace burbujear en el seno del líquido»no solamente elimina 

el H¿sino que purifica qu{micamente el baño eliminando capas de óxido o 

de escoria, que son retenidas durante la fundición. 

El colado de estas aleaciones sigue las prácticas usu0 ales. Aunque 

no ea deseable el sobrecaleptamiento, el líquido debe estar suficientemen-,. 
,,.,\. 

te caliente para llenar el molde antes de que comience la solidificación. 
ll.X. i s re"rl 

De otra manera, se formarán discontinuidades debido a que ~~.~~ corrien-

tes de metal líquido de diversas direcciones dentro del molde, y que harán 

contante físico ain unirse completamente debido a la presencia de capas 

gruesas de 6xido y a la falta de fluidezo 
cJe.. c.o/¿J¿. 

Por agregado de aleantes }as características/dl;l--Al-;~ro me jo-

ran aún más que las propiedades mecánicas o •Las aleaciones de mayor conte-
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X 
nido en Si presentadas en la tabla 6.6 e~iben todas m~ buena fluidez en 

11 11 
estado líquido, no presentan hot shortness ni susceptibilidad a fisuras en 

caliente, siendo también menos susceptibles a la formaci6n de cavidades de 

rechupe. Ya que estas cavidad~e tienden a ser interdendríticas y conecta

das estructuralmente, ésto significa que las aleaciones Al-Si1 como las nú-
1 

mero 43, 108 9 319 y 316)son todas ellas convenientes para partes que son 

empleadas en presencia de gases a presi6nr, la elección ~ntre ollas puede 

depender primordialmente de las propiedades mecánicas requeridas y del coa-

to, ~ ~ €'Y\ general · . · , directamente proporcionales entre aí. Las 

propiedades relativas están'dadas en la tabla 6.7. 

~as aleaciones de alta contenido en Cu, por ejemplo, número 112 y 212 

de la tabla 6.6, están caracterizadas por buenas propiedades de colada y 

también mejor maquinabilidad que las aleaciones con Si. Sin embargo, no 

son adecuadas para fundiciones que deban contener gases a presión o cuan-

1 
. / 

do en a misma pieza se deba tener secciones gruesas y delgadas.proximas. 

~atas aleaciones no son tratadas térmicamente aunque responderían favora-

blemente al tratamiento, como puede anticiparse del _diagrama de faseso 

1a discusión de la microfotografía 6.14 p,ermitiría ~adivinar que, aun

que la red de eutéctico interdendrítica de ~12 a, frágil, no podría ser 

completamente eliminadaJla continuidad de la fase CuA12 podría ser inte-
, 

rrumpida mediante efectos esferoidizantea, lograndose una mejoría en la 

ductilidad. 

La aleación con 4o5% Cu, número 195Jes más difícil de fundir pero, 

cuando se la trata térmicamente, tiene las mejores propiedades mecánicas 

de todas las aleaciones fundidas en arena. Como muestra la tabla 6.71 sus 

propiedades mecánicas son peores que las de lá aleaoi6n con lo% Mg, número 

220>y además esta última á.leaci6n es más liviana., más. resistente a la co-

rrosi6n y de mejo~ímaquinabilidado Lamentablemente, la aleación 220, al 

igual que otras aleaciones de base Mg, r.equiere la presencia de inhibidores 

especiales en la arena para preveni·r la apa.rioi6n de defectos superficiales 
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profundos, y, en general,muestra una col~bilidad pobre. Estas dificultades, 

sumadas al alto costo, han impedido que la aleaoi6n con lO% Mg sea usada 

intensivamente. 

Volviendo a loa efectos de las impurezas, loa datos de la tabla 6.8 

en comparaoi6n oon los de la tabla 6.7, muestran cuán superior pueden ser 

las propiedades de
1
1la aleaci6n con 4a5% Cu cuando se la elabora con Al de 

alta pureza. Sin embargo, ya que loa metales de base de alta pureza cues

,tan mucho más caro que el Al primar.io ordinario, existe pooo interés indus: .. 

trial en las aleaoione.s de
1 
alta pureza. 

Lt?Ja efectos :de las variaoi'ones de Mg para·. tres contenidos de Si .diferen- · 

tes, sobre aleaciones del tipo ~56, son dados por los gr~ficos de la Fig. 

6.15. Es evidente que el Mg es más poderoso como endurecedor que el Si. 

En estas aleaciones la respuesta al tratamiento térmico está asociada con 

la soluci6n del compuesto Mg2Si y su precipitaci6n durante el tratamiento 

térmico de envejecimiento. 

6.9 - PROPIEDADES DE LAS ALEACIONES DE ALUMINIO· DEFORMADAS~ 

Las aleaciones de Al deformadas en caliente o en fr!o se identifican 

por una designaci6n numérica y letras 9más un núme~o que especifica la du

reza. Estas designaciones siguen el esquema siguiente-: 

Desi~ci6n de la dureza -T seguida de dos o más números indican una 

aleaci6n tratada térmicamente. El primer ñúmero que sigue a la letra T 

indica el tipo de tratamiento térmico dado a la aleación. Los tiempos y 

temperaturas de tratamiento pueden ser diferentes para diferentes aleació

nes. Pueden también-variar para una aleaci6n única para producir ciertos 

resultados deseados. Usualmente la variaci6n está indicada por un segundo 

dígito. Las aleaciones termotratadas se designan como sigue~ 

-T~. Tratamiento térmico de solubilizaci6n seguido por endurecimiento 

por deformaci6n. ias diferentes magni tudea" ... del endurecimiento por defor

maci6n de la aleaci6n tratada térmicamente a~ indican por un segundo dÍgi

to. 



1 

' 

r 

- 154 -

-T4. Tratamiento térmico de solubilizaci6n seguido de un envejeoi-

miento natura~ a temperatura ambiente7 hasta una condici6n esencialmente 

estableo 

-T5o Envejecimiento artificial después de un proceso de fabricaci6n 

a temperatura elevada y enfriamiento rápido, como la colada o la extrusi6n. 

-T6. Tratamiento térmico de·eolubilizaci6n seguido de envejecimiento 

artificial. 
\:.• ' 

-T7o Tratamiento ~~~mico de solubilizaci6n y después eatabilizaci6n 

para controlar el· creci~iento y la dispersi6n. 

~Ta. Tratamiento térmico de solubilizaoi6n, endurecimiento por· defor-

maci6n y luego envejecimiento artificial. 

-T9.~ Tratamiento térmico de solubilizaci6n, envejecimiento artificial 

y después endurecimiento por ~efor~aci6n. 
~ 

Désignaci6n de dureza -H-se~do por un número indica una dureza obte-

nida por trabajado en frío de una aleaci6n deformada. Las designaciones 
~ 

de dureza en la serie H no son aplicables a las ~fundiciones.. Las aleacio-

nes trabajadas en frío se designan como sigue: 

-Hl. Endurecimiento por deformaci6n producida por trabajado en frío 

hasta obtener las dimensiones deseadas. Un segundo dígito indica loa va-

lores de duteza. La dureza completa comercial~ · se designa como -Hl8, 

y el estado extra duro se designa -Hl9. La designaci6n -Hl4 indica que 

el material ha sido trabajado en frío hasta una resistencia a la tensi6n 

de aproximadamente la mitad entre -0 (estado totalmente recocido), y 

-Hl8 (totalmente endurecido). 

-H2.- Endurecimiento por deformaci6n producido por trabajado en frío 

seguido de un recocido parcial. Los número de 2 a 8 se usan como segundo 

dígito en la misma forma que la serie -Hl. 

-H3. Endurecido por deformaci6n y estabilizado. 

Una dureza designada por la letra -H seguida por tres dígitos indio~ 

que para la dureza designada por los dos primeros dígitos: del numeral 
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las prácticas de fabricación normales han sido variadas para realzar ciar-

taa propiedades destinadas a una aplicación eape~ial. 

Las composiciones de :;¡,a,~ al.oa.g;i.ongs'i vrA'bAJe.dj;j,t:i ~·~erímmG91 f;g p;-c;n'l!;lntsn 

~n ¡a tabla 6.~y las propiedades mecánicas iípicas de las aleaciones que 

no son termotratable~ en la tabla 6.10o Las propiedades típicas de algunas 

aleaciones trabajadas se dan en la tabla 6.11 y para los otros tipos termo-

tratables en la tabla 6.12o Los valores de resistencia y du9tilidad, al 

igual que para todos loa metales y aleaciones, d~penden,en cierta exten

sión,del tamaño d~ la sección del metal que~se ensaya; estos valorea podrían. 

ser apreciablemente altos para alambrea o láminas delgadas y menores para 

placas muy gruesas o barrase 

Todas las aleaciones de'Al endurecibles solainente por trabajado están 

caracterizadas por una muy buena resistencia a la corrosión y buena forma-

bilidad. ~sta última disminuye,a la vez que aumenta el costo de la alea-

oiónlcuando se va desde el llOOJa través de la serie de resistencias ere-

cientea;hasta 3003 y 508'6. El aumento en la resistencia está acompañado 

por una disminución en la ductilidad y un aumento en la resistencia a la 

fatig~,ya sea por efecto de aleantea o por trabajado en fríoo 

Entre estas ale~oiones, la 6061 es tan blanda a temperaturas elevadas 

que se puede conformar en diseños muy complicados. Aunque por tratamientoA 

térmicos se obtienen valores de dureza moderados,aon bajos en relación con 

las otras aleaciones. La al~ación 2014 representa el otro extremo, desa-

rrolla muy buenas propiedades mecánicas pero no es conveniente para obte-
,, 
" 

ner formas intrincadas debido a su rigidez relativa'Jaún a las temperaturas 

de forja. Las otras aleaciones son intermedias en este sentido. t La 

macrografía de la. Fig.6.16 reproduce la punta de una h~lice hecha con alea

ci6n 2014 tratada térmicamente, en la que se ve cÓmo se revela el flujo de 
'. 

grano o la forma de los granoa1 aún después del tratami~tlto térmico. Los 

granos equiáxicos no pueden crecer en estas aleaciones que contienen cona-

tituyentes insolubles· debido a la aleación de 14nJasí como también a la 
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presencia inevitable de impurezas de Fe ~ Si. 

Loa datos de la tabla 6.12 presentan varios puntos de interés. La 
! 

aleación 6061 es relativ~ente barata, fácilmente formable y presenta una 

alta resistencia a la corrosión. La aleaciów 2024 presenta una resisten-

cia tenail de 5 Ó 6 vece~ la del Al comercial puro, recocido, con ductili-

dad bastante buena en ei ensayo de tracción ordinario. Presenta una plas

\y es ticidad local pobre \sensible a la presencia de muescas·.. Esta aleación, 

excepto cuando se la templa en agua fría o se la deforma en frío y luego 

se la envejece,es también sensible a la corrosión intercristalina1 debido 

a la precipitación de una segunda fase a los límites de grano. La matriz 

en las áreas de los límites de grano;después de la precipitación, se encuen-

tra sin átomos de soluto·y1 cuando se lo somete a una solución corrosiva, 

actúa como ánodo. El reato del grano actúa como cátodo y1 a medida quepa-

sa la corriente, las áreas correspondientes a los límites de grano son di-

sueltas selectivamente.. En estas circunstancias, una pequeña cantidad de 

corrosión (pequeña en términos de la magnitud total del material c~rroído1 

puede estar acompañada por una gran disminución en la resistencia y la 

ductilidad, siendo la ductilidad particularmente reducida por el efecto 

de muescas producidas por el ataque a los límites. de grano. 

Cuando se debe emplear.. en medios corrosivos, la aleación 2024 ea pro-
1• ,.· \,. 

tegida por una oapa superficial de Al puro, fijada integralmente por la

minación en caliente y un efecto/de soldadur¡-~-~~~~i6n.~~~acionado1 La 

deformación rompe la capa de óxido de aluminio siempre presente,en algún 

grado, en las aleaciones de AlJy permite la continuidad estructural ató

mica a través de la interfase. Aunque reduce ligeramente la resistencia 

y la resistencia a la fatiga, particularmente en fatiga por flexión1 el 

Al puro es anódico respecto de la aleación e impide la corrosión intercris-

talina. Además, la capa superficial de Al, ~ltamente plá~tica, elimina 

la sensibilidad a las muescaa1 de modo que las rayas y fisuras pequeñas: 
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ya no son fuentes posibles,~~ fractura frágilo 
·' ,. 

1a continuidad a.tóm'i'~á. a través de 1la interfase Al..,alea.oión permite 

mayor parte áe las ventajas de la forma Alelad se pierden. Puede minimi-

zarse la difusión restringiendo el tratamiento térmico al tiempo efectivo 

mínimo, ver tabla 6.13o Si la velocidad de difusión del Cu en el Al a 

las temperaturas del tratamiento térmico . es conocida, y si se hacen cier-

tas suposiciones sobre ,el estado inicial de ,la aleaoi6n, ea posible calcu~ 

lar el tiempo máximo que podría mantenerse la aleaci6n Alelad a la tempera

tura del tratamiento de solubilizaoi6n. Prácticamente, es costumbre tomar 

probetas de muestras de láminas de Alelad recocidas: y someterlas a trata-·. 

mientas térmicosen sales fundidas durante lapsos crecientes, por ejemplo, 

2, 5, 10, 20 mino1 y determinar el tiempo mínimo requerido para desarrollar 

propiedades'mecánicas con valores aceptables. Existen métodos químicos y 

metalográfioos para determinar si este tiempo permite o no la difus'ión 

del Cu hasta la superficie, en una magnitud desfavorable. 

En la tabla 6.12 se ve que la aleaci6n 70t5 muestra resistencia apre-

ciablcmente mayor que la 2024; su punto de fluencia es frecuentemente más 

alto que la resistencia máxima a la deformación de la aleación 2024. La 

aleación 7075 no puede formarse tan fácilmente como la 2024. y muestra 

mayor sensibilidad a las fisuras bajo la acción combinada de una tensión 

tensil y un entorno corrosivo. Esta Últi~a tendencia puede ser minimiza-

da o eliminada por deformación superficial, generalmente con balines de 

acero. ~ate tratamiento induce una tensi6n compresiva residual, como 

muestra la Figo6ol9, reduciendo así la tensi6n tenail superficial que pue
l 

de originarse por acci6n de una fuerza de flexión dada. 

6ol0 - Tr.;NSIONES RESIDUALES Y RELAJACibN; 

El Al, al igual que todos los metales y aleacionaaJeatá sometido a die-

torsi6n y tensiones residuales cuando se lo templa en agua fría, debido 

a los gr.;~.dientea de temperatura desarrollados durante el enfriamiento. 
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La contracci6n de la superficie,que se enfr!a más rápidamente,comprime el 

interior, que se deforma plásticamente. Cuando el centro llega a tener 

la misma temperatura que la superfieie v~~ta~& de e9ñ~r&eree1 pe.~º el me

tQ¡ ~d la ~up~~r1oie ya estará frío y no será plástico. En consecuencia, 

el interior estará sometido a una tensi6n compresiva elásticaJy ya que la 

rigidez de la superficie impide q~e el interior alcance sus dimensiones 

estables,aparecerá una tensi6n tensil en la región central. El desarro-

llo de macrotensiones o t~tiaiones residuales, como un resultado de la de-
····'~. 

formaci6n plástica diferencial debida a'la existencia de gradientes tér-

micos por el temple, se ilustra en la Fig.6.17 para barras cilíndricas. 

La intensidad de las tensiones que pueden desarrollarse en algunas alea-

ciones comunes está dada en la tabla 6.14. Estos datos fueron obtenidos 

maquinando parte de los cili~dros templados, midiendo la deformaci6n que 

se produce cuando el sistema de tensiones queda así deaequilibradoJy cal-
1 

culando la tensi6n asociada con la deformaci6n mediante la ecuación de 

Sacha. 

Pueden producirse tensiones residuales comparables a causa de las 

operaciones 4e formado que.implican deformación plástica diferencial, por 

ejemplo, la flexi6n. El e'squema de la Fig.6.18 muestra que la superficie 

que fué deformada en compresión durante la flexión presenta después una 

tensión tensil residual,y viceversa. 

Una tercera fuenje de tensiones residuales es la deformación plásti-

ca diferencial impuesta deliberadamente por l~inaci6n superficial, que 

deforma de ~anera tensil la superfipie, como se repre~enta en la Fig.6.19, 

; 

y dejandola subsecuentemente en un estado de compresión elástica. Ya hemos 

hecho referencia a ~ato en la sección anterior, como medio para impedir 

la fisuración por corrosión bajo tensión en algunas aleaciones suscepti-

bles tales como la 7075. La introducci6n.devtensiones compresivas favora

bles por este medio es también práctica común en aceros y otras aleaciones 

altamente tensionadas. 



- 159 -

Cualquiera que sea la fuente de las tensiones residuales, éstas 

pueden ser reducidas o virtualmente eliminadas mediante un ligero recalen-

tamiento, el cual,como se desoribi6~en el Capitulo IV, disminuye el lími-

te elástico y permite que se reduzca la tensión elástica mediante un flu-

jo plástico diferencial. Los dat0a de la Figo6.20 muestran una curva tí-
1 

pica de relajación de tecnsiones, exhibiendo los efectos del tiempo a tem-

peratura constanteJsobre la tensión residual,~~~=-~~~~~ la dureza Bri~ 

nell 

aquí 

y el crecimient~para una aleación de Al número 122. Entendemos 
v ei'Vl v-oh.~.""" e M 

por crecimiento el aumento en dimensiones/debido a la formación de 

la fase estable Q como un precipitado, a partir de la solución sobresatu-

rada a, y los cambios relacionados con las dimensiones de la re~ de ao 

Para minimizar la distorsión y las tensiones residuales resultantes 

de temples drásticos, se templan muchas aleaciones primero en agua calien-

te, enfriandose así el metal de manera más gradual y, por lo tanto1 se mi-

nimizan los graiientea térmicos que originan las tensiones residualeso 

La menor velocidad de enfriamiento es aún lo suficientemente rápida co-

mo para retener el soluto en una solución sobresaturadaJexcepto en los 

límites de grano. 

La precipitación a los limites de grano durante el enfriamiento (o 

durante el envejecimiento)1 puede no ser perjudicial para las propiedades 

mecánicas alcanzadas por la aleación, pero puede tener serias consecuen-

cias respecto de su resistencia a la corrosión. Una composición química 

uniforme en tada la estruc,tura asegura, generalmente, una velocidad uni-, . .... \,. 
forme de corrosión, la cual en las aleaciones de Al es muy baja. Las 

aleaciones de Al con 4 a 5~ de Cu, cuando se las templa en agua fría, 
p 

están esencialmente en esta conñición, pero si se produce prec~itación. 

tendrá lugar,en toda su estructura,sobre los planos de deslizamiento pues-

tos en operación durante el templado (microfotografía 6.25), resultando 

/ 
esto en una uniformidad en la_ cc.rrosión. Cuando se templan esas aleacio-

nes en agua calienteJpara evitar la distorsión y las tensiones residuales, 
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la precipitación subsiguiente está concentrada a los límites de grano 9 

y tendremos un gradiente de concentración de Cu desde las regiones de··· .. . 
los l!mites hasta el oentro de los granos. El área del límite, de Al más 

puro (y& que la precipitación del Cu es más completa), actúa como un áno

do en un electrolito, siendo el área grande del grano el correspondiente 
1 

cátodo. cuando esta aleación está sometida a corrosión. Como un resul-

tado, el ataque se produce fundamentalmente a loa l!mitea de granOJY si 

la aleación es una lámina relativamente delgad~como sucede en las es

tructuras que se emplean en la fabricación de aviones, puede ser peligro-
,, 

samente fragilizada. ~ata dificultad puede superarse recubriendo la 
'n . 

aleación con Al puro que)por el efecto electrolítico m~éionado más arri-

ba, tiende a proteger la aleaciÓD aún en los bordes de la lámina o en las 

region~s de fisuras u otros daños superficiales. 
•. 

C_\ . 

. 1 ,,. 
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CAPITULO VIII 

ALEACIONES HIERRO-CARBONO: ACEROSo 

Los aceros comerciales no son nunca aleaciones binarias do Fe-e 

ya que siemp~e se encuentran presentes rilll, Si, S; y P en los aceros pro-

ducidos por cualquiera de los procesos de fabricación industrialo Los 

aceros al C, producidos en los altos hornos usando de 25 a 50/o de metal 

residual, o el producido en los convertidores básicos de o2,usando hasta 

25% de residuos, pueden contener también elementos residuales tales como 

Cu, Ni, Cr y Sn, para nombrar solrunente unas pocas impurezas, en cantida-

des de hasta o.~%. Todoá estos elementos afectan alguna de las propieda-

-des del acero pero, en general, los efectos son pequenos. El diagrama 

Fe-Fe C no es alterado notablemente por ninguna de estas impurezas resi-
3 

-duales o agentes de adici6n, tales como el Mn y el Si, en las cantidades 
\ H f 

encontradas habi tualment~·.'en los 2 aceros al c. tas modificaciones en el ... '. 

diagrama de fase, en las propiedades de los aceros o en su respuesta a 

los tratamientos térmicos,_debido a agregados considerables de otros ele-

mentes, serán discutidos más adelanteo 

8.1 - EL DIAGRAlU DE FASES Fe-Fe_Co 

El diagrama de fases (Fig.8.l) ha sido reproducida aquí en una es-

cala de concentración de C hecha en forma tal que se expande la región 
1 

que incluye los aceros comerciales, O a lo4% e, y comprende el área de 

los hierros fundidos, 2 a 4% e, en la cual el contenido exacto de e ea 

de menor importancia. la base para la diferenoiaci6n entre aceros y hie-

rros fundidos se encuentra en el diagrama de fases y puede expresarse de 

dos maneraso :D'esde un punto de vista práctico, los aceros tienen un pun-

to de fusi6n tan alto (por encima de 1440°e),que se requiere equipo es

pecial y caro para fundirlos, mientras que el punto de fusión de los hie-

rros fundidoa,de 1350oe o menosJes una temperatura más faoilmente alcanza

ble con equipo barato. Sin embargo, ya que la, disminuoi6n en el punto de 

fusión (o temperatura de liquidus), es' continuO' desde 1525 a 1147oe al 
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aumentar el contenido de e, este razonamiento,aunque de importancia prác-

tica, no lleva a ningún límite de demarcación específico. Un segundo me-

dio para distinguir entre las dos clases de materiales se basa en las pro-

piedades y estructuras; el Fe que contiene hasta 2.06% e puede ser calen

tado :r,asta una temperatura a la cual mostrará solamente una fase, (f c.c.c. 

mientras que las aleaciones que contienen más de 2.06% e contendrán siem

pre una estructura eutéctica, ~ + Fe
3
e. El eutéctico tiene aproximada

mente 5o% en peso (más en volumen1de la fase frágil Fe
3

e que ~iende a • 
,. 

ser continua, por lo que las aleaciones por encima de 2.o% eJque contie-

nen eutéctico a todas las temperaturas;son algo frágiles. En las alea

ciones de menos de 2.06% e el eutéctioo que se forma por el aubenfria

miento puede ser dis'lieltd·e~O que, por ser de estru'ctura c.c.c. 1es pláa-

tica. Esta distinción. de que los aceros puedan ser laminados en calien-

to mientras los hierros no, no es absolutamente definitoria a pesar de 

lo bien que concuerda con el diagrama de fases. Por ejemplo,.hierr os 
~ 

fundidos (blancos) de ap~oximadamente 2.25% e, que contienensolamente 20% 

del·eutéctico y 80% de la fase~ a 1100°C aproximadamente, pueden ser 

laminados en cal~ente si al'calentarlos a temperaturas elevadas antes de 

la laminación se logra romper la continuidad del carburo en el eutéctico 

(por aglomeración), y si los primeros,pasos por la laminadora son de reduc

ción moderada. Las aleaciónes en el. rango entre'l.5 y 2.51~. son inter-
. 

medias entre los aceros y los hierros fundidos. Esto no debe llevar a 

llamarlos semi-aceroa>ya que este nombre ha sido usado para una tal va-

riedad de aleaciones Fe-e que prácticamente no tiene ningún sentido. 

El diagrama de fases muestra tres líneas horizontalesjcada una re-

presentando una reacción que involucra tres fases y que se produce a tem-

peratura constante. Las reacciones pueden ser representadas como~ 

b(O.o81~) + líquido(0.551~) <--~> 0 (0.18% e) (l) 

· líquido(4.2% e)<--->~ (2.06% e) + Fe
3

e(6.7% e) (2) 

~(o.aO% e)<---> a(0.025% e) t Fe
3

e (6.7% e) (3) 
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El proceso de solidificación ~ravés del rango peritéctico (0.1 a 0.5f~h 

a través del rango de solución sólida (0.5 a 2.06% Ch o el rango hipoeutéo-

tico (2.06 a 4.2% Chtiene lugar como en todo sistema de aleaciones que mues

tre características comparables. Por ejemplo, una aleación de Fe-1.2% C 

se comportará durante el enfriamiento desde el estado líquido hasta 723°C 

~.:.;~"::··--·"r-;::1 como una aleación. de Al-4% Cu; 1~ aleación se solidifica for-r:-

mando una solución sólida ar y)a medida que ésta pasa por la línea A , cm 

la disminución de la solubilidad del Fe
3

c hace que la fase carburo precipite 

vuelve menos concentrada en c. La pre-, , }( 
de la solucion solida u , la que se 

cipitación de carburos se hace fundamentalmente en loa límites de grano 

a~nque, si debe separarse una gran cantidad de Fe
3
cJse forman placas de 

Widmanst~tten dentro de los·granos. Cuando la fase a( alcanza un contenido 

de e de o.ao% a 723°C (bajo condiciones de equilibrio), se produce la reac-

ción (3). Esta reacción no se pre~enta en el diagrama Al-Cu aunque, nueva

mente, la construcción del diagrama de fases es idéntica si se toma el cam

po de 0 como representando las aleaciones líquidas. Debido a la ~senoial 

similitud . de la reacción (3) a la eutéctica (2);la (3) ae conoce como 

eutectoide. Mientras que un eutéctico representa la formación de una disper

~ión mecánica de !].os fases sólidas nuevas, aquí t + Fe 3c, a partir de un lí

quido, un eutectoide representa la formación de dos nuevas fases sólidas 

a t Fe
3
c, a partir de f sólida. En ambos casos, la estructura de las dos fa

ses dispersas tiene un aspecto distinto comparado con el de cada fase. 

El t~rmino hipoeutéotoide tiene la misma significación que el término 

hipoeutéctico. Enfriando un acero con 0.4% C a través de la línea análoga 

~la de liquidus en el eutéctico, llamada aquí A
3

, oomienzan a formarse cris

tales de a en loa límites de grano~ , y continúa formándose hasta que, a 

723°C)representan el 52% de la estructura, 

0.80- O.AQ= 52% 
o. 775 o 

(bajo condiciones de equil~:q:t':'i'o), después de lo cual l.a fase ;{ residual P 
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ahora conteniendo o.so% C, sufre la reacción eutectoideo Las aleaciones 

hipereut~ectoides se comportan de una manera similar, excepto que la fase 

que se separa de ~ sobre sus límites de grano es ahora Fe3c. 

862 - SOLUCIO~Z SOLIDAS Fe-C. 

Las fases a y ~ del sistema Fe-C son ambas soluciones sólidas inters-

tióiales, siendo a c.c. y 0 c.c.c. En el Fe t o.c.c., las posiciones 

intersticiales se encuentran en los puntos medios de las aristas del cubo 
,. 

(incluyendo la posición equivalente en el :centro del cubo); en el Fe a e .e·. 

dichos intersticios se encuantran en. 11os puntos medios de las aristas del 

cubo y en los centros de las caras. En ambos caeos. el tamaño de los inters-

ticios abiertos entre los átomos del Fe . son esencialmente menores que los 

átomos de C disueltos, y habrá una distorsión local apreciable en la estruc

tura en la vecindad de cada átomo de c. En el Fe~ los intersticios sonJ sin 

embargo~mayores que los del Fe , lo cual puede,explicar porqulla solubilidad a 

del C en la estructura del Fe c.c.o. es mucho mayor que en el caso de la 

estructura o.c. 

Una importante característica de loa aolutos interticiales ea la velo-

cidad relativamente elevada a la cual pueden moverse a través de la estructu-

ra de la matriz. Esto se ilustra comparando D
0 

y ¡a energía de activació~ Q 

en la expresión 

D = D exp. (-Q/RT) o 

para la difusión del Fe y. el C en Fe (tabla Sol). Se muestran también a en 

esta tabla los valores de D, calculados para una tempera~ura de 6oooc a par

tir de D y de'Q, y la distancia media' de penetración x resultante de la o 

difusión que se produce a 600°C durante 24 horas. Es evidente que loe átomos 

de C tienen una movilidad muy alta respecto de la autodifusi6n del Fe. 

Otros solutos intersticiales en Fea,B' N2y o2,exhiben también movilidades al-

taso ..• 
! 

La distorsión de la estructura e~torho a un átomo de C disuelto en Fe~ 

hace posible un método experimental muy sensible para observar la movilidad 
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de los átomos de soluto intersticiales. La Fig.8.2 muestra dos de los sitios 

intersticiales~e la estructura c.c., uno~arcado A, que tiene sus vecinos más 

próximos en su posición vertical, y uno marcado B, con sus vecinos más pró~ 

::::imos horizontales. Ya que el átomo de C es demasiado grande como para ubi-· . . 
carse confortablemente en el agujero intersticial, sus át.omos vecinos serán 

desplsz~dos hacia afuera, verticalmente en el sitio A y horizontalmente en 

el sitio B. Supongamos que se aplica ahora una tensión tensil en la dirección 

vertical. Esta tensión ayudará a los átomos vecinos al sitio A a moverse 

haciaafuer~cuando este sitio esté ocupado por un átomo de CJpero dificulta

rá el movimiento hacia afuera de loa átomos cer~a del sitio B. Los átomos 

de C :preferirán,por lo tanto1 ocupar loB sitios A. Cuando se aplica la ten-

--si6n -~ensil, habrá una migraci6n parcial de loa ~tomos de C de B a A; ésto 

origina una deformación adicional,además de la deformación elástica;Y que se 

produce en la direc·ción vertical. Recibe el nombre de deformación anelásti-

ca. La velocidad a la cual se establece la deformación anelástica es una 

medida de la movilidad de los átomos de C, mientras que la magnitud de la de-

formación anelástica es una medida de la concentración de los átomos de C 

en solución. El estudio experimental de este efecto anelástico puede proveer . ( 

así da información cuantitativa acerca del comportamiento de los átomos de 

e disueltos en Fe • a 

8.3 - '::.'ERMINOLOG:ÍA. 

El sistema Fe-Fe~C fue uno de ros primero~ sistemas metálicos estudia

dos. Este hecho, junto con la predominante producción industrial y empleo 

de los aceros por encima de todas las otras aleaciones'· ha llevado a la apli

cación de nombres especiales para las fases y estructuras, además de la de-

signación básica empleando letras griegas. Los nombres más comunes son los 

siguientes~ 

AustP.nita = ~· , la estructura o.c.o. que puede disolver hasta 2.06% e 

?errita ~a , Fe c.c. que disuelve un máximo de 0.025% e a 72~oeo 
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Cementita = Fe
3
c ~ carburo de hierro, o simplemente carburo. 

Eutéctico = la reacción a ll47°C, liq~ido<---> 3 f Fe
3
c; o la composici6n': 

del líquido que partigipa en,la re~ooi6~, óP dQoi~. 4u3~ o. Lb al~~qi6fi óu• 

t6etloa o la estructura eutéctica que resulta de la reacci6n al enfriar, co-

nooida como ledeburitao 

Eutectoide ~reacción~ <---> a t Fe
3
c, o la aleaci6n cuya composici6n es la 

de la austenita en la reacción, es decir, 0.8% e; el acero ~utectoide o la 

estructura laminar resultante de la reacción por en:friamiento, perlita .. 

Perlita: estructura,laminar bifásica que resulta de la reacci6n eutéctoide 

después de un enfriamiento relativamente lento. 

A. : lÍnea que muestra el arresto térmic.o resultan te de la precipitación cm 

de carburos a partir de la austenita ( en el enfriamiento). 

A
3 

= línea que muestra el arresto térmi~o resultante de la formación de la 

ferrita en la austenita. 

A2 ~ línea a aproximadamente 76e•c, que muestra uri cambio magnético en la 

ferrita~ no es un cambio de fase y no está representado en el diagrama de la 

Fig.8.1. 

A1 : línea horizontal que representa la reacci6n eutéctoide. 

Normalización ; tratamiento en el rango austenítico seguido por un enfriamien-

to al aire. 

Recocido (completo) :. calentamiento por encima de ,A
03 

para los aceros hipo~ 
-. 

eutectiodes,por encima de Acl para los aceros hipereutéotoides, seguido de 

enfriamiento en el horno. 

-Recocido (en proceso) : oalent~miento a una temperatura inferior pero pr6xi-

ma a A1 • Esta temperatura no origina ningún cambio de fase pero ablanda la 

ferrita endurecida por trabajado y esferoidiza el carburo laminar. 

8.3 - EQUILIBRIO Y N9EQUILI~RIO. 
El diagr~~a de fases mostrado para las aleaciones Fe-Fe

3
c no puede ser 

llacado diagrama de equilibrio porque esto implicaría que no habría cambios 

de fases en función del tiempo. Siü embargo, aún las aleaciones Fe-Fe~C oam-
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biarán~ por ejemplo, un acero de bajo e, OeOB% e con bajo contenido de SiJ 

mantenido varios años a 650 a 700oc· (en uh sistema de destilaci6n de aceite), 

se encontró ·qua estaba formado por ferrita y grafito y no por ferrita y car-

1n.u.·~ J oomo eer:(a. de e aperar a partir del diagrama y como era cuando se lo 

instaló originalmenteo Ya que se sabe que un t:i.e.mpo prolbngado a temperatura 

elevada conduce al establecimiento del equilibrio, se deduce que el carburo 

de hierro es siempre una fase metaestable de transición. Sin embargo, se 

requieren condiciones extraoidinarias de temperatura y tiempo .{ó :un conte-

nido de Si relativamente alto-) 1 para descomponer el carburo en grafito y fec 

rrita, 

Fe 3e <---> 3 Fea + C (grafito) 

Por encima de la temperatura A1 . el carburo se descompone en grafito· 

y austenita cuando la aleapi6n está a la derecha de la línea A • La campocm 

sición eutéctoide del sistema Fe:grafito es 0.69% e y la temperatura e.utéc-

.. • r • Aunque se sabe que el diagrama Fe-Fe
3
c representa conn~c~ones de equi-

librio metaestables, los límites de temperatura-oomposici6n de los cambios 

de fase representados por las diversas líneas pueden ser considerados como 

posiciones de equilibrioJbajo las condiciones normales de calentamiento y 

enfriamiento., Las líneas de liquidus y solidua se comportarán, por efecto 

de un subenfriamientoJde la misma. m~~era que las correspondientes a los dia

gramas de equilibrio verdaderos. Las líneas del diagrama que marcan la 

transformación euteotoide están sometidas partic~larmente a desplazamientos 

debido\ a sobrecalentamiento o subenflriamiento, ya que las transformaciones 

que requieren difusión en el estado sólido son necesariamente más lentas 

que las que involucran una fase líquida. Por ejemplo, el solidus "metaes-

table" en soluciones sólidas no está acompañado habitualmente por un líqui-

dus metaestable detectable, ya que la difusi6n,at6mica es mu~ho más rápida 

ón el líquido que en el estado s6lidoo 
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El desplazamiento de la líneas A
3 

y A1 del diagrama de fases ha llevado 

a emplear la designaci6n ,Ac (e = chauffage .::. c'alentamiento) para sus posi

ciones e~ los ciclos de oálentamianto ord1n~1o, y Ar (r. = r~fro1d1ssement 

~ enfriamiento) en los ciclos de enfriamiento ordinarios, como se indica en 

la aeoci6n anterior destinada a terminologíao En el capítulo siguiente se 

dará una discusi6n más completa de estos efectos;, pero ea deseable señalar 

acá quep como resultado de la reluctancia de la fe~tita-G cementita para 

transformarse'en austenita, las líneas A
3 

y A están sometidas a mayores cm 

desplazamientos que la línea A¡' en la cual se forma perlita a partir de la 

austenita~ Las posiciones de estas tres importantes líneas por enfriamien

to al aire de secciones moderadas, se muestran en la Fig.8.1. El eF~«:.'fO

del aubenfriamiento ea inmediatamente evidente en la compoaici6n del euteo-

toide; ya no está más fijo a 0.80% C sirio que incluye un rango de concentra

ciones de o'.7 a 0.9% c. En el pasado se indicaba a menudo el contenido de 

C del eutectoide diferente del 0.8% dado aq~Íy la raz6n de tal confusi6n es-

tá relacionada con el subenfriamiento. Iid valor· . de Oo8o% fue obtenido 

por ensayos de calentamiento y enfriamiento de aleaciones de 0.7 a 0.9% e, 

en las cuales el cambio de temperatura era de 1/8 · °C/min. El efecto del 

subenfriamiento sobre la co~centraci6n de C y la temperatura de este eutéc~ 

toide debe ser comparado con el efecto del contenido de Si y temperatura del 

eutéctico Al-Si, aunque en este último caso se suprime solamente la forma-

ci6n de Si por el subenfriamiento, la concentraci6n del eutéctico es despla-

zada en una dirección solamente. 

La construcci6n
1 
de.la secci6n del diagrama Fe-Fe

3
c (Figo8.1) represen-

:-.~ 

tada por la línea punteada Ar1 está en patente violación de la regla de las 

fases de Gibbs. En efecto, cuando c9existen tres fases, en este caso t , a 

y Fe
3
c,la temperatura del s~st~ma y las composiciones ~e las fases deberían,. 

estar fijas; sin embargo, la austeni ta muestra .,un rango de composiciones o 

La respuesta a esta discrepancia aparente es que,la regla de las fases se 

aplica solamente a condiciones de equilibrio, mientras que las líneas A1 , 
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Ar
3 

y Arcm representan condiciones de no equilibrio. 

El contenido de e del eutectoide es importante en la aplicación de la 

regla de la palanca en aleaciones hipo e bipereutéctoide, es decir, en la 
,¡ 

predicoi6n de c~ue si una aleaci6n específica deberá mostrar exceso de fe

rrita o de carburo y en cuánto. oJan~logamente 1 en la predicción del cante-

nido de e sobre la base de la presencia y magnitud de un exceso de una de 

estas fases. La regla de la palanca puede ser útil en ambas formas, pero 

es aplicable cuantitativamente sólo cuando las estructuras se obtienen en 

condiciones próximas al equilibrio, es decir, enfriamiento muy lento en 

el horno, o cuando las condiciones de no equilibrio son conocidas y eapecifi-

cadas muy precisamenteo 

8 .j - MICROESTRUCTURAS'o 

1 
Mientras qne la región bifásica completa comprendida entre 0.007 y 

6.7% e,a temperatura ambiente1 consiste de las fases ferrmta y carburo, el 

aspecto estructural de las ·:diferentes aleaciones varía oon el estado de 

agregación de la ferrita y el carburo en funci:.ón de sus orígenes. Pueden 

ser diferenciados los siguientes rangos en las aleaciones enfriadas lenta

mente, sobre~odo sobre la base de 5 tipos de distribución de carburos~ 

l) - De Oo007 a 0.025% e; ferrita y carburos precipitados en forma muy fi~a, 

generalmente invisibles .. a magnificaciones ópticas ordinarias .. 

2) - De 0.025 a 0.8% e~ ferrita más perlita. 
p 

3) -De 0.8 a 2.C6% e; perlita y carburos prec~1tados a partir ·ie la auste-
' 

nita. 

4) - De 2.06 a 4.2% e; perlita en una estructura 

una austenita primaria hipoeutéctica)4r carburos 

d~ndrítica (a partir de 
p 

precVitados a partir de 
1 

la austenita (realmente ligado e indistinguible del carburo eutéctico) t 

ledeburita. 

5) -De 4.2 a 6.7% e~ cristales de carburo primario+ ledebrt¡oitao 

De estas 5 estructuras la (l) no se reproduce aquf; la (2) y (3) se 

muestran en este capitulo, la (4) se trata en el capítulo de hierros fun-
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didos, y la (5) no está reproducida aquí ya que ninguna aleación industrial 

está dentro de este ran~o. 

' El pulido de J.gs acergs es mu¡y F;J;i.m~l.Qj ¡;\\mq,Ya dob.; n4.gt'J¡¡;-gc;~ \lñr:Jo ~old.ra. ... 

'• 
e~6n importante. La deformación superficial distorsiona considerablemente, 

en general, la estructura laminar de la perlita, y si ésta es relativamente 

fina;como en los aceros normalizados, tal deformación puede enmasc~ar com-

pletamente las características laminares. La deformación superficial es re

ducida,pero no eliminada;emple~ndo sÓlo una ligera presión durante el pulido· 

-Sin embargo, una presión demasiado pequena aumenta tanto el tiempo requerido 

para el pulido que aumenta notablemente el picado superficial de la probeta. 

El problema se resuelve fácilmente atacando después del primer pulido, re

puliendo en el último paño, y reatacando. Esto eli~ina la capa superficial 

distorsionadao Pueden requerirse dos repulidos para revelar claramente la 

estructura. 

Los reactivos comunes de ataque son picral, una solución al 4% de áci-

do pícrico en alcohol, y n~tal, 2 a lo% de ácido nítrico concentrado en al-

cohol. El picral es algo superior al nital en la revelación de carburos 

y es empleado para revelar detalles de la estructuras de los carburos. El 

nital revela también estructuras perlíticas, aunque no tan claramente, y ya 

que el picral mancha los dedos se usa más generalmente nital. El nital más 

concentrado se emplea para aceros de bajo contenido de carbono o para estruc

turas templadas. las microestructuras de este capítulo incluyen las microfo-

_tografías de 8.1 a 8.4, 0.2% e normalizado y recocido a alta y baja magni-

ficación. Las microfotografías de 8.5 a 8.8 muestran estructuras de aceros 

de 0.4 a 0.8% e en estado normalizado y recocido. Las microfotografías 8.9 

y 8.10 muestran est~cturas d~ aceros hipereuteotoides. enfriados al aire 

Y en el hornoJdesde ~na temperatura por encima de A • Las microfotografías ,. cm 

de 8.11 a 8.16 muestran estructuras de aceros de bajo carbono, laminadas en 

frío y recocidas en proceso. 
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8.6 - PROPIEDADES. 

Las propiedades mecánicas de los aceros normalizados, al igual que los 

de toda aleación, están determinadas por las fases presentes y su distribu-

ci6no La ferri:a relativamente pura, Fe c.c., tiene:plasticidad y resistencia 

rela.tivamente huenaa1 mientras que el carburo es muy duro y frágiL En el 

agregado o constituyente denominado perlita, la ferrita ea casi cont~n~a. 

En consecuencia, la estructura eutectoide tiene algo de plasticidad combi-

nada con resistencia,y dijreza moderadamente elevadas. Las aleaciones hipo~
/ 

eutéctoides muestran una estructura de grano ferritico continuo, contenien-

do islas de perlita. Por lo tanto, la plasticidad y resistencia de estos 

aceros son buenas, la plasticidad,disminuye y la resistencia aumenta a medi-

da que la proporción de r'errita disminuye y la proporción de perlita aumenta 

con el contenido de carbono. 

Cuando se enfrían lentamente a través de la línea A las aleaciones cm 

, hipereutéctoides, se forma una estructura continua de carburos sobre los 

anteriores límites de grano austeníticos y, con esta fase frágil cont1nua, 

las estructuras tales como la mostrada en la microfotografía 8.9 y 8.10 

son inherentemente frágiles. Es por esta razón que, en la práctica ü~dus-

trial, los aceros hipereutéctoides deben ser recocidos por debajo de la lí-

nea A • Las dos estructuras mostradas serían muy indeseables para una cm 

aleación industria•l. Ya que el enfriamiento al aire, más rápidoJ de un tra-

tamiento de norrnalización 1 impide la formación de dicha fase continua de car-

buro hipereutectoide, el normalizado puede y es realizado por er1cima de 

A • En la tabla 8.2 se presentan datos cuantitativos sobre estos efectos. cm 

l?ara los aceros hipoeutéctoides, los cambios en las propiedades son tan apro-

ximadamente lineales que pu,ed-en ser expresados, con precisión razonable) me-,. 
t'.,l,. 

diante la ecuación simple que relaciona JJa propiedad espec:ffica al contenido 

de e por medio de las propiedades de la perlita y la ferrita, y la propor-

ci6n de cada una de ellas presente en la estructura. Así, la resistencia 
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máxima a la trac8i6n en los aceros hipoeutéctoides recocidos (usar.do los da-

tos de la tabla 8o2 y la re~la de la palanca), están relacio,nados al conte-. 

nido de carbono por la expreai6n, 

Resistencia a la traoci6n ~ 41,000 (%ferrita) + 115,000 (%perlita) 
100 

.: 41,000 h-~ ~ + 115,000 !iS.J\ 
\ Oo8) ~Oo8 

Se ha desarrollado una ecuaci6n empírica más precisa para los aceros 

al carbono laminados en caliente, 

Resistencia a la tracci6n :;; 38, OOO(lt0.024xfoC). (lt0.0009x%MntO.OOOOlx%Mn2 ). 

( lf0.015x%P).( l+0.004:xfoSi ).( 1-,07 .¡.o. 22G+·O.lOG2
) 

donde C, 1fu, P, y Si significan el porcentaje en peso del elemento y G es 

la longitud de prueba expresada en pulgadaso 

Los otros factores básicos que influyen en las propiedades de estas 

aleaciones serán discutidas más adelantep el tamaño de grano ferrítico en la · 

secci6n siguiente y el tamaño de las láminas de perlita en el capítulo si.- ··. 

guienteo 

8 a 7 - T AMANO DE GRANO DE LOS', "ACEROS. 
1 

,.~ \ 1 • 

En el sistema Fe-Fe
3
c es posible tener granos ferríticos o granos aus

teníticos. No es posible tener granos de carburo ya que loa cristalitos 

de carbttro no son continuos, excepto en un grado muy pequeñoJCOn los otros 

granos de carburo.' Tampoco es. posible tener granos de perlita, ya que los 

cristales de ferrita están en contacto con los de carburo,y viceversa. 

De la observaci6n de las m¡crofotografías 8.1 a 8.6 se ve claramente 

1 

queJen los aceros normalizados o recocidos, el tamaño de grano ferrítico 

es solamente significativo en los aceros con menos de aproximadamente 0.4% 

c. Por encima de este valor la eantidad de ferrita libre es tan pequeña 

que, como máxim~habrá cristalitoo de ferrita en exceso o proeutectoide en 

contacto con áreas perlíticas. 

El tamaño de grano austenítico no se observa nunca directamente en los 

aceros al carbono considerados aquí~ ~a que la austenita es una fase que 
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grueso que una austenita de grano fino. Son importantes también factores 

tales como fases insolubles finamente dispersas. Dispersiones tales darán 
. ( 

una austenita de tamaño de grano fino y)neoesariam~nte, una ferrita de grano 

fino. 

Las reglas habituales del tamaño de grano se aplican ~~~~ a la fe-

rrita y a la austenita. Aunque no es posible deformar en frío una austenita 
•, 

correspondiente a un acero de bajo carbono, el trabajado en caliente implica 

la recristalizaci6n y el crecimiento de grano en un grado dependiente ~e la 

temperatUra de trabajado en caliente. Si no se forman granos austeníticos 

en esta forma,se formarán en la perlita por calentamiento en un acero que ~ 

contenga dicha estructura. Como se forman eutectoi.dicamente, tanto la ferri-

ta como el carburo ~eberán estar presentes en el sitio de nucleación pero1 

obviamente, lato no es una limitación en un área perlítica, donde están 

siempre en contacto a y carburo. Siendo é3te el caso, la velocidad de calen-

tamiento a través de la temperatura A01 afecta sólo'ligeramente el tamaño de 

grano austenítico inicial resultante. El grosor de las láminas perlíticas 

tendrá también solamente un efecto pequeño. 

Los granos de austenita que se forman, justamente por debajo de Acl' 

tienen un tamaño mínimo, que aumenta ligeramente con el tiempo y de manera 

muy marcada con la temperatura. Las curvas de crecimiento de grano auste-

nítico están muy influenciadas por la presencia de una dispersión. Carbu-

ros relativamente insolubles o lentamente solubles, presen~es en exceso,y 

óxidos finamente dispersos, tales como Al2o
3

, retardarán el crecimiento de 

grano en el rango de temperaturas usual en los tratamientos térmicos, por 

encima de A 1 o A 7 o En la Fig.8.3 se muestran curvas de crecimiento típicas. · e CJ 

Es evidente que las diferenciau en tamaño de grano son grandes justamente 

por encima del rango Acl o a temperaturas muy altaso 
"' •' 

e o 8 - ACEROS AL CARBO"N"O DEFOR!..'[ADOS EN FRIO Y EN CA.L IENTE. 

Una gran proporci6n de los aceros estructurales y de las láminas y pla-

cas se producen a partir de aceros de bajo carbono semioalmadoso Estos se 
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desaparece a la temperatura Arl• Las microfotografías 8.3 y 8.6 muestran .. 
el tamaño de grano de la austenita que existía en'el campo~, gracias a 

-las pequenas cantidades de ferrita o carburos libres que se separaron sobre 

los límites de grano austeníticos durante el enfriamiento relativamente len-

too Existen otros métodos para determinar, a temper~tura ambient~el tamaño 

de grano de austenita previamiente existente a temperatura elevada. 

El tamaño de grano ferrítico puede variara~, de manera controlada, en 

la misma forma que el tamaño de grano del latón a. El tamaño de grano obte-

nido calentando a 600°C puede aumentarse calentando a una temperatura supe-

rior. Sin embargo, existe aquí un límite bien por debajo del punto de fusión. 

Calentando por encima de 723°C toda área perlítica presente se transformará 

a granos austeníticoa 1los cuales, por el calentamiento continuado, crecerán 

a expensas de los granos ferríticos, aún cuando estos últimos estén crecien-

do unos a expensas de los otros. Desde luego, el proceso será completo a la 

temperatura A 
3

, donde desaparece toda la ferrita. 
e " ( 

En cona·'}( i6n c~·n el tamaño de grano ferrítioo, existe otra variable a 

considerarJademás de las ya discutida~ en relación con el latón~ el grado de 

deformación en frío, la .temper~tura de recocido (subcrítioa~ y tiempo de re

cocido, pureza de la ferrita, etc. La nueva v~iable es que un dado conjun

to de cristales de ferrita pueden formarse en el estado sólido por un pro-

ceso diferente al de recristalización. Los cristales de ferrita se forman 

por la transformación D ---> a en los aceros de bajo carbono o en Fe puroJ 

por enfriamiento desde el estado austenítioo. No es posible establecer es-

ta relación matemáticamente pero, ya que los granos"' de fer:ri ta crecen por 

un proceso de nucleáci6n y crecimiento, su tamaño dependerá del tiempo y la 

te~peratura o)específicamente1 de la velocidad de enfriamiento. El enfriamien

to lento de una austenita de bajo carbono ·dará un tamaño de grano ferrítioo 

mucho más grueso que un enfriamiento rápido. El tamaño de grano 'austenítico 

mismo es una variable ya que, para una dada velocidad de enfriamiento• la 

austeni 'ta de ta::naño de grano grueso dará una ferrita de tamaño de grano más 
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emplean después de haber sido trabaj~dos en caliente. Aparte de algunos 

defectos gruesos y f~cilmente visibles que aparecen ocasionalmente, las pro-
, 1 

piedades de estos aceros están detsrminadas por la magnitud de la deforma-

ci6n en caliente, la temperatura a la cual se completa dicha deformación y 

la 're:toci.dad de enfriamiento subsecuente. La magnitud del trabajado en ca ... 

lienta controla la eliminación de la estructura gruesa y las característi-

cas de segregación del lingote fundido. Las temperaturas finales bajas, 

de hasta un-mínimo de aproximadamente 150•c, originan una temperatura de 

recristalización relativamente baja y, por lo tanto, un tamaño de grano rue-

nor. Una velocidad de enfriamiento mayor produce más colonias de perlita 

de estructura laminar más fina. y1 por lo tanto, un acero más duro y más re

sistente o Ya que el enfriamiento se hao e al aire·, la velocidad de enfría-

miento está muy afecta,6a por el espesor de la secci6no Esto puede ser modi

ficad.c}por ejemplo, enrollando láminas de 1/8 de pulgada de espesor mientras 
1 

su temperatura es de aproximadamente r50 •e, y de esa manera se puede redu-

cir mucho su velocidad de enfriamientoo 

La introducción de las laminadoras de alta velocidad en frío~continuas, 

que reducen los costos de l·aminado en frío y permiten un mejor control de di-

mansiones, produciendo también superficies más perfectas, originó un tremen-

do crecimiento en el empleo de aceros laminados en frío en dimensiones de 

0.030 a 0.006 pulgadas. De ordil).ario, los aceros son"rimmed"o"capped" de 

menos de 0.25% c. Tales aceros se usan muy poco en el estado laminado en 

frío.aino que son recocidos en proceso, ea decir, por debajo de la temperatu-

.ra crítica A1,en una atmósfera reduc~ora, ya sea en forma de bobinas o de 
1 

• \ 1 
manera~~~ contJ.nua .e: O'W\O e"'"' 'YI o • 

El recocido en proceso origina una recristalizaci6n normal de la ferri-

ta deformada en frío y la esferoidización del carburo de hierro el cual, 

si está en forma laminar antes del trabajado en frío,ea roto físicamente 

por las intensas deformaciones usadas en la laminaci6n en frÍoo Un elemento 
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crítico en el recocido en proceso de lamina continua es la velocida~ de en-

friamiento desde 6t5" oc a 1~ O oc. El enfriamiento demasiado rápido retie.:. 

ne demasiado C y Nzen soluoi6n en 1~ ferrita r9oriatali~ndn)y haco que el 

acero recocido sea susceptible al envejecimiento durante el temple, es decir, 

la prGcipitación de carburos y nitruros por calentamientos ligeramen~e su-

periores a temperatura ambiente, es decir,- de JOO a '2""S0oc. 

El acero recocido en proceso, por ser recocido>es generalmente demasia-

do blando y presenta un punto de fluencia demasiado pronunciadoi es decir, 

los átomos de C y N sobre las dislocaciones aumentan en mucho la tensión re-

querida para comenzar la fluencia pero, una vez que comienza el flujo plás-
\ ~· . 

tico localizado, la tensió:q.. ~&cesaria para hacer que dicho flujo continúe 

decae abruptamente, haciendo así que el flujo plástico continúe en un cierto 

sitioc Este efecto no es sÓlo interesante desde el punto de vista científi-

CO· sino que1 ade@ás, es muy perjudicial desde el punto de vista industrial 

ya que puede producir rugosidades superficiales localizadas, llamadas "worins" 

o "stretcher strain". Debido a estas dos consideraciones de ductilidad y 

de elongación al punto de fluencia, la mayor parte del acero laminado en 

frío y recocido en proceso sufre una pequeña reducción de 1/2 a 1 1/2% por 
t 

laminado en frío, llamado paso de endurecimiento o_paso de superficie. Este 

paso no solamente endurece ligeramente el acero sino que también elimina el 

punto de fluencia» produ?iendo una transición suave desde el rango elástico 
',) 

al rango plástico, en vez de la c~ída brusca en tensión cuando comienza la 

deformación pl~stica. 

El punto de fluencia de estos aceros end~eoidos por rolado retornará 

por envejecimiento a temperatura ambiente (Fig.8.4)1 a una cierta velocidad 

dependiente de la velocidad de enfriamiento a partir del recocido previoa 

El efecto puede ser eliminado nuevamente si la lámina es ahora :taminada"em-

pleando rodillos de diámetro pequeñoJjustamente antes de su empleo. Si el 

ac8ro de bajo carbono es del tipo desoxidado con Al, sin embargo, el N está 

ligado estruct~almente oo~o nitruro de aluminio. y, por lo tanto, no podrá 



- 177 -

·. 
anclar las dislocacionesp con el resultado de que .el efecto del punto de ~~ ~ 

fluencia marcada será eliminado. 
1 

Estos aceros, esencialmente de bajo carbono, en el estado laminado en 

frío~ recocido y endurecido por laminación, constituyen el material básico 

pa:~ proúuctos tales como carroo~ría de automóviles, lámina galvanizada, 

plac~·estañada y un gran número de partes pequeñas hechas mediante el pren-

sado de láminas, formadas o estiradas, soldadas, etc. Aunque hay muchos 

pEoblemas metalúrgioos;en este caso el hecho de que este material sea barato 

resulta frecuentemente en que se le dé muy poca comsideraci6n metalúrgica 

detallada a este material. 

8 .10 - CARBDRIZACION Y DEeARBDRIZAeiONl. 

Si se desea que el acero tenga una superficie dura. debe usarse un ace

ro de alto carbono o un acero de bajo carbono, mucho más barato, tratado en 

ur.a atmósfera carbonácea para incrementar el contenido de e de las capas su-
{ 

perficiales. Este último procesoJllamado carburización, puede realizarse 

calentado el acero mientras está empacado en una mezcla de carbón de leña y 

(n ") , un activador energizar . tal como Baco
3

• A temperaturas elevadas, como por 

' ejemplo 900oe, ocurren las siguientes reacciones, 

e + o2(aire contenido en el carbón) ---> c62 eo2 + e --->2 e o (l) 

~e t 2 CO --->F~ (e en solución)·+ po2 eo2 + e --->2 e o (2) 

Baco
3 

--->BaO t eo2 co 2 + e --->2 e o (3) 

bs evidente que se requieren algunos átomos de O para transportar los átomos 

de e desde los trozos de'carb6n hasta el hierro, me~iante el eo gaseoso. 

El Baeo
3 

tiene aquí pomo función aumentar la velocidad de suministro de áto

mos de C y el porcentaje del agente activo co. 

Puede realizarse de manera ~ús barata el proceso de carburizaci6n de 

un gran número de piezas, por calentamiento en horno cerrado que contenga 

una atmósfera de hfdrocarburos 1 tales como gas natural o metano. En este ca-

so, ~as reacciones son las siguientes, 



- 178 -

Fe t eH
4 

---> Fe(e) t 2 H2 CH ---> e t 2 H2 .4 
(4) 

~1 gas debe fluir dentro. del horno para eliminar el Hta fin de que la reac

ción no alcanse una s~tua9!9n QQ 9Q~~ligrió y a~ aa~aftg~a ún fiujo demas1a~ 
•, 

do rápido podría resultar en la descomposición del gas sobre la superficie 

del }'e a una· velocidad mayor que la velocidad de disolución del e, en cuyo 

caso ~e depositaría carbono libre como hollín. Puede eliminarse este efeoto 

variando el exceso de Hlusado como un diluyente del hidrocarburo. En las 

Fig.8.5 a 8.7 se muestran los equilibrios de las reacciónes (2) y (4) a di-

ferentes temperatura:so 

La comparación de estos gráficos revela un hecho muy significativo re-

ferente al efecto relativo de la temperatura sobre estas reacciones. A me-

dida que se aumenta la temperatura, la constante de equilibrio para la reac-

ci6n (2) disminuye, es decir, la concentración de e en el Fe disminuiría 

para una relación eo2/eo específica. En otras palabras, para mantener la 

misma concentración de e en Fe. debe aumentar la proporción de CO en el gas. 

El efecto de la temperatura sobre la carburizaoi6n por metano es la inver-

sa. La Fig.8.7 ,muestra que, para una relación eH
4
/H2 específica, el poder 

carburizante o la concentración de e en Fe aumenta con la temperatura. 

También puede llevarse a cabo la carburizaci6n en un baño de salesJtal 

como una mezcla de cloruros fundidos. Usualemnte se disuelve cianuro de so-

dio en el fundido Y. con el Fe en el baño reacciona como; 

2 NaeN + o2(del aire por encima del baño) ':"--> 2 NaeNo (cianato) (5) 

3 NaeNO ---> NaeN + Na2eo
3 

t e (disuelto en Fe) +;~ (disuelto en Fe) (6) 

Así, mediante este proceso se logra que el Fe, además de carburizars~vaya 

absorbiendo N, y la capa superficial resultante es más fragil que una capa 

superficial simplemente carburizada. A veces se agrega cianuro de bario, 

( eN) 2Ba, con el cianuro de s.odio para producir baños activados o .l!:ste au~enta 

el efecto carburizante del' tratamiento por la re~oción, 

Fe t Ba(eN) 2 ---> Fe(e) t BaeN2 (7) 
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Si el acero ea casi completamente ferrítico)'· 

ta, es decir, hierro puro o un acero de bajo carbono por debajo de la tem-

peratura Acl' la ferrita puede absorber un máXimo de 0.025% C y el C externo 

suministrado a la superficie puede formar solamente una capa superficial muy 
~\ 

delgada ce Fe
3
c. Si el acero se encuentra por encima de la temperatura Acl) 

pero por debajo de la temperatura Ac2 v el carburo superficial puede reaccio

nar de manera eutectoide con la ferrita adyacente presente para formar auste-

nita, pero esta reacc~ón intermedia hace más lenta la absorción del CJy la 
,, 

carburización en este rans:o, de temperaturas produce capas superficiales muy 

delgadas con un contenido de carbono muy alto (hasta 3.0% en una capa super-

ficial de 0.004 pulgadas). Sin embargo, si el acero se encuentra inicial-

mente en la condición austenítica, el C es soluble superficialmente hasta 

exceder una concentración de o.ao% y ea libre de difundir en el acero. Cuan-

to mayor sea la temperatura alcanzada» máa profunda será la penetración del 

~ y) consecuentemente, la concentración superficial de e es menor ya que la . 
velocidad de difusión del C dentro del acero aumenta, generalmente, más rá-

pidamente que el incremento en la velocidad de suministro de e a la auperfi-

cie. En la mayoría de los procesos industriales de carburización. la super

ficie pueda contener de 0.80 a 1.0% e, oon un gradiente de concentraci6n 

hacia el interior de una profundidad • (0.010 a 0.040 pulgadas), determina-

da por el tiempo, temperatura y otras variables del proceso de carburizaci6nJ 

donde el contenido de e ea el correspondiente al acero originalo 

El "Metala ~andblilok" contiene articulas dedicados a la carburizaoión 

y a otros procesos de tratamiento superficial. Sin embargo, debemos señalar 

aq~Í que las limitaciones de estos tratamientos superficiales son, en grado 

considerable, explicables en,,'baae a los diagramas de fases pertinente,a, par-
, .. \,. 

ticularmente, las regiones de solución s61
1

ida, ya que la difusión ea imposi-

ble en ausencia de solubilidad s6lida. Así, loa límites de concentración 

lejos de la superficie inmediata del acero en tratamiento son establecidos 
por loa límites de solubilidad de las fases. 
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Las estructuras y propiedades alcanzadas después de tratar tér~icamente 

los aceros carburizad~s siguen las generalidades explicadas en el capitulo · 

siguiente para los rangos apropiados de contenido de Co 

Un aspecto importante de la oarbur1zac16n es el crecimiento de la capa 

superficial que resulta por la adioi6n de átomos de carboneo Aún cuando el 

e se disuelve intersticialmente, es ligeramente más grande que los inters-

ticios de la matriz y produce una expansi6n de la estructura del Feo Los 

ajustes dimensionales necesarios respecto del centro se hacen fácilmente 

gracias a la austenita que, a la temperatura de austenitizaci6nJes plásticao 

Sin emhargo 9 durante el enfriamiento relativamente lento, las capas superfi-

ciales de mB\}"or contenido 9-~:·~C se expanden más al transformarse en perlita 

que lo que se expande el centro,que se transforma principalmente en ferrita 

y en perlitao Como un resultado, se origina en la capa superficial tensiones 

compresivas residuales, que constituyen una característica deseable de las 

capas carburizadas. En realidad, las partes carburizadas son siempre prác-

ticamente templadas.(debemos todavía discutir el efecto del temple), y se 

obtienen así los mismos tipos de tensiones compresivaso 

La superficie del acero puede ceder C a la atmósfera, as! como puede 

ganarlo. La reacción previa (2), 2CO *Fe ---> Fe~C) ~ co2,~ reversible 

y puede tener lugar hacia la izquierda eli~nando carbono de la capa super-

ficial si se calienta el acero en co2•· Que se produzca o no la reacci6n de 

carburización o de deoarburizaci6n dependerá de la relación co
2
jco o de sus 

presiones parqiales, como sigue~ 

Para la reacción química 2CO + Fe <---> Fe(C) + co2 , la ley de acoi6n 

de masas dice que, a una temperatura T, se alcanza el estado de equilibrio 

expresado por la constante de equilibrio; 

K _(e en Fe) x (co
2

) 
1' - 2 

(Fe) x (co) 

Suponiendo que las concentraciones en el estado s6lido son constantes y 

que las concentraciones activas de loa gasea CO y co2 son proporoionalea a 
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sus presiones parciales., la relaci6n critica será Pco 1 P~o 
2 

etras posibles reacciones de decarburizaci6n son las siguientes, 

Fe(C) -t H20 ---> Fe 1- CO t. H2 

Fe(C) t o2 ---> Fe + co2 

.La decarburizaci6n e's reammente un problema con aceros de contenido 

de e elevado, que se tratan térmicamente después de haber sido trabajados 

hasta su forma final. Por ahora es suficiente decir que si la superficie 

tiene un contenido de carbono baje. tendrá las propiedades correspondientes 

a un acero de bajo carbono. 
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MicRo. 2.7. CatU zinc (99.99% Zn); X50; etched with CrOa, Na:SO. solution._ !· . 
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l\hcno. 4.11. X75. The average 1 
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•hcao. 6.1. Al+ 30% Cu; X lOO; 0.5% HF ctch. This slightly hypocutrcti•· 
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:'.heno. 6.1 i. Al + 11% Si+ 0.3% !\lg, chill-cs6t X lOO; 0.5% llF l'trh. _ Thc~ 
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MrcRo. 11. l. Carbon tool steel 
(1.20% C); X500; nit.al etch. This struc
ture of the raw stock¡ befare hardening, 
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MicRo. 12.5. Stainlcs! 302. (18% Cr, 8% Ni, and O.ll% C); anncalcd at 985°C 
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MicRo. 12.3. Stninless 430 (18% Cr, 0.09% C); hot-rollcd and anncalcd by air 
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\:-~; ll.IO. Coarsc-grainerl hi¡:h-~pc~d sted (type 6-5-4-1), ns qucn_chcd 

~heno. 11.8. Finc-graincd high-spccd stccl (typc 6-5-4-l), qucnchcd from 

~!J<.RO. 11.14. Case of nitrided stccl c~~~~.:;../'1"/;_;;.;'.':,~7.~<1'~'7;"=":'~,.~ l -
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ré C, 0.55% :\ln, 1.20% Al, 1.10% Cr, :.:,;1/.'g_. · . :.::0.'. , . .. ~;..·t 
,, ::,r;. ~lo, 3 50% Ni) aftcr normal am- ~io0f' .. t:?J:~:;~·~.._,~t[;.:: ~--~~·;::.'---..~ 
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1111 1
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h n1trogen. This rcsults in an incrcn~e of mcchanical::.trcngth and h"'''"·~s· of tlie 
rore that accompanics thc surfacc hanlcning (e lh tcnsile ::.trcngth vi .-,, flllO .· ... . p~l 

,•,crra~c•l to I!JO,OOO psi, llrincll h:mlncss from 275 to 4_l5). 
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CAPITuLO IX 

TEORIA DE LOS TRATA11IIENTOS TER?v!ICOS DE LOS .ACE::iOS. 

La abundancia de los minerales de hierro y la facilidad con la cual pue

ddrt ~g~ ~oduoiaos a la forma motálioa har!an de por s! que el Fe sea un metal 

importante desde el punto de vista inüustrial. El hecho de que las propieda

des de las aleaciones de Fe-C puedan ser variadas en limites muy amplios, me-

diante tratamientos térmicos, hace que el Fe sea único en cuanto a su utili-

dado El Fe ordinario puede tener una resistencia máxima a la tensión de apro-

ximadamente 40,000 psi, pero la adici6n de elementos aleantes en concentra

ciones relativamente bajas seguida de tratamientos térmicos adecuados puede 

producir un incremento hasta en 10 vece~ en su resistenciao Los diferentes 

tratamientos térmicos pueden producir diferentes combinaciones de resistenci~ 

y ductilidad, dentro de estos límites. 

El acero puede ser tratado térmicamente con objetivos diferentes para 

la modificación de su resistencia y ductilidad. Los tratamientos térmicos 

pueden s_er utilizados para:. 1) eliminar el H~) causa de fragilidad, aosorbi-

do durante el proceso de decapado o electrode~osioi6n~ 2) eliminar microten

siones que pueden producir fragilidad; 3) eliminar macrotensiones que pue

den provocar distorsión durante el maquinado o fallas en servicio (recocido 

para eliminaci6n de tensiones); 4) eliminar los efectos del trabajado en 

frío (recocido subcrítico o en proceso)p y 5) cambiar la estructura para lle

varla a una condici6n más uniforme (normalizaci6n). Debido a que los prin-

cipios imp¡icados en los tratamientos térmicos han sido discutidos en los 

capítulos previos, trataremos acá primordialmente con los tratamientos tér-

lliicos cuyo objetivo es una alteración pronunciada de las propiedades mecá-

nicas del accrQ. Tales tratamientos térmicos implican generalmente opera-

ciones distintas, a saber, calentamiento del acero a una temperatura relati-

vanente alta para convertirlo en austenita~ temple (enfriamiento rápido) del 

acero caliente para formar una estructura frágil y dura llamada martensita 

~ fi~~l2ante, revenido del acero martensí~~co por calentamiento a una teill-
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peratura relativamente baja, a fin de obtener el grado deseado de dureza y 

de ductilidad. 

Debe comprenderse claramgnte que, migntr~c quo el t~atamionto té~m~óo 

de un acero puede producir incrementos muy marcados en su resistencia mecáni-

ca, este incremento está acompañado por un deterioro de la ductilidaft; al 
'YI 

igual que con la mayoría de los otros mecanismos de endurecimie\to, uno no 

puede "conservar el pastel y comérselo al mismo tiempo", en este caso tener 

alta resistencia y alta ductilidad simultáneamente en el acero tratado térmi-

camente·. Sin embargo, este planteo debe ser aclarado9 tin acero de bajo ca.r·-, 

bono (0.10 - 0.15% C) martensítico templado, será mucho más resistente y 

más ductil que el mismo acero en estado de trabajado en frío, deformado has-
' 

ta un 30-50% .. 

9.1 - FORJVIACION DE LA AUSTENITA. 

La gran mayoría de los aceros se preparan para el maquinado o fabrica-

ción por normalizado o recocido. ' Sus estructuras consisten, entonces, de 

perlita mezclada ya sea con ferrita o con cementita. El primer paso en el 

tratamiento térmico e~ la austenitización del acero, es decir, calentar el 

acero hasta una temperatura tal que se convierta, total o paroialmenteJen -

austenita.. La temperatura necesaria puede determinarse por el diagrama de 
·1 o<; 

fases;·, aceros hipoeutectoides se calientan generalmente a una temperatura 
t 

por encima de A
3

; los acer9s hipereutectoides a una temperatura entre A1 y 

A • La·austenita se forma por un proceso de nucleación y crecimiento. y4 
cm " 

consecuentemente, no se forma una estructura austenítica homogénea tan pron-

to como el acero alcanza la temperatura de austenitización. Aún cuando la 

estructura se haya transformado completamente a austenita, puede no ser home-

génea~ las áreas que eran antes ferrita pueden ser un poco bajas en e, y 

aquellas que eran carburos pueden ser altas en su contenido de C. Los gra-

dientes de concentración asociados con estas inhomogeneidades pueden se~ 

c;-liminados solamente mediant·e una difusión total y, si se desea obtener una 
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austenita homogénea)debe darse tiempo suficiente para que tal difusión ten

ga lugar. El tiempo requerido depende de la temperatura máxima alcanzada y 

de las características estructurales de la matriz original ferrita-carburos, 

como so muestr~ en los datos de la Fig.9.1. Una estructura de carburos fi-

n~ente esferoidizados se austenitiza más rápidamente. que una estructura per-

lítica fina, y luego
1

más lentamente, una estructura de perlita gruesa o una 

estructura esferoidizada •. 

Otro factor que influye en el tiempo requerido para la austenitización . 
es la composición del acero.E~v~ acero que tiene cantidades apreciables de 

aleantes que presenten afinidad con· el C, la fase carburo no es simplemente 

Fe
3

C,sino un carburo complejo que puede contener Cr, Mo, V o W. Comparados 

con el Fe
3
c,los carburos co~plejos son relativamente más lentos en disolver

, 
se)tanto que en los aceros muy aleados no es practico tratar de llevar dichos 

carburos a solución~ 

Al elegir la temperatura de austenitización deben tenerse presentes va-

rios factores·. Si la temperatura es muy baja puede haber una solubilización 

incompleta de los carburos. Si :ate es el caso, después de templar el acero 

no se obtendrá su máxima dureza. Si la temperatura es muy alta pueden sur-

gir varias complicaciones. A temperaturas altas el tamaño de grano austení-

tico se hace muy grande y esta'condición en el acero tratado térmicamente es 

considerada usualmente como una causa de fragilidad. Una temperatura de aus-

tenitizado elevada significa también deformaciones origina~as en.el temple~ 

que pueden ser relativamente grande~la cual puede ser una causa de formación 
. existe 

de fisuras durante el tratamiento térmico. Finalmente,~ligro de la fu-

sión p~cial de los aceros altamente aleados cuando se emplea una temperatu-

ra de austenitización demasiado elevada. Ya que el proceso de austenitización 

·debe realizarse en un tiemp~relativamente largo la elección de la mejor tem-

peratura es siempre un compromiso que, fundamentalmente, está basado en la 

experiencia. Los fabricantes de aceros publican generalmente recomendaciones 



- 184 -

acerca de las mejores co·~diciones de tra:!iamiento térmico para sus produc-

tos. 

9.2 - TRANSFORW~CION ISOTERMICA DE LA AUSTENITA A PERLITA. 

Tan pronto como se enfria un acero austenitizado por debajo de la 

línea Ar su estructura debería consistir de perlita y ferrita proeutectoi

de o cementita. Es impor~ante en el tratamiento térmico del acero cono-

cer cuanto tiempo se requiere para la formación de la estructura de equi-

librio; para determinar este tiempo se hacen experiencias de transforma-

ciones isotérmicas. 
1 

El principiode tales transformaciones puede explicar
! 

se más fácilmente en un acero de composición eutectoide. La transforma-

ción de aceros de otras·composiciones será discutida en una sección pos-

terior·. ~ara realizar un experimento de transformación isotérmicaJ las 

muestras del acero eutectoide deben ser, primer~ sometidas a un tratamien

to de austenitización y luego templadas en~~ baño de temperatura con~tan-

te 1usualmente un baño de sales o de Pb fúndid~mantenido a una temperatu-

ra inferior a 723°C. A intervalos de tiempo sucesivos se van quit~~do 

las muestras, las que son templadas y examinadas bajo el microscopio para 

observar cuanto ha progresado la transformación. Se encuentra que, para 

toda temperatura de transformación dada)debe transcurrir un cierto tiempo 

t
8 

antes de que se forme perlita, y que solamente luego de un tiempo tf 

'la transform~ción se completa, es decir, toda la austenita de la muestra 

se ha convertido en perlita. 

Si se realizan estos experimentos a una serie de temperaturas a par-

tir de 723•c, t
8 

y tf se determinan en función de la temperatura, obte

niendose así los datos necesarios para elaborar el diagrama tiempo-tem-

peratura-tra~sfórmación (TTT) ·o curva C para el acero euteotoideo En la 

Fig.9.2 se muestra una curva de transformación obtenida de esta manera. 

Los diversos puntos t~ generan la curva marcada P en el diagrama, curva 
a S , 

para el comienzo de la transformación perlítica, mientras que los p~ntos 
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tf forman la curva de terminación de la transformación de la pe_rlita. 

A partir del .. diagrama puede· leerse, para cada temperatura, el tiempo re-

queri~o para que la reacción perlítica comience y se complete. Una mues-, 

tra representada por un punto a la izquierda de la curva P será toda auss 
' 

tenita, entre las dos curvas será una mezcla de austenita y perlita, mien-

tras que a la derecha de Pf será totalmente perlítica. 

~as razones por las cuales el diagrama de transformación tiene esta 

forma pueden comprenderse en té~min~s de los procesos de nucleación y ere-
' 

cimiento mediante los cuales la perlita se forma a_partir de la austenita 
- ' 

(Ver capítulo III. sobre solidificación). La diferencia entre la temperatu-

ra de transformación y 723°C'es la magnitud del subenfriamiento, mientras 

que ts es el tiempo requerido para que se nu~clee perlita en la austenita 

subenfriada. El intervalo ( 1;f-.t s) es el tiempo requerido para el creci-

' miento del nÚcleo de perlita h~sta la transformación completa de la estruc-· 
' 

tura. La velocidad de la transformación está controlada por dos factores: 

cuanto mayor sea el subenfriami~nto mayor será la fuerza motriz (o sea1 la 

diferencia de energía libre entre la· austenita inestable y sus productos 

de transformación), para _la formación de p~rlita. Pero, a medida que aumen

ta el subenfriamiento disminuy.e la temperatura de transformación) y. la ve

locidad a la cual los átomos de C difunden hacia las placas de cementita 

de la perlita disminuye también, tendiendo así a hacer más lenta la trans-

formación. A 1 ó 2° por debajo de 723°C, el subenfriamiento es tan peque-

ño, la fuerza motriz es, tan débil, que ts y tf son muy grandes. Cuando se 

disminuye la temperatura de transformación el efecto dominante es el in-

cremento en la fuerza motriz y ts y tf son menores. Cuando se alcanza 

una temperatura de transformación de aproximadamente 55Q°C, la disminución 

en la vélocidad de difusión del C comienza· a. ser más importante que el au-

mento en la fuerza motriz y comienzan a aumentar ts y tf. De esta manera 

se genera la forma característica en C de la curva de transformación. 

No se comprende todavia muy bien el mecanismo mediante el cual tiene 
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, lugar 'la transformaci6n aus.teni ta-perli ta. La mayor parte de la evidencia 

experimental proviene del examen de la ~icro~structura de probetas que· han 

sido templadas a temperatura ~mbiente, mi@ntr~c lA tra~SX~,m~e16h Qgta~~ 

a~ realizándose. No se puede estar seguro,con esta técnicaJque la es

tructura existente 'a la temperatura de transformaci6n sea totalmente rete-

nida. En primer lugar, que la perlita comienza siempre a formarse sobre 

los límites de grano de la, austenita o, en un acero no totalmente austeni-

tizado, comience también sobre l~s partículas de carburo. Por otra parte, 

la ferrita proeutéctoide no parece tener influencia sobre la iniciaci6n 

de la reacci6n perlítioa. Estas observaciones sugieren que el p·~imer paso 

en la descomposici6n de la austenita es la formaci6n de una plaqueta de , 

carburoo Se encuentra evidencia en tal sentido en la observaci6n de las 

relaciones cristalográficas entre la ferrita proeutectoide y la austenita} 

que son muy diferentes de las correspondientes a la ferrita perlítica y 

la austenita. Una vez ·que se forma una placa de carburo sobre un límite 

de grano1en la austenita inestable, crece lateralmente sobre el grano 

austenítico ,, y, al mismo tiempo, el e difunde !lacia su cara plana dismi-

nuyendo el contenido de e del entorno. Presumiblemente1 se nuclean lámi-
\ -

nas de ferrita en estas regiones de baja concentraci6n de e, rechazando el 

e hacia afu·era. Este e puede entonces ayudar a la nucleaci6n de láminas 

paralelas de carburo. La repetici6n de este proceso origina la creaci6n 

de una colonia de láminas paralelas de carburos y de ferrita. El crecí-

. miento de la colonia se detendrá solamente cuando alcancejaotras colonias; 

no es detenido por los límites de grano austeníticos (Fig.9.3)o 

Se observa que ,cuanto menor sea la temperatura a la cual se forma 

la perlita, tanto más fino será el espaciado entre las láminas. Presumi-

blemente, á temperaturas más bajas la nucle~ci6n tiene lugar m~s frecuente-

mente, mientras que es más dificil que la difusi6n se produzca sobre dis-

tancias grandes, lo cual resulta en una tendencia a una-estructura fina. 
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Al-examinar fotomicrografías de perlita e's impo~tante recordar que el es-
' 

paciado verdadero de una colonia no será habitualmente revelado;debido a 

que las placas no serán, en genera~ norm~les a la superficie de la muestra. 

/ 
El espaciado verdadero puede ser obtenido por medio de un analisis esta-

distico del espaciado observado; en muchas colonias. -
1 

~ecientemente se ha empleado el microscopio de emisión termoiónicv 

para estudiar de manera directa la descomposición de la austenita. En es-

te microscopio la probeta es el cátodo en un tubo de vacío, y su i~gen 

' se forma por los electrones emitidos que son focalizados sobre una panta-

' 
lla fluoresce~te. tas áreas de la estructura que emiten mayor densidad 

de electrones aparecen brillantes en la pantalla. Como la eficiencia en 

la emisión a partir de un cátodo de acero preparado convenientemente es 

sensible a la composición y estructura del metal, puede emplearse este 

instrumento para revelar la microestructura existente a temperatura eleva-

da. Algunas experiencias con este instrumento indican que la transforma-. 

ción de la a~stenita comprende dos~pasos, a saber, primero se forma una 

estructura metaestable que luego se descompone,por difusiónJen ferrita 

y carburo. Evidentemente, la estructura metaestable no puede ser retenida 

por temple, por lo cual no es observad~ mediante técnicas metalográficas 

ordinarias. 

9.3 - FORMACION ISOTERMICA DE LA BAINITA. 

Si la transformación isotérmica de un acero eutectoide tiene lugar 

a una temperatura suficientemente baja, la transformación perl!tica es 

suplantada por una transformación,qu~Japarenteme~te, se produce por un 

mecanismo enteramente diferent~ que produce un tipo diferente de estructu-

ra.ferrita y cementita conocida como bainita. En la bainita, en contraste 

con la perlita)existe una relación de orientación definida entre la fer~i-
' 

ta y la austenita de la cual proviene. Aparentemente, en la reacción bai-

n!tica se nuclea primero ferrita s~guida por el carburo (Fig.9.3). Debi-
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do a que la reacción se produce a temperaturas tan bajas» la fuerza motriz, 

,para ella debe ser muy grande) la frecuencia de nucleaci6n es alta pero 

el crecimiento de las partículas n~cleadas es lentoJdebido a la movilidad 

relativamente baja de los átomos de C. Como resultado, ·aparece una estruc-· 
\ 

tura con un tamaño de partículas muy fina1 que no puede ordinariamente ser 
1 

resuelto por el microscopio óptico 9 L.a estructura puede tener una aparien-

cia ya sea similar a plumas. o acicular 9 similar a aguja~., según que se haya 

formado a tempe~aturas relativamente altas o rélativamente bajas. 

9.4 - FORMACION DE LA MARTENSITA. 

/ ' Si se enfr1a una muestra de acero eutectoide a una velocidad tal que · 

su estructura sea total o' parcialmente austenítioa cuando alcance 

los 230°C, se produce un tipo nuevo y totalmente diferente de traasforma

ción~ la austenita se transforma a martensita. La martensita es una es~ 

tructura metaestable que tiene la misma composición que la auatenita de 

la cual se forma. Ella es una solución de C en Fe con estructura tetrago-

nal centrada (t.c.). Debido a que la martensita se forma sin cambio de · 

composición, ro se requiere difusión para que tenga lugar la transforma-

ción. ~ or esta razón la martensita puede formarse a temperaturas tan ba-

jas. ~a propiedad más remarcable de la martensita es su posibilidad de 

adquirir durezas muy grandes. La dureza depende del contenido de C (Fig. 

y a la composición eutectoide la martensita tiene una dureza R de e 

aproximadamente 65, que puede ser descripta como "dureza del vidrio". 

En parte
1 

esta dureza es ·una propiedad intr{nseca de la martensi ta, pero 

... 
en parte se debe a las distorsiones muy severas que acampanan su form~-

ción.C::::::.;::,-;;?1·7 ~-;.::-::::::¡~ tstas distorsiones se originan porque la martensi-

ta- tiene un volumen específico mayor que la austenita a partir de la cual 

se for~. Este cambio de volumen hace que la dilatometría sea muy conve-

niente para estudiar la formación de la martensitao 

/ 

ta formación de la martemd ta• presenta marcado contraste con raspee-

to de las reacciones perlítioa y bainítica. En primer lugar, la transforma-
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ción martensítica es sin.: difusión y no involucra cambios de composición. 

No se produce por nucleación y crecimiento. No puede ser suprimida por 

temple. Es atérmica. Esto significa que la austenita de una cierta com-

posición comienza a transformarse en martensita a una temperatura dada M 
. S 

y que, a medida que la temperatura disminuye por debajo de Ms 1la propor• · 

ción relativa de martensita en la estructura aumenta hasta que, a la tem-

peratura Mf)la transformación se ha completado. Para toda temperatura 

comprendida entre Ms y Mf , se forma instantáneamente la cantidad de mar

tensita característica·de dicha temperatura y, manteniéndola muestra a 

esa temperatura, no tendrá lugar ulterior transformación. En algunos 

aceros aleados puede producirse ~ormación isotérmica de martensita en cier-

ta proporción. En el diagrama de transformación isotérmica se represen~an 

las temperaturas Ms y Mf como líneas horizontales. ~¡ajo el microscopio 

la martensita parece formada por agujas más o menos lenticulares. eada 

aguja es un cristal de martensita que se forma mediante un complejo me-

canismo de cizallamiento áB dos etapas. El cizallamiento parece producir

se a una velocidad próxima a la velocidad del sonido, ya que un micrÓfono 

colocado cerca de la muestra de acero percibe una serie de 11cli.cks
1

~ duran-

te la transformación martensftica. 

tas transformaciones martensíticas (es decir,transformaciones de 

cizallamiento sin ~ifusión), se producen en varias aleaciones no ferrosas, 

por ejemplo1 el latón con 37.5% Zn; en varios de estos casos ha podido de-

terminarse totalmente el mecanismo de la transformación. Sin embargo, la 

presencia de átomos de C en algunos de los agujeros intersticiales de la 

austenita hace que la transformación martensítica en los aceros sea, no 

solamente más compleja, sino también única y de importanci~ fundamental. 

Uno de los primeros mecanismos propuestos ha sido el de BainJ no es 

correcto en sus detalles pero es relativamente simple y sugestivo en cuan-
. _, 

to a como puede tener lugar una transformación sin difusión. La Fig.9.5 

muestra este mecanismo. En esta figura se muestran 4 células unitarias 
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c,c.c. de austenita. Se indican solamente los sitios_~!CUpados por los ato-

mos de Fe; los átomos de C ocu~an los sitios inters;;iciales. ~as líneas 

punteadas' muestran cómo puede ~construirse·una célula,'~nitariu. tetra~;~ai 
' 

d·entro de la estructura ·austenítica. En el dibujo, la relación c/a de 

la célula tetragonal es if2/l. Durante la transformación a martensita 

debe cambiar a un valor comprendido entre 1.00 y 1.08) e.n función del (' r, 

tenido de c. 

En la Fig.9.6. el dibujo d'e "la izquierda presenta la' estructura 

austenítica c.c.c.y si uno considera los átomos de Felcomo esferas rígi

das en contacto, aparecen intersticios en las posicione~ 00 ~· , O~ '0, 

l 00 y .!. ! !. 
2 2.2.2. 

· , algunas de las cuales e~tán ocupadas por átomos de Go 

Los átomos de Fe marcados 1,2,3,4,5"'y 6' muestran la ordenación octahédricá 

en la red c.c.c. Cuando ~sta se transforma a martensita, la oual ,con C 

presente es t.c., los átomos de'c son atrapados en estos intersticios y 

provocan una distorsión desde la estructura c.c.,normal de la.ferrita;a 

la estructura tetragonal de la martensita. 

Los diámetros atómicos relativos en esas estructuras son: 
' 

Fe~ 2.508 

te 2.478 - a 

e 1.410 (en solución) 

En ausencia de átomos de C, el cambio de la fase t a la a origina-

' 
ría que los átomos de Fe sean separados simétricamente en un 10%' (la red 

c.c.c. es más'compacta que la red c.c.). Sin embargo, con la presencia 

de átomos de C1 los átomos de Fe 3 y 4 de la Fig.9 .6 se acercan en un <f% 

y, debido a que el átomo de C es demasiado grande para poder ubicarse en-

tre ellos,los átomos de Fe en ;as posiciones 1 y 2 serán separados en un 

36fo. 
' 1 

Estos desplazamie·ntos asimétricos originan la estructura tetragonal 

distorsionada mostrada más clara en la Fig.9. 7. Estas d·istorsiones son 

denominadas dipolares. r 

El eje e de la estructura tetragonal no puede estar orientado ~::~ 
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al azar de célúla unitaria a célula unitaria, puesto que en tal caso la 

difracción de rayos X mostraría claramente 1~ estructura tetragonal. Por 
' ' 

lo tanto, dentro de un dado cristal de martensita constitu1do por millo-

nes de átomos, todos los átomos de C están atrapados en la misma direcció~ 

cristalográfica. 

Por enfriamiento hasta la temperatura M , la martensita se nuclea 
S -

por 1 i1 . fo:rmaéión de cizallamiento de una única interfase que se propaga, 

convirtiendo la austenita en martensita. Se ha probado que el mecanismo 

de eizallamiento produce no solamente translaciones que podr{amos denomi-

nar de deslizamiento, sino también en un maclaje (112) a escala fin~. 

La temperatura M disminuye al aumentar la temperatura de austenitis 

zaci6n. Esto se debe a que M es sensible al contenido de C de la austes 

nita,y una temperatura de austenitizado elevada_implica gene!almente üna 

solubilización mucho más completa de los carburos. La formación de la 

martensita es también sensible a la déformación. Si se mantiene la auste-

nita a temperaturas ligeramente superiores a ~s' la deformación plástica 

iniciará)a menudo, la formación de martensita. Esta observación demuestra 

que M es la temperatura a la cual la martensita comienza a hacerse más 
S - . --

estable· que la austenita~ dicha temperatura, ~lamada Md,es siempre mayor 

que Ms. La diferencia entre Md y Ms ~ndic~ que existe un cierto tipo de 

barrera para la formación de la marte.nsi ta •. 
1 

Aparentemente, los nucleos 

a partir de los cuáles se forman las agujas de martensita están ya pre-

sentes en la austenita y, cuando la temperatura se hace lo suficientemente 

baja, la fuerza motriz suficientemente alta, comienzan a formarse las agu-

jas ·individuales de martensi tao .La transformación no se completa al al-

canzar l:I porque cada aguja crece solamente hasta un tamaño limitado y, 
S 

a una temperatura dadalsolamente unos pocos núcleos pueden superar la ba-

rrera de energía de la transformación. 

~a temperatura a la cual se completa la transformación martensíti-

ca es conocida como Mf Desde el punto de vista práctico es difícil 
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determinar Mf~- la •mayoría de. los._á.ceros contendrá, en efecto, .cierta' .:pro-· 
'•• ·~ !; 

porción de austenita retenida, después de enfriarlos hasta temperaturás 

muy bajas, por ejemplo, 80°K en el caso del acero eutectoide. Como ve-

-re~os más adelante, la austenita retenida puede tener una influencia i~-

portante sobre las propiedades del acero tratado térmicamenteo 

El endurecimiento del acero por formación de martensita es un fe-

nómeno esencial para el género humano. Hace cerca de 250 años, el físi-

co·y matemático franqés Réaumur lo consideró entre los fenómenos"más ma-

ravillosos de la naturaleza". Sin embargo, sólo recientemente se h~ ro-
-

dido determinar con certeza la razón básica de la dureza de la martensi-

ta. La Fig.9.4 muestra que el C no es un endurecedor efectivo de la w1s-

' 

tenita-pero que es esencial para que la.martensita exhiba su dureza. En 

' realidad, la resistencia o dureza de la martensita es atribuible al en-

durecimiento1 por solución sólida del C en sitios intersticiales, de lo 

que normalmente sería una red c.c. Los desplazamientos locales, no siillé-

trlcos de los átomos de Fe vecinos1 producen las distorsiones dipolares 

representadas en la-Fig.9.7, que reaccionan fuertemente con las disloca-

ciones,_ anclá'ndolas. 

9. 5 - TRANSFORI/Il>.CION ISOTERMICA D~ AC-;;;~QS NO-EUTECTOIIY2S o 

En-la Fig.9.8 se muestran diagramas de transformación isotérmica 

para un -~acero hipoeutectoide y para un acero hipereutectoide. Es tos d~.::-

gramas difieren cualitativamente del correspondiente al acero eutectoi~e 

solamente por la presencia de varias líneas adicionales. Así, las te~

peraturas críticas ·A
3 

y A son mostradas como líneas horizontales r,or ' cm .t· 

Las líneas marcadas como F y C representan el comienzo 
S S 

de la formación de ferrita proeutectoide y cementita, respectivamente. 

Las coTrespondientes líneas de terminación han_sido omitidas solamente 

por- comodidad. 

La comparación dé los dos diagramas muestran que el cont~nido de C 

' 
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perlítica. Sin embargo, el C disuelto tiende a estabilizar la austenita 

a temperatura~ bajas. Retarda grandemente la iniciación y la terminacíón 

de la reacción bainítica, desplazando-esta parte de la c~~a e fuerte
' 

mente hacia la derecha. ~esde luego, también disminuye la temperatura 

M o Así, un acero de medio carbono (0.35% e) se transforma casi comple
s 

tamente a martensita por temple a 200°C, mientras que un a~~o de alto 

carbono tiene una_propor.ción considerable de austeni ta aún a temperatura 

ambiente. 

2.:.._6 - TRANSFORMACIÓN DE AUSTENITA D1JRANTE EL ENFRIM.UENTO CONTINUO. 

Ya que los diagramas de transformación isotérmica (Figs. 9.2 y 9.6) 

son fundamentalmente diagramas tiempo-temperatura, debe ser posible su-
• 

perponer curvas de enfriamiento a fin de determinar si una dada veloci~ 
p Y"' Od\.L.d Y' e-

dad de enfriamiento/perlita, martensita o una mezcla da las dos. Es 

evidente que la bainita no puede formarse por enfriamiento continuo de 

un acero de bajo carbono ya qu~comenzando en la línea A1 , ninguna cur

va de enfriamiento continuo cruzaría la línea P desde la región de auss 

te~ita'metaestable. Sin embargo, en ningún c&so es posible superponer 

una curva de enfriamiento directamente sobre un diagrama isotérmico. 

Si el tiempo isotérmico P a 650oe es 5 seg. para un acero eutectoide, 
S 

1 

el enf~iamiento ·desde ~ hast'a 650oe en 5 seg. no provocará el comienzo 

de la transformación inmediata a perlita. El diagrama isotérmi~o postu-

la un tiempo de incubación, en este caso de 5 seg. a 650°C. Haciendo 

ciertas suposiciones es po.sible construir un diagrama de transformación 

a enfriamiento continuo a partir de uno isot€rmico. Supongamos queJcon 

referencia a la Fig.9.9, 

1) La extensión de la transformación en un punto tiempo-temperatura X 

no es mayor que· si. se hubiese templado hasta x; en otras palabras, se 

re~uerirá más tiempo para la transformación mensurable. 

2) Enfriando a través de un rango limitado de temperaturas, T a T , ,la 
X O 

ma~itud de la transformación es i al sobre el dia ama isotérmico a 
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la temperatura media l/2(T - -T ) para el intervalo,de enfriamiento 
X O 

t - t o 
O, X 

Usando estas suposiciones, se muestra en la Figo9.9 que, enfrian-

do continuamente hasta el punto O, las condiciones son equivalentes a 

haber alcanzado 'isotérmicamente el punto* que está so~~erla· 

línea P ; por lo tanto, la perlita comenzará a formarse en ese mome:.-~o o 
S 

Este punto O_. es elegido por prueba y error para obtener el punto .;c. 

que yace sobre la línea P o Tiempos arbitrarios posteriores pueden eles 

girse para encontrar el punto Pf para esta velocidad de enfriamientoo 

Otras velocidades de enfriamiento pueden elegirse para ubicar las cu1~as 

de enfriamiento continuo Ps y Pfo Así, puede trazarse un diagrama de 

enfriamiento derivado, tal como el de la Fig.9ol0, aplicable aquí a un 

acero eutectoideo 

Los empleos de la Figo9.10 son auto-evidentes. Por ejeillplo, si se 

desea normalizar una lámina de acero muy delgada, por enfriamiento en ,_:;.-

re, a velocidades mayores que 35°C/sego, podría obtenerse algo de marten-

sita, y se ~equeriría entonces un enfriamiento más lento. Por otra parte, 

la normalización de un lingote laminado de 3 pies de espesor y que pese 

varias toneladas 1 podría requerir un templado en aceite para obtener una 

velo,cidad de enfriamiento entre 5 y 20° C/seg. 

La velocidad ge enfriamiento crítica.mostrada en este diagrama es 

de 140°C/sego Si se desea obtener una estructura totalmente martens~ti-

ca, esta velocidad de enfriamiento debe ser alcanzada o excedida para 

evitar ,algo de perlita en la estructurao Una velocidad de enfriamiento 

intermedia, por ejemplo 100°C/sego, originaría una mezcla de martensita 

y perli~a. A partir.de la discusión anterior, podemos recordar que la 

perlita estará en forma de nódulos centrados a lo largo de los primiti-

vos límites de grano de la austen~tao 

-Si se encuentra presente solamente una pequena cantidad de perlita, 
't" 

por ejemplo, de 15 a 1 25%, los nódul,os de pe,lita enp.egracidos por el ata-
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que químico en la martensita blanca revelan muy bien el primitivo tama-

ño de grano austenítico. 'Este es un método para la dete~minación del 

tamaño de grano austenítioo,y es partioular~ente· apropiado para aceros 

eutectoides1 donde no puede formarse perlita libre o carburo libre1 para 

mostrar el tamaño de grano correspondiente a temperatura elevada. Zx-

perimentalmente, la cantidad afectiva de perlita se alcanza en un tewple 

bajo gradiente. Se austenitiza la barra de acero y se la templa a par-

tir de un extremo. En alguna porción entre. el extremo templado y el en-

friado al aire 'tendremos una velocidad de enfriamiento qua origine jus

tamente la proporción correcta de nódulos de perlita y martensita. 

9.7 - TEMPLAJ3ILIDADo 

1' Cuando so endurece un acero por tratamiento térmico se desea ~ 

usualmenteJaunque no siempre,.itransformar toda la pieza en martensita. 
, 1 

Para lograr esto es necesario que durante el temple cada elemento de vo-

lumen de la pieza sea enfriado a una velocidad sufioieniemonte .e~ava~a. 

como para no tocar la nariz de la curva de transformación por enfriamien-

to (Fig.9.10). Durante el temple. se elimina calor hacia el medio de 

temple solamente en la·superficie del acero. La superficie se enfriará 

rápidamente mientras que la velocidad de enfriamiento a diversas profun-

didades por debajo de la superficie será cada vez más lenta. En una 

pieza de tamaño apreciable las capas superficiales podrán transformarse 

a martensita, mientras que las partes interiores, donde la velocidad de 

enfriamiento es menor, pueden transformarse a perlita. Para decirlo en 

otras palabras, habrá un cierto diámetro máximo. cuyo entorno se endure-

cerá totalmente para un medio de temple dado, para una dada composición 

del acero y para un conjunto de condiciones de austenitizado. La tem-

plabilidad de un acero se define por la profundidad de la dureza útil 

~ue puede producirse bajo ciertas condiciones de temple. No se ~afiare 

al grado de dureza produe'ido. Si la templabilidad es grande, se dice que 

el acero es de temple profundo y un diámetro relativamente grande C2:~·~··,J 
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e·~· la pieza será completamente martensítico. Un acero que sólo to

ma temple superficialmente tiene baja templabilidado En términos de.un 

gráfico tr~sformación-enfriamiento, una templabilidad elevada implica 

que las curvas de transformación están muy hacia lu derecha, una templa

bilidad baja, que la nariz de la curva C está próxima al lado izquierdo 

del diagrama. 

La templabilidad y el grado de dureza alcanzados son los criterios 

principales en la selección de aceros en muchas aplicaciones industria~ 

les. Es decir, si después de un tratamiento térmico una pieza de acero 

de un tamaño dado adquiere la dureza deseada en todo su volumen, su co~

posición exacta puede no ser de mucha importano~ao Por lo tanto, exis

te la necesidad de disponer de algún método para medir cuantitativa~onte~j 

templabilidado Se emplea ordinariamente con este objeto el ensayo de 

Jominy, que se ba~a en un temple diferencial. La muestra empleada es 

cilíndrica, de l,pulgada de diámetro y 4 pulgadas de lo~gitud7 esta ~ues

tra se somete a un tratamiento de austenitización y se transfiere luego 

rápidamente al dispositivo de temple (Fig.9.ll)o Se realiza el temple 

mediante un chorro de agua de temperatura especificada, el que se hace 

incidir sobre un extremo de la pieza cilín~ica de ensayo a una velocl

dad de flujo también especificada. Así, el extremo inferior de la barra 

es templado efect~vamente por el agua, mientras que el extremo superior 

se enfría al aireo Después que toda la pieza esté fría se cepilla una 

superficie lateral del cilindra, y se mide la dureza a lo largo de la 

longitud de la probet&o En la Fig.9.12 se muestran resultados típicoso 

La templabilidad Jominy es la distancia desde el extremo templado de la 

probeta a la zona de dureza media, 

ilustrado en la Figo9ol2o 

1/2 pulgada en el caso del acero 

La templabilidad de un acero está determinada por tres factores, 

-el tamaño de grano, la homogeneidad y la composición de la austenitao 

1) Tamaño de grano austenítico. Ya que la perlita se nuolea sobre loa 
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límites de grano austeníticos, una austenita de grano fino tiende a 

transformarse a perlita más rápidamente que una de grano grueso. Los 

aceros con austenita de grano fino~endrán menor templabilidad)entoñoea, 

que los aceros de grano gruesoD. 

2) Homogeneidad de la austenitao Ya que la reacción perlítica es nuclea-

da por la formación de carburos, los carburos residuales o las áreas 

localizadas de austenita ricas en e hacen que la reacción perlítica co-

mience más temprano y contribuyan así a una templabilidad superficial. 

Una temperatura de austenitización elevadaJque origina una austenita ho

mogénea y de grano grueso,hará que el acero tenga una mayor templabili-

dad que la correspondiente a una temperatura de austenitización bajao 

3) Composición de la austenita. Los elementos aleantes que, además del 

'C1 deben difundir durante la reacción perlíticaJen la mayoría de los ca~ 

sos hacen más lenta la formación de la perlita y, por lo tanto, aumentan 

la templabilidad. En el acero de bajo carbono ilustrado en la Fig.9.10, 

la nariz de la curva e está relativamente desplazada hacia la izquierda 

y solamente un temple en agua de piezas relativamente pequeñas evitaría 

la formación de la perlita. Por esta razón es que este acero es tem

plable en agua. La adición de unos pocos porcientos de Mn, Cr o Ni 

hacen máa lenta la reacción perlítica y desplazan P suficientemente les 

jos hacia la deDeoha"como para que un temple en aceite pueda dar una ve-

locidad de enfriamiento suficientemente elevada como para formar· una 

estructura totalmente martensítica. El resultado será un acero templa~ 

ole en aceite. la adición de más de estos elementos aleantes, con qui-

zás V o Mo, pueden hacer tan lenta la reacción perlítica que el acero 

sea templable al aire, es decir, aún el enfriamiento al aire producirá 

' ., 

la formación de una proproción considerable de martensita en ¡a estructu-

rao Somo discutiremos en el capítulo siguiente, una de las razones del 

empleo de los aceros aleados es obtener la templabilidad deseadao 
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9.8 - EFECTOS TERMICOS 2 CAlffiiOS DE VOLID!ISN Y GEiillRACION DE 'l.':Sl!TS!Q!.TZS 

DURANTE L) .. S TRANSFORMACIONES., 

La transformación de austenita a perlita o martenaita está acompa-

ñada por una expansión del ayero y por una cesión de energía térmica~ 

Las temperaturas críticas pueden ser determinadas widiendo los cambios 

dimensionales, en función de la temperatura (mediante el em~leo da un 

dilatómetro)> o por curvas de enfriamiento o calentamien~iio (análisis tér
'\\ 

mico).. Una demostración simple de los cambios dimejsionalea y térmicos 
. Q. 

puede hacerse tendiendo una cUrda de piano, que se fabrica con un acero 

aproximadamente eutectoide, entre dos soportes con contactos el{ctricos .. 

(Un alambre de 0.034 pulgadas de diámetro y 12 pies de longitud puede 

emplearse directamente con una fuente de poder de 110 voltios). Se hace 

pasar la corriente a través del alambre hasta que la temperatura sea 

superior a A1 , cortand? luego la corriente para que el alambre se enfría 

al aire. Durante el calentamiento el alambre se combará, pero ya que 

la velocidad de calentamienton~erá uniforme a lo largo de toda su lon-

gi tud, la transformación a ; :.-, 1 austeni ta a la temperatura A1 no será 
.. 

facil~ente detectable. Sin embargo, a medida que se enfría;el alambre 

combado se estirará a medida que la austenita se contrae al disminuir 

la temperatura. Debido a su delgada sección, el enfriamiento será rá-

pido y el acero no se transforma antes de alcanzar un color rojo oscurop 

correspondiente a una temperatura entre 550 y 6opoc. Se transformará 

'" entonces en p~,lita fina: y será visible el recalentamiento del alau-

bre. La expansión resultante de la transformación y de este aumento 

de la temperatura provoca que el alambre se combee abruptamente. A me

dida que la estructura transformada continúa transformándose, el alambre 

suspendido ·reasume su contracción lenta y vuelve a estirarse hasta su 

posición original. 

Ulirante el enfriamiento lento, como el que se produce dentro de 
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un horno, no exis~e un gradiente de temperatura marcado entre el exte-
' t!W'·' 

rior y el centro,Fe; seé'c~ones W relativamente gruesas'~ toda la. trans-

formación se produce a una temperatura elevada (Ar1), y la expans~ón 

1 - 1 que acampana la transformación se acomoda por deformación del metal 

plástico./ Bajo estas circunstancias no se originan tensiones residua~ 

les apreciables. Cuando se enfría a.l aire o en un medio líquido una 

sección gruesa el exterior puede alcanzar la temperatura de transfor-

mación y expandirseJmientras que el centro está aún mucho más caliente 

y aún en estado totalmente austenítico. Para acomodar la expansión su-

perficialJel metal en la región central es tensionado hacia la superfi-

cie y los extremos pueden ser fo~zados hasta adquirir forma ligeramen-

te cóncava. Mucho después que la sección superficial se haya trans

formado y readaptado su contracción normal, 1la sección central alcanza 

su temperatura de transformación y comienza a expandirse. A fin de 

conformarse a una expansión del interior, las capas superficiales deben 

expandirse. Ya que en ese instante dichas capas superficiales están 

sufriendo una contracción, la expansión forzada tiene lugar por fluen-

cia plástica, pero a.una temperatura mucho.menor·y en un metal que tie-

ne menor plasticidad que el correspondient.e al caso de enfriamiento en 

el horno. Cuando se trata de un acero fundido y laminado hasta un es-

pesor de 1 pie, si esta placa ha sido templada la etapa del ciclo de 

enfriamiento que estamos describienda puede encontrar a la superficie 
-9 

en una condición martensítica frágil)incapaz de deformarse pl~stic~en-

te, y las secciones superficiales podrán romperse, a veces con violen

cia explosiva. Suponiendo que la superficie pueda conformarse pltstica-

mente a la expll-Ilsión del centro, 'las etapas finales del enfriamiento 

encontrarán un centro que se ha transformado a temperatura mayor y
1

en 

~ , 
consecuencialestá más caliente, contrayendose mas que la superficie 

y tendiendo ahora a ejercer sobre ella tensiones' hacj¡a el interioll". 

Eotd tensión tensil del centro está balúnceada. por la tensión elástica 

-' 
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compresiva de la superficie de modo que 9 cuando todo el metal se encuen-

tra a temperatúra ambiente, habrá una tensión tensil residual en el· ce~-

tro y una tensi'6n compresiva residual sobre la superficie. Sin embargo, 

' como en el caso de los aceros aleados de alta templabilidad, templados. 

Las tensiones residuales no están confinadas a secciones de ~· es-

pesar de 1 pie~ pueden ser encontradas en muchos metales y en taru~~os 

menores que espesores de 1 pulgada. si el enfriamiento desde una tempe-

ratura alta es suficientemente rápid~ como para producir una diferencia 

de temperatura marcada entre secciones superficiales y del interior ue 

la pieza. Una elevada temperatura de temple origina)habitualment~ lliayo-

res gradientes térmicos ~ así introduce mayores tensiones, con un in-· 

cremento correspondiente en el peligro de formación de fisuras o de ~is

torsi6n. Las tensiones desctiptas más arriba actúan, ~n probetas cilín-

' / 
dricas, en una direcci6n circunferencial, pero estas están taruoién aco~-

pa.ñadas por· tensiones longitudinales (a lo largo de ia longit"lld sobre 

la superficie) y radiales (desde la superficie hacia el centro). 

tensiones originan un despl~zamiento del espaciado atómico normal. Si 

la red cristalina no ~stá muy distorsionada. las tensiones pueden ser 

ª'etectadas por determinaciones con rayos X. '.l:a.-nbiéil pueden ser d.etec".:;a-

das ~ecánicamente eliminando' por maquinado las capas superficiales ya 

~ue, cuando una parte del metal en un sistema de ten~iones elásticas 

balanceadas es eliminada, las tensiones recanentes estarán fuera de equi-
' 

librio,causando cier~a deformación o distorsión. ~ste es un problema 

frecuente de magnitud considerable en el taller mecánicoo 

Las tens-iones residúa1es pueden ser eliminadas térmicamente por 

un calentamiento a una temperatura suficientemente alta como para per~i

tir la deformación plástica. El límite el~st'ico de la mayoría de los 
/ 

metales disminuye rápidamente a temperaturas altas y, ya que las tensio-

nes estár. balanceadas elásticamente, disminuir~~ por fluencia inte~na. 

1 
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Ta~bién son reducidas pór una deformación externa; el estirado de una 

varilla provoca mayor fluencia en secciones previamente sometidas a ten-, 

siones tensiles y pueda eventualmanta invertir la tensión en secciones 

bajo fuer'zas originalmente compresivas, resul tanG.o er. un efecto iguala-

dor cuando se elimina la fuerza externao 

Cuando la martensita se forma en una austenita relativamente fría 

puede estar sometida a tensiones de una magnitud mucho mayor (ya que el 

límite elástico es más alto)lpero sobre una escala mucho menor. ~as 

primeras láminas de martensita que se forman en austenita plástica pue-

den expandirse sin dif~cultad. Cuando la austenita adyacente se trans-

forma posteriormente a martensita, la expansión resultante es dificul7 

tada por el contacto con la martensita formada previamente. As!' las 
1 

primeras agujas de martensita están sometidas a una tensión tensil~elás-

tica localizada y de_ alta magnitud, con sus vecinas más recientes ba-

lanceadas en compresión. 

9.9 - REVENIDO DE LA MAR~ENSITA. 

Un acero cuya estructura es martensita recién formada es muy 'duro 

pero también muy frágil. La fragilidad es~debidaJen parte, a las pro~ 

piedades intrinsecas de la-martensita ~en parte, a las tensiones inter

nas que acompañan a la formación de la martensita. El revenido del ace-

ro templado, es defir, el recalentamiento del acero a alguna temper~tu

ra por debajo de 723•c, puede awaentar su ductilidadJlo cual, usualmen

te) está acompañado por cierta disminución en la dureza. Mientras qu~ 

la martensita es estable con respecto a la austenita a temperaturas' 

inferiores a MD' es inestable respecto dé la ferrita y la cementita. 

rlay cierta tendencia a que la martensita se descomponga en estos cona-

tituyentes,aún a temperatura-ambiente. El calentamiento, como se rea-

liza en el revenido, acelera la descomposición. 

El reve:r..ido puede ser estudia.io muy efectivamente por metalogra • .'ía., 
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a.."'lalisis cie rayos X y dilatometría. Lstas técnicas muestran que el pro
\ 

ceso de revenid~para tiempos ordinarios de recalentamiento 1 tiene l~g~ 

en una serie de etapás bien definidas en intervalos de diferentes tempe-

raturas. 

l) 1" 
100 a 200°C. La ~artensita fresca se ataca coloreandpse de blanco 

cuando se la prepara para el examen metalográfico pero,después de haber 

sido calentada dentro de este rango de temperaturas 1se colorea de negro. 

- No pueden resolverse en la estructura partículas individuales, y esta e3-

tructura recibe el nombre de martensita revenida. Los diagramas de di-

fracción de rayos X de la martensita revenida en este rango muestran ~~e 

se han producido cambios marcados en la estructura, en una escala deoas~a-

do-fina para ser resuelta por el microscopio óptico. ~sto está ilustr~do 

en lo~ datos mostrados en la Fig.9.13. La relación c/a de la martensita 
1 

es una medida de la cantidad de C en solución, y es evidenta de los datos 

de la Fig. que;cuando se ha alcanzado la temperatura de 200°C, la marten-

sita se ha descompuesto. , No aparecen líneas características de la cernen-

tita en el diagrama de difra~ción, pero los datos de rayos X indican, en 

este rango de temperatura1 que el 75% del C precipita de la ~olución s6ll-

da bajo alguna forma de carburo de transición. La formación del carburo 

de ~ransición, llamado carburo e, está acompañada por un ligero aumento 

en la dureza. 

2)- 200 a 260°C. En este interva~o de temperaturas el acero comienza a 

" ablandarse pero ~o se producen cambios marcados en la estructura. Si el 

acero contiene austenita retenida, esta fase puede comenzar a descampo-

nerse. 

3) 260 a 360oc. L~s diagramas de rayos X tomados sobre un acero reveni-

do en.esta región comienza~a mostrar líneas de difracción caracteríscicas 

de la cementita. Así, el carburo de transición toma c~bono adicional 

y se1 transforma en partículas muy finas de cementita. ~stas no puecien 
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ser resueltas bajo el'microscopio, y la estructura es todavía llamada 

martensita revenida. Sin embargo,-se produce una marcada disminución 

en la dureza durante el revenido en este rango • ... 

4) 360 a 723°C. - Cuanto mayor sea la temper~ura en este rango de reve~i-
do, más gruesas serán las partículas de cement~ta. Despué~ de un reve~i-

do a 650°C o temperaturas mayores, las partículas son fácilmente resuel-

tas bajo el microscopio óptico, y en esta condición: la estructura se de-

nomina esferoidita, debido a la forma esférica que toman las partículas 

de carburo~ Cerca del límite superior de temperaturas de este rango el 

acero se ablanda totalmente. 

El revenido de la martensita implica la difusión del carbono a me-

dida que las partículas de cementita crecen a partir de una solución só

lida homogénea. Así, la magnitud del revenido depende de la temperatüra 

y de la duración del tratamiento térmico. ~a energía de activación aso-

ciada con el mecanismo de revenido es suficientemente elevada como p~a 

que la temperatura sea un factor más importante que el tiempo9 es decir' 
. ' 

un pequeño incremento en la temperatura es equivalenté a un gran incre-
' 

mento en el tiempo. Por esta causa, las instrucciones referentes al ~e-
,, . - e. 

venido se dan usualmente en términos de temperatura, siendo sobr~tendi-

do que el tiempo a dicha temperatura será de \JI~Q. o''pocas horas, no siendo 

muy important~·los valores e~~ctos de la duración del tratamiento. Cuan-
,-' 

do se desea mostrar cómo varí~ una propiedad, tal como la dureza, en-fun-
1 

ción de la -temperatura y del tiempo, pueden grafioarse los datos en fun-

ción de la cantidad 

T' ( e + log t ) 

donde T es la temperatura absoluta, t el tiempo y o una constante que de

pende de la naturaleza_del acero. Este.parámetro, introducido por Hollo-

mon y Jaffe, permite graficar 16s datos de revenido tomados a distintos 

tiempos y temperaturas sobre una única curva, oomo es ilustrad~ en la 
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Fig.9.14e 
~ Notese que, aunque el revenido tiene/lugar en una serie de 

'etapas distintas, la curva de revenido muest,ra una disminución continua 

en la durezao 

9.10 - RESUMEN DE LA TEORIA DEL TRAT.AMTE1TTO TERMICO DEL ACEROo 

Cuando se enfría un acero austenitizado a una velocidad baj~, se 

forma una perlita gruesa mediante un mecanismo de nucleación y crec~ffiien-

to que requiere la difus~ón del carbono hacia las láminas de cementitue 
1 

Un enfriamiento más rápido origina una estructura perlítica más fina. 

También puede formarse perlita por transformación isotérm~ca a temperatu-

ras que pueden llegar a 200°C por debajo de A1 ; el tiempo req~erido para 

que la reacción comience y se complete.es mostrado en .el diagra~a TTTo 

A una temperatura de transformación isotérmica menor puede fo'rma.rse ba.ir.i-

ta en vez de perlita. La martensita se forma directamente de la auste~i-

ta a temperaturas por debajo de M • La tra.D .. sformación martensi tica es 
S V 

atérmica y sin difusión, teniendo lugar mediante un mecanismo de cizalla-

mientoo ~a,martensita, .una solución metaestable de C en Fe que tiene . 

una estructura cristalina tetragonal, está caracterizada por tener ole-

vada dureza y fragilidad para contenidos de carbono ~ayores de Oo30%o 

El recalentamiento de la martensita origina su descomposición en las fa-

ses ferrita y cementita, con el consecuente abl~damiento y aumento en 

ductilidado 

9 o 11 - MICROESTRUC'rURAS. 

Mediante el émpleo de equipo adecuado p~ede determinarse fácilmente 

los diagramas de transformación isotérmica, usan~o solamente un baño 

de sales líquidas para el austenitizado a temperaturas elevadas, un ba-

-no de sales para la transformación a temperatura media a baja, y un tan-

que de agua fría. Puede emplearse un durómetro y un microscopio para 

determinar el tiempo de inicio y totalización de la transformación de 

la auste.ni ta. 

La austenita nunca aparece como tal)en proporción apreciable
1

en la 

/ 



- 205 -

microestructura de un aceto de bajo carbono. Toda austenita presente se 

i~sformará esencialman~e en martensita durante el temple desde el baño 

de transformaci6n hasta temperatura ambiente. Bas características de 

ataque químico de la martensita varían en funci6n del contenido de carbo-

no de la austenita a partir de la cual se forma (microfotografías de 9.1a 

La perlita aparece micrograficamente tal como se describi6 en el 

capitulo anterior; la perlita fina que se forma cerca de la nariz del 

diagrama de transformaci6n es dificil de resolver1 excepto cuando las lá-

minas son casi paralelas a la superficie de pulido •. La ferrita proeutec-

toide o el carburo prácticamente no presentan dificultades respecto del 

pulido o de su identificaci6n (microfotografías 9.la a 9.2b, 9.3 a 9ol2) 

La bainita formada a aproximadamente 400°C tiene una apariencia de 

plumas. Las"varillas"que salen del tronco de estas plumas son similares 
r ~ 

a las de la p~lita, pero son más recta~ y finas que en el caso de la p~li-

ta ordinaria. A 250-300°C la bainita tiene una estructura acicular muy 

análoga a la martensita revenida. Sin embargo, en probetas transformadas 

par~ialmente a bainita la estructura templada muestra que las agujas de 

martensita son blancas, mientras que las de bainita son negras (microfo-

tografías 9.19 a 9.20). 

La raz6n por la cual la martensita se ataca de color blanco, mientras 

que la bainita de baja temperatura se ataca de color negro)está relaciona

da a la distribuc16n de carbono. ~a martensita, que se forma por una 

transformaci6n sin difusi6n;tiene la misma composici6n de la austenita 

de la que proviene y es tina soluci6n s6lida, mientras que· la bainita con-

~iene partí6ulas de carburo en forma altamente dispersa. Estas partículas 

de carburo en bainita y también en la martensita revenida, son responsables 

del enaegrccimiento de estos constituyentes durante el ataque químico. 

Lo.;¡ procedimientos gener'ales para el pulido y ataque de las estructu-
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ras perlíticas fueron discutidos en el capftulo1UIT[. Las estructuras 

bainíticas y martensít~cas son muy fáciles de pulir;en comparación con 

"(: 
laG pe:litas. Su mayor d~eza elimina prácticame¿1te las dificultades re-

lacionadas con la deformación superfioialo Sin embargo, mientras que se 

prefiere el picral como rea~~ivo para la perlita, el nital es preferido 
1' 

para atacar raartensi ta ,y ba.ini ta._ -Esto .. -.es razonable en tanto que el ni-

tal fué especificado como más deseable para delinear la ferritao 
1 

Las ~icrofotografías de esta sección no tratan de mostrar el desarro-

- llo total de todas las partes del gráfico de transformación. Las micro-

fotografías 9.1a y 9.lb, 9.2a y 9.2b muestran etapas en la separación de 

ferrita a partir de la austenita en un acero hipoeutectoide. Esta serie, 

además de mostrar la s-eparación de la ferrita en una asteni ta hipoeutec.;..( 

toide como masas en los límites de grano justamente por debajo de A1 , 

muestra muy bien el efecto del contenido de carbono sobre las caracteris-

ticas de ataque de la martensita. A medida que se separa la ferrita la 

austeriita remanente se hace más rica en carbon~y la martensita formada 

durante el temple se ataca más lentamente. 

En la microfotografías de 9o3 a 9.6 se muestran estructuras de trans-

formación parcial simil~res/para un acero hipereutectoide austeniti.zado; 

mientras que en las microfotografías 9.7 a 9.12 se muestra las estructu-

ras para el mismo acero austenitizado entre A y A1 • cm 

Una serie de estructuras martensíticas revenidas para un acero con 

6o701~ son reproducidas en las.miorofotografías de 9.13 a 9.18. Final-

mente, en las microfotografías 9.19 a 9.20 se muestran algunas estruct~-

ras bainíticas representativas. 

~as estr~cturas martensíticas revenidas( microfotografías 9.13 a 9. 

18), varí~~1 en sus características de ataque1 con el tamaRo de las partí

culas de carburo o el camino libré medio de la ferrita entre ellas. En 
e 

'lYlE:. serie revenida. es des,~ble atacar todas las muestras al mismo tiempo 

pa:-a. obtenc:::- una evaluación comparativa. eGpecífica de la "densidad de en-
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negrecimiento" de la martensita revenidao 
' 

9.12 - PROPIEDADES DE LOS AGREGADOS FERRITA-CP~BUROSo 

La presencia de carburos en los aceros hipereutec't9ides ha sido :q¡en-

cionada anteriormente como una fuente de fragilidad. En las éstructuras 

perliticas la ferrita es continua y ocupa alrededor del 90% d~ la estruc-

tura; el 10% de carburo, distribuido en finas láminasp interrumpe la con-

tinuidad de la ferrita mucho más que la misma p~~porción de carburos dis-

tribuídos en una dispersión esférica o globular;característica de la mar-

te,nsi ta revenida. En consecuencia, aunque la perlita fina y la martensi ta 

revenida puedan tener la misma dureza y presentarse como estructuras n~~ 
. rf{l 

gras similares, que no pueden resolverse en el microscopio a dplifica-

ciones moderadas, la estructura laminar desarrollada directamente ~ par-

tir de la austenita siempre presenta menos resistencia al impaci:to,. par-· 

ticularmente en el ensayo de'muestras con muescas, que requi~re,una ;Áu-

ticidad local buena 7 que la estructura globular de las mismas fases de-

sarrolla¿as por temple y revenido. 

En la tabla 9.1 se presentan' algunos datos típicos de ensayos de ten-

sión sobre especímenes de 0.25 pulgadas de diámetro ~ 1 pulgada de lon

gitud útil (comparable a las probetas usu;,..ales de o. 505-por 2 pulgadas),. 

Estos datos muestran un aumento lineal en las propiedades mecánicas al 

disminuir la temperatura de· 1la reaccióno Hay una disco:m.tinuidad en los. 

cambios de las propiedades en la vecindad de la nariz de la curva C a 

aproximadamente 550°C, pero en la región bainítica hay nuevamente un au

mento lineal en la resistenci~con la dismi~~ción en la temperaturao 

Parecería haber dos máximos, .como se muestran por los valores de la elon-

ga.ci6n o de la reducción en área, uno en la mitad del rango perlítico y· 

otro en la mitad del rango bainítico. No se incluyen. datos sobre las 

p~obetas martensíticas ya que es casi imposible obtener carga uniforme y 

catos representativos de ensayos de tensión para esta estructura frágilo 

Las propiedades de las eztructm·as martensíticas revenidas).en aceros 
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Q_ 

al carbono) están rep:r/sentadas por los datos dados en la table :~ .2. :Sn 

este caSO: el acero es de contenido medio de caroono. Los- datos muestran 

una disminución gradual en la resistencia y un aumento en la ductilidad> 

que acoripañan a las temperaturas de revenido mayores y la forn::aci6n de 

partículas de carburos más gruesas. 

9.13 - AUS~EMPERING. 

Este es el nombre de un proceso especial de tratamiento térmico. 

que consiste en transformar isotérmicamente la martensita a una temper4-
l ' 

tu:ra dentro del rango de fo~mación de perlita fina jr- de formación de la 

martensita. Las estructuras·desarrolladas en este rango son ll[~adas 

baini tas, las cuales, en acer'os al carbono9 no p1;eden desarrollarse en 

ninguna probeta enfriada continuamente desde la linea A1 hasta temperatu

ra ambiente, independientemente de la velocidad de enfriamiento. El 

gráfico de transformación (Fig.9.2)1 muestra el rango de dureza de las 

estructuras bainíticas. Al menos en la parte inferior del rango de tero-

peraturas, la bainita tiene una dureza comparable directamente con la 

dureza de la martensita revenida. Ya que esta estructura se forma di-

rectamente .a partir de la austenita,a temperatura apreciablemente mayor 

que la martensita, las microtensiones desarrolladas en la bainita son 

de mucha menor·intensidad. 

Las estructuras bainíticas con durezas da R 50 han exhibido una e 

plasticidad muy alta para un acero ijj. @\;\\tht:~j Secciones de 0.19 pulga-

das han mostrado una reducción en área en ensayos de tensión de 35%, o 

una energía absorbida de 35 pie-libra durante los ensayos de impacto, 

' 
m1entras que la martensita revenida)con dureza equivalente;mucstra me-

' nos de 1% de red~cción ftn área y solamente una resistencia al impacto 

de 3 pie-libr~. Sin embargo, solamente en este rango de dureza las es-

tr-..¡cturas bainíticas son superiores y~ en tal caso.) solamente en los ace-

ro.::; al c·arbono. En el rango R 40-45 la estr'uctura martenoítica revenic 

da es superior por las mismas razones ue 'es superior a la perlita fina. 

\ 
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Las estructuras bainíticas no pueden obtenerse en el rango de dureza re-

querido para herramientas de corte, R 60-65 9 Otras limitaciones del pro-, e . 

ceso se refieren a los requerimie-ntos de tamaño; las secciones deben ser 

suficientemente delgada~~ara que el paso por la nariz de la curva C du-
' 

rante el enfriamiento sea suficientemente rápido para evitar la formación 

de perlita fina; se requiere equipo más caro para templar en baño a 250-

400°C, manteniendo esta temperatura durante un tiempo fijo. y1 finalmente·, 

las variaciones normales entre diferentes partidas de acero originan re-

querimientos de tiempo variable para la transformación en el rango de 

temperaturas requeridoo 

9 o 14 - :MAR QUENCHING ( MARTEMPERIIID) • 

En la secci6n 9.12 se seña19~ue las estructuras martens{ticas reve

nidas son superiores en ductilidad y tenacidad a las estructuras de trans-

formaci6n directa, en el rango de durezas frecuentemente importante do 

R
0 

25-45· Esto ha aumentado la importancia de la templabilidad~haciendo 

deseable poder templar a martensita a través de una sección gruesa. Al 

mismo tiempo, este efecto hace más frecuente· las dificultades inherentes 

al templado de la martensita, es decir, distorsiones, tensiones residua

les. y formación de fisuras. Esto se debeJen grado considerableJa los 

gradientes térmicos que acompañan necesariamente a un enfriamiento rápi-

Un estudio de la Fig.9.2 revela un método de eliminación de los 

gradientes térmicos y la mayor parte de las dificultades que he~os mon-

cionado. Justamente por encima de la línea M , la austenita es metacs-s 

table y su transformación a bainita es lenta. Por lo tanto, en vez de 

templar ·-~emperatura ambiente, ea posible templar en un l:íquido a una 

te:.1peratura justamente por encima de Ms del acero, manteniéndolo all:í 

~a3ta que la temperatura sea uniforme en toda la pieza. Después se qui-

-.~ la ;:::.eza del líquido caliente y se la enfría de manera relativamente-
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, lenta por debajo de la temperatura M • De esta manera no se originan 
S 

lnacrotensiones térmicas sobreimpuestas a las microtensiones que resultan 

de la transformación de austenita a martensita. Así se eliminan casi to-

talmente la distorsión, macrotensiones residuales y la formación de fisu-

ras. 

El tiempo que debe mantenerse el acero justamente por encima de M: 
S 

no es demasiado crítico, pues si se.forma una pequeña cantidad de bain~~a 

/ 
esta no va a reducir en forma notable la dureza o la resistencia alcún-

zada por el acero. La parte más crítica del proceso es el enfriamiento 

pasando por la nariz del gráfico de transformación, para evitar la forma.-

ción de perlita fina. Esto es dificil ya que un baño caliente origina 

una velocidad de enfriamiento menor que un baño frío. Este problema es 

el mismo que se encuentra en el austempering, pero no deben confundirse 

los dos procesos~ uno tiene por objeto desarrollar üna estructura bainí-

tica mientras que el otro tiende a obtener una estructura martensítica. 

El término martempering fué elegido por el creador del proceso 

presumiblemente sobre la base de que este proceso originaba martensita 

con tensiones considerablemente menores que las que aparecen en un ace-

ro totalmente endurecido, y la menor tensión era análoga a una reducci6n 
/ 

de tens1ón lograda en una martensita revenida. Sin embargo, el término 

es confuso ya que la martensita obtenida en el proceso de martempering 

no es ~artensita revenida, en el sentido del término revenido. ~stá li
Je.<;. 

ore de\tensiones macroscópicas que resultan de los gradientes térmicos, 

pe::-o ,:::1 nivel de microtensiones resultan"te de los cambios de volumen 

-que acampanan a la transformación es elevado. Además, €1 martempering 

origina martensita blanca, tetragonal>si el contenido de carbono es alto 

y sin precipitación de carburos. Ella requiere el usual t~atamiento de 

revenido subsecuente (a menos que sea una martensit& blanda, de bajo 

ccnte~ido de carbono). 

•:: ' 
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CAPIT\JLO X 

' 1 

ACEROS P&~A APLICACIO~~S ESTRUCTURALES. 

¿Cómo debe ser ~1 acero' para un dado servicio?~De bajo carbono o 

aleado?·ctai-burizado, endure~ido superficialmente. o tratado térmic;-¡_mente7 
¿ : ' 

¿El tratamiento térmico de~e ·ser un temple_:y revenido, un marquenching, 

o normalización y revenido? Aún para un servicio especÍficamente defi-
. 

nido nunca existe una única respuesta a estas preguntas. Rara vez es 

posible definir claramente las condiciones de servicio posibles. La 

cantidad de datos disponibles en la literatura técnica puede 1 ser de 

gran ayuda para aquéllos que tienen algún conocimiento de la teoría de 

los metales, pero también pueden ser confusos para aquéllos que tiene~ 

un conocimiento demasiado superficial. En este capítulo no será posible 

considerar todas las variables imp9rtantes en el empleo del·diagrama 

Fe-C, de l_os diagramas de transformación· y de _otros conceptos, pero se 

espera poder suministrar algunos ejemplo de valor ilustrativo. 

10.1 - .ACEROS NO TRATADOS TERl'viiCAME1TTE AL ESTADO MARTENSITICO. 

La mayor parte del tonelaje de los aceros producidos y consumidos 

en nuestra civilización industrial es de contenido de carbono relativa-

mente bajo, sin ser tratado para alcanzar una estructura martensíticao 

~esde luego, esto noJsigni€ica que no se emplea un estrecho co~trol me-

talúrgico, sino solamente que los costos del tratamiento térmioo,para 

alcanzar un incremento en las propiedades es demasiado elevado, o que 

los tamaños de las piezas oon demasiado grandes. Estos aceros de bajo 

carbono pueden ser controladosJen cuanto a su tamaño de granolmediante 

la composición o el empleo de prácticas para mantener el tamaño de grn-

-no pequeno durante la obtención del acero, (fine-grain praotice), sien-

do éste un término que significa)básicamente1 el empleo juicioso del Al 
' 

como para obtener en el acero una dispersión de partículas de Al
2
o

3 
que inhiben el crecimiento de grano durante el calentamiento previo a 
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la deform~ción en caliente. Para el caso de los aceros deformados en ca-

liente, .el tamaño de grano es también controlado med~ante las temperaturas 
t ' ' ' eYYiit'-," e,:; '<1· 

empleadas en la deformación y7 particularmente, la temperatura de ó~·~:::!:..::-· . .:: . .l.. 

Por último, se controla la velocidad de enfriamiento, por ejemplo, en el 

caso de lámina plana laminada en caliente, controlando la temperatura del 
\ 

acero cuando es- bobinado. Una lámina de 0.100 pulgadas de espesor se enfria 

muy rápidamente cuando está abierta pero lentamente cuando está bobinada. 

· Sobre la base de los argumentos presentados en los dos capítulos preceden-

tes, pueden deducirse los efectos cualitativos de estas variables. 

E} desarrollo tecnológico de las modernas laminadoras, que pueden lami-

nar en frío aceros en forma de, láminas de espesor de 0.100· pulgadas, obteni-

do por laminación en caliente, hasta espesor tan bajos como 0.008 pulgadas 

en anchos que pueden llegar hasta-60·pulgadas y a velocidades de hasta 60CO 

pies por minuto,produjo un tremendo incremento en el uso de aceros lamina-

dos en frío. Daremos a c,ontinuaoi6n algunos ejemplos específicos y discu-

tiremos algunos de los problemas técnicos asociados. 

1 - ~tículos de porcelana esmaltadao 

Para producir las formas o paneles de acero recubierto de porcelana 

de empleo diario habitual, se da a las lruninas de acero la forma deseada 7 

se las recubre con una frita silÍcea, y se las calienta hasta ··la temp8r~tu-

ra nec.esaria para fundir la frita hasta un estado vidrioso, generalmente &. 

una temperatura próxima a 820°Co Dos recubrimiento, uno de base y otro ¿e 

terminación)pueden oer usados, teniendo el último un agregado de pigmanto 

inorgánico para obtene_r el color deseado. Contenidos bajos de C e H2son 

~J.ezeables en el acero para evitar la formación de gases tales como CO e H.-
" 

en la interfase -entre el recubrimiento cerámico fundido y la superficie del 

metal cuando se lo lleva a 820°C. Una técnica nueva para eliminar el carbo-

no del acero porcelanizado es el denominado proceso de recocido en bobina 

abierta, basado en una técnica empleada anteriormente sólo en el laborato-
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rio. Se enrolla una bobina de acero al carbono laminado en 1frío de manera 

' tal que entre las vueltas sucesivas se mantenga un cierto espaciado. Se 

calienta el material a la temperatura deseada entre 680 y 700°C, mantenien-

do vertical el eje de esta bobina "abiex-tá.~!' mientras un ventilador hace 

pasar amoníaco diso~iad~ (N2 _+ .H2 ) ; vapor d~ agua a través de la bobina. 

La reacción resultante C + H O ---> H + CO 2 2 
, removerá carbono y ni-

trógeno sin oxidar el Fe, si pH
2 

/ pH
2

0 está comprendida entre 2 y 10 a 

7l0°C. En láminas relativamente delgadas, el H2será eliminado por difusión 

durante el enfriamiento lento subsecuente, particularmente en el rango ~e 
' 

200 a 80°C. 

2 - Carrocerías para automóviles. 

~as consideraciones críticas, en este casoJson la capacidad de trabajar 

en frío hasta la forma deseada en-un número mínimo de operaciones, y la con-

dición de la superficie después del formado. El formado en frío del acero 

es todavía, en gran parte~ un arte, pero pueden hacerse algunos plantees 

cualitativos acerca de las propiedades necesarias en el acero (ignorañdo 

por el mo~ento el diseño de las matrices de formado, lubricantes, etc.): 

1) -Es deseable una combinación de bajo punto de fluencia y alta resisten-

cia máxima a la tensión. 

2) -Es concomitante con el requerimiento 1) la necesidad de uu• grado consi-

derable de elongación uniforme ( correspondiente a la deformación plástica 

entre el límite elástico y la carga máxima en un ens~o -de tracción). 

3) - Un valor elevado obtenido en el ensayo de copa Olsen o la posibilidad 

de hacer una indentación hemisférica profunda (3/4 pulgadas de diámetro)~ an-

tes de la fractura,indica ductilidad biaxial. 

4) - Tw:laño de grano moderadamente fino; si el tamaño de grano es más fino 

que el N°9 el formado se deteriora, si es más grueso que el N°7 puede pro-

ducirse "piel de naranja" o rugosidad superficial durante el formado. 

5) - Es deseable una baja elongación al punto de fluencia, lo cual puede ser 

obte~~¿o f-Jr endurecimiento superfi9ial por laoinación a una reducción de-l% 
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\ 

o mediante "roller..:-i'lexing" o ror.1piendo el grano,· es decir, estirando cada 
1 

1 ~ ' 'l 1 .~ ' 

superficie localmente más allá del punto delfluenciao 'Una elevada elongací6~ 

en el punto de fluencia no reduce la formabilidad pero 'sí conduce a rugosi-

dad superficial¡debido a la presencia de bandas de LÜders de elongación lo-

calizadao 

3 - Hojale.tao 

' 
Este material representa el segundo término en cuanto a la producción 

de aceroo Es un acero de bajo carbono, us~almente laminado primero en ca-

liante, l~ego en frío hasta las dimensione8 requeridas, recocido en proceso 

y endurecido superficialmente por laminación y rec~bierto electrolfticamente 
1 

con Sn, hasta alcanzar un espesor de capa de estañado de 15/1,000 1 000 pul&a-

da, la cual es subsecuentemente fundida para obtener un recubrimiento su-
/ 

perficial brillante. Al igual que en los dos casos precedentes 1en los cua~ 

les ignor~nos los detalles metalúrgicos más específico~, llamaremos ahora 

la atención- sobre una revolución tecnológica pv;oducida en este camp,o duran-

te l962-1963o Antes de esta fecha. se consideraba necesario que el acero 

tuvieseJal meno~ ductilidad tensil de lo% para poder doblar los extremos 

de los cuerpos de los botes y poder uni:i:1os para darles su forma cil!ndrica.o 

- ' 

· Cuando los recipientes de Al y de plástico comenzaron a reemplazar a la hoja-

, t . t , f . . . . d h . 1 \::/~ ,. d 1 .a a en c~er as areas, ue necesar~o proauc~r espesores. e OJa a mas e ga-

dos y, por lo .tanto)de menor costo por área unitariao 
¡1 

Pudo lograrse esto 

mediante un r~cocido a un espesor· entre-50 y 75% mayor que el requerido en 

el producto final y laminado después en frí~ hasta dicho espesor finalo 

De esta manera pudo laminarse el ,material hasta espesores tan delgados co0o 

Oo005 p~lgadas, manteniendo este estado de laminado en frío~sistencia su-

ficiente como para que se lo pu~iese,pasar por la línea de electrodeposición 

de Sn a velocidades normalmente altas,. El aspecto econ6mico es algo oscuro 

pero se basa esencialmente en que se produce un 50% más de hoj~lata por to-

·nelada de acero, y,los ·recipientes se hacen en términos de unidades de área 

y no de peso de hojalata. 

... 
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En la tabla 10.1 se presentan las propiedades relativas de las hojala

tas comerciales. Desde el punto de vista tecnológico lo más notable es el 

hecho que las nuevas hojalatas con ·doble raducoi6n 1en frfo pueden ser· fle

xionadas sin formación de fisuras, lo que representa un alargamiento ten

sil de a%, aún cuando el ensayo ordinario de elongación tensi~ nos da un 

valor de 1%. ~_esde luego, la elongación registrada ~~~ ~% corresponde a 

una probeta con longitud útil de 2 pulgadas, y ~i uno mide la deformación 

justo antes de la fractura sobre una longitud ú~il de 0.01 pulgada en la 

vecindad de la región deformada localmente, se encontrará que la elongación 

está comprendida entre 40 a 50%. (Debe recordarse siempre que las eÍogacio

nes correspondientes a un ensayo de tracción tienen dos componentes, una 

elongación uniforme sobre toda la probeta y una elongación local durante 

la constricción que precede a la fractura: es este último aspecto el que ha

ce frecuentemente que la longitud útil ae la probeta sea un elemento críti

co en la obtención de los datos de la elongación porcentual.)o Un segundo 

aspecto en la discrepancia encontrada entre la capacidad de deformación para 

.formar el borde y la elongación medida en un ensayo de tracción es que la 

flexión debe hacerse en la dirección de laminación, es decir, los botes de 

hojalata deben fabricarse de tal manera que la dirección de laminación del 

acero corresponda a la dirección circunferencial del bote. En general, ~a 

elongación determinada en el ensayo de tracción,empleando probetas cortadas 

en sentido transversal o logitudinal de la láminaJtendrán valores similares; 

sin exba=go, se producirán fisuras cuando se quieran formar los bordes del 

reci~iente en la dirección transversal. 

4 - Placas ~uesas de acero para barcos y cisternas. 

Las numerosas fallas de estructuras grandes de acero soldado durante 

los inviernos fríos llamaron la atención sobre. el comportamiento frágil de 

· los aceros de bajo carbono y1 más generalmente, el de casi todos los metales 

que no cristalicen según la estructura cúbica de caras centradas.' ~iscuti-
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'~·:::-emos más adelante. el problema de la fractur~ frágil. Será suficiente aqui 

de9ir que los factores metalúrgicos discutidos anteriormente pueden mjnimi~ 
.. 

zar el problema ingenieril mediante la disminución de la temperatura de 
1 

transición, por encim~ de la cu~l no se observará fractura frágil, hasta 

valore~ inferio:::-es a las temperaturas de s~rvicio normales duran~e el in-

vierno.. El parámetro básico a controlar es el tamaño de grano ferritico, 

-que puede mantenerse pequeno recurriendo a medidas tales como: 

1) - Empleando acero calmado al Al. 

2) Sometiendo el material a un in~enso trabajado en caliente y controlan-

do la temperatura de terminación (justamente por encima de A1 ). 

3) - Por normal~zación ('cuando se empleqn!_temperaturas de terminación ele-

vadas) .. 

5 - Soldadura de acero .dulce. 

Desde el punto de vista metalúrgico, la soldadura por fusión es simple-

mente una operación de fusión y colada en la cual el metal soldado"colado" · 

se hace parte integral con el metal sólido del "molde" 9 que se está soldandoo 

' 
Habrá necesariamente, entonces, un gradiente de temperatura desde el metal 

a soldar, que se encuantra generalmente a temperatura affibiente, hasta el 

metal líquido sobrecalentado. Algunas de las consideraciones metalúrgicas 

respecto de la soldadura del acero dulce, implÍcitas en este planteoJson 

las siguientes; 

1) - Sl metal de aporte debe tener un contenido bajo de H¿Y de óxidos o e, 

para evitar la liberación de cantidades excesivas de gases a p~tir del me-

tal liquido .. 

2) - ~~ metal de aport~ se solidificará muy rápidamente y tendrá, por lo 

tanto, una·estructura muy fina. 

3) - Sl metal adyacente será calentado hasta el estado austenítico. y, 

~s~al~ente,·será muy rápidamente enfriado por el metal adyacente fria. 

4) - ~ste efecto de temple sobre el metal austenitizado originará martonsi-

1 -
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martensita no es muy frágil), o la templabilidad sea baja (contenidos bajos 

de elementos aleantes tales como Cr y Mo). 

5)- Existir~. una zona adyacente al metal austenitizado que habrá sido ca-

lentada hasta por debajo de la temperatura A1; para un acero inicialmente 

laminado en fríc;r, ésto representará un proceso de -recocido y , por lo tanto, 

~habrá una~zona ablandada localmente que estará sometida a un proceso de en-
'-

vejecimiento por deformación (~train aging). 

10o2 - ACEROS AL CARBONO TE1WLAELES. 

Los aceros de bajo carbono, es decir, con un contenido aproximado de 

0.15% C, no son generlmente considerados endurecibles por temple a partir 

del estado austenítico. Sin embargo, una lámina de acero con 0.15% C, tem-

plada en agua desde 900°C, presentará una resistencia máxima a la tracción 

de 150,000 psi Y. una elongación tensil de 5%, mientras que en el estado~ re-

cocido y laminado en frío en un 50%, pres8ntará una resistencia máxima a la 

tracción de solamente 100,000 psi con menos de 1% de elongación. Así, con-

trolando la estructura con tratamientos térmicos adecuados, puede hacerse 

que el metal sea más resiste~te y más dúctil simultáneamente. 

Los aceros al carbono que contengan más de 0.25% C son casi totalmente 

endurecibles por temple, es decir, se los puede llevar a un estado marten-

sítico duro y resistente. Los ac~ros con contenido de carbono entre 0.25 

y 0.55% C se eYníHeay¡ generalmente en el estado templado y revenido·. Puede 

alcanzaPse un amplio rango de propiedades, entre R 48 o resistencia máxic 

ma a la tracción de alrededor de· 230~000 psi y R 20 o resistencia máxima 
. ' e 

a la tracción de alrededor de 110,000 psi. Dentro de este rango. se elige 

para el tratamiento térmico._un acero al carbono tratado térmicamente sH 

1) - Las temperaturas de.~icio son próximas a la temperatura ambiente, 

es decir, no superiores a 260°Co· 
,, 

2) - La sección es suficientemente delgada como para que toda la pieza ten-

1,. 
ga estructura, marten_sítica despues del temple·, es decir, que el espesor sea 

~enor de 1/2 pulgada. 
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3) - Que sea posible el temple en agua~es decir, que no sean importantes 

la distorsión producida por el temple o los cambios bruscos en el espesor de 

la secciÓno 

El punto 2) se refiere im~lÍcitamente a la teQplabilidad, la cual es 

muy sensible al tamaño de gráno y a la composición química 9 específic~uente 

a la presencia de Mn, Si, y elementos residuales, tales como el Cr o I.To, 

cuando estos elementos están en solución en la austenita. Cuando la con-, 

centración de estos elementos está sobre el lado alto del rango usual, laa 

secciones delgadas de aceros al carbono pueden ser templadas satisf~ctoria-

mente en aceite, o en agua si las secciones son más gruesas. 

Puede desearse a veces una superficie con estructura martensítica, 

para tener resistencia al desgaste adecuada, con una estructura ferrítica-

perlítica fina en el centro, para tener valores adec'uados de tenacidad. Des-

de luego, ésto puede obtenerse templado al agua una sección gruesa, por 8jem-

plo,una barra de 1 pulgada de diametro, después de calentar toda la pieza 
' ' 

a la temperatura apropiada por encima de la línea Ac
3 

o Al ternativan:·::>nte, 
1 

puede obtenerse ~ el mismo tip'o de distribución de estructura calentando 

las capas superficiales de una sección gruesa hasta dicha temperatura, er.1-

pleando calentamiento por inducción a frecuencia alta o llamas intensaso 

También es posible calentar solamente una parte de un conjunto, en v.~z 

de solamente la superficie para lograr un temple local. Alternativamentcy 

es posible templar al agua solamente una parte de la sección, por ejemplo, 

llaves inglesas, alicates,, etc. ,durante un cierto tiempo y luego templar 

en aceite toda la pieza1 obteniendo así nueva~ente· una parte martensítica y 

una pa.:-te perl-ítica fina. 

En todos los casos, la máxima dureza martensítica está determinada pe~ 

el contenido de carbono del acero, suponiendo que el tratamiento de austeni-

tización lleva todo el .carburo de hierro a solución en la austenita. A fin 
;" 

de asegurar es~oi muchas estructuras son normalizadas previamente al trata-
~ 

l 
• 1 
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miento térmico de templeo 

Después de templar un acero al carbono, la estructura debe ser reve-

nida, suponiendo que el contenido de carbono sea mayor que 0.20%. (Las 

martensitas de bajo carbono son relativamente dúctiles y) por lo tanto, no 

~ requiereh~evenido)o 

L'a reducción de dureza y resistencia a la tracción es una función 

casi lineal de la temperatura hasta 650°Co ttay un incremento correspon-

diente en la ductilidad, prácticamente lineal, como lo indica la elonga-

ción tensil y la reducción de área a la fractura. }a dispersión en los va-

lores de las propiedades,observada cuando se realizan miles ~e ensayos1 se

rá, generalmente, una ind,· caci6'n de la variabilidad de la estructura aso
c..d e ~e..,. 1 ~ t .:1 

ciada con templabilidad marginal. La presencia de pequeñas cantidades)se-

rá siempre perjudicial. 

Aún cuando el acero templado y revenido pueda tener la misma resisten-

cia mecánica y dureza que un acero normalizado de grano fino, la estructu-

ra'templada y revenida será muy superior· para ciertos usos que requieren 

tenacidad, es decir, capacidad de absorber grandes cantidades de energía 

sin presentar fractura frágil. Las partículas finas de carburo esferoidal, 

desarrolladas durante el revenido de la martensita,no inici~fisuras interr-

nas, mientras que las láminas. cristalinas de Fe
3
c en la perlita del mismo 

contenido de carbono presentarán una mayor área superficial. y, siendo 

frágiles, iniciarán fisuras. Por lo tanto, para ciertos servicios, se 

justifica ampliamente el costo de los procesos de temple y revenidoo 

l0o3 - ACEROS ALEADOS TEMPLABLESo 

Las propiedades mecánicas de los aceros aleados de medio carbono 

(0.25 a 0.55% e) a temperatura1 ambiente no son distinguibles de las corres-

pendientes a aceros al carbono que tengan la misma estructura ferr{tica 

y la misma distribución, cantidad y tamaño de las partículas de carbur~. 

La razón principal para el uso de los aceros aleados es que la microestruc~ 
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tura nás deseable y de mejores propiedades mecánicas, la ~artensita reve-

nida, puede obtenerse en los aceros al carbono solamente cuando las seccio-

nes son delgadas. ?ara obtener tales estructuras en secciones más gruesas 

debe aumentarse la templabilidad del acero, y el único método práctico para 

/ 
hacer esto en un grado considerable es introducir elementos alea~teso 

Aunque los aceros al carbono han sido considerados como aleacion . ..,s bi"-1-

narias Fe-C, son en realidad mucho más complejos porque pueden estar pre-

sentes hasta LOO% Mn y 0.30% Sio En consecuencia, la reacc1ón eutectoide 

puede cambiar, pasando de ser invariante a ser· bivariante, es decir, po
I 

drá cambiar la composición de las fases reaccionantes o la teoperatura~ con 

respecto a lo que se observa en el diagrama de fases Fe-C. Aunque é~to es 

-cierto, los cambios para los aceros al carbbno son pequenos. Sin embargo, 

para los aceros aleados los cambios son, frecuentemente, muy grandes, como 

se ve en los gráficos de la Fig.lO.l para l'fm, Si, Ni, Cr, Mo y W. Se ob-

serva que todos estos elementos reducen el contenido de carbono de la aust2-

nita autectoide. Ni y Mn disminuyen la temperatura eutectoide mientras que 

los otros elementos la aumentan. Desde luegoJtodos ellos cambian la tempe? 

rátura eutectoide desde un valor único (en el equilibrio~ hasta un rango Qe 

temperaturas o 

Todos estos elementos estarán presenten al menos en dos de las tres 

fases mostradas en el diagrama Fe-C, es decir, la austenita, la ferrita y 

el carburo. Por debajo de la temperatura A
1

, el Ni y el Si se encontrarár. 

sola~ente en la ferrita y provocarán, entre otros efectos,cierto endureci-

rr.iento por solución sólida en la ferrita. El Mn, Cr y Mo forman carburos y1 

bajo condiciones de equilibrioJestarán distribuÍdos entre las fases ferrita 

y carburo. Dentro d~·l~ími tes de concentración de estos elementos empl;::ados 

e~ los aceros aleados standar¿s de la tabla 10.2, sin embargo, los ele~entos 

alear1~es no alteran la estructura cristalina o la fórmula básica del carburo, 

' , -~os ato~os del elemento aleante simplemente reemplazan una pequena 
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fracción de.los ~tomos de Fe en el carburo. 
'--

Debido a que los átomos de los elementos aleantes están distribuidou 

al azar, en solución sólida, en la austenita homogénea, y debe permitirse 

oierto tiempo para que redistribuyan por difusión, permitiendo la forma-

ción de ferrita y perlita, todos estos elementos originan cambios sustan--

ciales en los diagramas de transformación pertinentes del acero aleado, y , 

como consecuencia, originan también incrementos sustanciales en la templa-

bilidad. Se presentan los efectos típicos para el acero 2340 con 3.5% Ni 

en la Fig.l0.2, para el acero 5140,· o acero al Cr,en la Fig.l0.3, y para 

el ayero 4340Jo al Ni-Cr-Mo, en la Fig.10.4. 

' Puede observarse que el Ni no cambia el aspecto del diagrama de trans-

formación sino que, simplemente, disminuye las temperaturas,A
3 

y A1 , retarda 

ligeramente la iniciación de la reacción perlítica y también disminuye su 

velocidad, es decir, se requiere más tiempo para ir desde "comienzo" has-

ta "fin" a toda temperatura. 

Para el acero al Cr 5140: cambia el aspecto general del diagrama de 

transformación. En vez de una única curva C, aparecen dos curvas C, una 

a temperaturas altas para la reacción perlítica y un~ segunda curva CJde 

60~ a 300°C 1para la reacción bainítica. En los aceros que presentan este 

tipo de diagrama de transformación. es posible formar algo de bainita por 

enfriamiento directo de la austenita sin un tratamiento isotérmico. Sin 

embargo, debido a la pendiente de las líneas Bs y Bf correspondientes_al 

comienzo y la terminación de la transformación a bainita, cuando se desee 

tener ana estructura completamente bainítica será necesario hacer un tra-

ta~iento isotérmico (Fig.l0.3). 

El diagrama de transformación para el acero al Cr-Ni-Mo 4340, (Fig. 

lO.d), muestra carac~erísticas similares a la Fig.l0.3, pero la reacción 

perlítica es demorada mucho más y, por lo tanto, se aumenta la probabili-

~ad ~e obtener algo de bainita por un enfriamiento cuntinuo, moderadamen-
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~e lento. 

' En la 7ig.l0.5 se présentan curvas típicas de templabilidad Jominy 

para estos aceros, en comparación con un acero al carbono l040o 
/ 

Notes e 

que la dureza del extremo templado martensítico es la misma para todos los 
\ 

ace::-os. 'Sin embargo, difieren apreciablemente lejos del extremo templado, 

y la estructura a 2 pulgadas de este extremo sería ferrita y perlita en el 

1040 y 2340, sería ferri t·a, perlita y bainita en el acero 4140 y martensi-

~ ta y bainita para el acero 4340. 

Los aceros al Cr-Mo y al Cr-Ni-Mo son más susceptibles a una austeni-

tización-incompleta q~e los otros aceros, como se muestra en la Fig.l0.6o 

Si la duración del tratamiento té:r:mico es muy co'rta o si se lo hace a una 

temperatura de austenitización demasiado baja, los carburos que contienen 

Cr y !'lo pueden no disolverse totalmente si se encuentran inicialmente en 

forma gruesa en el acero esferoidizado, ol'en menor grado, en acero perlíti-

co recocido. Si no se disuelven completamente los carburos no se alcanza 

la dureza martensítica total ni se encuentra la templabilidad normal, de-

bido al menor contenido de carbono y aleantes en ¡a austenita. 

Al igual que en el caso de la martensita de los aceros al carbono~ 

la martensita de los aceros aleados deben ser revenidas para reducir las 

microtensiones y aumentar la ductilidad hasta un nivel compatible con las 

condiciones de servicio. En la Fig.l0.7 se muestran curvas de revenido 

típicas para varios aceros aleados al nivel de 0.45% C. Los elementos 

disueltos en la ferrita tienen poco efecto sobre la curva de ablandamien-

~o de la martensitaJy todo pequeño efecto observado está asociado con el 

endurecimiento por solución sólida de la fase ferrita debido al Ni, Si y 

E.r. disueltos. 

Po~ o~ra parte, los átomos de Cr, Mo y V tienden a difundir hacia la 

f&se carburo cuando la temperatura alcanza un punto tal que los átomos 

s;;.ctitucionales pueG.e:1. difundir a una velocidad apreciable, es decir, en 
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la vecindad de 310 Ó 370°C. A teffiperaturas menores las velocicaces de 
,, ' 
'', 

ablandamiento no son demasiado diferentes de las correspondientes a los 

aceros al carbono, ya que la difusión del carbono permite que algunas par-

tículas de :e
3
c crezcan mientras que otras necesariamente se disuelven y 

desaparecen. ·Sin embargo, cuando el carburo es (Fe,Cr,Mo)
3
c, ta~bi:én de

ben difundir los átomos de Cr y de !.io para que el carburo crezca. La menor 

velocidad de difusión de los átomos sustitucionales origina un retardo e~ 

la velocidad de ablandamiento. Por lo tanto, para durezas de reYenico es-

pec~ficas por debajo de R 40, los aceros aleados requieren temperaturas 
e 

de revenido ligeramente superior o tiempos de revenido mucho .más largoso 

Esto significa que los aceros aleados mostrarán un relevamiento de micro-

tensiones más completo y una mayor tenacidad que un acero al carbono temo;;.'_ 

plado y revenido a la misma dureza. 

~axa resumir, los aceros aleados de medio carbono' son industrialmente 

importantes no porque en el estado templado y revenido sean más fuertes 

que los aceros al carbono, sino porque! 

1) - Pueden ser enfriados más lentamente durante el temple, es decir, en 

aceite en vez de agua, lo cual minimiza las tendencias a la distorsión y 
~,., . , \ . 

-:t :. 't" ... "{\ .., <. ' o IV\ <:: ~---

(fisuras-as~~iadas con gr-adientes de temperaturas grandes, y las contraccio-

nes de volumen durante·el enfriamiento vs. las expansiones de volumen re-

lacionadas que se producen durante la transformación austenita--->marten-

sitc::.o 

2) - Pueden ser transformados totalmente a martensita (o tener un alto 

' contenido de martensita, por ejemplo, 90%) en el centro de secciones rela-

tiva~ente gruesas;así, en tales secciones se obtiene la ventaja de la te-

nacidad correspondiente a una estructura martensítica revenida. 

3) - Aquellos grados que contienen Cr, Mo y/o V son más resistentes al re~ 

vE::-.ia.o, lo cual significa que no sufri:ván ulterior ablandamiento a la.· 

' 
· .... ·-. .::::-atu.:.'a. ce ser·:ici-:>y la cual poC:.ría ablandar a los aceros al carbonoo 
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.~Significa también que, para la misma dureza .de revenido en el rapgo de 

:-R :50-:45, el acero aleado .-estará _más ·_libre ··de tensiones y 1.por lo tanto, 
·e , 

-tendrá mayor tenacidado 

. 4) ... - En .lo antercilor está implícito :que un acero aleado de .contenido de 

-carbono ligeramente .inferior e:;::.::; 8.1 de un .. acero al carbono corp.parable J puecie 

;usarse para obtener.la misma dureza después ·del temple y revenido1 perroi-

.. ti·er..cio aún .un :revenido .. adecuado debido al retardo del ablandamiento duran-

te ·-el -revenidoo 

~.l0o4 --- ACEROS ULTR.AL1ESISTENTES PA..R..A USOS AEROESPACIALES. 

En .esta sección dirigiremos ·nuestra .atención ·_a los medios ·metalú1·gi-

:cos para obtener resistencias .máximas "útiles de los aceros a emplear en un 

rango de temperaturas moderadas, por ejemplo --:110 ·a .;;.180°C, es ciecir, ex-

~cluyencio los requerlmien~os de alta .temper~tura de los .aviones que vuelan 

;de 2000 a 3000 millas por hora o de-vehículos espaciales sometidos al pro-

:bler;;a del reingreso a la _atmósfera •. Existen requeri~.üentos estructurales 

.dentr.o del rango de temperatura ·anterior _que ·so'l\ ahora .satis-fechos ·por 

.aceros aleados tratados para tener.resistencias .entre 250,000 y'350,000 

_psi 1 con suficiente .ductilidad:como·para ·ser.usados dentro del ·rango de 

.. se,gur~ .iuc~ • 

Los datos ·de la·tabla.l0.-3 muestran.las ·condiciones·de aleación emp¡ea_ 

, das y el gr.ado de resistencia _alcanzado ·hasta :1963. El _acero AISI 4340 

.ha sido conocido y empleado durante .áños ·debido .a-las propiedades de alta 

~resistencia-resultan tes de un .temple .en aceite ·y un .tratamiento 'de reveni-

,do.. El acero AISI 4335V (A.l'viS 6434) es esencialmente el mismo aceroJmodi-

focado con V, lo' cual aumenta la .temperatura de crecimiento de grano tal 

que el acero tratado térmicame~te ·tiende ·a-presentar un·tamaño de grano 

~menor. 

Zl :>.cero AI3I Hll es un acero de herramientas para trabajado en ca-

lJ.;>;,c;e con un contenido de carbono lo suficientemente bajo como· ~para ex

·hi bir ductilidad ace·ptable; es utilizado ahora para muchos usos .eatruotu-
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rales. Este acero contiene suficiente Cr y MO como para ser templable al 

aire y mostrar endurecimiento secundario durante el revenido. (Cap.ll). 

La soldadura de recipientes fabricados con este acero requiere operacio-

nes de precalentamiento y de postcalentamiento a fin de minimizar la forma-

ción de fisuras asociadas con las tensiones de formación de martensita y 

las tensiones de origen térmico. 

El acero 18 Ni (300) es uno de los aceros maraging recientemente de-

sarrollados, que son básicamente_· martensi tas de bajo carbono y alto conte-

nido de Ni y Fe, que pueden sufrir un endurecimiento ulterior por traba

jado en frío y precipitación durante el envejecimiento. Conteniendo ,18% 

de Ni, el acero no necesita ser templado ~esde el estado austenítico a 
,1 

8l5°C, sino que puede ser enfriado lentamente origináñdos~a temperatura 

ambiente1 una estructura mixta martensita-austenita. Por ser una martensi-

ta de muy bajo contenido de carbono, esta estructura puede ser laminada 

en frío hasta reducciones de 80 a 90% sin formación de fisuras. Un enve-

jecimiento posterio~ a 450-480°C produce la precipitación de una fase ba-

sada en los componentes Co-Ti de la estructura. Dado que la estructura 

final se obtiene por un tratamiento a temperaturas relativamente bajas, 
.. 

es inmune a la decarburización, es fácilmente s'oldable, insensible a la 

presencia de muescas, y presenta una alta resistencia a la fractura. Por 

estas razones parece ser particularmente adecuado para su empleo en re-
. - ' - - -

cipientes de presión monolíticos muy grandes, por ejemplo,en carcazas de 

cohetes. 

Mediante la deformación de la austenita inestable en aceros modera-

damente aleados, a una temperatura infe~ior a A¡ pero superior a la tempe

~atu~a de la reacción bainítica inferior, se ha desarrollado un nuevo tipo 

de aceros de resistencia extremadamente elevada. La técnica es aplicable 

~ muchos aceros, pero los más adecuados para este tipo de tratamiento son 

Jtl.:: aceros al Cr-Mo tales co·no el Hll (Ver tabla 10.3). ZackQy demostró 
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que el ausforming, la deformación plástica de la austenita a una temperatu-
~ ~ < 1 l 

;:z:_a_ dentro de la "bahía" que existe entre las reacciones bainítica y perlí-

tica (por ejemplo, Fig.l0.4), seguida por un enfriamiento a temperatura 
' .. 

ambiente, origina resistencias mucho más elevadas que las que pueden obte-

nerse en estos aceros mediante otros tratamientos. 

La Fig.l0.8 muestra que las propiedades tensiles del acero H 11, en 

forma de láminas, puede incrementarse desde el nivel de 300,000 psi. hasta 

la proximidad de los 400,000 psi., manteniendo un nivel útil de ductilidad 

mediante una deformación de 94% a temperaturas próximas a 47·5°C. Otros 

datos experimentales apoyan la indicación dada 'en esta f~gura, en el senti-

do de que la temper~tura·exacta de deformación no es cr~tica; el análisis 

del acero es tal que el gráfico TTT presenta un área de austenita metaesta-

ble con un intervalo de tiempo apreciable antes del comienzo de las reac-

ciones perlítica·o bainítica. Del mismo modo, se ha encontrado que la tem-

peratura de austenitización y el tamaño de grano austenítico no son varia-

bles importantes en este proceso de ausforming. Por otra parte, el conteni-

do de carbono en el rango de 0.20 a 0.60% juega el mismo papel vital aquí, 

al igual que en los aceros procesados por metodos convencionales; el aumen-

to en la concentración de carbono aumenta linealmente la resistencia múxi-

ma a la tracción y disminuye la ductilidad determinada luego del revenido. 

El revenido de los aceros trat~dos por ausforming no es diferente al de los 

aceros de icual composición ·endurecidos por métodos convencionales, a excep-

ción de cierta evidencia sobre los efectos de una disminución en la cantidad 

de austenita retenida antes del revenido. 

10 o 5 - ACEROS PROCESADOS AL VACIO. 

Los aceros deformados a.temp~raturas ordinarias contienen1 además de 

los .s.10c.:1tes n0rmalea metálicos . o impurezas, o2 en la forma de óxidos fácil

men-¡;e o"::lse::::-vables al mic:J;"oscopio, N¿ presente én solución intersticia'l y co

oo ni tr'..A.ros muy finos, e H.( presente en solución intersticial. tos óxidos, 
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relativamente gruesos y elongados con la forma de trabajado en caliente,son 

inherentemente débiles y frágiles y1 por lo tanto, constituyen inhomogenei

'dades internas que debilitan el acero, particularmente en una direcci6n nor-
' 
mal a su eje mayor. Durante

1
Tc(eformación cíclica, como en el caso de vibra-

ción, las discontinuidades pueden iniciar fisuras, las cuales pueden propag 

garse llegando a provocar fractura por fatiga. Por lo tanto, mientras que 
~ 

los óxidos perjudican la resistencia tensil longitudinal y la ductilidad 

normales, ellos afectan adversamente la resistencia a la fatiga y la ducti± 

lidad transversal. 

La presencia de N~en los aceros es a veces deseable, como agente endure

cedor. Rara vez presenta efectos adversos, a no ser por el envejecimiento 

por deformación del acero dulce y efectos menores de fragilización cuando 

se encuentra en cantidades excesivas. El H¿tiene un fuerte efecto de fra

gilización, que discutiremos con cierto detalle en el capitulo 15. 

Los óxidos relativamente gruesos no pueden ser eliminado~mediante 

ningún proceso práctico1 del acero en estado sólido. El ~se eliminará del 

metal por difusión,. si éste está sobresaturado a la temperatura en considera-

ción. Para evitar él efecto de fragilización del Hla temperatura ambiente, 

se lo debe eliminar a aproximadamente 150 a 260°C, cuando la solubilinad ea 

muy baja. Lamentablemente, la velocidad de difusi6n ea también baja, por 
1 

lo cual el H
2

se e~iminará en un período práctico, es decir, aproximadamente 

en ~~ dÍa a estas temperaturas, solamente cuando las 'secciones sean delga-

das. Las secciones grandes, tales como las empleadas en forja, mostrarán 

todavía una fragilización considerableo 
.... 1. 

~a mejor manera de elimin~ estos elementos gaseosos es mediante un 

procesado en vacío del acero eti estado líquido. En vacío, el o2contenido 

en el acero líquido reaccionará con el carbono para formar CO gaseosoo Mlen-

~~as este producto gaseoso de la reacción sea eliminado mediante evacuaci6n 

c1~t1~ua, la reacción tenderá a completarse, se eliminará casi todo el Og 
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d. 
y el acero, después de la solidificación,esi/rá libre de inclusiones de 6xi-

",• .;;- _, 1 ..... • 

Obviamente, este grado de eliminación d~ e
2

no podrá alcanzarse a menos 

"' que se emplee vacíos elevados y tiempos largosJ lo cual es poco ~'practico, 

especialmente cuando se encuentran presentes elementos metálicos con alta 

afinidad con el o11 tales como el Al. Sin embargo, el gran desarrollo en 

la t~cnología de vacío a partir de 1940 ha hecho práctica la producción de 

aceros procesados al vacío mediante varios enfoques diferentes. 

Los aceros fundidos al aire pueden ser colados en un cucharón evacuado, 
~~e 

de manera tal que el metal se"vaporice". Los glóbulos pequeños)\tienen una 

relación superficie-volume; elevada 1serán desgasados muy,efectivamente, si 

no lo son de manera total;cuando el vacío está por debajo de 1 mm. de Hg. 

~ste proceso puede ser utilizad:o para cargas relativamente elevadas, por 
\ 

ejemplo, de 100 a 200 toneladas;de acero líquido. 

Otra técnica consiste en h~cer subir hidr,ulicamente el acero líquido 

desde un cucharón hasta una c~ara de refractarios evacuada, mediante la 

presión de un gas inerte, haciendo despúés que el acero regrese a su posi-

ción inicial; este ciclo se repite numerosas veces. Este proceso, denomi-

nado D-H (Dortmund-Horde!), expone continuamente superficies nuevas duran

te el ciclado y permite también un desgasado relativamente eficiente de 

grandes vol~mene~e acero fundido al aire. 

Algunos otros procesos producen un desgasado más completo pero son más 

costosos y están limitados a volúmenes más pequeños. Incluyen la fusión al 

vacío mediante inducción, que es operable usualmente sólo hasta un máximo 

de 4 toneladas de acero. Recientemente se ha hecho comercial el proceso 

de fundición por arco al vacío de lingotes prefundidos o prensados en calien-

te. El ,transporte de gotas líquidas a través de un arco eléctrico en un va-

cío bueno (o vapor, metálico que soporta el,árco), produce un desgasado ex-

celente. Sin embargo, el ne plus ultra de la f~si6n al vacío: es la fusión 

por bo~bardeo electrónico, que puede ahora emplearse para fundir· lingotes 

naGta de 1 toneladas. Sin embargo, los elementos metálicos que_tienen pre-
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sión de vapor relativamente altas;tales como el Cr y Mo1 serán, en grado con-

siderable~ eliminades por evaporación en estas condiciones de vacío eleva-

das. 

En general, el costo del procesado en vacío puede justificarse solamen-

te cu~ndo las condiciones de servicio requieren relaciones de alta resist~n-

cía-peso máximas, relacionada~ con bajos factores de seguridad (o de igno-

rancia). Frecuentemente, ésto significa que estos procesos se emplean sola-. ' 

mente para aceros destinados a la fabricaci6n'de componentes estructurales 

cieroespaciales. 
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CAPITULO XI 

ACEROS PARA HERRAMIENTAS AL CARBONO Y ALEADOS. 

Existen varios miles de aoeroa para herramientas, si se los enumera 

por su nombre de fabricación: varios cientos si se- los clasifica de acuerdo 

a su composición: y quizás unos.20 si se los clasifica según los tipos de 

la composición de la aleación. En total representan una fracción muy pe-

queña de todos los aceros. producidosJya sea en función del volumen de pro-

ducción o aún en términos económicos, a pesar de que el costo por kilo es 

considerablemente mayor. Sin embargo, su importancia es de primer orden 

ya que las herramientas. son esenciales para la producción de casi todos los 

artículos empleados en nues~a· economía. Existen muchas fábricas grandes 

y pequeñas que fabrican y tratan térmicamente sus propias herramientas. 

No es raro el caso en que se gaste mucho dinero en el diseño y fabricación 

de: una herramienta especial~ en la cual el costo del acero mismo es muy bajo. 

Si el encargado de tratamientos térmicos· produce· fisuras durante· el temple,. 

seguramente se oirán muy malas palabraso 

11.1 - CLASIFICACI~N DE LOS ACEROS PARA HERRAMIENTAS. 

En general,los aceros empleados para herramientas contienen un mínimo 

de- 0.6~ Ca fin de asegurar que s~ alcance una dureza martensítica deJal 
. 

menosJRo 60. El C por encima dé este valor mínimo se emplea solamente pa-

ra tener oarburos,no dis~eltos en la estructura martensítioa, para aumentar· 

la. resistencia al desgaste: Pueden agregarse elementos aleantes para lo-

grar efectos estructurales y propiedades espeoífioas. 

La tabla 11.1 presenta la' ¡composición de los tipos principales de ace-
... 

i ' 

ros para herramientas. Los gr~dos de aceros al carbono templables en agua 
• ~ 1 

i ' 
presentan una. templabilidad tan', baja. que las seooiones de más de 0.5 pul-

gadas de espesor pueden ser tem~ladas a martensita solamente en sus capas· 

superficiales, de manera tal que el interior presenta una estructura per

l~tica.fina mác blanda pero relativamente tenaz. Los grados resistentes 

ul choque contienen pequeñas proporciones de Cr o Mo, que incrementan en 



- 231 -

algo la templahilidad, por lo cual pueden ser templados en aceite. Contie

nen m7~qres proporciones de carpono' a fin de aumentar la resistencia:~:.al 

impactoo Todos los otros aceros presentados en,esa tabla contienen sufi-

cientes eleme~tos aleantes, por!io que su'templabilidad es tan grande-que 

pueden, generalmente, ser templados ya sea en aceite o en aire (o en una 

atmósfera no oxidante) desarrollando aún una estructura martensítica. 

Desde el punto de vista metalurgico, las funciones de los diferentes eler-

mentas aleantea son las siguientest 
e: 

-El cromo es un elemhto relativamente barato que aumenta la_templabili-

dad y,en exceso suficiente junto con carbono)forma un carburo rico en Cr, 

Cr
23

c6, que aumenta la resistencia al desgaste. 

El molibdeno y el tungsteno tienen generalmente efectos similares y, 

cuando están presentes en proporciones altas., forman con el C un carburo 

duro (Mo-W) 
6

c·, el cual, después de revenir una austeni ta aleada templada, 

precipita como partículas finas en la martensita y resiste el crecimiento 

a temperaturas bajaso ~ato constituye la base del endurecimiento por en-

vejecimiento a temperaturas del rojo oscuro o endurecimiento secundario de 

los tipos de acero de alta·velocidad. El Mo.es más barato ~veel W y pre

senta mayor volumen por unidad de pes~; por lo tanto, los aceros para herra-

mientas tipo M son más baratos que loa tipos T equivalentesv 

El vanadio forma un carburo muy duro,del tipo v
4
c

3
,que resiste la solu

bilización en áustenita y1 por lo tanto,permanece generalmente.inalterado 

en la microestructura a través de los ciclos de tratamientos térmicos.. ~s 

el más duro de todos los carburos. y,por lo tanto, el V, cuando existe C 

suficiente, como en el caso del acero Ml5, origina la máxima resistencia 

al desgaste. Es un el~mento caro1 por lo cual los aceros de alto vanadio· 

son muy caros o 

11.2 - DIAGRAMA DE FASES DE LOS ACEROS DE ALTA VELOCIDAD .. 

1 

No es posible presentar las relaciones de fases para una aleación OO!ll'j:} 

\ 



pleja
1
tal como el acero Tl o Ml, mediante un c:liagrama de fases T-C conven

cional en dos dimensiones. Sin e~bargo, si no se tienen en cuanta cier~os 

detalles1 puede trazarse un diagrama cuasi-binario,como el representado en 

l:a Fig.ll.l, que puede se:Ji útil en la discusi6n de las temperaturas corres-

pendiente a los diferentes tratamientos térmicos. 1 -Debe senalarse ,que el r · 

diagrama indica temperaturas pero no composici·ones de las fases:, a excepci6n 

del contenido de c. 

La presencia de 18~ W, 4% Cr y 1~ V aumenta la temperatura A1' de 723 

hasta aproximadamente 840°C y la temperatura eutéctica desde 1135 a alrede-

dor de 1330°C.: ·:pe acuerdo con la regla de,las fases de Gib'bs, el agregado 

de dos componentes más, es decir, W y Cr, significa que el eutectoide y el 

eutéctico en el sistema Fe-C ya no serán invariantes •. En cambio,son posi
'tl 

bles dos variables independi~res1 de manera tal que el eutectoide y el eutéc-

tico pueden aparecer, en el equilibrio, sobre un rango de temperaturas, 

mientras que la composici6n de una fase puede variar de manera indepenc:liente. 

Al mismo tiempo, la composici6n del eutectoide es reducida desde /0.80-·a 

alrededor de 0.25~ e, y la solubilidad máxima de C •,en austeni ta es ·reduci'da 

de 1.70 a aproximadamente 0.7~ c. Se observan esencialmente los mismos 

cambios si el acero es de los tipos M o .~. 

LÓgicamente, estos cambios pronunciados en temperatura y composici6n 

de partes importentes del diagrama origina modificaciones pronunciadas en 

el tratamiento térmico del acero. Por ejemplo, el aumento en la temperatura 

A¡ significa un aumento necesario en la temperatura de austenitizaoi6n 

hasta valores ·superiores a A 1• Supongamos, que, de manera análoga a un aoe• . e 

ro al carbono con 1.2~ C, se calentase un acero 18-4-1 justo por encima de 

su temperatura A¡• manteniéndolo a esa temperatura hasta alcanzar el equi

librio, y se ·lo templase después para oo~vertir la austenita en martensita. 

~r. vez del valor de dureza R 65, a esperar de acuerdo con el contenido de e - . 

carbono de 0.75~, el acero tendría una dureza R 42. El diagrama muestra 1 . e 
~·.1e, a 850oc, la austenita contendría· solamente alrededor de 0.257b C. Te-



niendo en cuenta la Fig.9.4 y sabiendo que solamente el contenido de e 

afecta la dureza de la martensita, este resultado era de esperar. 
r' • :· ~ ; 

' 1 
Es evidente ahora que'para obtener el contenido deseado de e de 0.60 

a 0.7o% en esta austenita aleada, es necesario calentar hasta un valor· -

comprendido en el rango de 1250 a 1300°e.¿Puede hacerse ésto sin un creciM 

~ miento de grano excesivo? La respuesta está sugerida por el diagrama. Al
a. 

gunos carburos de los aleantes estrán presentes sin disolverse,,aún a las 

temperaturas de austenitizaci6n altas, y solamente en la proximidad del~ 

eutéctico, 1330oe, se encontrará crecimiento de grano intenso, a menos que 

el tiempo a una temperatura ligeramente menor fuese e~remadamente largo. 

Como nota histÓrica ea· interesante señalar que en el período 1890-

1900 se fabricaron aceros de composici6n aproximada a éstas, y que, des-

pués de tratamientos térmicos y ensayos fueron considerados sin valor prác~ 

. ·tico. No existía en aquel entonces conoc,imiento de las relaciones de fases 

y los tratamientos.térmicos ensayados eran del tipo convencional usados 

para los ~ceros al carbono. En 1907 dos jovenes metalurgistas, también 
1 

sin conocimiento de las relaciones de fases pero con mucha curiosidad,ens~-

yaron temperaturas de austenitización muy altas, próximas al punto de fusión. 

Luego de un revenido subsecuente se enpontró que el acero mantenía una du-

reza R
0 

65 aún cuando se.lo calentaha hasta las temperaturas del rojo os

curo. Una herramient~ tratada en esta forma puede cortar a una velocidad 

tan alta que se calienta hasta el rojo oscuro (visible en una habitación 

oscura), sin perder inmediatamente su filo. Esto fué un logro sorprenden-

te en aquella época, y ganó para la aleación su nombre actual, acero para 

·alta velocidad, y constituyó un factor importante en el desarrollo industrial 

-de este siglo. 

11.3 - DIAGRAMAS DE TRANSFORMACION DE LOS ACEROS PARA HERRAMIENTAS Y SU USO., 

En las Fig.l1.2p 11.3 y 11.5 se presentan los diagramas de transforma-_,. 

ción de los aceros para herramientas más frecuentemente usados.. Ya que se 

" ' 



los-~re:pxoduce debido a .su varor •en ~.la comprensión de los tratamientos térmi-
- ' 

cos normales, se trazan los diagramas ge~eralmente para las condici~nes de 

' 
austeni tización empleadas en los tratamientos térmicos industriales.1 pero " 

con alguna discusión sobre los efectos del sobrecalentamiento o subcalenta-

miento, es decir, austenitizado a temperaturas demasiado altas o demasiado 

bajas. 

Las porciones superiores de la Fig.ll.2 indican que el acero al carbono 

debe ser enfriado rápidamente al pasar los 500°0 para evitar la formación 

de perlita fina. Este es un acero esenc~almente templable en agua, aunque 

un contenido de Mn ligeramente superior es decir, 0.50 en vez de 0.25% J 

puede permitir que se temple.en aceite seociopes delgadas tales como hojas 

de sierra. El efecto de temperaturas de austenitiiación superiores sobre 

la reacción martensítica se presenta en la tabla 11.2. Estos datos muestran 

que las temperaturas de temple más elevadas originan una estruct~a de gra-

no más grueso, menor proporción de carburos residuales para resistir la abra-

sión y mayor proporción de austenita retenida durante el enfriamiento a te~ 

peratura ambiente. 

Puede ilustrarse el valor de estos diagramas de transformación consiga-

r~do el temple de un bloque de 6 pulgadas de acero para herramientas al 

carbono. Supongamos que se lo templa mediante un_ chorro de alta presión 

que enfriará las capaé superficiales rápidamente hasta aproximadamente 65oc·, 

permitiendo su completa transformación a martensita. El centro de la pieza 

so enfriará mucho más lentamente y se transformará a aproximadamente 550°C 

a perlita fina. En alguna región comprendida entre el centro y la' superfi-· 

cie habrá una zona que 1 a un dado tiempo,no habrá podido transformarse a 

' ' 
perlita pero que no se habrá enfriado a temperaturas por debajo de M • En 

S 

esta zona la austeni ta permaneo'erá inalterada durante algún tiempo. Si se 

lleva el bloque al horno de revenido mientras la superficie está aún calien-

te (~ue es el procedimiento recomendadohy se lo reviene durante 1 hora a 
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200°C, algo de austenita se mantendrá en ésta zona s~bsuperficial, trana-

..... - '·:~li~- ' . ~,~,.. .... ··;:,.. " 
formá"nd:ós'e finalmente durante el, enfriamiento de la pieza a. t.empera:tur,;'i-' ·amir 

biente. ., ' 

La expansi6n que acompaña a la transformación si ella tiene lugar en 

este instante, durante el enfriamiento a partir del revenido, originará 

elevadas macrotensiones superficiales de caracter t'ensil.. Esta3 pueden 

muy bien provocar la formaci6n de fisuras en loa vértices del bloque1 a ve-

ces muchas horas después del enfriamiento final. Puede evitarse esta difi-

cultad si se eliminan los gradientes térmicos durante la formaci6n original 

de la martensita, o si se permite que el bloque se transforme completamente 

antes del revenido. Sin embargo, el marquenching (martempering) de un blo-

que tan grande de acero para herramientas al carbono no puede ser posible 

debido al enfriamiento rápido requerido al transpasar los 550°C. Si se per-. 

mitiese que el acero templado normalmente estuviese un tiempo suficientemcn-

te largo como para permitir la transformaci6n completa antes del revenido, 

la superficie estría demasiado fría y po~dría quebrarse o fisurarse debido 

a las tensiones de temple combinadas con las :ansiones de~ransformación. 
Puede lograrse un compromiso satisfactorio templando como antes, hasta 

aproximad~ente 65°C, si se trata de masas de acero considerables, manta-

niendo a esta temperatura e~ un baño de aceite caliente hasta lograr una 

homogeinización de la temperaturao 

Para el caso del acero templable en aceite presentado en la Figoll.3 1 

~~ enfriamiento más lento significa menores gradientes térmicos y transfor-

maciones más uniformes a través de las secciones transversales. El grado O 

52100 no es estrictamente un acero para herramientas, y fué desarrollado 

originalmente para bolas de cojinetes. Se transforma a martensita en casi 

'un 95% cuando al~anza la'tempera·tura de 95°C, si se lo austenitiza a la 

temperatura normal. En la Fig.ll.4 se muestra el efecto ·de temperaturas 

de austenitización más elevadas en la reacci6n martensítica de este acero 

. '1 
1 



52100. Al igual que en el caso del acero al carbonoy~omo es de preveer de 

lo que hemos considerado en los capítulos anteriores, las te~peraturas de 

'\ ·austenitización superiores provocan solubilización más completa de los car-......_ 

~uros hipereuteotoides, un correspondiente crecimiento de granq austenítico 

y una depresión relaci~nada de las temperaturas Ms y Mf (tabla 11.3). 

Finalmente, se reproduce en la Fig.ll.5 el diagrap1a de transformación 

de un acero para herramientas templable en aire1típico. Es notable el grado 

en el cual la "rodilla" de la reacción, correspondiente a la formación de 

~erlita fina en aceros al carbono1 está desplazada hacia la derecha a apro-

~imadamente 780°e y 600 segundos en comparación con 550°e y menos de l sego 

~demás, existe un intervalo de' temperaturas, desde aproximadamente 600 

hasta aproximadamente 350°C, en el cual la austenita metaestable no muestra 

ninguna tendencia a entrar a la transformación)aún cuando se la mantenga 

durante un período de semanas. Sin embargo, la prec~ta~ión de carburos/ 

que puede tener lugar manten~do la austenita a estas temperaturas (ver 

la línea es en la Fig.llo5), cambiará las tempe~aturas Ms y Mf y afectará 

las propiedades de la herramienta. 

El pseudo diagrama de fases {Fig'.llol) y el diagrama de transformacióF~ 

nes relacionado (Fig.ll.5), no identifican específicamente los carburos pre-

8entes en los aceros para herramientas de alta velocidad recocidos. Estos 

carburos corresponden a tres tipos: un carburo rico en Cr, M2
3
c6 , un carbu

ro más duro rico en W y Mo, M6e, y un carburo muy duro rico en V, M4e
3

• 

Estos carburos no se disuelven todos a la misma temperatura o velocidad, co-

fue lo muestra la Fig.ll.6. 'Es evidente que, aunque a temperaturas de aus~ 

tenitización superiores se disuelven más carburos, aquéllos que.no se disuel-

ven serán los de los tipos más duros y más resistentes al desgaste1 M6e_y 

1\~ e 
"

14 3. 

Los diagramas de transformación similares a los de la Fig.ll.5 per-

miten un proceso de temple equivalente al martempering, aunque mucho más 
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antiguo' en cuanto a su empleo y conocido como temple en caliente (hot-quen

ching) ~'~, ·nespués de la austeni tización el acero se templa en un ·bañcf dé sa-

les fundidas, entre 550 y 500°C, donde se lo mantiene hasta que la temperatu-

raes uniforme,para templarlo luego en aooite. La ventaja principal de eE

te procesoJen comparaci6n con el enfriamiento en aire, es de naturaleza eco-

nómica. Las secciones de tamaño moderado del acero se endureceran muy sa-

tisfactoriamente durante el enfriamiento en aire, como es obvio a partir 

del diagrama de transformaci6h. Sin embargo, si un taller de tratamientos 

térmicos debe procesar de esta manera un número grande de piezas,- un cuarto 

de tamaño normal se llenará ·rápidamente con acero caliente y no podrá seguir

se el proceso, es decir, el rev~nidojhasta que las piezas estén casi a tem-
' 

peratura ambiente. P,or·otro lado, un temple en aceite realizado directamen-,. 
te a partir de la temperatura de austenitizaci6n originará seguramente más 

distorsión y provocará gradientes térmicos severos, los cuales están acampa 

ñados por maorotensiones y pos±pilidad de formación de fisuras. El temple 

en caliente es un compromiso exitoso entre las dificultades de naturaleza~ 

económicas y metalúrgicas. 

El efecto de aumentar la te~peratura de austenitización sobre la trans-

formaci6n de la martensita se muestra, mediante los datos de la tabla 11.4, 

para el caso de un acero de alto carbono-alto cromo. La caída pronunciada 

en las temperaturas M
8 

y Mf durante el sobre-endurecimiento es típico en 

los aceros de alto contenido de Cr. El correspondiente gran incremento en 

la proporción de austenita retenida durante el enfriamiento a temperatura 

ambiente es la causa obvia para la disminución en la dureza obtenida durante 

el temple. Si inmediatamente después del temple se enfrían tales aceros 

a temperaturas muy por debajo de la ambiente, es decir, -85°C, la austeni-

ta retenida dUrante el enfriamiento a temperatura ambiente se transforma 

casi totalmente a martensita. Cuando se regresa el acero a temperatura am-

biente. será más duro que antes del tratamiento suboero y1 si se hacen me

didas, d.imencionales cuidadosas, se encuentra que el acero ha "crecido" o 



aumentado en volumen. Estos efectos, que podrían anticiparse ~urante la 

transform~ción de austenita en martensita, no se observarán si el acero 

fuese subendurecido con sólo una proporción relativamente pequeña de carbu

ros disueltos en la austenita. 

En el caso de que estos aceros para herramientas. de alta aleación se 

tuerzan o distorsionen luego del tratamiento té:emico y deban ser enderezadus, 

esta deformación plástic~. debe realizarse mientras el acero sea relativa

mente blando, es decir, parcialmente austenítico. Los diagramas de transfor

mación muestran que cuand~ el acero· está a~ caliente, inmediatamente des~ 

pués del temple, un acero de alta velocidad templado normalmente puede· te

ner de 30 a 40% de austenita. Esta es la. etapa en que la ligera deformación 

mencionada puede ser realizada con más éxito. 

11.4 - REVENIDO DE LOS ACEROS Pl.RA HERRAMIENTAS. 

Las curvas de revenido· para un acero para herramientas al carbono y 

para un acero 52100, inicialmente en el estado martensítico, se muestran en 

la Fig.ll.7. La secuencia de cambios estructurales para el acero al carbono 

ya han sido descriptas, es decir,. precipitación del carburo E: en la marten,.. 

sita y cambio de la estructura tetragona~ centrada a la estructura. cúbica 

c·entrada, seguida de la precipitación de carburo en la austeni ta retenida 

y· conversión de esta austenita a martensita (durante el enfriamiento.),. for

ciación del carburo regular Fe
3
c a.partir del carburo E: y, finalmente, cre

climiento o engrosamiento de las partículas de ca.rburo Fe
3
c en la ferrita J 

c·on la correspondiente disminución en su núm~ro., incremento en su espaoiad'o, 

y un ablandamiento pronunciado. 

Las microtensiones asoc.iadae con la transformación de. la auatenita re'

tenida y las c%paneionea localizadas relacionadas provocan una disminuci6ru 

de la resistencia al impacto torcional del acero para~herramientas al car

bono a aproximadamente 230°C, como se muestra en la Fig.ll.S. En un acera 

al carbono Ó 52100 templado adecuadamente existe insuficiente austenita re

tenida como para provocar inflexiones marcadas en las curvas de dureza-re-
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venido. La ligera inflexión a 500oe y el subsecuente ablandamiento más 

lento d~~·acero 52100 (Figoll.7),están asociados con la formación del car~ 
·' ' 

buro estable (Feer)
3
e, ya que, para su formación y crecimiento, debe pro

ducirse una difuai6n considerable del er y también del e intefsticial. 

En la Fig.ll.9 se muestran tres curvas de recocido de un acero de al-

ta velocidad. De las tres, la línea punteada representa un acero subcndu-

recido, es decir, austenitizado a 1150oe. Su dureza es máxi~a inicialmen
¡ 

te porque1 en la suposición de que los aceros fueron todos enf.,riados después 

del temple hasta la temperatura ambiente, este acero contend;Ía la mínima 
. 

proporción de e y aleantes disueltos en la austenita, por lo ta~o, la mí-
1 

nima proporción de austenita blanda retenida en la estructura anteo del reve-

nido. Por otra parte 1 la probeta sobreendurecida, representada por la lí-

nea puntead~ para la austenitización a 1250°eJcontendría.el máximo de auste-

nita retenida y sería la más blanda después de~ temple. Este acero sería 

inicialmente aún más blando si se lo reviniera antes de ser enfriado a tem-

peratura ambiente. Por ejemplo, si fuese enfriado sólo hasta lOooe,casi 

la mitad de la estructura sería austenítica y la dureza podría estar en el 

rango e-:;..;.;:.·:;:9 R 50-60o 
e 

Antes del revenido estos aceros consistirían en martensita aleada, 

austenita retenida altamente aleada y catburos no disueltos del tipo 

(MoW) 6e y v
4

e
3

• Los cambios producidos durante el revenido~ueden mejor 

representar como en el diagrama siguiente: (diagra~ en la serie de ilustra-

ciones)o 

La formación de nueva martensita en una martensita revenida dura y mo-

' deradamente frágil, ~por enfriamiento a partir de las temperaturas de 

revenido;origina microtensiones elevadas. Si se templa el acero desde la 

operación de· revenido o si existen macrotensiones elevadas provenientes de 

otras fuentes,(como por ejemplo, vértices agudos, cambio~s bruscos en el 

tamafto de la sección o un temple original muy drástico), puede quebrarse 

.l 
1 



d.urante el enfriamiento a··partir·: de ·la. primera operación de revenido. Es 

más probable que se formen _fisuras en este momento durante ·el templeJpor-

q,ue no existe austenita retenida ~landa que pueda deformarse y reducir el 

nivel de tensiones. Por estas razones es práctica,habitual usar dos trat~ 

mientas ·de .revenido. .El segundo calentamiento .reviene la martensita formad&. ! 

durante .el primer revenido y, lo que es más importante)reduce las micro-y 

macrótensionea-en la-herramienta, disminuyendo también la posibilidad de 

fractura tf.rágil en servicio·. 

El efecto del tiempo a.la temperatura de revenido no ha sido discut~-

:do todavía, pero .es obviamente una ~ariable importante ya que la difusión 

es el requisito primario _para la ·.precipitación y crecimiento de los carbur0so 

Los grá:ficos de la Fig.ll.lO muestran el efecto del tiempo de revenido .en 
.. 

un acero de ál ta. velocidad '18-4-'1. Resulta claro que e·l caracter de ·la cur-

va de revenido no es alterado: solamente ·disminuye ·.o está de.spíazada hacia / 

la izquierda la temperatura del pico- de: 'endurecimiento secundario para tiem-
, ' 

p_os de revenido más largos. Al ·igual que en el ·caso de los aceros de med-io 

c&.rbono., .se ha encontrado un único parámetro .para expresar las ·dos variables 

(;ttempo y temperatura) de revenido.. .l!.ste parámetro ·tiene ~la ·forma; 

T(c-log t) 

dpnde T :. temperatura absoluta, ·:t ·: tiempo, e : una -.constante cuyo val:or 

d_epende de la composición de la. austenita; est~ parámetro -ha sido -empleado 

como -abcisa en las curvas de revenido de la 'Fig.ll.ll. En esta figura se 

muestra en forma. particulE;Xmente notá.ble el efec·to de la ·temperatura .ue au~-
• 1 

t~ni tización. El tratamiento a ·950o·c ·origina una ·dureza de temple de R
0 

-6~., 

con más ca:rburos ,: disue 1 to~ la martensi ta es más dura -aunqu.~ :se -.encuentra ·d.< 

<:."lora algo de austeni ta retenida~ como lo muestra -el endurecimlento ·secunda._ __ 

r:!.o durante el revenido. -La. ,austeni tización a 1125°-C origina .una. dur-eza 

de te:nple bajo de solamente ,R .. ·- 55; debido a que se han di'suel tos ·demasiados .e 

c~rburos, rcsultanao una propqrción muy grande de austenit~ retenida. 

-
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,cleb/da~!_v _ 
Durante el revenido se produce un pico pronunciad~ rn~~p,(~ansformaci6n de 

! 1 -

la. a~.j;,e~J;J:i ta retenida durante el enfriamiento a partir del '.revani~~~·¡: ,El · 

despla~amiento del pico hacia la derecha puede confundir, ya que_la tempe-

ratura del endurecimiento secundario máximo no aumenta en forma notable. 

La temperatura de austenitización elevada cambia la constante e usada al 

representar los valores de la abscisa. 

El empleo de este parámetro para las abscisas es el siguiente: Supon-

gamos que la-dureza deseada muestre un valor para T(c-log T) de 30,000. 
1 

Puede elegirse un tiempo conveniente y calcularse ~Th~ediatamente la tempe-

ratura requerida correopondiente si se conoce el valor de la constante c. 

Así, datos de este tipo permiten elegir tiempos convenientes para el tra-

tamiento térmico, por ejemplo ,1
• 'durante la noche, y calcular la temperatura 

exacta requerida para alcan~ar.la dureza deseada. 
i 

1L5 - EFECTOS SUPER.I<'ICIALES DURANTE EL TEMPLE DE ACEROS PARA HERRAMIENTAS. 

Las partes útiles de un& herramienta son los bordes o las superficies. 

Es posible carburizar o decarburizar, de manera no intencionalJestas par-

tes de la herramienta durante el tratamiento térmico. El material recocido 

tendrá habitualmente una superficie que,.durante los tratamientos de de-

formación en caliente y los tratamientos de recocido, ha sufrido una decar-

burización. En la mayoría de los casos ésto no es objetable ya que el ma-

quinado de la herramienta expondrá una superficie fresca representativa. 

Sin embargo, la decarburi~ación durante el tratamiento térmico de temple 

requerirá el afilado de la superficie para eliminar la capa superficial 

bl~~da, de bajo contenido de carbono. El rectificado de un acero templa-

do requiere que la herramienta tenga material suficiente antes del temple 

como para permitir que se satisfagan las dimensiones especificadas. Ade-

más)el rectificado es caro~ en algunos casos, por ejemplo, sierras pare. 

~etales, es impracticable. Finalment~, el rectificado de una estructura 

Qartensítica puede provocar la formación de.fisuras si no se realiza,con 
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cuidado. El sobrecalenta~iento local y las expansiones locales, seguidas 

por contracciones, todo esto dentro de una estructura dura y frágil1 origi

nanfisuras. l;ada vez que .se observan fisura~ .en una herramienta1 en ángu-

los rectos con la dirección de rectificado, es prácticamente seguro que se 

han or'iginado durante el rectificado y no durante el tratamiento térmico. 

Schlegel demostró que calentando un acero rápido 18-4-1 a las tempe-

raturas usuales de austenitizado,durante tiempos cortos1 en la mayoría de 

las atmósferas gaseosas, origina una carburización superficial seguida de 

una decarburización durante períodos más largos (Fig.ll.l2). Esto es cierv 

to tanto si la atmósfera es oxidante, es decir, conteniendo o2en exceso 

en la mezcla de combustión, o neutra (gas completamente quemado a co2 y 

H2o, sin 02 o CO), o si es reductora (si contiene algo de CO e H2). 'En 

realidad, a 1290°C el equilibrio en la reacción C t co2 ---> 2 CO 

está muy hacia la derecha, es decir, el co2 quemará el e y también oxidará 

al Fe. ¿Cómo puede entonces tener lugar la carburización en atmósferas oxi-

dantes o "neutras"? 

Presumiblemente, el ce2 , H20 u 02 presentes en el gas oxidan muy rá

pidamente el Fe a 1290°C. Como los átomos de O pueden difundir a través 

de las capas delgadas de óxido más rápidamente que los átomos de C~ los 

carburos son oxidados menos rápidamente. La oxidación rápida de la super-

ficie del metal aumenta localmente la ~emperatura y permite la disolución 

de los carburos que estaban,en el óxido en la austenita. Así, la austenita 

adyacente al Óxido puede contener hasta l.Q% C, aunque el acero contenga 

solamente 0.10% C. 

La difusión del O a través del óxido, requerida para que continúe la 

oxidación, disminuye muy rápidamente al aumentar el espesor del óxido. 

Sin embargo, el C puede difundir de manera intersticial y su velocidad 

ca difusión es menos afectada por el espesor de la capa de óxido. Por lo 

tanto, un aumento en el tiempo y en el espesor de las capas de óxido per-



mite que el C difunda hacia la superficie y se oxide a una velocidad mayor 

que ,la formación de óxidos de Fe. El resultado será la decarburizaciÓno 
,'?:.'' ' 

La decarburización produce una capa superficial blanda sobre el acero 

templado, la cual puede a menudo ser detectada después del revenido emplean-

do una lima. La carburizaci6n a temperatura elevada puede causar una su-

perficie blanda, debido a la alta proporción de austenita retenida. 

Usualmente, los aceros del tipo de alta velocidad son precalentadoa a 

700-850°C, hasta alcanzar una temperatura uniforme 1 y luego se reduce el 

tiempo de exposición a temperatura elevada. La o~idación superficial duran-

te el precalentamiento puede provocar una ligera decarburización, pero la 

decarburización severa puede tener lugar solamente a temperatura elevada. 

Aunque no se han publicado datos que muestren la decarburización durante 

la operación de revenido a aproximadamente 550°C, es posible que también 

pueda tener lugar a esa temperatura relativamente baja. 

Es muy importante la protección respecto de los cambios químicos su-

perficiales a la elevada temperatura de auotenitizado para temple. ~sto ~~ 

puede lograrse fácilmente empacando las piezas de acero con virutas de 

hierro fundido, pero esto retarda el calentamiento e impide un control 
' 

estrecho sobre la duración del trat.a.llliento a te.rnperatur.a alta, ya que es 

difícil determinar cuándo la carga alcanza la temperatura adecuadao Tamhién 

puede protegerse la superficie usando un bloque de carbón para sostener el 

acero. Por encima de 1000°C la atmósfera dentro de un bloque de carbón 

será aproximadamente 66% N2 + 34% CO, y la formación de óxidos y la decar

bu=ización no tendrán lugar si no se han formado capas de óxido durante el 

precalentameintoo 

Los baños líquidos adecuados previenen1 de manera conveniente, los cam

bios de composición en la superficie si el ~año ea protegido correctamente 

de la disolución de o2. A temperaturas altas ésto se puede lograr mediante 

una cubierta superficial de carburo de silicio o mediante acondicionadores 

coraparao les o 

l 
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~uede obtenerse bordes de corte extremadamente duros mediante nitrUra-

ción de un acero de alta velocidad templado, empleando amoniaco o baños de 

cianuro fundido. Los fundamentos de .estos tratamientos· fueron discutidos 

anterior111ente. 

llo6 - COMPARACION ENTRE .ACEROS PARA HERRAMIENTAS FUNDID!!OS Y FORJADOS.· 

El mayor contenido de carbono de los aceros. para herramientas, el efec

to de los elementos aleantes presente81 sobre el diagrama de fases (por ejem-

plo,, Fig.ll .• l), y la segregación intracristalina. metaestable que tiene lu-

gar durante el enfriamiento, son los factores que originan la presencia de 

estructuras eutécticas-durante la solidificación a partir del ·estado liquiclo 11 

E!. 
en los aceros para herramientas altamente aleados. De ac~do con los_conoep-

tos que fueron introducia:os en· el capítulo V, es evidente que una solidifi-

-ro:aci6n más rápida produce dendritas de austenita primaria pequenas y ~n 

eutéctico de .austeni ta-carburo más fino. El diagrama de la Fig.ll.,l mues-

tra .que el eutéotico contiene una proporci6n relativamente alta d~ la fase. 

carburo frágil. Por lo tanto, la fase carburo será continua en el e:uté~tico 

y, y ya que el eutéctico ·es inev.itablemente continuo en la estructura total, 
1 

la ~estructura ·de colada de los aceros tales como los del tipo de alta velo-

cidad, resulta frágil. 

No es práctico., ·o aún posible en o.lgunos o as os, disolver los carburos 4!-

en la austeni ta por calentamie-nto. Por lo tanto, el único método práctico 
1 
\. 

para quebrar la red de carburos<rrágiles de estos aceros es por forjado. 
,, 

A temperaturas adecuadas,de tr.a~ajado ·en cali·ente. la ·deformaci-ón produce 

la !fractura de los carburos eutectiferos frágiles no disueltos. La austeni-

ta plástica fluye en torno de los fragmentos de carburo y,a medida que pe-

71etra en las fisuras resul tantea-, produce un .efecto de soldadura a presión.o 

!:;i la deformación ea solamente una extensi6n en una sol~ dirección, .como en 

el caso ae la laminación en caliente, se destruye la continuidad de la red . 

a e r.arburos, pero lo. estr,Jctura celular de las particulas gruesas· de eutécti-

co es simp~e~ente elongada en la direoci6n de flujo del metal. La estruo-
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tura de colada es aún evidente en dichas células elongadas, y existe'alguna 
' - -

evidenci~ ,'de que, como sería de esperar, esta' estructura no es tan te)·uiz 

como uná distribución al azar de los carb~os. No es posib~e alcanzar una 

dispersión totalmente al azar, pero se la puede ap~oximar empleando repetí-

das veces martillos de forja d~ manera tal que el flujo sea primero en una 
1 

dirección y despúés en otra .que forme un árigulo recto con la primera, o aún 

en la dirección inversa. 

Cuanto más rápida sea la solidificaci6n más fina será la estructura de 

carburos de la red eutéctioa. El enfriamiento rápido ea favorecido celan-

do lingotes de secciones más pequeñaso Sin embargo, cuanto menor sea el lin-

gota menor será el grado de deformaci6n por forja alcanzada durante la roduc-

ción a las dimensiones finales, por ejemplo, varilla de 1 pulgada. Así, el 

tamaño de los lingotes de acero para herramientas es necesariamente un r.om-

promiso entre un tamaño pequeño1 necesario para asegurar un enfriamiento rá-

-pido,y un ta~año grande que permita un forjado intenso. 1 
-S._ e a ~o_'_ 

En algunos casos 
'~, /" 

el acero puede ser colado en un molde cuya forma(de· 

la herramienta terminada, por ejemplo, una fresao Si se evita una auperfi~ 

cie de bajo contenido de carbono o se la elimina por maquinado, las herra-

mientas resultantes, aunque muy frágiles, pueden tener características de 

corte extremadamente buenas después del tratamiento térmico adecuadoo ta 

que es evidente que las herramientas hechas con aceros de alta velocidad co-

lados deben presentar una baja resistencia al choque, su utilidad dependerá 

considerablemente de las condiciones de corte en servicio. 

11.7 - MICROESTRUCTURAS. 

Los aceros para herramientas recocidos son casi siempre suministradoo 

por los productores con estructura de carburos esferoidizadoso Esta estruc-

tura es más blanda y, para contenidos d~ carbono altos, permite que el,aoero 

sea Qá3 maquinable hasta la forma descadao ~as estructuras templadas y re

Yenidas son fá'cilmente. pulidas con abrasivos adecuados, debido a que la su-
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perficie no es susceptibl~~ un :lujo localizado y a la distorsi6n. 

El ataque químic.o d~ .1B.s estruct~as martensíticas de los aceros de alta 

velocidad es generalmente muy lenta, debido probablemente a la presencia de 

los elementos aleantes. Es a veces incierto si las áreas blancas en tales 

aceros son zonas ferríticas decarburizadas o áreas austeníticas retenidas 
1' 

como tales debidas al alto qon~_enido de carbono. Sin embargo, una pocas 

agujas martensíticas negras (reyenidas1 que intruyen en un área blanca son 
1 

evidencias muy claras de la ,austeni ta retenida. E.·l tratamiento subcero1 se .o. 

gu:ij- o. por un segundo revenido; diferenciará de manera concluyente entre la 

ferrita y la austenita retenida~ 

El tamaño de grano austenítico de alta temperatura es siempre importan-

te como indicador de un tratamiento térmioo adecuado o impropio. El tamaño 

de las agujas martensíticas ~~S: un indicador del tamaño de grano auatenítico1 

"' y la oa~idad de carburos no disueltos en un acero hipereuteotoide suguiere 

también si se empleó o no temperaturas excesivas de austenitizado. 

Los aceros del tipo de alta velocidad pueden ser atacados antes del re-

venido con nital para revelar el tamaño de grano austenítico. Después del 

revenido, el tamaño de las agujas martensíticas será sugestivo .. pero1 para 

determinaciones cuantitativas del tamaño de grano, puede usarse un reactivo 

especial tal como el reactivo de Snyder (3% HCl, 7% HN0
3 

en alcohol)1 para 

revelar el tamaño de grano austcníticoo. 

Las estructuras reproducidas en este capÍtulo corresponden a los siguien-

tes grupos: 

MicroJ§otografía 11.1 - acero para herramientas al carbono, recocido', envol-

ventes de"perlas" de carburos. 
, 

Microfotografías 11.2 y 11.3 - Acero 52100~ tratamientos termicos correcto e 

incorrecto. 

Microfotografía 11.4 a 11.7 - Aceros al cr-w, que responde al tratam~ento 

térwico como un acero de alta velocidad; estructura de colada y de forja. 
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Microfotografías 11.8 a 11.13 - Aceros de a.tl ta velocidad del tipo 6% W, 5/~ 

Mo; e~tructuras de temple, temple y revenido, "quemada", y red de.c~buros •. 
_J-"\ -

1ficrofotografía 11.14 y 11.15 ~Estructuras nitruradas. 

Mocrofotografías 11.16 y 11.17 ~ Acero para herramientas Graph-Mo, estructu
l 

ra recocida; estru~tura de "ojo de buey". 

Microfotografías 11.18 a 11.21 - Transformación isotérmica del acero W-Cr, 

que se asemeja a los aceros de alta velocidad en su respuesta al tratamien-

to térmico. 

Microfotografías llo22 y_· 11.23 - Efectos estructurales del tratamiento SlJb-

cero del acero W-Cr. 

Microfotografía 11.24 ~ Efecto estructural de un marcador eléctrico sobre un 

acero martensítico (W-Cr). 

11.8 - TRATA1J!IENTOS SUECERO DE LOS ACEROS PARA HERRAMIENTAS. 

Los aceros para herramientas con altos contenidos de carbono, y frecuen-

temente también altos contenidos de aleantea, presentarán muy probablemente 

austenita retenida en la estructura después del enfriamiento en el tratamien-

to térmico de temple. Una temperatura de austenitización superior a la nor~ 

mal o el no enfriar el acero lo suficiente (es decir, hasta la vecindad de 

la temperatura ambiente)J producirán cantidades anormalmente grandes de aus-

tenita retenida por razones que ahora nos son obvias. Esto origina un en-

durecimiento secundario para los aceros de alta velocidad, un mayor cambio 

en las dimensiones durante el revenido, más probabilidad de formación de fi-

suras por enfriamiento posterior al revenido y una estructura más frágil. 

Se dispone de ~res métodos para minimizar la cantidad de austenita r8te

nida~ ( 1) suhendurecimiento, es decir·, una temperatura de austeni tización ba

ja; (2) enfriar el acero hasta una temperatura tan baja, por ejemplo -80°C, 

tal que se pasa la línea Mf'' · ( 3) un revenido doble o triple. El signifi-

cado del subendureoimiento ya se ha discutido anteriormente·~ éste puede ser 

particularmente indeseable en 
1
aceros de alta velocidad ya que significa me~ 

nor endurecimiento secundario. 
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1 
Es práctica regular para las herramientas sometidas achaque y tratamien-, 

tos producir un ligero subendurecimiento· de los aceros. de alta velocidad. 

Aqui eÍ endurecimiento secundario ligeramente menor es monos import~nte que 

la mayor tenacidad correBpond1ente. 

Los tratamientos subcero son particular~ente efec~ivos en la transforma-

cióm de la austenita a martensita cuando se realizan inmediatamente despuás 

del temple para endurecimiento. Si se mantiene a temperatura ambiente el 

acero templado durante algunas horas antes del subenfriamiento, se transfor-

mará menos austenita a martensita, aunque no se dispone todavía de una ex,li-

ca.ción_ del efecto estabilizador del "envejecimiento" a temperatura ambient~. 

Si el tratamiento subcero sigue a la primera operación de revenido, habrá 

menos austenita retenida presente· que antes del revenido, pero la mayor· par
v 

te de la austenita revenida remanente se coryertirá en martensita. 

Entonces, el efecto del tratamiento subcero ea similar en cierto sentido 

al producido por subendurecimiento~ reduce la resistencia al ablandamien-

to durante el revenido. En el caso de los rodamientos a bolillas, ilustra-

dos en las microfotografías 11.19 a 11.23, se abandonaron los tratamientos 

subcero; aunque éstos originan una estabilidad dimensional muy superior (y· 
' 

probablemente tambiém un incremento en la tenacidad del producto final), la 

eliminación completa de la austenita re~enida permitía un ablandamiento has-

ta por debajo de R 58 durante el servicio a 5l5°Co e 

0e ha sostenido que los tratamientos subcero de los aceros de alta velo-

cidad_aumentan la vida útil de la herramienta y su rendimiento en el corte. 

Tales resultados podrían ser anticipados, si el acero hubiese sido sobreendu-

recido, revenido solamente una vez o si tuviese una zona superficial carburi-

zada~ en otras palabras,si estuviese presente austenita retenida y si la re-

cistencia al choque no fuese un factor determinante. Sin embargo, los estu-

dios detallados del efecto de esto tratamiento en herramientas de aceros de 

alta velocidn.d;templados y.revenidoa de manera oorreota1no demostraron me-



joría en la vida de la herramienta o su rendimiento en el corte. 

" ' .> 

Cuando se emplean aceros de alta aleación para fabricar calibradore,s,, 
"; ' ' ' 

donde el aspecto más importante es la estabilidad, dimensional, se~emplean 
1 

los tratamientos subcero para-asegurar la ausencia completa de austenita re-

tenida. Aquí
1
el procedimiento frecuentemente recomendado de enfriamiento re-.. 

potido, es decir, hasta -sooc,Y/c~lentam~ento hasta temperatura ambiente) 

parece ser absurdo. Una vez que el acero ha sido enfriado hasta -B0°C o 

temperaturas inferiores, la repetición del tratamiento no puede tener ningúo 

resultado antes de que, la martensita formada durante el primer enfriamiento 

sea revenida. 

llo9 - CAl'lffiiOS DD1ENSIONALES DURA1"TE EL TRATA1.1IENTO TÉRMICO. 

Los volumenes específicos de la ferrita más carburo, de la austenita y 

de la martensita1 son todos ellos ligeramente diferentes (Ver tabla 11.5). 

La estructura recocida de la ferrita aleada y el carburo se contrae durante 

la austenitización, ya que la red c.c.c. tiene una mayor densidad de átomos. 

Existe una expansión cuando 1~ auste~ita cambia a martensita durante el en-

friamiento perojaún cuando esta transformación sea completa, la expansión 

no coincide exactamente con la contracción previa producida por calentarnien-

to y transformación a auste~ita (Tabla 11.6). La dispersión atómica del 

carbono en la martensita1 y quizás la presencia de rnicrotenoiones, originan 

un volumen mayor que el que corresponde a la ferrita y carburo original. 

Por lo t~to, el revenido de la martensita está acompañado por una ligera 

contracción. Los cambios dimensionales para un acero de alta velocidad 18-

4-1, durante el enfriamientó a través de la temperatura M ,se representa en , S 

el gráfico de-la Fig.ll.l3. Este 1 grÚfico también muestra que mantener el 

acero a temperatura ambiente antes del enfriamiento subcero estabiliza la 

auste~ita retenida y disminuye la efectividad del enfriamiento subsecuente. 

,Si los cambios dimensionales en una herramienta específica tienen lugar 

a tiempos muy diferentes debido a gradientes t~rmicos, se originarán no so-

lament~ macrotensiones sino también mayores c,ambios de volumen. Loa máxi-
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mos gradientes térmicos encontrados en enfriamientos en a~a, aceite y aire 

de varillas de acero de diferentes diámetros han sido calcul~dos por 3cott 

-:y se muestran en la tabla 11.7. Es evidente que la diferencia entre el 
' 

temple en aceite y el temple en aire es mayor que la diferencia entre los 

temples en aceite y agua. La tabla 11.8 muestra el incremento en volumen 

que se encontró durante el temple de cuatro aceros para herramientas comu-

nes. Sería de esperar que la distorsión y las tensiones fuesen máximas ~n 

el acero que presenta el máximo cambio de volumen. 

Durante el revenido de un acero al Cr, templable al aire, aparece una 

oontrettióñ•. No se obtiene una completa estabilidad dimensional antes de que 

toda la ¿artensita haya sido revenida hasta el punto de precipitacióp del 

carburo estable, que aquí es (CrFe)
7
c

3 
y algo de (FeCr)

3
c. Los carburoá de 

transición que se forman a temperaturas por debajo de 600°C pueden provocar 

cierta contracción 1pero no hasta las dimensiones de la pieza recocida origi-

nal. 

11.10 - OTROS MATERIALES PA...-qA HERRAMIENTAS DE CORTE. 

Aceros para velocidades superelevadas~ Son una nueva clase de aceros de coro-

posiciones tales como 1.5% C, 6% W, 5% Mo, 5fo Cr y 5% V. El alto contenido 

de V con el C presente origina la formaci6n de carburo de vanadio, v
4
c
3

, 

que es casi· insoluble en austeni-ta. ·Por lo tanto, este tipo de acero presen-

ta un gran número de partículas de carburo de vanadio no disueltas cuando es-

tá en el estado templado después de un'doble revenido. La dureza de esta fa~ 

se, comparada con algunas otras sustancias duras 1es la siguiente~ 

~üreza Knoop aproximada 
' 

i ' 
v4c3 •••••••••••••••.•••••••••••• · ••••••• 2aoo 

1 ¡1 

' Al203••••••••:••••••••••••••··~~··••••• 2700 
: 1 

Cr23c6 •••••••••••••••••••••••• ~.~: ••••• 1800 
! 

?e 2 C ••••••••••••••..•••••••••••• · ••••••• 1100 
~ ' 

:~t=iz martensítica (R 65)............ 100 e 

Jcoido a la extrema dureza del carburo de vanadio, los aceros de este tipo 
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pueden presentar durezas Rockwcll, de~pués de un temple y un doble revenido, 

.... tan altas como R 70 ·a R 72. AdemásJpresentah- una resistenc~a al dea·e;aste 
e e 

apreciablemente mayor o una.vida útil de la herramienta también mayor que & 

los aceros de_ alta ve¡ocidad normales. 

Herramientas de corte de alúmina: Son fabrf:cadas a partir de Al2o
3 

Sinteriza

da, se han hecho también populares para el corte a alta velocidad. Como mues-

t:ran los datos precedentes sobre
1 

dureza, el Al2o
3

, es decir, corundum o ¡ja

firo, es también extremadamente duro y resistente al desgaste. Las h8rra-. . . 

mientas de alúmina son similares 1

, a la mayoría de las cerámicas ·en cuanto a 

fragilidad. pero;cuando están montadas correctamente, funcionarán _muy satis-

factoriamente para producir cortes poco profundos, contínuosfa alta veloci~ 

dado 

Carburos cementados: Los carburos cemcntados1 del tipo carburo de tungsteno, 

han sido durante mucho tiempo las mejores herramientas de corte. Consisten 

generalmente de más de un 90% de un carburo ~uro, por ejemplo, WC, o una 

mezcla de-carburos, tales como WC y TiC, siendo el resto un metal dúctil, 

tal como Co, que mantiene los carburos en una masa coherente. 

Recientemente se ha desarrollado un grupo de carburos ligados con acere. 

Estos materiales son híbridos resultantes del cruzamiento entre aceros de 

he:rra.Inienta? con carburos cementados·. Dos grados de esos materiales son:. 

1) - 45% en volumen de TiC· 

55% en volumgn de acero aleado al Cr-Mo. 

Análisis~ 26% en peso de Ti, 7% C, 2% Cr, 2% Mo. Fe hasta balance. 

Dureza~ R 38 - 43 e 

-

recocido. 

templado en aceite a partir de 9~0°C, revenido a 

Densidad: 6.5 g/cm3 (en comparaci6n con 7.8 g/cm3 para el acero). 

~6dulo elástico; 44 x 106 psi. 

2) - 45% en volumen de WC y TiC. 
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55% en volumen de acero de alta velocidad. 

Análisis~ 34% en peso de VI, lO% Ti, 5% e, 3% er, 1% V. 

Dureza~ R- 44 - 46 recocido. e 

Q 

Fe hasta balanc.<. 

R ~1 - 72 templado en aceite a partir de 1260°e y revenido o 

Aleaciones de colada resis~entes al deseaste.' Existe un grupo de aleaciones 

duras, tales como Stellites, que tienen-durezas en el rango de R 60-65 U 
e 

y rccistencias al desgaste correspondientemente altas. Un grado útil conti~-

ne 30% Cr, 19% w, 2.o% e, 3.5% Ni y el resto. es eo. Este material no sola-

mente es duro sino,también1 es muy resistente a la corrosi6n, y a menudo es 

elegido por esta combinación de propiedades:. Al igual que los carburos ce-

mentados, no puede ser maquinado, por lo cual la producci6n de una forma de-

seada requiere la colada.hasta.una forma aproximada, seguida por rectificado 

:1asta la. forma final. 

El,constituyente principal de las aleaciones resistentes al desgaste-, co-

ladas, es carburo de cromoo Debido a la estructura de colada relativamente. 

, gruesa. no pueden sar ablandados~; pierden su filo a temperaturas de corte 

muy altas, tanto como los aceros de alta velocidad. Sin embargo, son más 

caros, más débiles. a la flexi6n y más frágiles. Su campo de empleo más úti~ 

es. como herramientas para torno, en cuyo caso se las emplea soldadas- a sopor-· 

tea' de acero dulce. Se pueden colar completamente da Stellite péqueñas fre~ 

sas de corte, mientras que las grandes deben fabricarse de acero dulce solda-

do a insertos de Stellite. 

11.11 SEL:::;ceiON DE AC'BROS PARA IIERRA}IITENTAS. 

La AISI y la SAE clasifican 92 tipos principales de aceros para herra-

mi8~)tas. con diversas variedades en cada categoría, por ejemplo, 7 tipos de. 

aceros \'{, aceros al carbono templables en agua, 8 tipos de aceros T de al.ta 

ve loe irlad al W, y 13 tipos de aceros. M de alta _velocidad al Mo, todos los· 

c11ah::s pueden ser empleados para la fabricaci6n de herramientas de ~orte .• 
1 

B~tt ~ác allá del objetivo de este curso ofrecer una guía detallada para se-
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leccionar el mejor acero,suponiendo que exista un único acero para cada u~a 

de Ja~~ulversas aplicaciones de servicio de los acerps para herramié~tas~ 

Sin embargo, puede ser útil sentar alBUn~a generalizaciones bnsadas sobre fac-

tares metalúrgicos y económicos. 

Cuando el calentamiento en servicio no es un factor importante y cuando 

la d;;ración del servicio es corta, los aceros para herramientas al carbono 

continuarán siendo útiles y los más baratos. Pequeñas cantidades de V pre-

sentc en el acero, aunque aumenta en algo su costo 1hacen que éste sea más 

fác'il de templar debido a que los car.buros de V no d:isuel tos impiden el ere-

cimiento del graho austenítico durante un ligero sobrecalentamiento. 

En el campo de los aceros de alta velocidad los tipos al Mo funcionan 

tan bien como como los tipos al W, a un precio por peso menor en un 33% (Ver 

tabla ll.9)o Por lo tanto, los aceros del tipo M representan ahora un 85% 

o más de todos los aceros de'alta velocidad empleados. Los desarrollos me-

talúrgicos a partir de 1950 han producido no solamente estos aceros tipo M1 

igualmente satisfactorios a costos menores, sino también han satisfecho los 

requerimientos necesarios accesorios de tratamientos térmicos mejor controla-

dos, menor segregación en el lingote, la cual origina envolventes de carburos 

y una vida más corta de la herramienta, y han desarrollado tipos especiales, 

además del Mi. 

Los aceros de velocidad superalta1 con contenidos elevados de V o Co~ son 

aceros especiales para servicios específicos. Sus co~tos son considerablemen-

pero, . t te mayores para c1er os usos,producen costos de maquinado final menores de-

bido a su vida mayor, menor tiempo perdido en el cambio de las herramientas, 

y un menor costo en el afilado de las herramientas. Solamente la experiencia 

de cada taller puede probar si, para un trabajo específico, el costo adicio-

nal del material de la herramienta de un T5 o un Tl5 por encima del Jfi, esta-

'rá o no justificado. 

~l objetivo real de este capítulo es señalar que1para obtener loa resulta-

--¡ 
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dos inherentemente~posibles para cada composición de los aceros para herra

mientas, es necesario el control metalúrgico en la producción del acero, del 

recocido, del temple y del revenido (doble), y el proceso final de rentifi-

cado. 

la mayoría de los que emplean aceros para herramientas han encontrado 

mejor normalizar su empleo sobre un núme:o mínimo de tipos de aceros para 

herramientas, disminuyendo los costos comprando éstos en grandes cantidades, 

e::1 vez de mantener un pequeño .imventario de un número grande de tipos, cada 

uno de ellos seleccionado para un servicio específicéiJ.. De esta manera se 
~~IV\\) 

obtiene no solamente ahorros en cuanto al volumen de compra\ que, además, 
\ 

pueden obtenerse costos menores en lo referente a la inspección- (control 

de calidad de la mercadería) y métodos de inventario simplificados, identi-

ficación del acero y ventajas en los problemas de almacenaje. 

En la tabla llolO se present~ los usos relativos porcentuales de todos 

los aceros para herramientas para condiciones normales1en años recientes. 

1 



1 
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C..t\.PITULO XII 

ACEROS INOXIDABLES 

Hasta ahora no hemos e~tudiQdo lás aleaciones farroo~~ m~e importan-

tes resistentes a la. corrosi6n, es- decir, los aceros inoxidables. Las 

, - -aleaciones austeníticas de e·ste tipo son tambien muy adecuadas para tem-

per::1.turas de servicio e'xtremadamente bajas., por ejemplo, a las temperaturas 

del aire líquido, para la producci6n de oxígeno. ~stos aceros muestran 

también su versatilidad-al ser muy adecuados para temperaturas altas de 

servicio, ya que su. resistencia a la corrosi6n inoluye la resistencia a 

la oxidaci6n y una resistencia mecánica bastante buena hasta temperaturas 

de 6oooc. 

12.1 - :UIAGRAl!.AS DE FASES PARA LOS ACEROS INOXIDABLES. 

Los' aceros inoxid~bles contienen Cr, o Cr y Ni,o Mn. T~bién eatatá 

presente algo de e y otros eleméntos~ añadidos deliberadamente o como im

pur-ezas' ifl~vi'tablos. El diagra':r.a Fe-Cr de la Fig.l2.1 muestra qlile el Cr 
- -· 

a.c. tiende a estabilizar el Fe c.c. y su contraparte de alta temperatura) 
0: 

• 1 - ,, o, que aparec·e para .formar el así llamado búo~e · cerrado /) o Así, más e 

allá del 16% cr· no se e;,~cóntrurá austeni ta en las aleaciones binarias y, 

por esta raz6n, éstas o~ asemejan a la. mayoría de las aleaciones de solu

ci6n s6lidá. no'-ferrosas; por ejemplo, no muestran endurecimiento por trans-

forMaci6n durante el temple ni refinamiento de grano ·por tratamiento tér-

mico,· e'tc. Por esta raz6n, las aleaciones'bina.rias Fe-er, libres de e, 

no deoan ser llamadas real~ente'aceros sino hierro3 inoxidables. La faseGi 

del sistema binario, que puede ser formada en las aleaciones de alto conte-

nido en er·por ordenaci6n, 'es de importancia específica en ciertos aceros 

in-oxidables. 

El diagrama'binario Fe~er no muestra el efecto del e que es soluble 

en la. austenita y aumenta el límite de er del bucle~. rara discutir las 

:.ro~ic~ades de 1os aceros al Cr templablcs, es decir, los llamados grados 
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inoxidables para cuchillería, es ,J.til el pseuC..o-d.iagrar;1a bi&'..ario (Fe-12;/o C:::- )· 

-e, mo3trado en la Fig.l2.2. La ~resencia del Cr reduce el ca~poÓ del 

diagrama Fe-C, dismin,Jyendo la. compnsioión m.¡-Coótr:liélo hnn+.::t npro:¡.;ifntl.íJq,mon-

te 0.35% C y la solubilidad máxima de C a 0.7%. La te~peratura eutectoi-

de es considerablemente superior y la reacción eutectoide ya no está re-

presentada por una línea sino por una región (rayada)) ya que la regla de 

las fases de Gibbs 1aplicada a este sistema de tres componentes,permite un 

grado de variabilidad para ia reacción O ---> ex+ carburo; 
1 

. ' .. es d12c~\-, 

F ~ 3 - 3 + l : l. 

En los aceros totalmente recocidos el Cr está presente en amoas fases 

ferrita y carburos. En la Fig.l2.3 se muestra la distribución en términos 

de la identidad de la fase carburo, a medida que varían los contenidos de 

Cr y Co Los aceros aleados de medio carbono,discutidos en el capítu~o X, 
)-

contienen Fe
3
c orto~ómoico normal, con Cr reemplazando al Fe ha3ta un 15% 

en peso del carburo, es ·decir, (FeCr)
3
c. En los aceros para herramie~tas 

de alto carbon.Q-alto cromo, dados en-·el eapítulo XI, la fase carburo es 

(CrFe)
7
c
3

, que contiene como mínimo 36% Cr. Los aceros inoxidables al 12~ 

Cr pueden contener este mismo c
1
arburo, pero la mayoría de los grados ino-
" 

xidables tienen el siguiente carburo en la serie, (CrFe)
4
c, el cual contie

i 

ne un mínimo de 70% Cr en peso. 

Cuando se agreea Ni c.c.c.,al Fe, tiende a disminuir la temperatura 

A3, como se mostró en el Capítulo X~ y a estabilizar la austenita c.cQc •• 

Con 30% de Ni o más, las aleaciones binarias Fe-Ni son completamente a~s-

teníticas a todas las temperaturas. En loo diagramas de las Fig.l2.4 y 

12.5 se muestra el efecto de aumentar el contenido de Ni en las aleaciones 

de Fe-Cr. Al igual que en la Pig.l2.2, estos son diagramas pseudo-bina-

ríos-de (Fe- 18% Cr - 4~ Ni)-C y (Fe - 18% Cr - a% Ni)-c, respectivamente. 

Lstos diagramas demuestran que~con 4% Ni, los aceros inoxidables con menos 

de aproximaQ~~ente 0.4% C pueden ser una mezcla de ferrit~ y carburo, pero 
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solamente: en la vecindad de la tempera~ura z..mb,iente. ~on un B% de Ni :pre-

o sente, el campo eutectoidal trifásico es empujado hacia temp~raturas y con-

tenido de carbono aún menores.. A medida. que la forma.oi6n de la :ferrita. e o 

más restringida., la fase equivalente de aita temperatura _o ~s restringida 

de manera similar. No se presentan diagramas para contenidos superiores 

de Ni, pero los diagramas muestran c1~amente qu~· ~ contenidos bajos do 

Ni en una base Fe - lB% Cr puedenconduoir a un endurecimiento por form~-

ción de• martensi ta, mientras que lps contenidos superiores da Ni :.tenderían 

' 
a dar una austenita más estable. 

La línea de solubilidad de carburo de la Fig.12.5, equivalente a la 

línea A del diagrama Fe-C, es de gran importan~ia respecto del tratamiencm 

to térmico y las propiedades de los aceros inoxidables del tipo 18-8. 

Desgraciadamente, estos diagramas pseudo-binarios no indican laS· composi

ciones de las diferentes fases·, pero la Fig.l2.3 muestra que el carburo es-
- • • 1 ' 

tableen un acero 18% Cr, O.~o% C,es,(CrFe)
4
c. Dado que el Ni no es un 

elemento que forme carburos, e_s de suponer que éste es el carburo presente 

en un acero inoxidable 18-8. Con un mínimo de 7o% Cr en la fase carburo 

y con sólo 18% Cr en la austeni ~a a temperaturas suporior~s. a Acm' la pre

cipitación de la fase carburo produce inevitablemente una disminución en 

el contenido de Cr ~n 1~ austenita remanente. Al igual que en casi todos 

los casos que hemos estudiado, la nueva fase que precipita de una solución 
¡ 

sólida lo hace preferencialmente sobre los límites de grano de la solución 

sólida. Esto ocurre habitualmente en los aceros 18-8 calentados en el r&n-

go de 500 a aoooc, 

más arriba de A • 
·Cilll 

¡· 

después que,,' el acero ha f:Jido enfriado, rápidamente d~sde 
( ¡1 1 

1 ' 

Aparece una excepción cuando la estructura ha sido 

trahajada en frío; en este caso la precipitación ea igualmente rápida·~~-

bre los planos ·de deslizamiento y sobre los límites de grano. Discutire~ 
1' 

mos más adelante el significado de. esta precipitación de carburos a loa 

límites de ¿~ano y la dis~inución localizada del contenido de Cr de la 



258 

12.2 - CLASIFIGACI0:!'-1 DE LOS ACEROS INOXIDABLES • 
.. ,. , '·' 

~ .... " ' 0 
Los tipos de los aceros inoxid&Qles más comunmente 8mp¡eados se pre-

sen tan en la tabla 12.1, clasificándolos en funoi6n c;!e la estruotl;+'B.. 

Los correspondientes a la serie 300 son todos aleaciones Cr-Ni c.usteníti-

cas,en los c~ales se obtiene la estructura austenítica por el agregado de 

Ni. Los problemas debidos a la precipitación de carburo de cromo a los 

límites.de grano son minimizados, en el grado 304L)manteniendo el conteni

do de carbono por debajo de 0.03% oJen los grados 321 y 347,por agregado 

de fuertes formadores de carburos)como Ti o Cb y Ta 9 respectivamente. 

La serie 200 es tampién austenítica, pero parte del Ni es sustituida 

por N'..n y N, disminuyendo. así el costo de la aJ.eaci6n. 

Los tipos martensíticos contienerr b~sicamente Cr, pero su contenido 
1 

de Cr es suficientemente bajo como para que se forme austenita a ternperatu-

ras altas y se transforme, por'un enfriamiento rápido, a rnartensita a te~-

, • ' ¡ 
,eraturas proximas a la ambient~. 

1 ( ' 

Estos grados· se usan para cuchillería. 
/ 

Un tipo ferrítico, 430, coptiene suficiente Cr (aJrededor de 17%), 
1 

como para que' no se forme a1.lst'eni ta a ninguna temperatura. Esta aleación 
'¡ 

puede ser endurecida solamente por trabajado en frío. 

Todavía no se ha dado una 'designación por la AISI para los grados 

no comunes~los cuales se están usando cada vez más. Los tres grados pre-

sentados en 'la tabla son· todos endurecibles por precipitación, generalmen-

te de una fase que contiene Al y que se disuelve a temperaturas altas, pe-

ro que puede ser precipitada a temperaturas bajas.de aproximadamente 480 

12.3 - MICROESTRUCTURAS. 

La mayoría de las aleaciones inoxidables y de alta temperatura contie-

nen :5'e como componentE! principal y, desde el punto de vista estruci;ural, 

•J_;e::;-'cran las fases familiares, ferrita, au~teni ta y carburos. En el esta-

~-:: :·::cocido, las estructuras austeníticas pre§_entan considerables dificul-

\ 



tades al mé-talógrafo. Durante el pulido ordinario aparece fluencia super-

ficial y transformación local~.zada a lo largo de rayas u • otros si ti os· de 
\'' 

flujo_ más ·severo, alterando m,uo~o el a.sp~cto de ,la estructura. El pulido 
1 ' 

' :¡ -
aleotrolít1oo do astoe aceros e

1

s particularmente deseable ya que hace mí-
' 

nimas las dificultades de este tipo. 
' l 

La resistencia a la corrosión de los aceros inoxidables. incluye '\lna 

resistencia al ataque por los p~oduotos químicos , usuales·, por ej~mplo,' ' 

.nital, que es oxidante y que produce pasivación de las superficies de loo 

aceros inoxidables. Un reactivo muy empleado es el agua regia en gliceri-

na1 llamado gliceregia (1 parte HN0
3

, 2 partes de HCl, 3 partes de gliceri

na). Puede hacerse el pulido electrolíticament~sando una celda con la 

muestra como ánodo y una solución de ácido oxalico al 10,% como electrolito. 

12 .4. - TRATA.I•ITENTO TERMICO DE LOS ACEROS INOXIDABLES. 

Los ~ceros austeníticos se recuecen de una manera diferente que un 

acero al carbono ~a que; para los ino:~idablesJnunoa se emplea un enfriamien-

to lento desde la temperatura de recocido. La fase (FeCr)
4
c debe disolver-. 

se calentando hasta la proximidad U.e l040°C- y entonces, para prevenir ~a 

pre0ipitación de carburo a los límites de gran~ austenítico durante el en-
\ 

friamiento,se templa el acero inoxidable en aire o en agúa. Los únicos 

otros tratamientos térmicos son un recocido para eliminación de tensiones, 

a 350-450°CJpara mejorar las propiedades elásticas del acero inoxidable 

trabajado en frío; o un tratamiento de estabilizaciÓn;~ 870-900°C 1para, r6)r

~ar los carburos estables de Ti o Cb en los granos 321 o 347, e impedir la 

precipitación subsecuente del (FeCr)
4
c. El rango intermedio de temperatu

ras)cic 485 a. 815°C, no s6lo "aensibiliza" el acero inoxidable austenítico 

~ la co=rosi6n sino también reduce au resistencia al impacto, es decir, 

fra€iliza los aceros. 

Los erados.nartensíticos son recocidos por enfriamiento lento desde 

aproxi;;:ada'71ente 760 a. 815° C, o 1 templado!:! ~;--r\~;, ;~,ff::t:·:t~ en aceite desde 

alredc¿or de 1010°C. El tratamiento para re\evamiento de tensiones por ca-
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lent~rniento a 3l5°C provoc~ ~oco ahlandami~nto de la martensita aleada. 

Ya que estas aleaciones muestran;'fragilización por revenido· durante el ca-

-
lentamiento entre 400 y 5l0°C, por razones no conocidas todav!a con certe-

za, el revenido debe realizarse a 540-595°C cuando se desea un ablandamien-

to. 

Durante un servicio prolongado a temperaturas elevadas algunos de 

los aceros inoxidables están sometidos a la formación de la fase frágil 

sigma (ver Fig.l2.l) a los límites de grano. Entre los grados austeníti-

cos- esta tendencia se encuentra solamente en el tipo 316,lo cual indica 

que el Mo promueve la formación de sig~. El acero 446, ferrítico de alto 

Cr, puede también, contener sigma después del servicio a temperaturas ele-

vadas. En ~~bos casos, la fase sigma causa una fragilización que puede 

eliminarse solamente por un'recocido de solubilización a alta temperatura. 

Aceros inoxidables semiausteníticos endurecibles por precipitación. Los 

aceros inoxidables semiausteníticos endurecibles por precipitación fueron 

desarrollados originalmente durante investigaciones desarrolladas en tiem-

po de guerra,que llevaron _al acero conocido como 17-7PH, protegido por la 

patente u.s. 2,505,763 e introducido en el comercio en 1948. Desde enton-
1 

ces han sido desarrolladas otras aleaciones comparables1 tales como 15-7PH 1fu. 

La-característica crítica de estos aceros es que el contenido de Ni es re
e 

ducido, disminuyendo así la estabilidad de la austenita,y se aglfgan elemen-

tos tales como Al y Ti, que llevan a la formación potencial de precipitados 

coherente s • 

La composición nominal del 17-7Ph es 0.01% C, 17% Cr, 7% Ni y 1% Al. 
' '. 

Cuando se lo somete a un recocido de solubilización a l070°C seguido por· 

un enfriaoiento rápido, la estr~ctura de este acero contendrá aproximada

rn.ente de 5 & 20)~ de fe:..~r.~. :.::. ó debido principalmente a la presenciA del Al, 

que _con"tri"r.~uye a la formación de ferrita. En este estado recocido. la alea- , 

ción es bl.a:-.ia y se la puede formar fácilmente. Al igual que el grado 301, 

se e:r.c~·-·ec- rápida.:ner.te durante el trabajado en frío debido al contenido 
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en Ni relativamente bajo. La característica principal del 17-7PH es
1 

sin -

embargo, su capacidad-de endurecerse mucho mediante tratamientos térmicos 

·IÍnicamente .. 

12. 'i - PROPIEDADES m!:CANICAS D~ LOS ACEROS INOXIDABLES. 

Nunca se eligen los aceros inoxidables p~a un dado empleo solamente 

debido a su resistencia mécaniéa o su ductilidad. Sin embargo, si se requie-

re la resistencia a la corrosión de un acero tipo inoxidable, las propieda-

' 
des mecánicas pueden hacer~e importantes· en lo que se refiere a la facilidad 

de fabricación o los requerimiehtos de servicio. 
1 ~·· 

Para que el acero sea inoxidable se requiere que un 12% Cr esté en so-

lución en la estructura, sea ésta austenita, martensita o ferrita. Esta 
1 -

proporción de Cr produce un efecto de endurecimiento por solución sólida. 

Si el acero es austenítico debido a la presencia de : 7% Ni, la aleación 

será más dúctil que un acero ferrítico aleado: por ejem~lo, se puede campa-

rar la ductilidad de un-302 recocido con la de un 410 recocido (Tabla 12.2). 

Además, examinando los diagramas de f.ase pseudo-binarios (Fig. 12.4 

y 12.5), debe recordarse que la austenita en los grados 300 no es comple-

tamente estable a te~peratura ambiente. Sobre esta base, sería de esperar 

que los aceros austeníticos del tipo 300 tiendan a transformarse a estruc-

turas más dur~s, quizás martensíticas, por deformación a temperatura ambien-

te y,por lo tanto, a endurecerse por trabajado mucho más que las aleaciones 

ferríticas. ~sto se muestra en los datos de la tabla 12.2 ·para la aleació~· 

301 laminada en frío en u~ 25% y en un 45%. No solamente estas aleaciones 

se endurecen mucho por trabajado sino que, :al mismo tiempo, se vuelven 

fuertemente magnéticas. · 

Ya que el Ni tiende a estabilizar la austenita, puede predecirse que 

contenidos elevados-de Ni reducirán el endurecimiento por trabajado de los_ 

aceroz inoxidables del tipo 300. Se demuestra que éste es el caso median-

te 1-n da :os comparativos de endurecimiento por trabajado para •los aceros 

'l.oh s 301 y 302 en la tabla 12.2 o Los aceros inoxiciables ferríticos 
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no endurecibles 430 y 446 son similares a los aceros ferríticos de bajo 

carbbno1 ya que presentan poca capacidad para ser end~recidos por trábajadoo 

Ader.1ás, durante el trabajado en fr:Ío· la tensión de fluencia se aproxima·. ,, 

ül v~lor·de la resistencia máxima a la tracción, mientras que la elongación 

~ensil tiende, correspondientement7a cero. Por lo tanto, cuando deben ob-

tenerse formas mediante trabajado en frío, éstas son mucho más facilmente 

producidas a partir de grados austeníticos que a partir, de los grados ferrí-

ticos de los aceros inoxidableso 

~ientras que la serie 400 de estas aleaciones son todas ferrít~cas 

en el estado recocido, aquéllas con contenidos de Cr por debajo de :47o 

pueden ser endurecidas por calentamiento a 895 a l040°C, ~ormanrlo así ~;s-

te ni ta, seguido de un ,temple en aceite o en aire, si se trata de secciones 

no muy gruesas,o también por enfria~iento en atmósferas. ~stas aleaciones 

deberi ser llevadas al estado martensítico para que exhiban la resistencia 

máxima a la corrosión,debido a la disminución en el contenido de Cr de la 

matriz cuando se forma (FeCr)
4
c por. recocido. Cuando se templa el acero 

se disuelve el carburo y el Cr permanece atómicamente dispe:r·so en la estruc-

gura martensítica. La frágilización por revenido a 475°C, observada en es-

tas aleacionesJcausa una marcada disminución en la resistencia al i~pacto. 

Este efecto perjudicial aumenta ráplrramente con el contenido de Cr, alean-

zando un máximo en el tipo 446o 

Los tipos inoxidables endurecibles por precipitaci6n,tales como el 

l7-7PH,han sido desarrollados muy recientemente '1 su empleo aumenta muy 

rápiriar.1ente. Aunque no presenta\) propiedades mecánicas superiores a la se-

rie 300 trabajada en frío, tienen la ventaja principal de poder ser forma-

dos fácilmente cuando están en el estado blando (estado de recocido en so-

lución), y la capacidad subsecuente de ser endurecidos mediante un simple 

tratamiento térmico) sin canbio de su forma. 

La secuenclc.. de o:,.::u.:-ecimie'nto lla:n3.da mn·-'- -- l .... \ l~ e...._ 
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que origina una menor r-esistencia pero mejor ductilidad que otras -secuencias, 

requiere primero un·, tra-tamie:o.to de 90 minutos a 770° C, que produce la pre-

' cipitación del carbúro de cromo en los puntos de alta energía
1
tales como 

límites de grano y planos de deslizamiento activos (de las formas obtenidas 

por trabajado en frío). Esta precipitación, al reduc,ir el contenido de Cr 

y de 'C de la a.usteni ta, la hace susceptible a transformación durante. el 

enfriamiento subsecuente. Las variaciones en temperatura y tiempo
1
respec-

to de aquellas especificadas ,van .. a afectar en algo las propiedades obteni-

das, pero no van a cambiar el fenómeno. Durante el enfriamiento comienza 

a formarse martensita a una temperatura M de 95°C, y debe continuarse el 
S 

enfriamiento hasta al menos l5°C, a fin de obtener la proporción requerida 

a. los niveles de resistencia deseados. 

Puede obtenerse un mayor incremento en la resistencia mecánica median-

te el paso siguiente ·en el tratamiento, es decir, envejecimiento durante 

90 minutos a 560°C. Esta combinación de temperatura y'tiempo produce la 
de/ 

combinación óptima de resistencia máXima a la tracción y;ductilidad. Tem-
\ 

peraturas más bajas, por ejemplo .510°C, producen mayor resistencia pero 
1 

peor ductilidad, mientras que el envejecimiento a 595°C tiene efectos in-

versos .. 

~stos efectos sobre las propiedades están mostrados en la tabla 12.3, 

así como también los resultados de otras secuencias de tratamientos térmi-

cos. La secuencia RH, con una mayor temperatura de acondicionamiento, de 

955oc, hace que el contenido de C disuelto en la austenita sea mayor, lo 

' cual está acompañado con una menor te,mpe,ratura Ms y 1 p~r lo tamto.> sé ~ace 

necesario enfriar hasta- 70°C para formar martensita.. La secuenci¡:¡. 'LH 

emplea un trata~iento de acondicionamiento de 685°C, que minimiza la forma-

ción de óxidos y la distorsi~n durante el tratamiento. El tratamiento CH 

elimina todo tratamü:nto de acondicionamiento, pero usa deformación en frío 

y envejecimien:o para desarrollar unn tensión de fluencia elevada. Desde 

l~ego, el material laminado en frío no presenta la formabilidad requerid~ 
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para producir muchas partes. 

Los datos acerca de propiedades mecánicas,discutidoz r.asta'ahora,se 

refieren todos a temperatura ambiente. Los aceros inoxidables austeniticos 

presentan propiedades/de resistencia y ductilidad excepcionalmente buenas 

a te~peraturas muy bajas y a temperaturas altas,es decir, hasta 650°C. 

Las propiedades a temperaturas bajas los han hecho importante~ en la 

presente era de los vehículos espaciales·. Se emplea mucho el oxígeno lí-

quido o LOX, a -185°C, como oxidante en los cohetes que emplean combusti-

bles líquidos, y esto implica el empleo de reeipientes. Dewar aislados, 

bTandes, como dep6sitos, y también recipientes grandes como parte de la 

ca~caza de los cohetes para contener el oxígeno líquido. El acero inoxida-

ble austenítico, por ejemplo, el tipo 304, ha de~ostrado ser satisfactoTiO 

_.:-¡ara el empleo en este tipo de servicios. No se fragiliza a temperaturas 

' bajas 
Y" 

r21ientras que los aceros ferríticos pie¡Hen toda-ductilidad a tempera-

t~~as criogénicas. Es mucho más resistente o tiene mejor relaci6n resisten-

Cla/feso que las aleaciones de aluminio soldables, presentando también una 

~anor conductibidad térmica. 

2n el otro extremo ñe ¡a escala de temperaturas, en aviones de muy 

' 

&~~a velocidad, los tipos que vuelan a 3200 Km/h, encuentran un calenta-

~~ento por fricci6n a~n en la atm6sfera de baja densidad a 1,500 m. o más,_ 

de 1anera tal que los bordes delanteros de las alas alcanzan temperaturas 
Jas 

ele 540°C, que podrían fundir parcialmente\aleaciones de Al más fuertes. 

?orlo tanto, los aviones de-alta velocidad del futuro, similares a la se-

rie experimental X-lS,deberán ser construidos con tipos de aceros inoxida-

bles· o aleaciones mejores. Sin embargo, las aleacionés para servicio a 

alta teillperatura son de importancia suficiente para que sean estudiadas en 

form& separada. 

12 .'6 - RESISTLHCIA A LA CORROSION DE LOS ACEROS INOXIDABLES o 

Los aceros inoxidables deben su nombre y empleo al fen6meno de pasivi-

dad, que _es una condición d.e corrosi6n despreciable a pesar de la tenden-
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cia química del metal a reaccionar con su entorno. La buena resistencia 

a la corrosión que presenta el .Al 9 a pesar de su gran afinidad con el oxí-
1. 

geno, es el resultado de ,una capa de óxido que se forma rápidamente, adhe-
! r : 

rente, y que es casi impermeabl~ al pasaje de más· oxígeno. Análogamente, 

' 
se encuentra que la pasividad de los aceros inoxidables está asociada con 

condiciones oxidantes, y la teoría de la resistencia a la corrosión basada 

en la existencia de una capa de :óxido es útil también aquí. En relación 

con los aceros inoxidables, son posibles varias general~zaciones~ 

1) - La resistencia a la·corrosión depende de la pasividad. 
\ 

2) - El Cr es el elemento básico para alcanzar la pasividad. 

3) La resistencia a la corrosión aumenta generalmente con el contenido 

en Cr de la fase matriz. 

4) - Las condiciones fuertemente reductoras, es decir, una ausencia de 

condiciones oxidantes, provocan una .susceptib-ilidad al ataque. 

5) - Las co_ndiciones fuertemente oxidantes producen una extraordinaria re-

sistencia al ataque. 

6) - El ion cloro destruye los aceros al cromo. 

7) - El Ni no sólo mejora las propiedad~s ingehieriles sino que también 

aumenta la resistencia a la corrosión en soluciones neutras de cloruros y 

ácidos de baja ?apacidad oxidante. 

8) - El MO aumenta el rango de pasividad y mejora la resistencia a la co-

rrosión en ácido sulfúrico caliente y en ácido sulfuroso, al igual que en 

cloruros neutros,incluyendo agua de mar. 

9) - El ataque intergranular de los tipos austeníticos· es una de las carac-

terísticas fundamentales de estos aceros. Se lo evita con bajos contenidos 

de C, mediante tratamiento térmico adecuado o aleando con Cb o Ti nás Tao 

A fin de ampliar estas generalizaciones, diremos que el requeri~iento 

de Cr en la matriz está ejemplificado por el aumento en la resistencia a 

la co~rosi6n de los aceros al Cr 410 y 420 en la condición martensítica.-
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El crecimiento de grano que puede producirse en la aleación ferrítica 

446 (28% Cr),·no afe-cta su res~s~encia a la corrosión, que es comparable 

a la de ¡os aceros 8:psteníticos. Sin embargo, el crecimiento de ere.no. 
'1 ' 

ejemplificado en la microfotografía 12.12 durante la soldadura, hace que 

la aleación de Cr sea menos deseable desde el punto de vista de las pro-

p~edades mecánicas. 

En contacto con soluciones salinas libremente expuestas al aire, la 

oxidación superficial de los aceros inoxidables produce pasividad y una 

sustancial inmunidad a la corrosión. Sin embargo, los aceros inoxidables 
1 

no son recomendados para tanques de almacenajeJu otras aplicaciones, en 

contacto con soluciones en repo?o· El oxígeno originalmente presente en 

la solución puede ser usado rápidamente y 1si no se mantiene su capaciciad 

oxician~e, por ejemplo mediante aere~ción, será posible el ataque del acero, 

por picado. Una pequeña área activada o anódica y un área grande pasi-- -

da o catódica originan una corrosión total pequeña, pero una disolución 

destructiva o'picado en los puntos anódicos. Un alto contenido de Ni y la 

presencia de Mo, como en el tipo 316, minimiza la corrosión generalizada y 

el picado, respectivamente, en cloruros neutros. Sin embargo, no se puede 

confiar en este acero en todas las condiciones de servicio, por ejemplo, en 

los ácidos menos oxidantes, HF y HCl, los que producirán el ataque de to-

dos los aceros inoxidables a todas las concentraciones y temperaturas. 

~a principal dificultad en servicio e~contrada para el acero 18-8 ha 

sido la corrosión intergranular, posibilitada por la precipitación de 

(CrFe)
4
c sobre los límites de grano austeníticoso En el esquema de la Fig. 

13.6, sé ~uestr~ la base de esta condición de ataque. El Cr difunde de 

la proAimidad inmediata a los limites de grano,para formar la fase ca~buro 
1 

c·r ~r~~-::s si ~:.0s. ~~3to disminuye el contenido de Cr de la matriz por deba-

12/~ :.:·2ct<e:rido para la resistencia a la corrosión. El metal en los 

, d:o '.:'&.r.o, con bajo contenido de Cr~ es an6dico con respecto del res-

-r:r¿.:-.0, y en ur, ;nedio corrosivo, la ciisolución estará localizada en 
1 

' ' 

1 
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los límites de grano. Si se sensibiliza una lámina, /~i--~e la trata para 

ob~ener precipitación de carburos en los límites de grano, y se 1~ hierve 

después durante 72 horas en la solución de ensayo de Strauss (47 ce. H2so4 

y 13 g cus0
4

eSH
2

0 por litro de solución), los granos austeníticos individua

les en la zona corroída están casi completamente desconectados entre sí. 

Si se flexiona la lámina , los granos superficiales se desprenderán como 

cristalitos individuales. 

El efecto de las variables temperatura y tiempo se ·muestran en los grá-

ficos de la Fig.12.7. Se sometió un acero 18-8 con 0.08% Ca un tratamien-

to de solubilización a l050°C, seguido de un temple y de recalentamiento 

de diferentes probetas durante 3 minutos, 1 hora y 1000 horas~a temperaturas 

constantes entre 200 y 800°C. Se midió la penetración intergranular1 des

pués de hervir en la solución de Strauss durante 100 horas~mediante la dis-

minución de la conductividad eléctrica, que es una determinación sensible 

ya que la zona de penetración tiende a transformarse en no conductorae 

El deterioro es mayor y tiene,lugar a una temperatura más baja para 

tiempos más largos de calentamiento. En el mismo gráfico se hace una com-

paración entre la se~sibilidad de un metal recocido y laminado en frío res-

pecto a tratamientos de solubilización de 1000 horaso El metal laminado 

en frío es sólo ligeramente 'afectado, en comparación con el recocido, y la 

temperatura de sensibilización~smás baja. Esto podría haber sido antici-

pado,teniendo en cuenta la discusión de la precipitación en las aleaciones 

Al-Cu trabajadas en frío. La precipitaci~n tiene lugar primero y es más 

general en las estructuras de-formadas en fríoo 

Las curvas de la Fig.l2.7 muestran también que a 650°C, por ejemplo, 

tiene lugar poca penetración luego de 3 minutos, la penetración es conside-

raole después de una hora, y casi no se encuentra penetración nuevamente 

luego de 1,000 horas. Esto no significa que el carburo precipitado ~e ha 

redls~elto después de 1,000 horas a 650°Co ' ~~s bien
1
esto puede ser inter-

F,::-.;: ·-_.,:o co~:o: ( l) crecimiento de 'las partículas de carburo, lo cual aumenta 
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la continuidad en la ma~riz del límite, y (2) difusión del e~ desde la ma-

triz hacia la zóna l{mite empobrecida (Fig.l2.6), awnentando allí el conte-

nido de Cr hasta el mínimo de 12% requerido, disminuyendo la diferencia anó-

dica-cat6dica entre el límite y matr1zo 

A pesar ue nuestro conocimiento de soluciones a los problemas de la 

corrosión asociados con los usos de los aceros inoxidables, se presentan 

todavía fallas en servicio. Daremos algunos ejemplos! 

l) - A peGar del empleo del Cb para impedir la sensibilización del carburo, 

,por unión al C como carburo de Cb, durante la fabricación del acero inoxida-

ble 18-8 tipo 347 es posible carburizar la superficie, y después de usar 

todo el Cb, formar carburo de Cr; de esta manera se disminuye la concentra-

ción superficial de Cr hasta el grado en que la corrosión puede tener lu-

gar. 

2) - Cuando se emylean agentes degrasantes que contienen cloro, tales como 

el ~ricloroetileno, puecie suceder que queden en la pieza porciones de estos 

liquidas, dentro de algunas cavidades; tales agentes liberarán lentamente 

~Cl,el ~ue atacará la película pasiva de la cual depende la resistencia a 
1 

la corrosión del acero inoxidable. Esto .producirá picado o herrumbre • 

. _¿xis-cen muchos otros materiales,como lubricantes y plásticos clorados, que 

pueden causar dif'icultades similares con el tiempo. 

3) - Uno de los mecanismos co.munes que inician la corrosión del acero ino-

Xl~able es la formació~ de una celda de concentración de oxíseno, con el 

resultado de que en un material que satisface todas las pruebas de resis-

tencia a la corrosión pueda, sin embargo, producirse corrosión de "contac~ 

to" o a.e grietas. Si se cubre la superficie de un acero inoxidable con una 

película de humedad en presencia. de partículas de arena u otro material só-

lido, la superfic1e en t-;c:.eral seguirEÍ., siendo 'pasiva)debido a que la capa 

de hu~ecad es~¿ sa7.uraua de oxígeno. Sin embargo, la capa de humedad deba-

jo de ~a pac·:~~ula de material adherente (o en grietas), no está en contac-

to con f:l a:-_::·;o y así se empobr~.cerá en oxígeno. En la ori::..la del mar o en 
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si ti os equivale.ntes, puede comenzar el ataque local por ruptura de la pasi-

vidad en estas áreas pobres en oxígeno, originando productos de c·orrosi6nJ 
/ 

generalmente cloruros ferroso. y férrico. Esta pequeñiL M-ea se convierte en 

'un áfiodo activo el cual' con áreas adyacentes catódicas (pas.ivas) muy gran-
\ 

des, es rápidamente atacada 1 tal que se produce'un picado que
7

en láminas o 

tuberías de espesores apreciables, puede. convertirse en agujeros. 

4) - Partículas de Fe o acero transportadas por el mismo aire, y que se de-

positan sobre superficies de acero inoxidable,pueden ser aún más efectivas 

en la formación de pequeñas regiones anódicas que las partíc~las de arena, 

y tal contaminación puede ser común en sitios industriales. Pueden produ-

cirse efectos similares debido a la transferencia de partículas de acero 

común a la superficie del acero inoxidable1 por acción de una herramienta 

\ de corte1o tales partículas pueden ser embebidas en la superficie del ace-

ro inoxidable durante la operación de rectificado, pulido, estirado o con-

formadoo la mejor solución a este problema es el electropulido,que remue-

ve los contaminantes y da una terminació~ más suave, con menor tendencia 

a ser contaminada por los agentes contaminantes superficiales. 

:.. 
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TEORIAS CINETICAS DE CREC~IENTO DE CRISTALES 
ROSSEL-STRANSKI-VOLMER (1927-1928) 

En todas estas teorías se utiliza un modelo de cristal sim 

·Plificado llamado cristal de Kossel. El cristal es cúbico, 

las moléculas p las unidades de crecimiento está represen-

tadas por pequeños cubos elementales. En un cristal tal 

hay dos tipos de caras• 

a) las compactas, que son planos 

b) las no compactas, que forman escalones. Entendiendo 

por esca16n la·pared vertical que limita un plano no 

completC?• 

Las unidades de cr'ecir:niento pueden ocupar tres sitios pos_! 
" 

1 

bles diferentes con 1, 2· 6 3 superficies de contacto. 

Para agregar o quitar un ion o una unidad de crecimiento 

se necesitará energías diferentes• 

Fig. 46 

Estas se pueden calcular en un cristal i6nico considerando 

tres valores auxiliares• 

§' = es la energía necesaria para quitar un ion situado 

en la punta de una fila paralela en el costado del 
cubo. 
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~~~ es la energía necesaria para quitar un ion unido 

late~almen~e a un céffiiplano trente a un ion de sig-
,, 

no contrario. 

"u-1- es r la energía necesaria para quitar una unidad de 

crecimiento situada aisladamente sobre un plano co~ 

pacto. 

<j>l =- f' ; fo: = f + f' . 
1 ~nr '" f+ f'+ f" 

' ~ = 0.69315 ~··= "1 0.1144. J ¿..'" J = 0.0662 

Fig. 47 

Se concluye que la posición más favorable es la III y que 
1 

la ocupación de la posición I no produce cambio de energía. 

EXPERIENCIA DE VOLMER Y ESTERMANN 

En un recipiente evacuado se pone en a Hg muy puro a -l0°C 

mientras que la parte b es enfriada a -68°C con cloroformo 

fundido. En b se forman pequeños cristales en forma de pl~ 

quetas delgadas, a partir de vapor sobresaturado de Hg a 

-l0°C • 

. Como tenemos aqu! condiciones bien definidos y conocidad 

se puede calcular el ñúmerd de átomos que;.llega a las ca-

' -
ras de crecimiento y, en consecuencia, deducir teóricamente 

su crecimiento. Fig. 48. 
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De éstos. se deduce que hay una gran diferencia entre los 

valores te6rtcos y los experimentales. se constata ·que 

los cristales crecen mucho más rápidamente (unas 1000 v~

ces) en su longitud y mucho. menos rápidamente (unas 10 ve

ces) en su espesor. 

Esta experiencia prueba que los átomos que llegan ·sobre 

una superficie compacta pueden ser incorporados sobre otra 

superficie no compacta. Es decir1 que los átomos situados 
' ' 

en posici6n I sobre una superficie compacta son m6viles y 

' \ 

~igran hasta encontrarse en una pos~ci6n del tipo III. 

Una nueva capa compacta no comienza a formarse hasta que 

no se cree un germen secundario. 

Los cálculos realtzados con datos termodinámicos estable-

cen que la sobresaturaci6n necesaria para formar gérmenes 

secundarios es del orden de 25- 50 %. Sin embargo, ],a so

bresaturaci6n a la que en la práctica se produce el creci-

miento de cristales es del orden de 1 - 2 %. 

TEORIA DE BURTON, CABRERA Y FRANK 

El problema del crecimiento de cristales fue retomado por 

Burton, Cabrera y Frank {1951). Para ver si las hip6tisis 

admitidas por la teoría clásica son válidas y, muy especial 

mente, la existencia de caras compactas, examinaron en de-
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. 
talle la estructura de los escalones y de las caras compas 

1 tas en un cristal eE!! Koe&g¡, en t'~neión cie la temperatura. 

Se estudi6 igualmente el ·movimiento de los escalones. cuan

do los átomos son incorporados a partir de una fase gaseo-

sa. 

Estructura de los escalones 

Ellos admitieron que a temperatura por encima del 0° abso-. . 

luto el escal6n tiene pliegues (entrantes y salientes) y .. ' . 

que la distanciar media entre dos plieg'ues es• 

.!. ~ exp 
2 

x 0 = distancia entre dos. ·r>l1 PqUes. 

a = distancia entre dos ~odos. 

w = energía necesaria para la creaci6n de un pliegue. 

k = constante de Boltzmann:. 

T = temperatura absoluta. 

~a energía w puede ser estimada de las figuras siguientes. 

Fig. 49. 

a representa un semiplano limitado por un escal6n. Este es 

compacto y la energía de, interacci6n entre los cubos es § . 
Para sacar un cubo (Fig. 4b) de una posici6n en una recta 

- completa y llevarlo a un costado de escal6n es necesario 
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una energía tgual a dos· <} . Es decir, se necesitan dos f 
para .crear cuatro pligues. 

Una vez que existe una situaci6n tal no es necesario una 

energía suplementaria para producir un ordenamiento, como 

en Fig. 4c, donde existen siempre cuatro pliegues. 

Esto, llevado a la ecuaci6n anterior, nos permite calcular 

la distancia entre dos pliegues. 

De lo anterior se deduce que,· a temperatura ambiente, un 

escal6n posee un núme~o respetable d~ .Piiegues. Estos pli~ 
' ' 

gues constituyen en lugares muy favorables de crecimiento. 

Formaci6n de escalones 

De los cálculos hechos en torno al crecimiento de las ca-
. 

ras por los escalones plegados se puede concluir que las 

caras pueden crecer a una sobresaturaci6n del orden de los 

valores experimentales. 

El problema fundamental se reduce a encontrar c6mo se for-

man estos escalones. 

?renkel hizo la hip6tesis que las caras no son ri.gurosame~ 

te Planas a raíz de la agitaci6n térmica de los átomos. Es 

·ta ru~osidad puede dar or:i.gen a la formación de escalones 
, 

sin necesidad de la creaci6n de germenes secundarios. 
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La Fig. 50 representa los resultados 'de·los cálculos de la . ' 

cantidad de rugosid~d s en funci6n de la temperatura. se 

ve que hay una temperatura Te a partir de la cual s varía 

muy rápidamente con la temperatura. Esta temperatura de 

transición puede ser asimilada a un punto de fusi6n de la 

cara considerada. Los cálculos de Te, comparados con Tf 

del sólido, son casi iquales o superiores. 

En consecuencia, resulta que los cristales, en contacto 

con un vapor o soluci6n saturada, tienen las caras planas 

hasta temperaturas próximas.a su punto de fusión. 

De ésto se puede concluir que la rugosidad de las caras es 

despreciable a temperaturas a las cuales el crecimiento se 

desarrolla apreciabi.emente, y los escalones necesarios pa-

ra el- crecimiento no pueden, entonces, ser creados por ag~ 

taci6n térmica. 

Conclusión 

Las teorías expuestas hasta aquí se basan aquí en dos hiP2 

tesis fundamentalesa 

1) El cristal es ideal. 

2) Las caras compactas son rigurosamente planas,al menos en 

ciertos momentos. 
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TEORIA DE FRANK 

La Fig. 7 r'!'Uestra el ordenamient:o de .l,os iones, moléculas 

o, en general, unidades de crecimie~to, cuando una d]_sloc~ 

ción tornillo acaba en la superficie de crecimiento. 

Aquí el aqregado de átomos se hace a lo largo de la arista 

expuesta y la altura del escalón lo da el vector de Burgers 

de la dislocación. 

La prqbabilidad de captar átomos es la misma a- todo lo lar 

go de la arista y, en consecuencia, tenderá a desplazarse par-le/~ 

a ella misma, salvo en la proximidad del punto o. 

La arista expuesta adquiere así, a intervalos de tiempo su 

cesivos, las posiciones de la Fig. 52. Las velocidades li 

neales del frente de crecimiento así formado, medidos nor

malmente a la direcci6n instantánea de la arista, es apro-

ximadamente constante.· 

La velocidad angular es mayor a medida que nos acercamos 

al centro o. ~ consecuencia,. el escalón recto en un pri!}_ 

cipio se estira y se enrula en espiral en torno a O. Cuan 

do, por crecimiento ulterior, la espiral adopta una forma 

estacionaria, a partir de ese momento todo pasa como si la 

espiral airara alrededor de su punto de emergencia. Foto 

No. 53. 
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Poli92nización de espirales 

Hasta aquí hemos supuesto que la velocidad de crecimiento 

normal a un frente es independiente de la dirección de cr~ 

cimiento. Esto es'cierto si el 'escalón contiene un gran 

número de pliegues. Como hemos visto~ el número de plie

gues o 1más que eso, la distancia que los separa, es fun

ción de la temperatura. En alguñas condiciones se obtie~ 

nen espirales de un aspecto muy parecido al ideal, mien-
, ' ' ' \ 

tras que otras son más o menos poligOnizadas. Foto 54 y 55· 

Interacción de frentes de crecim~o y obstáculos 

Los frentes de crecimiento,en.general,se cortan en presen

cia de obstáculos ( impureza·s) pero usualmente tienen la P.2 

sibilidad de ir por el costado. Foto 56 y 51. 
]1' i ¡ 

· Interacción de dos espirales de siqno opuesto 

Suponqamos dos· dislocaciones tornillo de igual vector de 

Burgers pero de signo opuesto. Las sucesivas posiciones 

del frente de crecimiento se muestra en lasFig. 58, 

Foto 59 y 60 

Interacción .entre dos espirales del mismo signo 

a) Excéntricas : 

b) Cor.céntricas: 

Foto.58 (borde inferior) 

Foto 58 (borde superior) 
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~racci6n entre_sres espirales 

a) Dos del mismo signo y una de signo contrario: Foto-58 

b) Tres espirales iguales cuyos centros están a una distan 

cia menor a 2l1. j, : Foto 59 (espirales inferiores). 

e) Tres espirales del mismo signo¡ dos situadas a una dis-

tancia superior a 2 n Jc. y la tercera dominada. 

Interacci6n entre una dislocaci6n inactiva y una dominante 

La _teoría prevee, y las observaciones confirman, que cier

tas dislocaciones situadas en un nivel inferior son menos 

activas en la generaci6n de frentes de crecimiento. se di 

ce que estas dislocaciones 1son inactivas o que son domina

das. Una dislocaci6n puede ser inactiva o no según el gra 
- . ·¡ 

do de sobresaturaci6n' del medio. 

Cuando l_os frentes de crecimiento de un sistema· dominante 

pasan dislocaciones inactivas suceden interacciones ·entre 
i 

ellas. 

CRECIMIENTO FILIFORME DE CRISTALES METALICOS (en Inglésr 

whisker; en francésr barbes) 

Historia 

A los Bell Laboratories se les present6 el siguiente probl~ 
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maa los capacitares al tiempo de uso se cortocircuitaban. 

Él examen de lgs fil~~gs gg~~gQ~~gu~taaoa mostraba una for 
' 

mación superficial filiformeo Foto 61, 

se supuso que los pelos podrían sera 

a) Fibras de materia orgánica depositada. 

b) Honqos. 

e) On producto de cprrosión. 

Las pruebas que se realizare~ fu~on las siguientesa 

l. Se expuso el metal con su superficie ~erminada en la 

forma habitual (galzanJzada·con Zn, Cd o Sn) en una at-

mósfera húmeda. Se produjeron los pelos. 

2. se juntaron estos pelos y se los estudió con rayos X y 

por conductividad& se.comprobó que eran metálicos. 

3. Se observó con microscopio· electrónico. Foto 62, 
1 

4. Irradiando con una fuente .de neutrones aumentaba el nú-

mero de pelos superficiales. 

Conclusión -----
se comprobó que los pelos son metálicos y que, por su for

mación cristalina, son cristales perfectos, salvo que pre

sentan una única imperfecciÓn• una dislocación tornillo que 

les da origen. Fiq. 63, 
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Obtención , 

Los métodos de obtener ioa pelos son los siguientesa 
1 

l. Por deposición de la fase vapor sobre una superficie 

fría • 
. 

2. Por reducción de la fase vapor de sales metálicas. 

3. Por precipitación a partir de las soluciones. 

Uno de los dispositivos usados es el siguiente: En el tu-

bo 1 se colocan los cristales de los que se quiere obtener 

los pelos. Este tubo se lo suspende en el centro de un 

horno vertical, el que se halla dividido en dos secciones 

de distintias temperaturas y tal que T
2 

( T1 • Fig. 64 

Las experiencias se realizaron para distintos metales, con 

los resultados que se indica en la tabla: 

Mate- Tl (oc) T2 (oc) 
rial 

Cd 330 250 

Zn 375 350 

Aq 940 850 

(G. W. Sears - Act. 

Presión 

2oor 

20 }-\ 

lf 
Met. ,1, 

Sobresa
turación 

20 % 

3% 

10% 

Long. Diámetro' 
(mm) 

1 mm 2 x lo-3 

N. 4 (1955) 367) 

0e estos valores se obtiene la siguiente expresión para la 

sobresaturacióna 

ln rJ. = n.a. O'" 2 . M 
p.k,T.R,ln·-ª 

N 
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~ = sobresaturaci6n~ k = cte. de Boltzmann. 

a = J:)arámetro. T = temp. absoluta. 

rr = energía libre superf ici.al. R 
\ =·cte. de los gases. 

M = peso mo"lecular. B = 1020 seg -1 • 

p = ·oresi6n. N = Vel. de nucleaci6n .. 
superficial. 

Conclusión 

La qran importancia que ha tenido el estudio de los crista 

les filiformes esa 

1) Ha confirmado que ellos no contienen más defectos que 

la dislocación que los origina. En consecuencia, pre-
" . e2b 

sentan una zona elástica que se~iende prácticamente 

hasta el valor de la carga de ruptura. 

2) Que .los ·cristales en cuesti6n crecen como los cabellos 

(de ahí su nombre),es decir, crecen a partir de su b~se 

y la materia que los constituye entra por ella • 

. 
3) Se pueden obtener cristaies filiformes de gran número 

de sustancias y es posible· determinar los valores te6ri 

cos de resistencia para esos materiales.-

~anismos 

Peach ha propuesto una teoría para explicar la formaci6n 

de oelos metálicos, que se basa en el crecimiento helicoi-

'' 
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dal de cristales. Los hechos característicos sona 

a) Los pelos se fo•man ·en los puntos de emergencia de una 

dislocación tornillo. 

b) Ellos contienen una dislocación tornillo que es prolo~ 

gación de la dislocaci6n mencionada. 

e) La materia llega por difusión a lo largo de la línea 

de la dislocación y es fijada sobre el escalón de la 

arista expuesta. 

Ventajas· 

La teoría de,Peach ex?lica perfectamente el mecanismo de 

formación para pelos que se forman sin tensión. 

In convenientes: 

Como Eshelby demo-stró que una dislocaci6n tornillo sit~ada 

seqÚn el eje del pelo está en equilibrio, la teoría de Peach 

no explicaría el crecimiento muy acelerado cuando el espé

cimen es tensionado. 

Frank ha creado una teoría para explic.arlo. 

El considera en la base del pelo una dislocación en L. La 

oar~e AB, que es tornillo,es normal a la cara, y la parte 

CD, aue es de borde, est6 anclada en B. La dislocact6n_BC 
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puede enr ollarse alrededor de B y trepar. Cada vez que -
BC ha hecho una vuelta alrededor de AB, la parte del cris

tal por encima del plano en el cual se halla BC. es despl~ 

zada hacia arriba ~na distancia b. Fig. 65. 

REVELACION DE DISLOCACTONES 

Puntos de ataque y dislocaciones 

Así como el crecimiento de cristale~ en forma poliqonizada 

y en espiral es la confirmación de la existencia de dislo-

caciones, se presumió que las ~iquras de corrosión, las 

dislocaciones de cristales y el ataque químico confirmarían 

los mismos hechos en los orocesos inversos. 

Las fotos 53 a 60 muestran el desenvolvimiento de las espi 

rales de crecimiento por evaporación. 

La .foto 66 muestra ataque preferencial en el punto de emer 
-

aencia de una dislocación tornillo. 

~úmero de ountos de a~e como una medida del trabajad~ 

El trabajo de Gre"tner v Ell is ( Bell Labor. Rec. Nov. 1956) 

v el del Patel v Alexa.nder '(Act. Met. Julio 1956) estudian 

el deslizamiento en cr"tstales de aermanio. Se uso este ma 

teri~l oor ~ativos teóricos y prácticos: 
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1) Los cristales de qermanio pueden crecer con muy pocas 

dislocaciones (comparado con otros metales). 

2) Estas dislocaciones, y las formadas durante la deforma 

ci6n, pueden ser visibles por ataque. 

3) Pequeños cambios por fluencia plástica varían mucho la 

conductividad eléctrica • . . 

Las·sucesivas fotos, temperaturas, deformaciones, y densi

dad de dislocaciones' se presentan en la tablar 

Defor. Temp. Dens. Aumento Cita Fig. 

o % 5.<103 /cm2 X lOO Act. Met. 67 (a) 

o o, 6.lo3;cm2 
X 325 B, L. Rec. /0 

0,09 550 5.2.103 X 500 Act. Met. 67 ( b) 

0.98 550 xlOOO Act. Met. 

2.5 650 
.. 7 
1.5.10 xlOOO B. L. Rec. 67 {e) 

2.55 550 ' 7 l. 6 .lO xlOOO Act. Met. 

6.1 550 no c~ntable x2000 Act. Met. 67 ( d) 

La muestra, lueao de recocida, dar 

2. S % xlOOO B, L. Rec. 

El contaje de los ?Untos de ataque a lo largo de,.las l{neas 

de deslizamiento da 
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mientras que los· cálculos teóricos dan: 

Nota: Los valores un poco disminu{dos de la den'sidad de 

puntos de ataque hace preveer dos disyuntivasl a) El va

lor teórico es un poco .alto. b) Los puntos de ataque son, 

en realidad, revelados por la presencia de impurezas que 

se nuclean en~orno a la dislocación, merced al campo de 

tensiones de la misma. Para que esta nucleación se produ~ 

ca es necesario que la deformación producida en la red por 

la impureza no sea de simetría esférica y que el campo de 

la dislocación no sea uniforme (~aso de una dislocación 

tornillo). 

Acumulación de dislocaciones hacia el límite de S!2~ 

su revelación oor.· ataque 

Se sabe que en la zona en que se ponen en contacto dos en

rejados cristalinos con distinta orientación se produce un 

alineamiento de dislocaciones como muestra la Fiq. 68. 

Otra acumulación de dislocaciones en zonas de desorienta

ción cristalinaJproducida por ultrasonido sobre el material 

que está solidificando~ se muestra en la Fig. 69. 
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Observación directa de dislocaciones en cristales ~~ 

de sal de roca 

(Amelihckx- Phil.· Maq. 1 No •. 3 (1956), 269) 

Este es un método'decorativo, es decir, se colorean los 

cristales aoregando sodio metálico en una muestra prepara-

da como la Fiq. 70, en su hendidura central. Se calienta 

la muestra a la temperatura pr6xima a la de fusi6n. 

La Fio~- representa un corte a través del espécimen. La re 

' - ' 
qión A es perfectamente clara como el cristal original. B 

es aparentemente homogénea en color en los cristales defoE 

mados, y casi igual de clara que A en material no deforma

do'. 

El material se lo observa al ultramicroscopio, usando luz 

de arco de mercurio que incide perpendicularmente al eje 

6ptico del microscopio. La zona más uttl de- estudio es la 

c. En ella el sodio colotdal miqra sobre las dislocaciones, 

revelándolas. 

Seaún la teoría, en cristales de .tipo ClNa son esperables 

dos distribuciones~ . circuitos h~agonales y cuadrados. 

Fio. 71 a y b 
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Observación directa de dislocaci~!_en F2Ca 

(Amelinck y Bontinck- Phil. Mag. 2, No. 15, (1957)) 

En este método se colorean los cristales ~e F2Ca por un ex 

ceso de Ca, ya sea agregado a partir de vapor y por agreg~ 

do de volumen o por electrÓlisis,ya que el F2Ca es un rela 

tivamente buen conductor. Fig. 72. 

Observación de dislocaciones en metal~por medio de dia

aramas de moiré con microscopia electrónica 

(Pashley, Menter y Basset'- Nature) 
~ o 

Por este método se puede obtener un poder separador de 5 A 

por microscopfa electrónica1 usando superposición de redes 

metálicas. 

Técnica: Se depositan metales de la misma estructura cris 

talina y de diferente tamaño de enrejado, teniendo ambos 

orientación paralela. Fig. 73 

La Fig. e muestra el campo de la superposición de las dos 

redes y la distorsión producida por una dislocación. 

Resolución: La gran ventaja del método,en caso de micros

copía electr6nicaJes que no es posible resolver directarnen 

te el enrejado cristalino, pero es posible así resolver el 

enrejado por medto de un enrejado de moiré. El espaciado 

está dado por: 
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o 

dl + d2 ----
dl - d2 

' ' 

(cuando hay una desorientación O del enrejado el diagrama 

es rotado un ángulo = \': d1/d1- d2 ) 

donde d 1 y d 2 son los espaciados de los m~tales y, eligi~ 

do convenientemente d1 y d2, el espaciado de moiré puede 

ser hecho suficientemente grande como para resolver una 

dislocación. 

Preoaraciónz Se prepara por evaporación un'film de Au y 

sobre éste uno d~ Cu,.tal que los· dos. hagan un espesor ma
o 

y~r de 200 A. Fig. 74 

investigación de dislocaciones en FL.i por fi~as de ·corro

sión. 

(Gilman y Johnston - Metal Progresa 71, No. 3, (1957) 76) 

El ataque se realizÓ por un método químico: 

1 parte de FH conc. 

1 parte Acético glacial 

FeF 3 V e. S i- i ~ i O S 

Es bi.en apreciable .el movimiento de las dislocaciones y la 

revelación de lñs dislocaciones en el plano de deslizamie~ 

to. Fia. 75 
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Otro trabajo en relación a éste es la revelación de un lí

mite mixto por el distinto ataque que experimentan las dis 

locaciones tornillo y de borde. El principal factor del 

aumento de la velocidad de corrosión en una clase de dislo 

cación y de otra se debe a la presencia de impurezas --·en to_E 

no a la dislocación de borde y su ausencia en - la tornillo. 

Fig. 76. 

' 

DEFORMACION PLASTICA 

Hemos visto que si una tensión-suficiente actúa sobre una 

línea de dislocación de dos puntos fijos, ésta comenzará 

produciendo primero un bucle, luego otro y otro. 

Si el vector de Burgers del bucle hace un_ángulo que no es 

cero con 1~ suPerficie del cristal, al llegar éste a la su 

Perficte Produce un escalón de maqnitud igual al vector de 

Buroers. St son n los sucesivos bucles formados por la 

fuente de Frank y Read, el escalón superficial será más y 

más marcado, aP"rectendo líneas de deslizamiento bien visi 

bles. ~~te es el caso de una 'fuente de Frank-Read plana. 

Una fuente de Frank-Read Plana es aquélla que tiene los vec 

tores de rlurqers de los puntos A y B paralelos al plano de 

deslizarr-:iento. 
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Cuando las proyecciones de los vectores de Burgers sobre 

la normal al plano de deslizamiento no son cero, tenemos 

fuentes de Frank-Read de dos tipos• 

a) Si las oroyecciones bn y bn, de los arcos que unen A 

y B son iquales, los bucles emitidos por la fuente se 

encuentran en planos de deslizamiento diferentes. Es

ta fuente es espacial. 

b) Si las proyecciones son destquales se desarrollan dos 

espirales en torno a los~· puntos A y B, pero sj_n i.nter

ferir entre ellas porque están en distintos planos. 

Fig. 77 

Esta es una fuente en espiral. 

En estos dos casos el deslizamiento no está concentrado so 

bre un s6lo plano sino sobre una zona. Al lleqar estas dis 

locaciones a la superficie producen una línea que no es p~ 

ralela a los planos de deslizamiento. Este tipo de desli

zamiento es más frecuente que el de'sl izamtento plano. 

~~ DUREC T!V! T .ENTO 

C"usas del endurecimiento 

El endurecimiento está or~ducido por las propias dislocacio 

nes creadas durante la deformación plástica. 



- 22 -

Losdefectos puntuales, tales como vacancias y átomos in-

tersticiales, no son capaces de producirlo. Esto se de-

muestra por el hecho de que el revenido a bajas temperatu-

ras, si bien anula· los defectos puntuales producidos por 

temple, no es capaz de ablandar al metal. 1 

Las dislocaciones actúan endureciendo al metal por dos ra-

zones: 

1) Aumentan las tensiones internas y producen interaccio
'\ 

nes a gran distancia, fr~nando a las fuentes de Frank-

Read. 

2) Al aumentar el número de dislocaciones, aumentan sus in 

teracciones recíprocas y, en consecuencia, la creaci6n 

de muescas es un mecanismo que se utiliza más en la ex

Plicación de la fluencia lenta que en deslizamiento. 

DESLIZAMIENTO FACIL 

En ciertos metales se ve que, en -condiciones un poco espe
r 

ciales, no se produce cas'i endurecimiento durante la defor 

'naci6n. 

Para que el deslizamiento fácil tenga luqar es necesario 

que no haya casi, obstáculos, ni superfici.ales (límites de 

aranos, capas de 6xidos) nj internos (precipitados, tempe-
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ratura suficiente 9ara que se produzcan muescas, un sólo 

plano de deslizamtento po$!bl6 ~eetvo, barreras de Cottrell). 

Esta condición la cumplen los cristales hexagonale's compa_s 

tos, cuyos Únicos planos ,.de deslizamiento son los basales. 
• < • 

Como es de es9erar, las líneas de deslizamiento se distri~ 

buyen al azar y atraviesan todo el cristal. 

En los metales cúbicos centrados en las caras, la obtención 

de un sólo plano de deslizamiento activo es difícil. Sin 
. . 1 

embargo, es posible por ~n pequeño lapso obtener desliza-

miento fácil con poco endurecimiento, y este endurecimien

to, que lueqo se acentúa, se debefbandas .de deformación, 

des,! izamiento sobre otros planos producida por el gi.ro de 

la probeta durante la deformación, etc., es decir, he-te-ro· 

oeneidades en la deformación. Fig. 78 

Apilamiento de dislocaciones 

El deslizamiento fácil requiere que las dislocaciones no en 

cuentren obstáculos a su ,movimiento. 

Si una fuente de Frank-Read emite un bucle y luego otros, 

y el primero es detenido, por ejemplo, por un límite de gr~ 

no, este bu~le impedirá a los siguientes deslizar y se ir~n 

aoilando contra el primero, que se la l!'ama cabeza del api-

lamiento. 
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Esto' ouede ser f~cilmente revélado por figuras' de ataque.

Estos apilamiento pueden ser motivo de fisuras, como lo ve 

remos luego. 

ENDURECIMIENTO RAPIDO EN MONOCRISTALES ~.C.C. 

En tales cristales se ha éxplicado el endurecimiento rápi-

do por las barreras de Cottrell. 

Las barreras de Cott~ ·están formadas por dislocaciones 

estacionarias. 

Consideremos dos líneas de dislocaci6n, de vectoresa 

y ~ [1oí] 

situadas en los planos de deslizamiento diferentes (111) y 

(111), y paralela~ ambas a la intersecci6n \lio1 de estos 

planos. 

Si éstas de descomponen 

a ( 0111 
___ ..:,_~ ·a li2~ 2 6 

+ a t112l 
6 

a [1oil 
__ .::; __ )' 

a [21i 1 2 6 
+ ~ [ 112] 

entre ellas se atraen y se recomb.ina'n 'en la forma 1 

a 
6 

+ a 
6 

[ 2ll 1-------~ a 
6 
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La dislocación imperfecta así formada es estable y repulsa 

a las a 
'6' y ~, r11-2l 1 

0 
l para centraba ancear su ac-

. ción mutua. Fig. 79 

Este conjunto es inmóvil. 

se puede demostrar que la energía necesaria para destruir 

esta barrera es más alta que la que posee la cabeza de un 

apilamiento. 

Para que las barreras de Cottrell puedan causar endureci-

miento es necesario que haya un s:tstema secundar:i.o de des-
, -

li.zamiento que emita bucles capaces de combi.narse con los 

·del sistema principal. 
/ 

-
El endurecimiento por barreras dé Cottrell está caracteri-

zado por un período de incubación. -una vez establecido el 

réoimen, cada fuente se constituye en centro de apilamiento 

y el endurecimiento es proporcional al número de bucles ao! 

lado; por lo tanto,es una función lineal de la deformación. 

Endurecimiento de E21icristales 

Los lÍmites de ~ranos que se hallan muy desorientados ofre 

cen una ar~n resistencia al deslizamiento. Esto explica 

que los ooltcristales sean más duros que los monocri.stales 

y más aún si su tamaño de grano e~ pequeño. 
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Es imposible en oolicrtstales que haya deslizamiento fácil. 

1 
1 

PEQUEÑAS DEFORMACXONES EN POLICRISTALES 

Si, someternos un policristal a una tracción creciente los 

~ranos que están favorablemente orientados comienzan a de-

formarse plásticamente antes. 

Se ouede considerar dos casos posibles, según que las fuen 
\ 

tes de Frank-Read estén fijas (o ancladas) y móviles. 

A) Fuentes ancladas:- No toda~ las fuentes se activan al 

mismo tiempo, sino que hay alqunas que se retardan. Las 

primeras son las que se hallan mal ancladas o favorablemen 
• ' • #' 

te orientadas o en zonas\de gran concentración de tensiones. 

Los bucles producidos por ellas se apilan contra los l{mi~ 

tes de gran~s. El endurecimiento producido si hay pocas 

fuentes es débil, pero si la tensión aumenta, es~a def9rma 

ción puede propaqarse a partir de puntos débiles del sóli- -

do, y este tioo de propagación de la deformación es carac

terístico de poltcristales con dislocaciones bloqueadas. 

3) Fuentes móvi.les: Se ouede constderar que en los granos 

favorable~ente orientados todas las fuentes son activas y 
' 

aue, por acción ·de una tens~ón () , todas emiten 'bucles que 

deforman homoqéneamente el cristal, mucho más homoqénearnente 
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que en el caso anterior., produciendo sobre los límites de 

qranos apilamientos de dislocac!ones del mtBmo si~nQ. 

En la .formación de estos bucles- se pueden distinguir dos 

casos: 

1) Co~o en los cristales c.c.c. son posibles numerosos 

planos de desliz~miento en un mismo grano, es posible 

que se activen disti.ntos si.stemas. Así, dos capas de 
1 -

dislocaciones apilRdas sobre un mismo límite de grano 

pueden tener vectores de Burqers iguales y opuestos, y 

compensar sus acciones endurecedoras. Es posibl~ en

tonces una qran deformación. 

2) En cristales que poseen pocos sistemas de deslizamiento 

(hexagonales), no es p~sible activar sistemas secunda

rios, no siendo posible una compensac.fón de este tipo, 

y todos los lÍmites de granos se cubren de una doble e~ 

pa de dislocaciones tal que en el endurecimiento sufri

do por el metal hace que la deformación plástica sea muy 

reducida. 

REVENIDO 

Durante la deformación en frío aumentan en gran número los 

aefectos ountuales (átomos intersticiales y vacancias} y 

las dislocaciones. 
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Los primeros aumentan la resistividad eléctrica, los s~qu~ 

dos la du.reza. 

Un calentamiento a temoeratura bastante elevada ?ermite 

eliminar, por difusión, la mayoría de los defectos que es

tán en desequilibrio termodinámico y restaurar las propie

dades del cristal hasta casi su valor inicial. 

El aumento de la resistividad eléctrica desaparece a temp~ 

raturas aún 'por debajo de la temperatura ambiente, y esto 

da la idea que los defectos puntuales difunden muy fácil-

mente. 
r. 

Las propiedades ligadas a las dislocaciones desaparecen en 

más_ tiempo y a mayor temperñ tura. 

Son posibles dos procesos de difusióna 

1) .Desplazamiento de las ~l~acio~~por re~cci2n d~ 

tensiones 

Es posible ver que materiales ligeramente deformados, recg 

cidos, presentan una dispersión y elimjnación de líneas de 

dj_slocaciones.,y las únicas que restan se reordenan en pare 

des de dislocaciones de la misma naturaleza, creando los 

límites de subgranos o límites de pol12oniz2Eión. 

2) Desol~zamiento de uniones interqranulares ---------- -
El desplazamiento de los lÍmites de granos absorben las dis 
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locaciones y permiten desarrollar granos más perfectos a 

expensas de la matriz deformada. Esto se conoce como E!= 

cristalización. El revenido así obtenido es más perfecto 

que la poligoniz~ción. se desarrolla a través de todo el 

material a partir de cierto número de gérmenes. 

En los metales fuertemente d~formados la recristalización 

tiene un rendimiento energético superior a la poligoniza

ción y se produce de preferencia. 

Mecanismo del revenido 

El mecanismo del revenido no está bien conocido, pero se 

suponen dos casos:; 

' 

1) La deformación Produce dislocaciones más o menos dj_spef 

sadas. Ellas se hallan sometidas a tensiones. Al ca-

lentar el metal le proveemos de la energía necesaria PE 

ra que las dislocaciones salten, compensando las tensi2 

nes, ya sea formando sublímites 'con otras dislocaciones 

del mismo signo o eliminándose con dislocaciones de sig 

no opuesto. • 

2) La deformación produce apilamientos. El recocido actúa 

dispersando estos apilamientos, más que el efecto de dis 

persión v oolioonizac1Ón descripto en 1). Un aPilamien 

to de n dislocaciones endurece más al metal que n dis-
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locaciones dispersas. 

Si el apilamiento se produce sobre una pared intracristali 

na, la dislocación cabeza salta a otro plano en donde pue-

' 
de deslizar y escapar del apilamiento, tomando la energía 

de activación del calor de recocido. 

Si, por el contrario, el apilamiento es·contra un límite, 

las dislocaciones cabeza difunden a lo largo del límite. 

Como todos los apilamiento tienen el mismo signo, las dis-

locaciones deben difundir,. una vez incorporadas al 1 Ímite 

de grano, para poder incorporar otras • 
.... 

RECRTSTALTZACION 

El proceso de poliqonización puede ·ser detenido por una re 

cristalización, es decir, el desarrollo en la matriz de 

nuevos cristales perfectos. 

En este proceso las dislocaciones de la matriz son absorb1 

das por los límites que. ~as separa de los nuevos granos, 

descomponiéndose en dislocaciones infinitésimas que difun-

den rápidamente y se anulan con las dislocaciones de signo 

contrario, también absorbidas. En aeneral, esta anulact6n 

no es completa y· el límite va dejando tras él, en el nuevo 

arana, alaunns dislocacio~es que constituyen su estructura 
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de mosaico y, sobre todo, ~i la matriz deformada tiene un'a 
' 

gran cantidad de dislocaciones del mismo signo • 
• 

DESLIZAMIENTO CRUZADO 
r 

En la Fig. BOa se ve un bucle de dislocación sobre el pla-

no 2. La'dislocaci6n tornillo que 19 constituye puede ser 

deflectada desde el plano horizontal 2 a un plano oblicuo 

y lue~o a otro, paralelo al primero. 

Teóri.ca~ente; todos los planos cristalograficam'ente seme

jantes son de deslizamierlto posible (debido a la simetría 

del campo de tensiones de una dislocación tornillo), pero 

en l'a práctica son planos de deslizamiento operativos aqu~ 

los en los que la tensión de corte es máxima. 

Por tanto, fluctuaciones locales de tensión pueden deflec

tar a una dislocación torn.illo. hacia '9n plano oblicuo •. , . 
1 ' 

' 
Si el bucle,co~oleto de la dislocación (formado oor dos tra 

mos en olanos paralelos'· y dos tramos sobre el· olano oblicuo) 

se expande con la misma ~elocidad, ésto no. conduce a una 

multiplicación del desl:l,zamiento sino que sólo sucede un 

·deslizamiento· sobre una superficie escalonada en lugar de 

un plano. 

Esto ha sido llamado deslizamiento cruzado (cross-slip). 

S1r, embaroo, los casos más notables de deslizamiento cruzado 
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se producen cuando dos fuentes de Frank-Read situadas en 

planos paralelss se exP@ngen eft direcciones contrarias. 

Fig. 81 

En estas condiciones, los tramos tornillo de ambñs son co

nectadas por un plano oblicuo común, con la misma direc

ción de deslizamiento. 

Volvamos a la Fig.80. ¿1 deslizamiento se multiplicará en 

los p~anos 1 y 2 si los tramos jobre el plano oblicuo no 

pueden moverse o se mueven menos que las .porciones en los 

planos paralelos horizontales. De esta forma, el bucle pr~ 

sentará dos generadores de Frank-Read, uno en cada plano 

con los extremos fijos A,B,C, y D. 

CLIVAJE 

Sea,como muestra la Fiq. 82, una inclusión·~ que detiene el 

deslizamiento. Una dislocñción que se mueve en el plano de 

deslizamiento seauirá deslizando sob~e su plano luego que 

ha formado un bucle de dislocación alrededor de la in~lusión. 

El deslizamiento continúa sólo en el caso que aumentamos la 

tensiÓn. 

Este aumento de la tensión produce grandes tensiones de cor 

te en los olanos por debajo y encima .de la inclusión. En 
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, 
estas condiciones, puede suceder dos cosas, segun las con-

diciones de cohesi6n del cristal: 

1) Si la cohesión normal es grande comparada con la tange!! 

cial, el deslizamiento pasa de su plano original a un 

olano paralelo por encima o por debajo de la inclusión. 

Es decir, se activan centros de deslizamiento 2~ los pl~ 

nos paralelos que ahora presentan. grandes tensiones de 

corte. 

2) St la cohesi6n es baja puede ocurrir fractura por apar1 

ci6n de agujeros oor encima o por debajo de la inclu-

. , 
s1on. 

Cuando se produce una grieta ("crack") sobre el plano de 

deslizamiento, disminuye la tensión. Sin embargo, la ten-

sión de corte en el vértice es lo suficientemente alta pa-

ra iniciar un des;izarniento paralelo en el plano 2. Ftg. 

83a. 

La consecuencia de ésto es que, la medida que se produce 

deslizamiento en el plano 2, se abre una cavidad. Fig. 83b. 

Si la dtstancta entre los dos planos es pequeña (de uno o 

dos esoacios atómicos), la pared superior e inferior del 

aqujero se aproximan, Estas dislocaciones de borde pueden 

nc :. 2ner la misma dirección cie deslizamiento que las dislo 
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caciones que las originaron y pueden dar lugar a des1iza-

miento en ángulos diferentes. 

Uno puede llegar, por un mecanismo sencillo, a la forma-

' ción 4e agujeros sin la presencia de impurezas. 

Sean dos dislocaciones de borde que se delizan en planos 

paralelos, separados por muy pocos espacios atómicos. Es-

• tas dos dislocaciones son de signo contrario. Fig. 84a. 

Ellas crean tensiones entre sí que las obliga a detener-

se en su movimiento. 

Las otras d:i.slocaciones producidas en esos mismos planos se 

apilan contra las primeras produciendo grandes tensiones 12 

cales. Fia. 84b. 

SegÚn las condiciones de cohesión del cristal pueden suce-

der dos cosasa 

1) Si la cohesión es alta, los dos apilamientos pueden se 

guir su ~amino al aumentar la tensión. 

2) Si la tensión de cohesión es baja se produce un aguje-

r.o. Fia. 84c. 

Al oCÜrrtr esto alqunas o la mayoria de las dislocaciones 

son aniliquilada~ y el deslizamiento continúa sobre los dos 
i,j 

olanos, con el lÓaico aumento del tamaño del agujero. 
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INTERACCION DE DISLOCACIONES CON ATOMOS EXTRAÑOS A LA RBD 

\, 
Los átomos de soluto dispersados en la red difieren de las 

oartículas precipitadas no s6lo en su tamaño. 

Los átomos de soluto pueden miqrar a tr.avés del ·cristal 

por acci6n de un qradiente térmico, de tensiones, etc. 

Cuando un átomo de solut6 reemplaza a un átomo de solvente 

en una soluci6n s6lida substitucional u ocupa un sitio va-

can_te en .. un.a soluci6n s61 ida intersticial, puede distorsig 

nar o no la red, según el tamaño y características del áto 

mo de soluto. 

, . , 
El cambio de volumen ocasionado por el atomo interactua con 

la distorsi6n de la red producida por la dislocaci6n. 

En torno a una dislocaci6n de borde hay un campo de tensio 

nes inhomo9éneo:y los átomos de soluto migran hacia lazo-

na distendida del enrejado. Fig. 85• 

1 

Esta segre9aci6h conduceJentonces, a un estado de equili-

brio, en el q\-}e la energ.~a 1 ibre de todo el sistema ( dislg 

caci6n + átomos de soluto), es minimizada. 

Si. la. distorsi6n debida al átomo de soluto es uniforme en 

todas direcciones, el átomo de soluto no interactuará con 
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una dislocación torn:Ulo. Si el. átomo produce una di.stor

sión asimétriQa (tQt~Q~onªl, ~Qr ejemplo), podrá interac-
,, 

tuar con una dislocación torn:f.llo. 

Otro tipo de interacción con una dislocación tornillo (tal 

vez la más importante), es debido_a la disociación de la 

dislocación unitaria en parciales. Al menos una de estas 

media dislocaciones tendrá una componente de borde que in 

teractúe con los átomos de soluto. 

Esta interacción de dislocaciones coh átomos de soluto y 
,, 

vacancj_as hace que e:t:l torno a una línea de dislocación se 

nucleen átomos de soluto, constj_tuyendo lo que se conoce 

con el nombre de ~ubes .9 atmósferas de ~~~11 • 
• 

t1ovimi.e.!2!2_de la dislociciÓ!!_L~Ub~ 

Cuando una dislocación se mueve por· acción de una tensión 

lleva tras sí su 11 nube 11 atómica. 

La atmósfera crea una fuerza sobre la dislocación que tie~ 

de a restituirla a· su centro, como en la posición original. 

Si. la tensión aplicada es pequeña, la atmósfera atómica an 

cla a la dislocación. 

Si aumentamos la tensión, la dislocación comenzará a mover 

., 
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se, llevando sobre sí a l 1a atmósfera. Luego, la velocidad 

se limitará a la veloc1ua~ de difusión de los átomos que 

constituyen la atmósfera: (a esa temperatura y en ese me-

dio). 

Si la velocidad de la dis~ocación es tal que se adelanta 

un poco a la atmósfera, ésta la seguirá de atrás. Y si es 

ta velocidad no es muy grande la atmósfera se reajustará 

sobre la dislocación. 

Punto de fluencia 

Cuando la velocidad de deformación de una probeta previa-

mente envejecida es lo suficientemente alta no se produce 

"creen". 

Durante el envejecimiento se han formado nubes de átomos 

en torno a las dislocñciones. Al ten'sionarla, las atmósfe 
f . 

ras permanecen inmóviles y las dislocactones ancladas en 

posiciones fijas. Para producir fluencia en tales casos 

las dislocaciones deben ser arrancadas de las atmósferas; 

para ello es necesario una fuerza aplicada que excede la 

fuerza de anclado. 

~ebido a la gran afinidad entre la dislocación y su atmós

fera (energía libre m1nima), la fuerza aplicada necesaria 
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para desanclar una dislocación es,en muchos casos, mayor 

que la necesaria para moverla luego que ha abandonado la 

atmósfera. 

Es decir, hasta el ~unto de fluencia se extiende una condt 

ci~n de no fluencia, en la que las dislocaciones son ancla 

das y la deformación es puramente elástica. En el punto 

de fluencia hay una condición de sobredeformación, durante 

la cual las dislocaciones escapan bajo la sobretensión y 

pueden moverse bajo pequeñas fuerzas, experimentando el ma 

terial un ablandamiento. Fig. 86. 
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CAPITULO .iCIII 

FUNDICIONES DE HIERRO 

El ingeniero sabe que el Fe fundido es un material estructural barato. 

Siempre lo ha sido, pero se ha tra~sformado mediante el control metalúrgi-

co en una aleaci6n que pue'de ser producida exhibiendo alta resistencia má

xima a la tracción Yciertas propiedades particularmente deseables que'no 

son fácilmente obtenibles con otras aleaciones. 

13.1 - DIAGRAMA DE FASES Fe-C-Si. 

-
~sencialmente, las fundiciones de Fe consisten en arrabio obtenido en 

un alto horno, refundid'o con agregado de retazos de fundiciones y) ocasi?nal

mente, retazos de acero y quizás algunas ferroaleaciones para modificar la 

composición hasta los va¡ores deseados finalmente. El arrabio original se 

destina, ·u·s ijalmente, para usos de fundici6n. En la tabla siguiente se- pre-

sentan análisis de algunos grados típicos. 

Es evidente que el Si,al igual que el C,son agentes aleantes importan-

tes. En vez ~e presentar el tiagrama de faoes ter~arig, se reproduce en 

la Fig.l3.1 una sección vertical con un contenido de 2% Si. Como se demos-

tr6 en los capítulos'anteriores, el tercer componente cambia el eutéctico 
' 

y el eutectoide; desde ser una reacción invar,il:i.nte a una única temperatura 

determinada, a una reacci6n univariante que. tiene lugar sobre un rango de 

temperaturc3, aún bajo condiciones de equilibrio. Los contenidos ~e carbo

no d ~ la austeni ta en el eutectoide y en el eutéct:i.co son reducidos por el 

Si de 0.8 y 1.7 . .:.hasta aproxim.adamente 0.6~~ y 1.5% e, respectivamente. El 

contenido de carbono del eutéctico es reducido desde 4.25 hasta 3.65%. Da-

do que cnta reducción en el contenido de carbono en el eutéctico varía linea~-
' 

mente con el contenido de Si sobre el rango de interés aquí, se lo puede 

expresar como: 

~ C autéctico : 4.25 - 0.30 (% Si) 

Esta ~elación €S de uso común para determinar la proximidad a la composi9-
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ción eutéctica de una fundición gris. 
1 1 

1-;. 2 - GRAFITIZACION -DURANTE· LA SOLIDIFICACION DE LA FLTJ'ffiiGION' GRIS. 

Cuando se rompe el hierro fundido que ha. sido co.J.rmtado ho.ota. la :fuairSn J 

cold~n en un mold~ y dejado allí hasta su s~lidificación, la superficie do 

fractura puede ser gris, blanca o una mezcla de las dos,.. Cuando la frac tu-

ra tiene un aspecto gris, similar al hollín, la estructura consiste en la-

minillas de grafito en un agregado metálico., Como el grafito es débil .. la 

fractura progresa de lámina a lámina, formándose finalment-e una superficie 
.. ~.. j 

de fractura fundamentalmente de grafito. si la fractura es blanca la es-

tructura consiste1 entonces1 principalmente de carburo y ferrita, y ln frac-

tura ha tenido lugar a'lo largo o a través de las masas blancas y frágiles 

de Fe
3

C eutectífero. Un color moteado significa que, en algunos lugares 1 

hay láminas de grafito presentes y, en los demás, carburos eutectíferos. 

Los principales factores que determinan la formación de grafito en lu-

gar de Fe
3
c durante el enfriamient~ del eutéctico en una aleación Fe-e 

1) - La velocidad de ~olidificación. 

2) - La composición. 

Ya que el sistema estable Fe-C implica Fe y e grafítico es razonable que 

una solidificación lenta favorezca el sistema Fe-C estable, mientras que 

la solidificación ~ápida favorezca el sistema metaestable Fe-Fe
3
e. Es fa

miliar entre los funaidores de hierro usar placas metálicas en ciertas par-

tes de un molde de arena. ~stas placas inducen la solidjficación rápida 

en dichos puntos, lo cual puede orieinar una estructura de eutéctico Fe-Fc
3
e 9 

dura y resistente a la abrasión. En las otras regiones el enfriamiento más 

lento puede orieinar una estructura Fe- grafito más blanda. 

Lo s e , - , f r~ tos , 
mas importantes presentes en los hierros fundidos de com-

posici6n or.· inaria son el e y el Si, y un contenido elevado de alguno de 
1 

estos <=>lem.ontos o ambos conduce a la solidificación d.el hierro de acliierdo 

al sis·,;.crnr. estable, es decir, con e graf{tico. :Las Figol3.2 y 13o3 mues-

t' 
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tran que un incremento en la concentración de cualquiera de los dos elemen

~os, manteniéndose constante la concentración del ptro¡hace disminuir la 

profuncUdad del hierro blaricet o carbúrico, cuando se hace solidificar la 

aleación bajo condiciones tales que la superficie se mantenga frfa a una 

te.11peratura constante (a1go análogo al ensayo Jominy de templab'ilidad de 

los aceros). Otros elementos que promueven la grafitizaci6n cuando están 

presentes en el hierro fundido son Ni, Al, Ti, Zr, y Cuo 

El Mn es, en sí mismo1 un elemento moderadamente fuerte en cunnto a la 

formaci6n de c8rburos, y su presencia en el hierro fmndido ayuda a estabi-

lizar el carburo o impedir la grafitizaci6no Por ejemplo, si hay presente 

una cantidad de ,Si justamente suficiente como para dar una estructura--coro-

pletamente grafítica bajo condiciones específicas controladas, un ligero 
R \\ 

incremento en Mn puede hacer , · el hierro moteado (con contenido parcial· 

de carburo en el eutéctico ), o un gran incremento en I\Tn puede producir que 
d¡, 

el hierro se solidifique completamente en la condición mP-taestabl~-de car-

buro. Este efecto es accidental en ~uaencia de So 

El S actúa químicamente para estabilizar el carburo de hierro, aunque 

no participa en la formación del carburo. Tiene una inflUI'mC·ia tan fuerte 
-

que se considera ordinariaillente que ,. cada 0.01% S es suficiente para 

neutralizar el efecto grafitizante de 0.15% Si. Sin embnrgo, el S tiene 

una fuerte n.finidad por el Mn para formar el compuesto MnS,que tiene uno.. 

pequeña influencia sobre la formaci6n de carburo o grafito. Por lo tanto, 

los primeros a¿;regados de S u un hierro con contenido , modc 1 cdamente alto 

de Mn tiene una tendencia grafitizante indirect~,por eliminación del 1. 
,.,Y) 1 

que es un estabilizador del carburo. Viceversa, los primeros agregados 

de V~ a un hierro con contenido· moderadamente alto de S eliminanalgo del 

S de su papel 
/ 

activo,llevandolo a un papel inactivo, promovünd.o así la 
~ 

A:;.nque el contenido de S en un arrabio de fundición puede grafitizacióno 

estar €n la proxic.idud de 0.05%, el S presente en el coque se incorpora al 
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hierro en contac:to. Esto puede originar un aumento considerable en el con-

tenido de S ·cuando se usá coque con mucho·S y, al preparar la carga del 
1 

1 ' horno, es necesario hacer un ajuste que compense los oontenidoo de Si o rr • .n. 

Bl P áctúa químicamente promoviendo la formación de carburo. Física-

~ente forma un eutéctico de fosfuro con un punto de· fusión inferior al de 

Fe y C~ Esto hace que el eutéctico ~- Fe
3

c solidifique sobre un rango 

de temperaturas, lo cual aumenta el tiempo crítico disponible para que el 

Si promueva la grafitización. Con contenidos de P moderadamente bajos 

predomina el efecto físico y se favorece la grafitización, pero proporcio-

nes grandes de P hace ~ue actúe químicamente como un· estabilizador de car-

buros~ 

Los elementps gaseosos, particularmente Hly Ol,pueden incorpo~arse al 

hierro fundido durante la fusión y afectar la estructura de colada. Pare-

ce ser que el H
2

estabil1za los carburos y, cuando et1tá combinado con el o2 

como vapor o humedad, es muy activo en prevenir la grafitización durante 

la sol.idificación, pero no parece tener efecto alguno sobre la grafi tiza

ción de la fundición sólida. El o2 ,como Óxido de hierro, parece promover 

la grafitización'durante la solidificación y retarda el proceso en la al~a-

ción sólida (durante la maleabilización). 

De los elementos aleantes. el Ni, que al igual que el Si se disuelve 

~ompletamente en la ferrita, también actúa como un grafitizante, mientras 

que los elementos formadores de carburos, específicamente Cr ~ Mo, tienden 

a esta.b1lizar la fase carbur-o. A.sí, agregando estos elementos en las can-

tidades relativas adecuadas,· las característ1cas de grafitización del hie··· 

~ro fundido originalmente no aleado no serán casi afectadas. Las propie-

d.e.rie3 ·'esea·oh·s obtenidas mediante la adición de elementos aleantes esta-

rán ~~iaclo~adas según s~ efecto sobre el tamaño de las laminillas de gra-

¡ fi to ,'/ sobre J.as características de transformación de la austeni ta presen

te, e~,,~ e'_ -::-afi to, ·después de la solidificaci6n. 
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'Hásta ahora la grafi tización ha sido usada para referirnos a la sol :.-

.d~ficación eutéctica, como una elección entre las dos reacéiones eutéctirns 

siguientes': 

o 

Líquido ---> austenita + Fe 3c 

Líquido ---> austenita + grafito 
1 

. ,, . . ( 

(1) 

(2) 

Una tercera posibilidad es que la reacci6n se realice de·acuerdo con el 

sistema metaestable, es decir, a ~ + Fe
3
c, con una d~scomposici6n_ casi 

inmediata del Fe
3
c. ~s decir, 

Líquido -~-> ~ t Fe
3
c ; después Fe

3
c ---> O+ grafito (3) 

Los resultados obtenidos por Eash sugieren que la reacci6n (3) es el ori-

gen de estructuras hipoeutécticas nítidas, tales como los tipos D o E de 

la tabla de APA (Fig.l3.4) ver también microfotografía 13.9). tas condi~ 

cienes de fusión y colada que conducen a este tipo de estructura incluy~n 

el sobrecalentamiento y el efecto resultante de aubenfriamiento. 

Los núcleos de grafito pueden existir en el hierro fundido líquido 

y, si se en~uentran presentes en el momento de la solidificación, promo-

verán la solidificaci6n directamente como grafitoo El sobrecalentamiento 

destruye estos núcleos grafíticos e ~nd~ce un subenfriamiento ~ayor. DRdo 

que la temperatura eutéctica l - Fe
3
c es inferior en unos poc_os grado~ 

a la correspondiente al eutéctico ~ - grafito, el líquido subenfriado so-

lidifica de acuerdo con el sistema metaestable. Sin embargo, un conteni-

do elevado de Si y C induce inmediatamente la grafitizaci6n subsecuente. 

La inoculación del hierro sobrecalentado puede permitir que se alcance 

la estructura normalJY usualmente más deseable,de grafito tipo A mostrada 

en la Fig.l3.4o 

~n r,eneral, la solidificación rápida produqe un tamaño de grano más 
1 

fino y una estructura eutéctica más fina, y el hierro fundido no ea excep-

ción a esta regla. La Fig.13.5 mueotra la carta AFA para tamaños de lámi-' 

nas C',E: gr;:~fito. Las laminillas más finas, N°8p' no se muestran aquí pero 
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el tamaño N°6 representa una estructura en la cual las láminas,más largas 

son de l/8 a-1/4 de pulgada a una magnificación xlOO. En el otro.extremo, 

el tamaño N° l represent_a una estru~tura en la cual, las láminas de ernfi to 

más largas tienen una longitud de 2 a 4 pulgadas a xl00.1~hin y Lownie 

demostraron que un cierto hierro blando,colado en la forma de barras de 

lo2 pulgadas de diámetro,contiene; /láminas de grafito de tamaño 4~ colado 

en barras de 2 pulgadas de diámetro, un tamaño de láminas 3¡ y colado en -

barras, de 6 pulgarlas de diámetro, un tamaño de láminas l. 

13.3 - GRAFITIZACION EN EL ESTADO SOLIDO; HIERRO FUNDIDO A~LEABLE. 

Una aleación Fe-C puede solidificar como un hierro fundido carbúrico 

blanco o como un hierro grafítico gris. En cada caso, la mayor parte de 

la estructura es austenita primaria o eutectífera. Durante el enfriawien-

" to lento en un molde desde la temperatura eutéctica hasta la temperaturo 

autoctoide, la. austenita rechazará el exceso de C. En un hierro fundioo 

hipoeutéctic~ no existen1 o hay comparativamente pocos,límites de grano 

austeníticos. ya que la estructura consiste en dendritas primarias· comple-

tamente rodeadas por eutéctico interdendrítico. Sin embargo, el C eut8c-

tico ejerce un poderoso efecto de nucleación preferencial, y la predpi

tación del exceso de 9de la austenita, requerido por la pendiente de l~ 

línea A , origina el crecimiento del eutécticÓ Fe
3
c en el hierro blanco cm 

o de grafito en el hierro gris. 

Por enfria~icnto en el aire o en el molde hasta la temperatura eutec-

toide o _A1 , la austenita se transformará y, como en el caso del eutéctico, 

dos reacciones eutentoides alternativas son posibles~ 

ó 
~ ---> af t,rrafi to 

(1) 

(2) 

La reacción ::~rlítica nor~al (1) tendrá lugar generalmente en los hierros 

fundidos o lé.:.ncos, aunque en la aus te ni ta euteotífera. puede no aparecer 
' ' . 

;¡erli ta. .~uevamente, el Fe
3
c eutéctico masiv~ ejerce un efecto de nuclea

ci6n, y e·J ?e:
3

(; ·:·,:t.ectoidaypuede formarse !ntee;ramente sobre el carburo 

11 • 
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masivo, produciendo una estructura de ferrita y carburo eutéctico.(Ver 

microfotografía 13o4)o 

En un hierro fundido gris. el tipo de reacción eutecoide dependerá 

del contenido de e y Si, de la posible presencia de otros eleme·ntos alean-

tes en la austenita y,desde luego, de la velocidad de enfriamiento. Una 

dada composición puede producir una estructura eutéctica completamente 

grafítica y una estructura eutectoide regular con carburo perlítico. Por 

lo tanto, de un to~al de 3.5o% e, 2,70% puede estar en forma de grafito y 

un 0.8~/a como Fe
3
e en perlita. 

Una composición fuertemente grafitizante, por ejemplo, una que con-

tenga más Si, y un enfriamiento menos rápido, puede hacer que -el eutectoi-

de forme grafito y ferrita. Esto puede tener lugar solamente en sitios· 

de nucleación preferencial adyacentes a las láminas de grafito, con el· 

grafito eutectoidal formando parte de las•láminas y bandas de ferrita a 

los co~tados de las láminas. Puede presentarse en otras partes una es-

tructura perlítica de modo que, de un total de 3.50% e, 3.ío% puede estar 

presente como láminas grafíticas y solamente un 0.4~/o como Fe
3
e en la per

lita. 1'a turalrnente, esta estructura sería más blanda que una estructura 

totalmente perlita-grafito. El mínimo de dureza se alcanza con una com-

posición y una velocidad de énfriamiento que produzca la completa grafiti-

-zación del carburo eutectoide1 como también la del eutéctico, originando 

una estructura ferrita (conteniendo Si en solución sólida) y láminas de 

grafito. 

f!asta ahorá. la discusión sé·ha..referido·a la grafitización durante 

el enfria~iento ·a parcir de la solidificación original. ~esde luego, ~s 

posible tE.ner una cara:- ~,sición taJ que orieina una grafi tizaci6n durante 

un enfria·•Le~to extremadanente lento, pero que formaría un hierro fundido 
·, 

compl~té~~0~te blanco por enfriamiento ordiná~io 1 tal como el de una colnna 

en <1.rr-na. "Sn este caso, un rec-alentamie:¡;lto de l·a fundición y un- manteni-
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miento a temperaturas elevadas produ~iría \a denoomposici6n del carburo 

de hierro. P~r ejemplo, ;m fun~ido con 2.2~% e y l.Oí~ Si se solidificará 
' ' 

probahlemente como un hierro blanco.' Calentando el material colado hasta 

90o•c, la estructura sería auster,ítica, con aproximadamente 1.1% C en so-

lución más Fe
3
c eutectífero. Con el tiempo, éste se grafitizaría según 1 

reac;ci6n: 

Fe
3

C ---> 3 Fe (austenita c?n 1.1% e) t grafito 

Hay una diferencia considerable en la estructura del grafito forr':a11e> 

en una aleación sólida previamente libre de ·grafito,, y ·grafito_ formad<' en 

un hierro que se está solidificando o en un hierro que ya contiene láJ~in:1-: 

de grafito. Las láminas de grafito son f~ágiles e interrumpen la cont·i m.1 i.-

dad de la ferrita plástica, constituyendo sus aristas muescas internas a-

gudas. El giafito formado por la reacci6n anterior, sin láminas presl:r1tLR, 

crece en todas las direcciones,formando así agregados compactos. Estos 

interrumpen la continuidad de la ferrita en mucho menor grado,disminuyen-

do grandemente los efectos de las muescas internas. Por lo tanto, la alt>a-

ción con agregados compactos de grafito es maleable y muestra cierta ducti-

lidad, en contraste con una estructura que tenga 18minas de grafito, la 

cval es bastante frágil. 

Enfriando desde la temperatura de grafitizaci6n hasta aproximadament~ 

900•c. se_permite nuevamente que el carbono se separe de la austenita y, 

se forme sobre _los agregados ya presentes. A la -temperatura A1 _ un enfria

miento muy_ lento o una composición fuertemente grafitizante originarán una 

reacción eutectoide grafÍtica, form~ndose 'el grafito eu~tectoide sobre loa 
' 

agrer;ados ya presentes. Un enfy-ic;¡vnieilto más rápido o una composición me- , 

no.s grafi tizante pw=?den dar un eutectoide perlítico y una estructura final 

de aeregados de grafito en pe-rli tao 
1 

Los factores que afectan la velocidad de grafitizaci6n en un hierro 

fundido blanco son~ 

l) - La compoaici6n básica, particularmente C y Si. 

.. 

1 -
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2) - La velocidad de enfriamiento de la colada original durante la solidi

ficación. Et tamaño de grano más fino y la estructura eutéctica de un 

' hierro solidificado más rápidamente producen más interfases para la ini-

ciac:i6n de la grafitización (Fig.l3.6) .. 

3) - La velocidad de calentamiento hasta la temperatura de recocido o de 

erafitización .. 

4) - La temperatura de recocido (Fig.l3.6) .. 

5) - La atmósfera en el hoEno de recocido .. 

6) -Efectos hereditarios· provenientes del arrabio original o del proceso 

de fusión. 

Esto incluye efectos composicionales no determinados ordinariamente, 

por ejemplo, los contenidos de Ole H21etc. Algunas plantas de fundición 

agregan 0.25% de grafito a la carga, y parece que esto origina algunos 

núcleos de grafito en el fundidoJlos cuales son retenidos en el hierro 

blan2co, acelerando la maleabilización durante el recocido .. 

13.~ - HIZRRO FUNDIDO NODULAR O DE GRAFITO ESFERULITICO. 

Un hierro fundido de tipo nuevo apareció·luego de la seF,Unda Guerra 

Mundial. Es un hierro fundido que 1 sin tratamiento térmico1exhibe apre

ciable ductilidad tensil (Patente u.s. 2,485 9 760). Durante la solidifca-

ción de este hierro se forman pequeñas bolitas de grafito, o esferulit.as, 

en lugar de solidificar como láminaslcomo sucede durante la solidificA.ción 

del hierro gris o como los agregados compactos formados en última -instan-

cia, por descomposición del Fe
3
c eutéctico durante el tratamiento térmico, 

en el caso del hierro maleable. 

Lstn sinrrular estructura erafítica esferoidal se obtiene a partir 

de u~ hierro líquido de composición similar al del hierro funciido {rls 

no :~leado, pero con Qenor contenido de S, es decir, 0.03% como máximo1 en 

contraste con el contPnido normal en el rango entre 0.07 a 0.10%, y agre-

gn.nda ur;o o más elementos específicos antes de la colada.. Mg, Ce, Ca, Li, 

Na y otros elementos producirán la estructura de grafito esferulítico. 

o 
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De estos, el 1'1Tg es el más barato y el _más versátil de los agentes noduli-

zantes y es casi universalmente empleado, aunque puede emplearse algo _de 

Ce con élo 

Se acreg::J. el Mg, en general, c·omo una aleación Ni-i'f.g con 40 a B01a Ni 

y 8 a 507~ r~~> más O. 5 a l. 5% Ce. Ya que el lVfg está por encima de su punto 

ele fusión a la temperatura del hierro fundido líquido, es decir, 1375 a 

l455°C, loG contenidos de Y~ más elevados en el agente de adición requie-
. 

ren effi~lear wedios especiales para impedir el burbuJeo violento y la eyec-

ci6n de G~tal líquido cuando se volatiliza el Mg. El método del cucharón 

a prenión !Jermite el agregado de la cápsula de.Ni-Mg despb.és de cerrar el 

cucharón con una cubierta 1suministrando así una mejor recuperación o uti-

lización del IJg. Cuando el hierro líquido es simplemente volcado con ra-

pidez sobre el Ni-Mg en el fondo del cucharón, debe emplearse más agente 

o de adición y la recuperación del 1~ (en el hierro) puede no ser reproduci-

En todo caso; cuando se produce apropiadamente el. g-rc~.fito esferulíti-

co nodular (se), o el hierro fundido dúctil, no contendrá más que 0.01% S 

y, retenido' del agente de adición, 0.03 a o.os% l\·T& y 1.0 a 1.5% NL La 

presencia de ~llg altera la nucleq,ción y crecimiento del ,;rn.fi to durante la 

solidificación del eutéctico Fe-C,desde formación·de laminillas a formación 

de ~lóbulos casi perfectoso La eliminación de las laminillas, de las 

muescas internas asociadas con las laminillas, y el efec~o debilitante de 

las grandes súperficies de grafito, es decir•, la sustitu9ión de las lamini-

lla~; por L~l:Si1ulos que tienen una baja relación de superficie a volumen, 

pro(. ce ·1l«= el. hierro fundido sea dúctilo 

:·cur v:e los hierros fundidos no presentan dificul tadPo al metalógrafo, 

los ;·, ~er .")~ fundidos grises son difíciles de pulir o ~asta muy recientemen-

te, -'" r:.--Jo:::-I:: ie las microfotografías de los hierros fundidos grises mos-

tra:c,:' [ -,;;;.rer.-¡;e:nente grandes cantidades' de grafito como laminillas grü.esas o 
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-El espesor del grafito es exagerado mediante e·~ pulido con los panas 

usuales de fibra largao Las fibras del paño arrancan el grafito blando 

y las partículas de abra.Givo van haoiendo Q.UQ l.(:)R ni:i.:tltU¡;¡o eót-ri:!óhno ro-

sultantes se vayan transformando en valles anchos. El pulido con panos 

de: fibra cortaJ.tales como seda 1producen más rayas pero da. una imar,en má3 

real de·l tamaño y distribuci6n de• las laminillas de grafito. Empleando 

discos cubiertos con Pb o parafina1en los cuales se embebe las partícu-

las de abrasivo cuidadosamente tamizadas, se puede preparar la superfi-

cie. para el pulido final de manera tal de minimizar el tiempo requerido 

-sobre· e1 pano o· 

Aún con la mejor· técnica de pulido, algunas laminillas de graf i.o 

aparecerán muy· anchas o gruesas·, por.· ejemplo, el espécimen tipo B de la 

Fig.l3.4. Zstas laminillas de grafito deben ser prácticamente parale-

las' a la superficie de pulido. 

Las cartas preparadas por la AFS (Fig.l3o4. y. 13.5)' son patrones 

para la descripción de la distribución y tamaño de las láminas de grafi-· 

to. :8stas cartas y la comparación con ellas se hacen sobre probetn.:3 no. 

atacacl.as, a· una magnificaci6n de xlOO. Las láminas d'e grafito se reve·l'an· 

;nej'or contra la matriz pulida blanca antes del ataque; de otra manera 9 

áreas. perlíticas· negras pueden disminuir el contras.te entre el grafito 

y la matriz. 

13.6 - PROPl~DADS~ DE LOS HIERROS FUNDIDOS. 

Desde el punto de vista estructural, las matrices- de los hierros 

fundidos erises son similares a las de los aceros en el sentid'Ó que con-

tienen cantidades variables de ferrita y de petlita. La ferrita puede 

ser un poco ~ás resistente que la de la mayoría de loe, aceros al carbo-

~ol,deb~so al Si disuelto, pero la parte perlítica de la estructura pue-

n<. ·::;r ::.t:.s 'oJ : .. nda por ser aleo más gruesa.. Al resultado global de ambos 

f~ .. tores ~ebcmos agregar el efecto debilitante y fragilizante de una 
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proporción relativamente grande ( 37~ en peso corresponcie a 12% en volumen) 

de las laminillas de grafito 1blandas y frágiles 1que interrumpen la con-

tinuidad de la matriz plástica. Las aristas de J.ns láminas son comrnra-

tivamonte agudas y cada una actúa como una l'(lUesca interna durante la · 

deformación, por lo que tienden a- iniciar un.a fisura en la matriz plúc-

tica. Por esta razón, las f~ndiciones grises se rompen con una fractura 

frágil, presentando una superficie gris, a tensiones de sólo 20,000 ~ 

60,000 psi (Tabla l3.l)o Algunos talleres de fundición han estado fun-

diendo hierro durante muchos años sin que las barras de ensayo en la cla.-

se 60,000 psi se fracturen nunca por debajo de este valor. Estas resis-

tencias superiores se lograron en dos formas·, a saber, refinando mucho 

el tamaño de las láminas de grafito (por ejemplo, fotomicrografías 13.13 

y 13.l5),y logrando una matriz fina completamente perlítica. El poder 

lograr exitosamente esta condición estructural depende del control rigu-

roso de la composición química del hierro y de las temperaturas de cola-

da. 

Además de sus propiedades mecánicas, las fundiciones grises presen-

tan otras varias características que las hacen particularmente adecuadas 

para ciertas aplicaciones. Su punto de fusión relativamente bajo y su 

fácil colabilidad las hacen relativamente baratas aunque~naturalmente, 

el costo aumenta si las especificaciones de alta resistencia requieren 

el empleo de elementos aleantea y el control de laboratorio. En algunas 

aplicaciones es más importante el hecho que las discontinuidades estruc-

turales internas son sitios donde se puede disipar localmente la Anerrría 

vibracional. Esto es equivalente a decir que las fundiciones grises pre-

sentan una fricción interna o capacidad de amortiguamiento elevado (Figo 

13.7). quando se las usa como base para máq~inas o todo otro equipo so-
' 

metido a vibración, la estructura del hierro.\permite que las vibraciones 

sean absorbidas intern~mente. Las bases de las máquinas o los armazones 

de los pianos podrían hacerse mediante estructuras de acero soldadas, 

' 
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pero estas no absorberían tan fácilmente las vibraciones externas y,a 

" 
frecuencias de vibración próximas al perÍodo de vibración natural de la 

estructura, la a~plitud de la vibración podP{a bien aumentar haRta el 

puntn qnt? la estructura se romper:!a por fatiga. :ta gran importancia de 

esta característica de las fundiciones se reconoce y se emplea cada vez 

m~So 

Los datos de la Fig.l3.8 muestran ¡a relación entre la resistencia 

tensil y la compresiva de la fundición de hierro. Dado que, en promedio, 

un hierro con una resistencia máxima a la tracción de 20,000 psi tiene 

una resistencia máxima a la compresión de 80,000 psi, es evidente que el 

efecto de muescas internas debidas a las láminas de grafito están Jimi-

tados a la carga tensil~ en compresión las propiedades del hierro son · 

determinadas básicamente por la estructura de la matriz. 

Otras propiedades de las fundiciones grises que las hacen más ade-

cuadas que el acero para ciertos empleos ¡incluyen maquinabilidad, resil3-

tencia a la corrosión y resistencia al desgaste. tas discontinuidades 

estructurales producidas por la presencia del grafito y las propiedadfl:: 

lubricantes de éste, hacen que la fundición gris pueda ser maquinada mu-

cho 
, 

r:1as fácil~ente que el ~cero. Por ejemplo, esta es la razón princi-

pal por la cual se emplea universalmente la fundición de hierro para fa-

bricar moldes para vidrios 1 en los cuales los costos de maquinado son e;e-

neralmente altos. Debido al alto contenido de Si y quizás a otros fac-

torea, la fundición gris es ~ás resistente a la corrosión atmósférica y 

de algunos otros ti pos que el acero dulce. ~,inalme::nte 9 la fundición 

gris no es ::r-nsible a la presencia de muescas, es decir, la presencia de 

muescas s .. I;Jerficiales av1das no disminuye sensiblemente su resistencia 

mecánica. ne~de luego, esto se debe a que existen tantas muescas inter-

nas ,..l,flbi·-;as a las aristas de las laminillas de grafj.to que una muesca 

externa e~ relativamente inocuao 

~l costo y las propiedades de las fundiciones de hierro maleable son 
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intermedias 'entre el hierro gris y el acero. En mucha3 aplicaciones, 

las fundiciones maleables perlíticas y el acero fundido pueden ser usa

dos alternativamente' en estos casos, el hierro maleable eo~a de una ven

tnja. competitiva. Aunque su tratamiento térmico puede ser más caro, 

exis-:;e una disminución en el costo debido a (1) pérdida de material en 

los "risero" y (2) costo de eliminación de los ' 11· yisers" ( estos puede 

ser separados de la pieza fundida mediante un golpe de martillo, mien

tr~s que deben ser cortados en el caso de los aceros)o La forma compac

ta de los agregados de grafito, o el carbono de revenido, no interrumpe 

la continuidad de la matriz ferrítica, y la estructura combinada puede 

mostrar resistencias de aproximadamente 55,000 psi, en combinaci6n con 

valores de la alongación cercanos a 12 ~ 18%. Un control adecuado de la 

composici6n y de las temperaturas de colada (logradas a veces mediante 

el empleo de hornos' especiales), originan un metal que es consistentemen

te blru1co en la forma colada y que se grafitiza rápidamente durante ·el 

recalentamiento. bsta posibilidad de lograr una rápida grafitizaci6n 

ha sido empleada exitosamente mediante el desarrollo de hornos de reco

cido en los cuales las piezas no necesitan ser empacadas en un material 

aislante carbonoso (para protegerlas de una oxidaci6n excesiva), lo cual 

requeriría una semana para calentar, mantener y enfriar desde la tempe

ratura 'ae recocido, sino que el tratamiento de maleabilizaci6n en tales 

hornos puede ser completado en 48 horas o menoso Se pueden lograr resul

tados uniformes solamente mediante uniformidad en el calentamiento duran

te el recocido, requerimiento que puede ser mejor satisfecho empleando 

hornos continuos, lareos, de pequeña ;:;ecció,n transversal, a través de 

lo0 cuales se desplazan las partes mecánicamenteo Un segundo desarrollo 

ha :·;.:.do el hierro fundido maleable que contiene agregados compactos· de 

gr~~lto ~e revenido en una matríz perlítica en vez de ferrítica. La es

tr0c~ur~ ~nrlítica permite que el hierro tenga resistencias próximas a 
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70,000-80,000 psi y una elongación buena de 6 a 12%. En ocasiones este 

material ha sido llamado semi-aceroJ pero esta palabra sin sentido ha si-

do reemplazada por el término más exacto maleable perlítico. 

La fundición de hierro ductil, llamada frecuentemente fundición no-

dular o de grafito esferulítico, contiene en su matriz,después de colacto) 

proporciones variables de ferrita y de perlita, que dependen de la compo
t· 

sición, la práctica de inoculación y de la velocidad de enfriamiento, 

estando determinada esta última por el ta~~ño de la sección. Las esferu-

litas de grafito distribuídaaeYa matriz presentan un rango de diámetros 

o tamaños, uqu~ll~s formadas primero son más grandes~, por lo tanto, más 

fácilmente observadas en la microestructura. Estas esferulitas influyen 

en las propiedades de los hierros menos que las laminillas. y,por lo tan-

to, las propiedades del hierro nodular son mucho más próximas a las de 

la matriz. rara obtener el hierro más blando (tabla 13.2), es decir, 

uno con una ma t'riz completamente ferrítica (Foto 13.7), debe recocerse 

la estructura de colada calentando a 900°C y enfriando a una velocidad de 

l5°C/hr. entre 790 y 650°C. Esto permite que el carbono disuelto en la 

austenita difunda a las esferulitas de grafito en vez de formar Fe
3
c en. 

la perlita. 

Toda fundición de hierro, es decir, gris, maleable, o de tipo grafi-

' 1 

to esferulítico, puede ser -czalentadi:} por epcima de la temperatura A
1 

y 

formar austenita con un contenido de carbono próximo a l.O%,sin cambio 

notable en la estructura d0 grafito previa. Dende luego, cuanta más pP.r-

lita en lugar de ferrita exiata en la estructura original de la fundición 

de hierro, ~ás fácil y rápidamente se forma la austenita eutectoideo El 

enfriamient' subsec,lentc, - en el horno (recocido), en aire (normalizado) 

o en ace:1 t1· o a[;ua (temple) - tendrá los efectos usuales discutidos en 

los capítulo 8'y 9 (con la limitación de que, durante el enfriamiento len-

to, el fr'J ~i to presente suministrará núcleos que alterarán la estructura 
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cutéctica). Así, se puede _obtener un rango de estructuras de la matriz 

desde muy b'landas hasta muy duras.. Sin embargo, en la funclición de hic-

rro tE:mplada o martensítica, aunque la mat:ri?: puPila. tPnPT' una nu~P::::n nn 

n
0 

G5 ~ al S{.~"l'egudo o compuésto de matriz y grafito mostrará una dureza 

de solamente R 50, ya que el grafito es blando. El revenido de las fun
c 

C.iciozj.es de hierro martensíticas SiffUe las mismas leyes que se aplicEm 

al revenido de aceros al carbono templados, con respecto a los cambio8 

ue propiedades de la matriz. 

Las fundiciones de hierro maleable y dúctil (grafito esferulíhco), 

tieneY¡algunas de las virtudes de las fundiciones grises, tales como maqui-

nabilidad, resistencia a la corrosión y resistencia al desgaste superio-

res al acero dulce. Ambos tipos de hierro pueden reemplazar al acero en 

mucbas apli~aciones. Sin embargo, la elección entre ellos dos no se hace 

fácilmente, ya que sus propiedades mecánicas y otras son muy similares 

(tabla 13.2). Ambos tipos presentan valores razonables de ducti_lidad y 

de resistencia al choque. En ausencia de las muescas internas originadas 

por las láminas de grafito, ambas fundiciones son más s~sceptibles a la 

fragilización por muescas externas o superficiales que la fundición gris. 

Ninguna de ellas puede ser fácilmente soldada, salvo empleando soldadura 

dura. El criterio final para seleccionar uno en lugar del otro parece 

ser el costo! debido a la ausencia de un largo recocido do maleabiliza-

ción, la fundición dúctil tiende a ser ligeramente más baratao 

La elección entre fundición gris, fundición dúctil y fundición ma-

leable para un determinado servicio está condicionada, al igual que en 

todos los problemas de materiales, por los requerimientos del servicio y 

los as~ectos económicos. La fundición gris es la más barata y tambi6n la 

más fácil de colar, obteniéndose una estructura buena, esencial~oPnte una 

estructura no porosa. El hierro dúctil es básicamente similar/pero está 

sometido a más rechupe durante la solidificación requiriendo "risers" 
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grandes, etc. La fundición• maleable es más dificil de colar (como la 

fundición blanca~ y está más restringida en el tamaño de las secciones 

que la fundici6n dúctil. Generalmente, costará más en la forma final qua ~ 

-lu f~ndición de grafito csferulítico, aunque la diferencia es pequena/ 

mientras que el hierro dúctil no necesita un recocido para asegurar la 

uniformidad, en particular de su maquinabilidado 
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CP.P"'.:TULO XXI 

METALURGIA DE LA SOLDADURA 

2lel - !~TODOS 1~TALURGICOS DE UNIONo 

A menudo es más económico ~roduoir partes y estructuras metáiioas 

uniendo componentes simples en un producto compuesto en vez de ~mplear·"· . 

un producto trabajado o de colada. Los metales pueden unirse de man~ra 

permanente por "soldering" (soldadura blanda), "brazing" (soldadura dlira) 

o sin material de aporteo Estas operaciones' incorporan uno o más de los 
¡ 

principios de la Metalurgia Física que hemos discutido ant~s, incluyendo 

fusión, desoxidación, desgasificación, colada, trabajado en caliente o 

en frío, tratamiento térmico, difusión, etoo 
! 

Lá soldadura blanda puede ser definida como la unión de metales por 
/ 

medio de otro metal cuyo punto de fusión Pstá por debajo de 540°C y es 
1 

menor que los puntos de fusión de los metales a unir. La soldadura dura 

difiere de la anterior en que el metal agregado tiene generalmente un 

punto de fusión superior a 540°C pero inferior al del metal de base. 

El término soldadura ("welding") implica la unión de metales por calen-

tarniento a una temperatura superior al rango de recristalización o al 

rango de fusión1con o sin aplicación de presión o metal de aporte. 

21.2 - SOIJDADURA BLANDA. 

Las aleaciones empleadas están compuestas básicamente de Pb y Sn 

y son conocidas como "soldaduras blandas", e¡n contraste con las "soldadu-

ras duras" ql'e discutiremos luego. Las soldaduras de alto contenido de 

Sn tienden a ser duras y frágiles·, en comparación con las soldaduras de 

alto Pb que exhiben mayor ductilidad pero menor resistencia. Enlata

bla. 21.1 se dan las composicio'nes y aplicaciones típicas para .esta clase 

de soldaduras. 

En general, aunque las soldaduras de Sn-Pb son muy satisfactorias, 

cuando escasea el Sn puede ser necesario reducir o eliminar el contenido 

de Sn en la soldadura. Se ha desarrollado un sustituto 'conteniendo 87o5% 
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Pb, 0.5% As y 12%,Sb, que es satisfactorio· para soldar acero y hojalata. 

Sin embargo, esta aleación no,es satisfactoria para soldar Cu, latón o 
' 1 

1 

hierro galvanizado~debido a la falta de adherencia y buenas caracterís-

ticas de flujo. La resistencia de uniones pl~gadaa heohas oon 6Bta alea-

ci6n es comparable a aquellas hechas con la soldadura usual de 5üP~ Sn, 

507;, Pb. El rango de fue ión es algo mayor que la 50-50, pero e 1 , rango es 

de s6lo 2°C o menos. Se han desarrollado unas otras pocas soldaduras ,, 
como sustituto para reducir el empleo del Sn. 

, r 
En su mayor1a, estas sen 

aleaciones de Pb y Ag que presentan un rango de fusión su~erior y requie-

ren técnicas especiales. 

De los resultados presentados en la tabla 21.2 puede deducirse un 

concepto de la resistencia de uniones soldadas con Pb-Sn. Durante tiem-

pos muy cortos. se pueden aplicar, sin riesgo de fallas, cargas superio-

res a las indicadas en esta tabla. 

El éxito final de una operación de soldadura está determinado pri-

mordiálmente por la limpieza superficial y la ausencia de aceite, grasa 

u óxidos que puedan impedir la adhesión satisfactpria de la soldadura. 

Se emplean generalmente fundentes con tal objetivo. La función del fun-

dente tiene cinco aspectos~ 

l) - Limpiar las superficieso 

2) - Impedir la oxidación de la superficie cuando está caliente. 

3) - Disminuir la tensión superficial o permitir la acción normal de la 

tensión superficial del metal. 

4) - Promover la aleación de la supe~ficie metálica con la soldadura. 

5) - Promover que la soldadura fundida moje la superficie. 

El carácter del fundente debe ser tal que el residuo que deje no sea 

corrosivo, ni higroscópico, ·ni·· conducto;-,, cu~do se lo emplea para traba

jo eléctrico. Además, el fundente no debe sufrir fácilmente volatiliza-

ción, descomposición o carbonizaci6n durante la operaci6n· de 'oldado~ 
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Se dispone de una variedad de fundentes·. La trementina es particu-

larmente efectiva para soldar conecciones eléctricas cuando se la emplea 

adecuadamenteo Al aplicar la trementina, ésta no deberá estar sometida 

-
a temperaturas excesivas, de lo contrario sus cualidades fundentes ae:rán 

reduc:das y se carbonizará el residuoe La ventaja particular de la tre-
, 

mentina es su caracter no corrosivo, lo que es de gran importancia en el 

empleo en circuitos eléctricos. Sin embargo, la trementina no es efeoti-

va como fundente para so~dar láminas de acero' y algunos otros materia es. 

Los fundentes salinos o de tipo "ácido", compuestos :por cloruros de 

aruon~o, Zn, Al, etc., son excelentes para muchas operaciones de soldadu-

ra porque son muy activos y no !=Je carbonizano Sin embargo, estos funden-

tes y sus residuos son altamente corrosivos, conductores eléctricos e hi-

grosc6picos. Pueden obtenerse estos materiales en forma líquida o en pas-

ta, y son empleados particularmente en trabajos con láminas metálicaso 

Para impedir la subsecuente corrosi6n, la uni6n ~oldada debe ser· cuidado-

' samente limpiada para eli~nar el residuo del fundente. 

Se usan algunos fundentes que contienen áoidos orgánicos 9 tales co-

mo ácido esteárico, oleico, tartárico, benzoico, etc. Aunque estos funden-

tea son corrosivos, son menos corrosivos que los del tipo inorgánico que 

vimos reciéno Se emplean estos fundentes en ocasiones especialeef tales 

como cuando se debe solda.r Pbo 

La aplicaci6n de calor a las superficies que deben unirse puede hacer-

se medicnte nn soldador eléctrico, una llama, un baño fundido, o por mé-
•• 1 

todos de inducci9n o resistencia. Las superficies metálicas a soldar de-

ben ser calentadas hasta la temperatura de fusi6n de la soldadura y man-

tenidas a esta temperatura solamente el tiempo necesario para permitir un 

"mojado" uniforme de la superficie preparada prev:i¡amenteo Una temperatu-

ra excesiva o un tiempo demasiado largo a ~al temperatura promuevenla for-

:na-::ión de compuestos intermetálicos en muc:hos sistemas de aleaciones, los 

cu.::les tienden a debilitar· la uni6n resultante. 1)ado que a las tempera-
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tu~as empleadas_ en las operaciones de soldadura, no tiene ,lugar' práctica-

mente una operación de aleación, la unión es tan resistente sólamente co-

mo el material de aporte. Por lo tanto, para lograr la mejor resistencia 

en la unión se prefiere películas de soldadura. delgadas·, con espesores en 

el ranffo de 0.003 a 0.005 pulgadas. Cuando se requiere resistencias su-

periores. es a menudo deseable incorporar medios mecánicos, tales como 

el uso de remaches u otros. 

~uede unirse con soldadura blanda el (,'u, Fe, Pb, Sn, Zn y muchas ·~e 

sus aleaciones. Sin embargof el Al y los aceros inoxidabkes requieren 

el empleo de técnicas especiales debido a la película de 6xido estable 

que se forma sobre ellos. 

2L3 - SOLDADURA DURAo 

Las aleaciones empleadas en este caso corresponden a tres tipos ge-

nerales: (1) Cu y aleaciones de base Cu; (2) aleaciones en base Ag cono-

cidas como "soldaduras de Ag",y (3) aleaciones de Alo 
1 

Se emplea mucho el Cu de pureza comercial para soldar en producción 

partes ferrosas a una temperatura de aproximadamente 1175•c. Las alea-

ciones Cu-Zn constituyen la mayor porción de,. aleaciones de base Cu de es-. 
\' 

te tipo, con rangos de fusión entre 760 a 925°Co Las soldaduras de Ag 

" han sido desarrolladas a partir de a.leaci'qnes binarias Cu-Zn 9 a las que 

se agregaron Ag y otros elementos1 en proporciones variables1 para disminuir 

31 punto de fusión hasta loa límites 595 a 870°Co ~atas aleaciones per-

miten la sol~adura a temperaturas inferiores, lo cual es necesario si se 

debe evitar daño al metal de base, tal como cambios estructurales, reco-

cido, o crecimiento de grano en productos trabajados en frío. y en alea-

ciones endurecibles por p~ecipitación. En las tablas 21.3 y 21.4 se dan, 

respectivamente, las composiciones comunes d€' las soldaduras. de base Cu., 

Se han desarrollado aleaciones para soldaduras duras en base Al, que con-

sisten principalmente de Al con agregados que tienden a disminuir el ran-

o d.e fusi6n m por deba.i n 



Aunque se puede disponer comercialmente de estas aleaciones para 

soldadura dura en forma de al~bre, frecuentemente es más económico el 

empleo de láminas. La lámina consiste en una aleación de Al 3003 o al-

guna aleación termotratable especial,recubierta en uno o ambos lados con 

la soldadura misma. Se forman las partes mediante los métodos convencía-

nales; se las une empleando un horno de soldadura. El recubrimiento de 

la lámina suministra el material de aporte. Si se emplea una aleación 
.~ 

termotratable, las propieles de la parte a soldar· pueden ser mejoradas 

empleando un tratamiento de solubilización. seguido de precipitación, se-

gún el procedimiento especificado para la aleació~ 606lo Cuando se re-

quiere, se puede emplear fundentes especialeso . 

Mediante soldadura dura puede lograrse una unión satisfactoria sola-

mente cuando se emplean superficies de unión adecuadamente limpias. Pue-

den requerirse métodos de limpieza químicos o mecánicos· para eliminar de-

p6sitos de óxido gruesos o grasa. Los fundentes ~irven para eliminar 

capas de. óxido delgadas, para disolver los Óxidos formados en la opera-

ción de soldada, y asistir a las cualidades de flujo libre de la aleaci6n 

de aporte~ Borax o ácido bórico fundidos, solos o en combinaciónJson los 

fundentes convencionales en este caso. Puede requerirse el agregado de 

bifluoruros alcalinos cuando hay presencia d.e óxidos refractarios, como 

es el caso de la soldadura de bronce al Al, broncE? al Si,- Be-Cu y los 

aceros inoxidables. Ya que la mayoría de estos fundentes son fuertemente 

corrosivos en presencia de humedad a temperatura ambiente, se los debe 

eliminar cuidadosamente in~e~iatamente después del soldado. 

Sn al~1nos casos no se requiere fundente. La soldadura de Cu con 

Cuando se desea emplear la soldadura dura, las superficies a soldar 

~7ben coincidir estrechamente en forma~ se obtiene la unión por la distri-
. 1 

buci6n del metal de aporte-no ferroso entre tales soldaduras por atracción 
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capilar o por gravedad. Las aleaciones para soldaduras duras más satis

factorias son aquellas que fluyen y mojan fácilmenté la superficie a una 

temperattrra que sea inferio~ al menos1 en 40°C al rango de fusión del ma= 

terial a soldar, y que no reaccione desfavorablemente causando fragilidad 

intercristalina. Puede producirse cierto grado de aleación cuando exis--

te solubilidad en el estado líquido entre el material de aporte y el me-· 

tal de basee ~a que las temperaturas empleadas en este casqson mayores 

que las empleadas en sold~dura blanda, tiene lugar un grado mayor de di-

fusión y de aleación. 
' . 

La resistencia de la unión obtenida de esta manera puede ser superior 

a la del material de aporte,a condición que el espesor· de la soldadura 

no sea mayor que 0.001 a 0.003 pulgadas·.. Las unieres de Cu entre partes 

de acero mantienen normalmente su espesor a valores máximos de 0.0005 pul-

gadas. Espesores mayores de material de aporte tienden a causar que la 

resistencia de la unión se aproxime a la resistencia de la soldadura mis-

ma. Puede ser necesario proveer espacios mayores entre las partes a sol-

dar en los casos en que el metal de aporte forme fáci~mente una aleación 

con el metal de base,en vez de ser arrastrado a la unión por atracción 

capilar. En general, las uniones soldadas de esta manera poseen mayor 

ductilidad y resistencias superiores· a las que se puede obtener usando 

soldaduras blandas. Esto es particularmen~P cierto a temperaturas ele

vadas, a las cuales las soldaduras blandas 
1
tienden a ablandarse más, con 

la resultante pérdida en resistencia. 

En el caso de soldaduras duras el calentamiento puede hacerse con 

soplete, por i~~ersión en una aleaci6n fundida o en baños de sales, o 

mediante un horno, o por inducción o resistencia eléctrica. El material 

de aporte puede aplicdrse en diversas formas, incluyendo al~bre, vari-

, lla, lámina, polvo, etc. 

~a soldadura con soplete ~B muy usada como método barato de fabrica

ción y mantenimiento de partes· relativamente grandes, tales como bicicle-



- 292 -

tas, c~~~ndros para gas, cortadoras de césped, equipo eléctrico, etco 

~n el,caso de la soldadura por inmersión en la ale~ción fundida se logra 

una rápida transferencía térmica y, al mismo tiempó1 se protege la super-

ficie a soldar de la oxidación. Los baños metálicos tienen un empleo 

limitado cuando se desea soldar conductores eléctricos. o tubos de Cu en 

la fabricación de intercambiadores de calor. Los baños de sales fundi-

das están limitados a las aplicaciones en las que el metal de aporte de-

be ser colocado en posici5n antes de la inmersión y cuando las partes 

componentes pueden ser mantenidas en su sitio mediante dispositivos mecá-

nicos. El empleo de un horno para calentamiento es m~y p~pvlar como mé-

todo de producción en masa para unir partes pequeñas, en las que el metal 

de aporte puede ser agregado como lámina, alambre o polvo, y las partes 

a soldar puedan ser apiladas, prensadas, eto.1 para evitar el movimiento 

de los componentes individuales dentro del horno. Generalmente se emplea 

una atmósfera neutra o reductora para impedir la oxidación a las eleva-

das temperaturas empleadaso Probablemente, la aplicación más extendida 

del proceso es el caso de la soldadura dura de aleaciones ferrosas median-

te Cu en una atmósfera de H2. La resistencia tangencial de la unión en 

un tubo de 1 puleada de diámetro y de 0.120 pulgadas de espesor de pared 1 

en relación con la resistencia del metal de base, está representada me-

diante los datos de la Figo21.1o Se encontró quee 

1) - La resistencia de la uni6n· es independiente del espacio libre entre 

las dos superficies a unir,dentro del rango de espacio nulo y Oo004 pul-

gadas logrado empleando una prensa. Sin embargo, el acomodo de las par-
' 

tes empleando una prensa es preferible a fin de mantener una alineación 

adecuada de las partes durante el proceso de s'oldadurao 

2) - La magnitud de la superposición en la unión es importante para· lograr· 

una adecuada distribución de tensiones sobre la unióno 

3) - La resistencia de la unión aumenta ligeramente con el incremento en 

el tiempo de soldadura,debido probablemente· a un incremento en el grado 
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de aleación entre el metal de aporte y .el metal de baseo 

-La solubilidad del Cu en el Fe y la del Fe en el Cu es pequena, pe-

ro aún esta ligera solubilidad es importante durante la soldadura con Cu 

de partes de aceroe Si el espacio entre las dos partes es demasiado gran-

de, la resistencia será aproxi!hadamente la del Cu que forma la unión:o 

Los métodos de calentamiento por inducción o resistencia eléctrica 
1. , éi.p ICOC.I Ql)'\ 

proveen un medio rápido de localizada de calor,con facilidad da 

control en la producción masiva de partes pequeñaso 

La mayoría de los metales y aleaciones comerciales comunes pueden 

ser soldados con soldadura dura1 a condición de que sus rangos de fusión 

estén) al menos, 50°C por encima del rango de fusión de la soldadura a em-

plear, y siempre que se empleen· métodos de limpieza adecuados· y el fun-

dente correspondientoo Con ciertos metales y aleaciones,tales como el 

Al, se requiere un estrecho control de la temperatura para impedir la 

fusión o ablandamiento del metal de base o de fases de bajo punto de 

fusión presentes en la aleacióm. 

21.4 -.SOLDADURA. 

A diferencia de los dos casos tratados anteriormente de soldadura 

blanda y dura, en este caso ("welding") el metal de base es calentado 

por encima de su temperatura de recristalización.con aplicación de pre-

sión,o por encima de su temperatura de fusión con o sin presiÓno Los 

métodos aplicados pueden ser clasificados como (1) "plástico" o (2) "sol-

dadura por fusión". En la Fig.2lo2 se presenta una clasificación más 

detallada basada sobre procesos específicos. 

La soldadura pl~otica incluye aquellos procesos en los cuales los 

metales son unidos mediante aplicación de presión a temperaturas superio-

res a la de recristalización pero inferiores a la de fuaióno La unión 

tiene lugar por difusión y crecimiento de grano a través da la interfase 

de J.a unión sin fusión intencional. Los m~todos pl,ásticos incluyen sol-

dac>p·a por forja, resistencia, presión y en frío. 
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La soldadura por forja fué el primer método conocido para producir 

una unión entre partes metálicas. Las partes a unir se martillan o se 

prensan juntas1 manteniéndolas a una temperatura adecuada. En la soldadu-

ra por resistencia, la resistencia eléctrica relativamente elevada de la 

unión provoca un calentamiento localizado sobre las superficies de con-

tacto cuando se hace pasar una corriente alta, y la soldadura tiene lugar 

por aplicación de presión sobre los electrodos. Los métodos de soldadu-

ra por resistencia por pwttos, de_ costura y de proy~cción son del tipo 

plástico. Ciertas modificaciones emplean: un arco que se hace saltar eu-

tre las piezas a unir, provocando fusión incipiente sobre la interfase, 

aplicándose después presión. La soldadura a presión hace uso de un sople
\~. 

te oxiacetilénico o de una reacción de aluminotérmia, para producir el 

calor necesario para elevar la temperatura de la superficie hasta el ran-

go plástico sin que se produzca fusión. 

La soldadura en frío implica la unión en frío d~ superficies metáli

cas adecuadamente limpias, por aplicación de presión o de vibraciones 

ultrasónicas a los componentes, que se mantienen unidos a baja presión. 

Aunque pueda tener lugar realmente un incremento de temperatura en la 

interfase, no se produce fusión, y el efecto térmico puede ser controla-

do para impedir una aleación indeseable o la formación de compuestos in-

termetálicos en la unión de metales diferenteso En la soldadura por ul-

trason ido se aplica la energía de vibración "mediante un transductmr, de 
\ 1,' 

manera tal de producir vibraciones tangenciales en la interfase de las ,, 
1 

partes componentes. Se produce una unión' por ruptura de la película ou-

perficial y defo~mación plástica )ocalizada,con interpenetración de los 

componentes. Sl proceso se adapta particularmente ti la unión de láminas 

-y alambres clelgados,sin"presentar las limitaciones de espesor encontradas 

en la soldadura a resistencia. Se conocen muchas ap:licaciones en electrÓ-· 

nica, joyería, intercambiadores de calor· y c.omponent,es de cohetes. .Este 

proceso se adapta bien a·la unión de Al, acero inox"idablep Ti y muchas 
j 
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aleaciones para altas temperaturas· y resistentes a la corrosi6n, que son 

difíciles de soldsr mediante otras técnicas. 
' 

La_ soldadura de presión implica la fus'ii.ón real del metal de base y 

puede incluir adición de un metal de aporte~ No presentaremos una lista 

de las características de la multitud de val,'illas de soldadura existentes 

en el mercadeo Los interesados pueden referirse a la literatura suminis-

trada por los fabricantes o a las especificaciones publicadas por· la 

American Vlelding Society y la American Society for Testing Materials, 

entre otras, para obtener detalles de composición, propiedades mecánicas 

y sistemas de codificación para diferentes metales de aporte empleados 

en la soldadura por presi6n. 

Los procesos empleados en este caso pueden ser clasificados como 

a gas, arco, aluminotermia o inducci6n. Una variaci6n de la soldadura 

'' dura, conocida como "Braze welding", puede ser considerado como un pro-

ceso de soldadura a presión, ya que el método de preparación es más si-

milar a este último proceso que a la soldadura dura convencional. 

La soldadura a gas emplea habitualmente una llama de oxiacetileno 

junto con un metal de aporte en forma de varilla. La relación de oxíge-

no a acetileno puede ajustarse como para producir una llama oxidante, 

reductora o neutra. Puede emplearse una llama oxidante en la soldadura 

de latón o bronce, mientras que una llama reducto~a puede emplarse en 

Ni, aleaciones en base Ni, y ·ciertos aceros de alta aleación. Sin embar-

go, el tipo de llama más usado es el neutro. Una envolvente exterior a 

la llama provee una atmósfera protectora e~torno al metal de base fundi

do y, a menudo, el,imina la necesidad de un fundente protector. En com-

pa.ración con la ool,dadura de arco, puede aplic&rse calor a una velocidad 
t t'~'"¡ 

más baja. Aunque es~o tiende a reduc~r las tensiones termicaslocaliza-

' das, la distorsión.total puede ser mayor, debido a una expansión y con-
1 

tracción más generalizada. La menor velocidad de enfriamiento asociada 

con la soldadura a gas introduce complicaciones cuando los efectos de 
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precipitación puedan causar fragilidad o inducir corrosión, tal como su-

cede con la soldadura de aceros inoxidableso La soldadura a gas provee 

un método portátil de soldar con un equipo de bajo costo, aunque-la ne-. 

cesidad de operadores muy entrenados hace habitualmente que el costo de 

operación sea mayor que para la soldadura de arcoo El proceso se ·adapta 

particularmente bien a la unión de láminas o placas delgadas y a la solda-

dura de metales no ferrososo 

Los procesos de sol• ~adura de arcq pueden clasificarse sobre la base 

del material de los electrodos y de la técnica de aialacj6n del arcoo 

j' 
Puede generarse un arco eléctrico entre un electrodo de carbono y la pie-

za de trabajo o entre dos electrodos de c'~rbono, con o sin agregado de 

material de aporte. Un método más común es hacer saltar un arco entre 

la varilla de soldadura y la pieza a soldar. 

La protección del arco es esencial para producir soldaduras buenas 
;f 

con resistencia y ductilidad óptimas·. l;'as técnicas de p~tección del arco 

incluyen el empleo de fundentes en la forma de una varilla recubierta, 

polvo, pasta, papel impregnado o el empleo directo de gases reductores 

o neutros que rodean el arco. Los fundentes sirven para impedir el con-

tacto entre el metal fundido y la atmósfera y, así, evitar la disolución 

de oxíeeno y nitrógeno; para eliminar impurezas del depósito de soldadu-

ra fundido; para suministrar escoria que disminuya la velocidad de enfría-

miento; sirviendo algunas veces también para estabilizar el arcoo 

Lós métodos que emplean hidrógeno atómico, h~lio y argón como protectores 

del arco, permiten liberarse de inclusion~s' de escoria. y protegen de la 
o 

oxidación durante el proceso de soldadura a los aceros aleadosp aluminio, 

magnesio, aceros inoxidables, aleaciones de base níquel, etoo 

La soldadura de arco es un· método versátil para unir secciones grue
¡ 

sas o delgadas, y se adapta al proceso automático de soldadura requerido 

par& la producción en masa. En general, la soldadura de arco permite una 
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soldadura más rápida, con calentamiento más localizado y más profundidad 

de penetración que en el caso de soldadura de gase 

El método de soldadura por aluminotermia es realmente un proceso de 

reducción me~alúrgica para pPóducir hierro fundido mediante la reacción 

exotérmica que se produce por la ignición en la mezcla !ntirna de polvos 

de óxido de hierro y aluminio, con el agregado adicional de elementos 

aleantes para producir aceros aleadoso La alurninotérmia tiene un uso 

especializado en la fabrica0i6n y el mantenimiento donde se requiere una 

gran cantidad de metal fundido para unir partes grandes, corno en el caso 

de rieles de ferrocarril, armaduras de barcos~ etco 

La soldadura por inducción,suministra un método para unir superfi-

cíes metálicas de partes de acero pequeñas, calentándolas hasta la tempe-

ratura de soldadura por inducción. El proceso ofrece un método rápido 

y altamente eficiente para unir pequeñas partes de acero sin oxidación 

o decoloración excesiva, aunque el costo inicial elevado del equipo pue-

de ser absorbido solamente, en general P sobre la base de produc·ci6n .. 

El proceso de "braza welding" difiere· de la soldadura dura en qua 

el metal de aporte, en +a forma de las aleaciones para soldadura dura 

convencional, se aplica para llenar uniones "V"'o para producir filetes, 

en vez de ser arrastrado a la uni6n por atracción capilar. La fuente 

de calor puede ser tanto el soplete oxiacetilénico o el arco eléctrico. 

Las menores temperaturas empleadas en este caso permiten incrementar las 

velocidades de soldadura con un metal de aporte dúctil,capaz de reducir 

lan tensiones residuales en aplicaciones tales.como· unión y reparación 

de viezas coladas de fundiciones de hierro. El calentamiento oxiacetilé-

nico no funde intencionalmente el metal .9-e b·ase y la unión está goberna-

da :;;rincipalmente por aleación mediante ·'difusión atómica y penetración 
) 

inter.;:-anular. ~n' el caso de calentamiento por arco el~ctrico puede pro~ 

ducirse cierta fusión del metal de base. 

2lo ~ - :·::;;-=-~~UCTfJHA DE LAS SOLDADURAS POR FUSIONo 
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Las características Jel proceso de col.'l.da se encuentran también en 

la formación de una soldadura de fusiÓno Las tendencias de nucleacjÓn 

y crecimiento son influenciadas por la acción cengelante del metal de ba-

se, para producir un tamaño de grano variable dentro de la soldadurao 

La estructura de una soldadura ferrosa es influenciada además por los 

principios de los tratamientos térmicos asociados con las transformacio-

nes de fases que tienen lugar en los metales de base y de aporteo 

En la Figo2L3 se cor,tpara una sección transversal de una soldadur< 

de fusión de una unión de acero de bajo carbono•, puJída y a+.acada, con 

una sección del diaerama Fe-Fe
3 

Co Pueden ol,)servarse varias regiones es

tructurales diferentes, como representativas de las zonas inalterada, de 

transición, refinada, de tamaño de grano mayor, de fusión y de depósitoo 
\ 

Un estudio del diagrama de equilibrio eXplicará la presencia de cada una 

de estas zonas. En general, las diversas zonas de una soldadura de fu~ 

sión no están nítidamente definidas sino mezcladas1 sin una línea muy cla-

ra de demarcación. Cuando la aplicación del calor es altamente caneen-

trada, como en el caso de la soldadura de arco, estas zonas tienden a 

ser máa angootaso 

La zona inalterada representa la estructura de grano típica del ace-
•'' 

ro de bajo carbono de la base, que no ha sido calentado hasta una tempe-

ratura suficientemente alta como para alcanzar el rango crítico; por lo 

tanto, su estructura no se ha alterado. En la zona de transición existe 

un rango de temperaturas entre ~ y A
3 

, teniendo lugar una recristaliza

ción por cambio de fase parcial. La zona refinada indica una región calen-

tada por encima de A
3

, donde se completa el refinamiento de grano y exis

te una estr11ctura de grano 'más_ 'fino. A temper,atur~s superiores1 por enci-
1 

mn de~' tiene lugar el crecimiento del grano,comoise muestra en la región 

co~~espondiente. A las temperaturas próximas al solidus, tiene lugar la 

fusión real del metal de base, ilustrada en la zona de fusi6no Cada vez 



.. 
- 299 -

que se agrege un metal de aporte a este tipo de soldadura existirá una 

región con una estructura de colada típica, con granos columnares gruesos~ 

conocida como zona de metal depositado. eada una de estas zonas se mues-

tra a mayor magnificación en las Fig.2lo4 a 21.91 inclusive. 

La Fig.2l.4 muestra la estructura de la zona no afectada, que consis-

te de ferrita y perlita. La zona de transición se muestra en la Fig.21.5¡ 

en la cual los granos ferríticos no han sido alterados pero la zona per-

lítica se han hecho mucho má!3 fina&; Este cambio fué producido por el 

calentamiento hasta el rango crítico, que tr~sforma la p~rlita en auste-
1 ~ 1 

nita, y el subsecuente enfriamiento que regenera la perlita. En la Fig~ 

21.6 se muestra la recristalización completaJen la cual las áreas de fe-
' 

rrita y perlita son ambas mucho más finas por haberse formado a partir 

de la austcnita que existía a una temperatura justamente por encima de la 

temperatura crítica superior. La estructura ilustrada en la FiB.21.7 

muestra regiones grandes ·de perlita y granos de ferrita más pequeños·. 

El examen de la perlita a magnificación mayor mostraría una estructliTa 
Y" 

más fina que la existente ~n las áreas p~líticas originales,debido a las 

velocidades de enfriamiento bajo la cual se formó. En la Fig.21.8 &e 

muestra la estructura muy gruesa prÓxima a la zona de fusión. Esta estruc-

tura es del tipo Widmanstl!tten.,.; cort líneas de ferrita penetrando en las 

áreas perlíticas. Esta estructura es común en un acero de bajo carbono. 

en el cual la transformaciónha tenido lugar en granos de austenita gran-

des, con velocidades de enfriamiento medias. En la Fig.2lo9 se muestra 

el metal depositado, que conoiste en una estructura columnar de perlita 
1 

y de ferrita. 

Estas estructuras son cnracteríst¡cas de un acero de bajo carbono 

y pueden ser modificadas por la velocidad de enfriamiento a partir de las: 
¡ 

tem~€raturas alcanzadas en la regi6n austeníticao La presencia de elemen-

tos ~leantes en el acero y el contenido de carbono tienen un efecto pro-

nunc~ádo ~obre las estructuras producidas aurante la soldadura, para un 
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dado ·conjunto de condiciones de enfrimmiento. Esto puede ser ilustrado 

haciendo referencia a los diagramas de transformaci~n para enfriamiento 

contJ..nuoa Consideremos dos ac~ros, uno de bajo carbono y otro de baja 

aleación, c~yos diagramas de transformación por enfriamiento cont1nu~ se 

representan en la Fig.21.10 en Sl y S2. Con la velocidad de enfriamien

to A, el acero Sl se transformará a perlita durante el en~riamiento, mien

tras que el acero S2 se transformará a martensita. En una soldadura, es

ta ~ltima condición no seri satisfacteria debido a l~s elevadas tensiones 

internas y a la estructura muy frágil producida por la transformación a 

baja temperatura. Una condición tal producirá generalmenGe fisuras en la 

soldadura. ~ara obtener resultados satisfactorios, el acero S2 debe ser· 

enfriado a una velocidad tal como la indicada por la curva E. 

Esto plantea el problema de la composición de un acero· en relación 

con la soldadura. Un acero al carbono que contenga menos de 0.3o% C y 

aceros de baja aleación con menos de 0.15% C pueden soldarse fácilmente , 

sin el peligro de formar martensita frágil. Con proporciones mayores de 

carbono se encuentran dificultades que pueden ser reducidas mediante cier

tas técnicas. Todo procedimiento que disminuya la velocidad de enfriamien

to tiende a evitar esa dificultad. ~robablemente, el método más simple 

para reducir la velocidad de enfriamiento consista en generar más calor 

en 'la soldadura. Sin embargo, hay limitaciones para este procedimiento. 

La ur.ión puede ser precalentada antes de la soldadura, esto reducirá con

siderablemente la velocidad de enfriamiento. En la Fig.21.11 se presentan 

estas cond~ciones en forma de diagrama. 

El tamaño de grano variab~e y la no uniformidad en la estructura aso

ciada con una soldadura de fusión no originan resistencia y tenacidad má

xi~as. Generalmente se emplea alguna forma de tratamiento térmicg para 

mejo:::·ar esta condición en las soldaduras. ferrosaso 

2loó - TRA?Al'.;J]·~NTOS TERVITCOS m; LAS· SOLDADURAS,. 
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Las principales debilidades inherentes al proceso de soldadura son 

(1) calentamiento y enfriamiento localizado, que producen tensiones in ter-

nas o distorsión~ (2) tamaño de grano grande y variable en el metal depo-

sitado y en el metal de base. Ambos factores disminuyen la resistencia 

efectiva de la estructura como un todo, y pueden causar falla inmediata 

~xrante el eniriamiento a temperatura ambiente, o ejercer una acción retar-

dada que se haga evidente durante la aplicación de tensiones da-servicio. 

Pueden ~ejorarse estas conciciones mediante ciertos tratamientos térmicos, 

tales como un recocido para eliminación de tensiones y un recocido totGlo 

El recocido para eliminación de las tensiones en las aleaciones ferro-

sas1 a te~peraturas por debajo de 540°C, seguido por un enfriamiento muy 

lento, relajará las tensiones de soldadura quep de otra manera, podr~an 

causar fisuras o distorsión. ~Jrante este tratamiento no se produce re-

cristuli.zación de la estructura. En estructuras grandes, en las cuales 

es imposible el empleo de un horno (por ejemplo, casas, puentea, barcos )1 

'puede ser conveniente el empleo localizado de bombardeo con perdigones 

sobre la soldadura depositada a fin de distribuir las concentraciones de 

tensiones por fluencia plástica del metal. 

El recocido completo de los metales ferrosos, por calentamiento a 
' \' 

temperaturas 3uperiores a las del rango cr~tico, no solamente producirá 
' 1 

una eliminación completa de tensiones sino 'también cau.sará, al mismo tiem-

po, tm refinamiento de grano de la soldadurac Si la composición del mate-

rial ce aporte es esencialmente la m1sma que la del metal de base, el tama-

ño de crano J' la estructura resultante deberian ser homogéneos a través de 

la s0ldadura, como un resultado del recocido completo. 

Debe reconocerse que no es posible refinar la estructura de grano de 

colada de una soldadura no ferrosa mediante tratamiento térmico alguno. 

Ace~ás, en eJ caso de soldadura en un metal deformado en frJ.o, una zona 

sob~e cada ~~do de la soldadura se recristalizará y estará sometida al -

/ 
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crecimiento de grano, lo cual no puede ser corregido subsecuentemente en 

los metales y aleaciones no ferrosas. 

21.7 - SOLDABILIDAD DE LOS METALES Y ALEACIO~S. 

~a soldabilidad es un término ampliamente empleado para describir la 

capacidad de un metal a ser unido, por soldadura, a una estructura que pue-

da comportarse de manera satisfactoria para un dado servicio. La mayor 

parte de los materiales metálicos pueden ser unidos por uno o más de los 

procesos de soldadura. Aunque la composición juega una parte dominante; 

en la determinación de la soldabilidad de un metal, otros factores, inclu-

yendo diseño, tamaño de la sección, condiciones de servicio, etco, influ-

yen sobre los aspectos económicos de la unión de metales por soldadura. 

Los aceros al carbono con menos de 0.3o%. C presentan una excelente 

soldabilidad y son las fuentes más importantei'.'·de material para construc-

cienes soldadas. Los aceros de alto carbono requieren técnicas especiales, 
1 

tales como precalentamiento y post-calentamiento, para evitar la formación 

de fisuras y la generación de martensita durante el enfriamiento al a~re. 

La influencia de los elementos aleantes sobre la soldabilidad de ace-

ros cndurecibles será evidente a partir de la discusión anterior sobre 

templabilidad. Las uniones relativamente blandas y dúctiles producidas 

en los aceros de bajo ca~bono y de baja aleación permitenla relajación de 

las tensiones localizadas, mediante el flujo plástico del metal soldado. 

A medida que aumenta el contenido de carbono. se encuentra dificultad en 

soldar aceros· aleados. 

Las fundiciones de hierro pueden ser soldadas si se toman precaucio-

nes para evitar el sobrecalentamiento localizado. Generalmente se requie-

re un precalentamiento, seguido por un enfriamiento muy lento para im~e

dir el choque térmico y falta de uniformida.d'en las temperaturas, que pue-
1 ' 

de llevar a la formación de fisuras. Teniendo en cuenta lo complejo de 

la metalurgia de la fundición gr~s y sus bajas resistencia tensiles y al 
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impacto, se emplea a menudo el método de soldadura dura de baja temperatu-

ra para reducir la posibilidad de generación de tensiones residuales. 

Ya hemos discutido el problema de la sensibilización i la corrosión,. 

intergranular resultante en los aceros inoxidables austeníticos. El con-

tenido de carbono de estos aceros puede ser menor de 0.08% C, o requerirán 

la adición de elementos estabilizantes, tales como el Cb, para impedir la 

sensibilización en las zonas adyacentes a las soldaduraso Cuando se preci-

pitan los carburos, se podrá redisolverlos calentando la parte a una tem-

peratura de aproximadamente l0l0°C, seguido de un temple. Con un tratamien-

to tal deberá prestarse atención a una posible distorsión. 

Los aceros y hierros inoxidables ferríticos de alto cromo pueden ser 

afectados por la posible prccipitaci6n de la fase~ durante la soldadura 

y, usualmente, requiere~ de un tratamiento térmico subsecuente para resta-

blecer la ductilidad. 

Los metales no ferrosos pueden requerir técnicas de soldadura especia-

les para producir uniones satisfactorias, según sean las características 

particulares del met~l de base, tales como facilidad de oxidación, conduc-

tividad térmica, efectos de endurecimiento por precipitación, afinidad 

hacia ciertos gases, etc. 

2lo8 - DE?ECTOS DE SOLDADURA. 

Los defectos usualmente asociados con l~ construcción do estructuras 

soldadas con arco o a eas, pueden ser clasif~c~dos en dimensionales, es-

tructurales y deficiencias en las propiedades. 
1 

Los defectos dimensionales incluyen distorsión, tamaño y perfil sol-

dado incorrecto, etc. La distorsión causada por las tensiones térmicas 
D 

origir.adas durante la operación de soldadura puede ser controlada emplean

do dispositivos de fijac.ión y tratamientos térmicos adecuados. El tamaño 
-

y perfil de una soldadura incorrecta resultan de desviaciones de las espe-

cificaciones y el empleo.de una técnica inadecuada. En el caso de solda-
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dura de filete, la Fig.2l.l2 ilus'tra el perfil idealo En soldaduras en ca-

.naletas. el tamaño se refiere usu :almente a la profundidad de la canaleta ..... 

por dabajo de la superficie de las piezas a uniro Las soldaduras de tama-

-nos inferiores a los espeoificadga no satisfacen los requerimientgs egtruc-

turales de unión y pueden ser corregidos mediante agregados adicionales 

de metal de aporte. Por otro lado, si el tamaño es exagerado 1 se tiende 

a crear un efecto de muesca por endurecimiento localizado indebido de las 

partes, introduciéndose también problemas adicional~s de rechupe incremen-
i 

tado y una tendencia hacia la p~esencia de defectos estructurales. Los de-

fectos del perfil de la soldadura asociados con soldaduras de filete in-

cluyen concavidad excesiva, un pie insuficiente, superposición, convexidad 

excesiva, etc., como se representa en la Fig.21.12o Aunque se ha emplea-

do con objeto de ilustración el caso simple de la soldadura de filete, 

muchos de estos defectos pueden producirse en otros tipos de uniones sol-

dadas. La concavidad excesiva y un pie insuficiente resulta~en una res~ 

sistencia deficiente en el filete. Por fusi6n u oxidación localizada del 

metal de base adyacente a la soldadura puede formarse una acanaladura. 

Esta acanaladuraJasí también como la superposición)producen un efecto de 

muesca, que tiende a disminuir la resistencia total de la unión debido a 

la concentración de tensiones. Una convexidad excesiva puede originar la 

retención de inclusiones de escoria, la formación de agujeros y rechupe 

en el metal fundido. 

'Los defectos estructurales incluyen porosidad, inclusiones no-met~li-

cas, fusión incompleta en el metal de base, falta de penetración, formación 

de fisuras, defectos superficiales, etc. La Fig.21.13 muestra es9~emáti

c~er'lte ~~_guno~ de los _ __Q.e:[99_tos estructurales más importantes en filetes 

de soldadura. La porosidad puede ser causada por productos gaseosos de 

las reacciones químicas que tiene~ lugar en el metal de aporte fundido o 

por la liberación.de gases disueltos. Las inclusiones no-metálicas pueden 
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pres~ntarse en forma de óxidos, formados por la reacción del metal fundí-

do con la atmósfera, o como partículas de e~coria producidos por los fun-

dentes1 o por los recuhrimientos de las varillas que son atrapadas cuando 

se depo'si ta Cé,.ntidades grandes de soldadura. La fusión incompleta del me-

tal de base puede deberse a una eliminación incorrecta de las películas de 

óxidosJa te~peraturas insuficientes_ o a una manipulación inadecuada de la 

'fuente de calor. La falta de penetración se produce cuando el metal depo-

sitado y el metal de base no están totalmente fundidos juntos en la base 

de la unión. A ;.reces1 esta condición se debe. a que el metal de base for-
·' 

entre los miembros a unir 
\'' 

la fusión en el área m a un puentf~ sin alcanzar 

de la base. L'~s fisuras 
t~1• 

de rechupe pueden' ,presentarse en el metal de a por-

te en la forma de fisuras transversales, longitudinales o de tipo cráter. 

Las fisuras transversales se forman usualmente en las uniones rígidas1 mien-

tras que las fisuras longitudinales se originan por rechupe del metal de 

aporte o por propagación de las fisuras tipo cráter. Las fisuras tipo 

cráter están asociadas con la alta concentración de calor en la soldadura 

C.e arco. Las fisuras en· el metal de base· debidas. a la operación de sol-

dadura son generalmente de tipo longitudinal y se encuentran frecuentemen-

te asociadas a la soldadura de aleaciones ferrosas templadas, a menos que 

se tomen precauciones para precalentar· y poStcalentar el metal. Las fisu-

ras subyacentes al cordón de soldadura parecen estar estrechamente rela~ 

cionadas con la presencia de hidrógeno en la soldadura de arco protegido. 

I'uede ser reducida empleando electrodos con b[¡jO contenido de hidrógenoo 

' 1 Los drfectos superficiales incluyen agujerps e irregularidades superficia-
' 

Los a~1jeros 3uperficiales son causados generalmente por una técni-

ca inapropiada en la soldadura de arco. Las superficies irregulares mues-

trru1 poca habilidad del operario· y generalmente perjudican solamente el 
' 1 

a¡;:pect0 de una soldadura1 sin causar una dism'inuci6n en la resistencia~ 

La inspecci6n visual sirve para detectar los defectos dimensionales 
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y suministra una guía en la evaluación preliminar de la calidad, cuando es-

tá coordinada con 1lna experiencia paGada ganada mediante otras técnicas 

de inspeccióno Las técnicas de inspección no-destructivas que se usan 

para descubrir las discontinuidades superficiales no evident8S en la ins-

pección visual. ir,cluyen los métodos de partículas magnéticas, métodos 

f::.uorescentes y de penetración de coloranteso .. · La inspección r~diográfica 

y supersónica son métodos que pueden emplearse \'para detectar la presencia 

de defectos internos inacruscópicoso 

Las deficiencias en las propiedades, que incl~yen propiedades mecáni-

cas no adecuatlas o baja resistencia a la corrosión en compo.ración con el 

metal ~e base, puedcndeberse a una selección incorrecta del metal de apor-

te o de l.<> téC'nica de soldadura. 

La capacidad de_ un operariO'-,para hacer una soldadura satisfactoria 

se determina mediante pr~ebas de calificación,prescriptas por la American 

;"feldine Society, por ejemplo. Además, las propiedades mecánicas de las 

uniones soldadas pueden determinarse mediante procedimientos patrones es-

peci-ficados por la American Welding Society y la American Society for Tec-

ting MI.:..'terials o 

21.9 - l''ACTORES A CONSID:SRAR BN EL DISENO m~ SOLDADURASo 

El objetivo en todo diseño exitoso en solrtadura és lograr, al menos, 

una resistencia en la unión equivalente a 1a'resistencia del metal deba-

seo La relación de la resistencia de la soldadura a la resistencia del 

metal de base se expresa como eficiPncia de la soldadurao 

Una unión diseñada adecuadamente tiene en cuenta factores tales como 
1 ¡ 

económicos, tensiones residuales mínimas, distorsi6n controlada, resisten-

cia 'in. la corrosión, dirección y naturaleza de las tensiones de servicio, 

etc.: La elección del mejor métod0 para construcción de estructuras solda-

das está influenciada por los costos de preparavión, accesibilidad, pene-

tr~c~~n, 2istribuci6n de tensiones, requerimientos de resistencia mecáni-
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ca, etc. La American Welding Society ha preparado recomendaciones detalla~ 

das para la fabricación de uniones soldadas y sÍmbolos para soldaduras :· 

standards, que se presentan en '.ll Welding Handbook 9 junto con los códigos. 

y standards aplicables a la práctica de la soldadurao 

La construcción mediante soldadura debe ser de ,diseño simple, con cam-
1 

bJ.os eraduales en el tamaño de la sección, para que se tenga un flujo de 

tensiones suave·a través de la estructura soldadao 

Las estructuras soldaias presentan ventajas económicas sobre otros 

métodos de fabricación en muchos casos, mediante el empleo del corte con 

oxígeno manual o con máquinas. En principio, el corte con oxígeno preca-

lienta la superficie del acero hasta su températura de ignición, a apro-

ximadamente 780°C, sometiendo después a la superfic~e precalentada a un 

chorro concentrado de oxígeno puro, que produce una acción de corte por 

la oxidación rápida y localizada del acerco Pueden mantenerse tolerancias 

dimensionales estrechas mediante una máquina de corte por oxígeno, y este 

proceso compite con el muquinado en corte de contornos de placas de acero 

de bajo carboneo Los aceros que contienen más de Oo30% C son templables 

a la llama en la operación de corte1 y requieren sopletes para precalenta-

miento y postcalentamiento que sigan el camino del soplete de corte. Los 

metales y aleaciones no ferrosas son más difÍciles de cortar por estos mé-

todos ya que no se oxidan ni producen óxidos fusibles tan fácilmente como 

el acero, y la acción de corte produce esencialmente una fusión ineficien-

te del rnetalo 

21.10 - COTiíPARACION F.NTRE LAS ESTRUCTURAS OBTENIDAS POR SOLDADURA Y POR 

POR COLADil. Y FORJA 

La soldadura ofrece ciertas ventajas sobre la colada y forja, a con-

dición ne que la parte en consideraoi6n haya sido diseñada específicamen-

te p<-:.ra soldadura. Este proceso es particularmente adaptado a: 

1) - :?orr:J.as [:,>Tandes e irregulareso 
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2) -Construcci6n liviana. 

3) - Distribuci6n de pesos. 

4) - Diseños para los cuales el flujo de tensJonea es ininterrumpidoo 

5) - Diseño experimental a bajo costo. 

6) ~ Construcción empleando diversos tipos rde metaleso 

j) - No se requiere modelos o dados de forja. 

8) - Reducción en el costo de maquinadoo 
e 

9) - Posible inc~mento en la velocidad de producci6n~ 

En contraste con las ventajas anteriores, ciertou anp~ctos deuventa-

josos pueden disminuír la efectividad económica ~el proceso de soldadura. 

Entre ellos encontramos! · 

1) - Elemanto humanoo 

2) - Preparación del metal. 

3) - Soportes de soldadura e 

4) - Defectos de soldadura. 

)) - Tratamientos térmicos especiales·. 

6) - Inspección o 
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"' :OH."'Gi:. fr) / •'/,·1! /..,' .... -?, ;-r.oMJfrtiAL CO!Hro~.~w,., C7éJ -;n:1.·n ... o 

~D Pb Sb B¡ A¡¡ Other Sohdua Liqwdua t!3ES Al'ID COMMt=l'rt"TS 

:.-zo 9~80 570-361 595-525 ror coatlng and JOJnmg mctals For hl¡¡h tempernt.ura 
and dlfferent1al soldenng. 

45 Bal. 361 439 For automob1le rad1ator corea sod hand-eoldered 
electrJcal connectiona. Aleo a •"eating solder. 

50 nal. 361 419 Genoral-purpoee sol der. 
38 Bal. 0.1 As (max) 361 458 W1p1n~ solder for JDinmg lead p:pcs and cable sheetb. 
Jj Bal. 0.5 361 473 Genrral-purp~se solder Also s s,..eat1ng aolder. 
f.O ·JO 361 :!68 •• nnc solder. uscd "hrre temperature req:uremcnla-. are cnt1cal . 

:IS--!0 llal. 361 464-458 W1p1n¡¡ sol der. Aleo for automob1le rad1ator corea and 

':!94 
sol.!ercd cleetncal connections. 

:!3 Tia l. 9Cd 455 \\ 1ping sol der. 
Q;h1.; !la l. 439-361 547-473 Lo"·tin soldcrs Automobilc body eoldrrn. 
;¡u Bal. 2 0.1 As (max) 31!7 466 Erncr¡:ency "•ping soldcr for JOUÜng lcad pipes and 

cable sheath. 
n Tia l. 0.5 23 O 1 As (max) 207 415 W1pmg soldcr for JOimng lcad pipee and cable aheath. 
.SI) 32 18 Cd 294 294 For fus•b•hty and safety devices. 
¡¡; 32 52 203 203 For fus•b•hty. gofcty and tire pre\"ention deviccs. 
13 27 50 10 Cd !SS 158 For fneiblhty. safety and fire preVent1on dcv~":oo. 

l'onc" Bal. 2.50 571Í 579 Emer¡¡:cncy soldcr For use where n high rnelllng poin\ 
'" drstra ble SAE E07. 

2~~ ,_nal. 573~518 607-594 D1ppmg or cootmg metal. 
4 ·• Bnl. 3.5 467 5-54 Automob1le body solder. 
1 Bol. 1.5 589 589 For seahng tm cana and for "high"-temperature use. 

9S 5 450 464 Sl'eBtlt1$t copper tubing jointa. 
Bal. 12 05 Aa 476 478 For Jmmn¡¡ forrous parte. For fillmg ioints in aut..-

~ ------ moh1le bod1es. 
ó 95 Cd 639 734 - For "hi~h" tempernlurea. 

ób Cd, 50 Zn 508 619 For "h1gh" lemJ"'TBturee. 
82 5 Cd, 17.5 Zn 508 508 For "high" temperaturm. 

t ,:pf'Ctfica!Jon of soft solde m are cor.tained in ASTM Dt-s•¡tnalton B32-58T. 
0 Tlu.s soldPr I.B knowD. to be sen.a1t.ne to eorros10n in outdoor environment.o.. 

Material 

Copper ....... . 

Copper ': ..... 

Brass ........ . 

Brasa .......... . 

Jron-black . . . . . 

lron-black ..... . 

lron-tinned. 

:::l. _¡:z 

Condition 

Thin sheet, bend under load, 
shear angle }:i3° 

Heavy memb<>rs, no bend under 
load, shear angle 180" 

Thm sheet, bend under load, 
shear angle 173" , 

Heavy memb<:rs, no bend under 
load, shear angle 180" 

Thin sheet, bend under load, 
¡:hear angle 173" 

HPavy memhers, no bend under 
load, slwar angle 180" 

. Thin sheet, bend undcr load, 
l'he:u- angle li3" 

~IAXI\IU~I SAFE LOAD (LB/I~ 

62 Sn JS Pb 20 Sn 80 Pb 

570 ·275' 
~-

785 375 

630 300 

730 350 

520 250 

680 325 

210 

-~~ Th~-citi~~~~~ ~~;~~s~ ;¡-;~~y~Jd~-;i~g~~rc-r~a~ti~~ ¡~- g-~:;crncdp~i~arily-
by surface c1canliness _and frccdom from oil, grcasc, or oxide films which 
prevent satisfactory adhcsion of thc ~oldcr. Fluxcs are usually cmployed for 
this purpose. The function of a flux is fivcfold: .

1 

' . 

1 
,¡ 
.. 

----

~-



Ag 

JO 
20 
20 
45 
50 
S5 
iO 
~o 
rl() 

15 
30 
40 
60 
72 
56 

Cu 

'52' 
45 
45 
30 
34 
20 
20 
16 
15.5 
80 
38 
36 
25 
28 
22 

COMPOSITJON (%) 

Zn 

38 
35 
30 
25 
16 
15 
10 
4 

16.5 

32 
24 
15 

17 

Cd 

5 
nii 
ni1 
nil 
ni1 
ni1 
18° 

p Sn 

llfELTING 

POINT 
(oF) 

1450 
1430 
1140 
1250 
1240 
1240 
1335 -
1330 
1160 
1190 
1370 
1330 
1260 

'1435 
1165 

FLOW 

POllli'T 
(OF) 

1565 
1500 
1500 
1370 

. 1425 
·:.1305 

1390 
1490 
lli5 
1300 
1410 
1445 
1325-
1435 
1200 

•. Proprietary all~y, "EaBy Flo." 
•• Proprietary allo};, "SilFos." - 7/?IJLI'/ Z¡ • ..]Jf::.. 

••• Proprietary alloy, "Resdy Flo." • · ""' · 
.. t Detall sJ ~eJfications are contamed in AST!\[ De.signation B260-56T. :~~~-, -- ~ 

--~--- --.~------ ,.,.~ ............. _.., __ ,, ,.._ 

Brazi ng Alloy 

ASTJ\1-RBCaZn-A o 1630-1650 
AST:II-RBCuZn-D 0 

• • 1000-1715 

Spelter brome ...... : .- 1575 

!31ack button. . • . . . . • . 1385-1440 

Whl~ spelter solder .• - l!iiiO 
.. 

Ph~opper.... .. .. • • 130«-1526 

Wh>te brazing rod .••• 
Y ellow br011ze ........ 

Copper ............ . 

1700 ., 

159~1625 

]981-2050 

• -~STM Designation: B200-MT. 

""'eu 

57-61 
46-50 

Bal. 

Bal. 

Bal. 

93 

47 
Bal. 

99.9 

Zn 

Da l. 
Bal. 

45 

57-65 

5~9 

Dal. 

42 
42 

Others 

O 25-l 00 Sn 
9 0-ll.O NI 

3-5 Sn 

~9 Sn 

7-9 N1 

Phosphorus 

ll Ni 
0.5 Sn 

J 
~· ¡ 

Remar 1m 

Common spelter solden, brass 1 
yellow color, 1n gmnulated and 
1 ump r orm r or general hrui ng. 

PaJe yellow in granulated or 
lump form ror special ... -ork. " 
Harder than ASTJ\f grades. 

Gray to black, granulated, mod
erate strength, contBJna 1% Fe. 

Wrute, granulated form, match 
r or mckel sil ver, cuprookkel 
and the hke. 

Rod or strip r or self -lluxing brueo 
on copper, gray eolw. 

H1gh-strcngth brazJDg rod. 
General-purpose brazin¡ or 

bronze-welding rod. 
Tough-p1t.ch or deox.idized eopper 

10 "rre, granulated, or electro
deposlted on steel for bruing 
JD a hydrogen atmospbere. 

~tfALLLiRGY OF SOLDERING, BRAZING, AND WELDING SOl 

i 

1 
i 
[ 

,¡ 

40 

38 

36 

'.L SAE 

1 

4130 
- SAE 4130 Heat-treGted 

1 .. v 
34 

'1 -... 
e 32 :::: e. 
o 30 o 
!2 
... 28 
e 
o 
.o 

26 -o 

t 24 
e 
~ .. 22 .. 
'--o 
CD 20 .e 

"" V~ V 
/ v ~ f- / 

~ V~ 
/ 

/ 
1 / / 

- V "'~-o-
... ,. 

1 V -
~SAE 1010 V " 

/ -

'7 
/- - .. 

"' 
18 , 

16 
-. 

14 

12 
' . Range ~ 

40 50 60 70 80 90 100 110 120 130 140 150 160. 

Ultimote strength of porent metal ( 1000 lb/in~) 

FJG. 21.1 Shcar strcngth of copper brazcd joints. (Aftcr Rhyne) 

. 
_ ____j 



~ .., .. 
e E o.., 
e ., 
o+-·- ~ "'o 
~Q. .. 

Q 

"O' .. 
e .. .. .... 
o 
o 
u 

.., .. 
e 
.;: ., 
0:.' 

e 
o 
:;: 
¡¡¡ 
e 
o .: 

FJG. 21.3 Zones in fusion-welded, low-carbon steel joint (50X). ' 

.._ ··-· '- .... . ,..... 
X 
o ,., 
N 

(~ 
' '1 
'1 



.-

--
Atr- acet ylene 
Oly-acetylene 
O.. y- hydrogen 
Gas- pressure 

,. 

Spot 
Sea m 

Pro¡ectoon 
Flash 
Upset 

Percusslorr 

Carbon ore 
Twln-carbon ore 

Tarch 
Olp 

Furnace 
lnductoon 
Resostonce 

Carbon-are 

lnert-gas are 
Atomlc-hydro~en 

Submerged are 
lmprec;¡noted-tape 

Shlelded stud 

FIG. 21.2 Classification of welding processes. 
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CAPITULO XV .-

FALLAS DE LOS MATERIALES 

De las diversas formas en que un metal puede fallar durante el ser-

vicio, la falla por fractura o rotura en piezas separadas ea la más deci-

siva y dramática. Un objetivo fundamental en la eelecci6n de un material 

y en el diseño de las partes para una aplicación particular es la elimina-· 

ci6n de la fractura. La falla por fractura puede producirse .como una rup- ' 

tura brusca de una estructura aparentemente sin defectos, tal como el cas
\ 

co de un barco, como resultado de la fatiga en una parte sometida a cargas 

repetidas, o como el resultado final de una intensa deformación plástica, 

Un cambio menos dramático que la frac·tura completa de un material 

puede tener como resultado la incapacidad de una parte para realizar su 

funci6n adecuada; los cambios dimensionales que pueden tener lugar durante 

la fluencia ("creep 11
),. o aún durante la deflexi6n elástica, pueden original 

la falla en un sistema donde deba mantenerse una estricta tolerancia dimen-

sionalo Sin embargo,, estas fallas menores son más fáciles de anticipar y 

eliminar por adelantado, mientras que la f~actura brusca y total de una 

parte de una estructura, sometida a carga, es a menudo difícil de anticipar 

y conduce, frecuentemente, a consecuencias dramáticas. Por esta razón~ 

el desarrollo de la comprensi6n del mecanismo de la fractura en los mate-

rialee es uno de los'problemas más urgentes, en la ciencia del estado s6lido. 

La supresi6n de fallas por fractura.durante el servicim es s6lo en parte 

un problema metalúrgico; son también importantes los métodos de diseño 
1 

adecuados ~ el empleo de técnicas para la deteoci6n de defectos y el con-

trol de calidad. Puede hacerse mucho en cuanto a la prevenci6n de fallas 

inesperadas teniendo cuidado en la selección del material para una dada 

aplicaci6n y en ·la manufactura e inspección. Sin embargo' tales fallas ines~ 

peradas nunca pueden ser eliminadas por completo 7-, en muchos casos, eo 
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ta-.,to 
importante diseñar tratando de lograr¡~a confiabilicad adecuada en la 

estTuctura como una adecuada capacidad de carga. El diseño para la confía-· 

bilidad implica que~ además de la resistencia del maierial en consideraoi6~ 

deben teners"! en cuenta factores tales como la dispersi6n estad:(stica de 

los resultados de los ensayos mecánicos, la posible presencia de entornos 

co:;:-rosivos y las condiciones de carga dinámica. ' 

12.1 TIPOS DG FRACT1~A 

La fractura de un material es el resultado final de una serie de 

procesos complejos que tienen lngar den"tro del matc:t:ial. Debido a que los 

procesos q_ue conducen a la fractura tienen lugar en una escala sub-micros-

cópica, se producen rápidamente y~ usualmente, no son visibles sobre la 

superficie del material, es extrem.::.damente difícil el estudio experimental 

directo del proceso de la fractura. Se han realizado progresos ?Onsidera-

bles en el desarrollo de la~teoría~de la fractura~ pero su verificaci6n 

experimental, en la mayoría de los casos~ no es.tá completa. Debido a la vo-

riedacl de mecanismos que intervienen en el proceso ele la fractura, es dir.í-

cil a menudo conocer a cuále ... casos se aplica una "teoría particular: el 

metalurg·ista debe ser cauto respecto de las generalizaciones sobre la 

fractura en aleaciones pnEticulares. 

Pueden reconocerse dos ~ipos básicoo de fractura. en los metales~ 

fractura f:-ágil y fract:ura dúctil. En un material específico 9 una frar.turn. 

ruede ser parcialmente frágil y parcialmente dúctilp pero frecuentemente 

se encuentra fracturas que son casi completamente frágiles o casi entera-

mente dúctiles·. 

Una fractura frágil en un metal es aquélla en la cual la fisura d'e 

fractura se propaga a través del iJlaterial en el instante en que comienza 

el flujo plástico, o aún antes. Se produce fractura perfectamente frágil 

en materiales no cristalinos, tales como los vidrios: cuando la temperatu· 

raes tan baja que no existe movilidad atómica; bajo estas condiciones, 
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puefte tener lugar fractura sin vestigios de deformaci6n plástica. Sin, 

embargo, en los metales parece que la fractura frágil se inicia· con el . ~: .• , 
comienzo del flujo plástico dentro del material.. Puede observarse un buen 

ejemplo de f:rao.tura frágil r'!m;piendo una barra. de fund:l.e:l.6n z;r:-ia con un 

martillo; las superficies de fractura mostrarán muchas fao,etas :planas, 

brillantes, y no habrá evidencia visible de deformaci6n plástica alguna. 

La fractura dúctil tiene lugar al fmnal de una deformaci6n plástica 

inte~sa. Puede observarse, p0r ejemplo, traooionando una barra de cobre 

blando, en una máquina de ens~os de tensi6n 9 hasta la ruptura. Las su-

/ perficies de fractura de la probeta tendrán el aspecto oaraoteríatioo de 

"copa y cono", ilustrado en la Fig.15.1. La fractura dúctil comienza 

después que la prpbeta ha comenzado a sufrir la estri~i6n~ Esto ha sido 

demostrado deteniendo el ens~o tensil pooo antes de la falla y seccionan-

d'o la probeta. Como se ilustra en la. Fig.l5 •. 2, puede desoubrirse una fi

sura interna dentro del cuello. 

Este egperimento il~stra una de las diferencias más oaraoterístioas 

entre la fractura frági.1 y. dúctil~ La fractura dúctil tiene lugar sola-. 

mente mientras el material está siendo defoymado. Si se detiene la defor-

maci6n se detiene la propagaci6n de la fisura de la fractura dúctil. En 
., 

la fractura frágil, una vez ~ue se ha comenzado la fisura, ésta se propaga 

a través del material con una velocidad comparable· a la del sonido, y no 

existe virtualmente posibilidad de detenerla. La fractura frágil ea parti-

cularmente peligrosa wn las estructuras debido a esta oaraoteríatioa~ No 
.. , 

hay ninguna aler~a. externa. respecto de la'inminenoia de la fraoturao 

15o2 - 1t:ECANISMO DE LA l<'RACTURA FRAGILo 

La fractura frágil de un metal :puede ser considerada como teniendo 

luear en dos etapas distintas,, a saber, la inioiaoi6n o nuoleaoi6n de unn 

fisura, y au propagaoi6n subsecuente. Esta división ea razon~ble ya que 

as posiblep en algunas oircunstanoiasp que las fisuras se nuoleen pero no 

sa propaguen (Figol5o3). 
• .. :J ' .... -.,,.~" .~--~ ~.~---- --~-~ -
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?ara iniciar una fisura dentro de un grano met~lico ea necesari~ de-

s~rollar·'· en una región localizada 1 una t~nsi6~ normal,_ a. t~a~és .d~-, ~~lar 

de planos cristalinos, que sea mayor que la resist;encia coJ;lea~va c;r.ist~.~.~-
• J 1 ' 1 ' • ' ' : J.- : ,'- ' • 

na sobre estos planos.. La teoría demuestra que el orden de magnitud de 
, , , 1 ' , , • • ~ 1 ¡ ' L ' . - . 6 

la tenai6n requerida ea aproxirnadam~nte 10 poio No ~e puede formar.una 
- 1' ' 11 

fisura en ausencia de una concentración de tensiones d~ esta ma~i tud .. . r 
' • 1 1 ' ' ' L ! 

Sin embargo, bajo ciertas condiciones, pueden establecerse concentraciones 
.. ~ r ' ' • ' ' ' ' " ' 1 1 • ' • ' 1 ' 

' '' 

ue tensiones de tal magnitud dentro del cristal durante el comienzo de la 
1 ' ' 1 ' 

deformación plústica. 

Las dos condiciones p~a la nucle~ci,-6n de una fisura ~or .. defonpa~~~n 

plá3tica son las siguientes: 1) Las dislocaciones puestas en movimientq 
\ \ ' ' \ 1 ' ~ ', ' 1 • • 1 1 ' 1 ' 1 1 ~ ..1 - • ) 1 ' 

deben interactuar con barreras u otrna dislocaciones para establPcer co~~ 
• 1 • • J 1[ - ' ¡ 

1 
' _· \ ¡''' 1 ' ' -

1 

cent~aciones locales de tensión elevadas. 2) Las tensiones establecidas 
, 1 ' • • 1 • t ~' ' 1 1 t ' .: 1} ! ' - 1 J 

adyacente. 
f 1 1 ,~ : ~ • 

Como se muestra en la Fig~l5o)., se ha encontrado ev.id,e~cia)~e.f[initiva 

sobre la nucleaci6n de fisuras por flujo plástico en +os metales _de tra,n

sici6n c .. c.. En la Fig .. l5o4 ae ilustra un .mecanismo ,mediante el cual. pue.-
• 1 • ' ' • .. ' ' 

den desarrollarse. tensiones normales .localizadas de alta intensidad., :Cuan-
, ' ' 

do comienza el flujo plástico en algún grano, las dislocaoio,nes que. se des-

( .} ' plazan sobre un par de p_lanoa tllO q~e se , in~ers~ctan, ae .. apraxim~ unas 

a otras. Puede demostrarse que la energía de ea·ta. ordenaci6n .de dis.loca.

cioncs puede disminuir si pares de dislocaciones sobre los planos [110~ .. 

se combinan para formar nuevas dislocaciones,cuyo sémiplano extra es pa-. 

ralelo a los planoo cristalogr.áficos [100}.. Dado que eatcs pla..T1os [1ooj 
no non planoa de deslizamiento en los met11.les o.o .. P estas nuevas disloca-

ci0ncs no son m6viles y~ como se muestra en la Fige 9 aotúan como una ou

T.a tendiente a separar el cristal sobre los planos~100} Si las disloca-

cjone<. presentes en los rrranoe vecinos no pueden deslizar debido a la pre-

oe~cia de 'tomos de aoluto intertioialesp la ooncentraoi6n de tensiones 
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desarrollada por esta interacción de dislocaciones no podrá ser relajada 

y se nucleará así una fisura. Este mecanismo concuerda con los hechos ex~ 

perimentales qua indican que loa metales CoCo se clivan efectivamente so

bre planosfloo} en la fractura frágil, y que el hierro libre de todo so

luto intersticial (C, N, By O), es dúctil aún a temperaturas tan bajas 

como 4°to En el caso de los metales c.c.o., puede demostrarse que las in~ 

teracciones entre dislodaciones del tipo descriptas en la Figol5o4 son 

energéticamente desfavorables; &n efecto, nunca se produce fractura frá-

gi~ en los metales c.coco 1 a menos que esté presente una segunda fase o que 

el metal se encuentre en un entorno que produzca formación de fisuras 

por corrosión b~jo tensióno 

Si la tensión requerida ~ara nuclear fisuras por un mecanismo tal 

como el que acabamos de discutir, es mayor que la tensión requerida para 

propagar una fisura, el material se~á frágil; si es meno~, el material 

podrá o no ser frágil, según que la fisura pueda o no propagarse. Para 

un estado dado de tensión de un material, los factores que impiden la pro-

pagación de la fisura son el incremento en la energía resultante de la 

formación de dos superficies nuevas. y el trabajo realizado en deformar 

plásticamente el material por delante de la fisura móvil. Así, las pro
o 

piedades plásticas del material son im~tantes en la determinación de si 

una fisura puede o no propagarse; un~ resistencia grande al flujo plás-

~ico. significa que se realizará menos trabajo plástico cuando se propa-

gue una fisura, y que una fisura de un dado tamaño tendrá mayor facilidad 

para propagarseo Al disminuir la plasticidad de un material, es decir, 

al aumentar su límite elástico, puede esperarse, en general, que aumente· 

la susceptibilidad a la falla por fractura frágilo 

15 o 3 - ELHITNACION DE LA FRACTURA FRAGILo 

V arias consideraciones son importantes en el diseño d.e estructuras 

de acero cuando se quiere evitar la fractura fr4igil~ temperatura de opera

ci6n, compoaici6n y tamaño de grano del acero, ambiente de servicia y 
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distribución de tensiones. 

Temperaturao A temperaturas subcero el acero axhibe una maycr resisten-

cia al flujo plástico y 9 por lo tanto, ea más susceptible a fallar por frac

tura frágila Según determinaciones de un ensayo particular, tal como la 

energía absorbida en la ruptura de una probeta de tamaño y forma standardp 

la transición del. comportamiento dúctil a frágil se produce a una tempera

ittra baatunte bien definida, conocida como temperatura de transici6no 

La Figol5o5 ilustra este hecho; cuando aparece la fragilidad tiene lugar 

una caída brusca en la energía necesaria para romper la probetao Debe re

cordarse que la temperatura de transición no está unívocamente definida 

para un dado acero; depende del método de ensayo utilizado¡ de la forma 

y aún del tamaño de la pieza del material en cuesti6no Un acero que es 

dúctil bajo forma de placa delgad~ a una temperatura dadap puede ser frágil 

en l~ forma de una placa más gruesa a la misma temperatura~ 

Composición y tamaño de grano. ~n un acero al carbono ordinario, el aumen

to en la. concentración de carbono produce un aumento en la fragilidad del 

material; es decir, se produc& un aumento en la temperatura de transición 

y una disminución en la energía absorbida en la ruptura por encima de la 

te;nperatura de transición. De loe otros elementos comúnmente presentes· 

en un acero ·al carbono, es particularmente indeseable el exceso de :ñÓsforo1 

ya que la presencia de este elemento aumenta notablemente la temperatura 

de transición.. De los diversos ele:r~entos empleados en los aceros: aleados, 

solamente el manganeso y el nfquel parecen tener un efecto realmente benefi

cioso sobre la temperatura de transici6no 

El tamaño de grano ferrítico tiene un efecto importante sobre la fragi

lidad del acero: a menor tamaño de grano ferrítico, menor temperatura de 

transición. Como se muestra en la Figol5o6, existe una relaci6n lineal 

8n"'crt:, la temperatura de transtci6n y el logaritmo de la raiz cuadrada del 

ta~~ño de grano ferríticoo Cuanto menor sea el tama~o de grano~ más cortos 
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son los planos de deslizamiento dentro de los granos, lo cual significa qun 

el ~úmero de dislQcaciones que interactúan según el esquema de la Fig .. l5o4 

es menor1y hay menor posibilidad de que se establezca una concentración 

de tensiones suficiente para nuclear· la fisurao 

~mbienteo Ciertos ambientes pueden aumentar mucho la susceptibilidad de1 

acero a la fractura fTágilo En particular, todo ambiente que produzca la 

disolución de hidr6eeno en el acero será particularmente peligroso, ya que 

el acero podrá ser fragilizado aún a temperatura ambienteo Por ejemplo~ 

un acero de alta resistencia podrá ser fragilizado si se deposita electrolÍ·· 

ticamente cadmio sobre su superficie~ durante esta electrÓlisis se disuel

ve hidrógeno en el acero, oon resultados que discutiremos en la siguiente 

sección., 

Distribución de tensioneso Un acero que sea completamente dúctil bajo una 

carga tensil uniaxial puede ser completamente frágil cuando se lo somete 

a un estado de tensiones complejo, como es. el caso en un miembro de una es

tructura complicadao Para tratar la influencia del estado de tensión so

bre la aparición de la fractura frágil es importante tener en cuanta dos 

aspeQtos: efecto de la concentración de tensiones y componentes tensile3 

en direcciones difer~ntes a la de carga. Estas consideraciones pueden ser 

ilustradas estudiando el efecto de una muesca sobre las propiedades a la 

fractura de una placa cargada en tensión (Fig .. l5o7)o Como se muestra en 1.~ 

Fig.l5.8, existe una gran concentración de tensión tensil en la direccjÓn 

de aplicación de la tensi6n (vertical) en el origen de la muesca.. Si se 

produr.e fractura, es de esperar que se inicia en esta región de concentra\··· 

ción de tensión. Además de la concentración de tensión vertical~ se desa

rrollan componentes de tensión en el plano horizontal que pasa por el cen!;-

tro de la muescao Ea,tas componentes de tensión, que aparecen debido a la 

contracci6n de Poisson del material, son mayores cuanto más gnuesas sean 

las placas. Estas tensiones hacen que el extremo de la muesca esté sorne~ 
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tido a tensión triaxial y~ por lo tanto, aw~enta su susceptibilidad a la 

fracturao Debido a este efecto, placas gruesas con muescas pueden,ser 

frágiles mientras que placas delgadas con ;nuescas~ del mismo acero, pueden 

ser dúctiles· a una temperatura dada. 

Mediante la eliminación de concentraciones de tensiones, tales como 

las que se originan en las muescas~ el diseñador puede conseguir much0 en 

cuanto a la minimizaci6n de las posibilidades de fractura frágil, permitien-· 

do así el empleo de acero de alta resistencia en una aplicación dadao 

También pueden aparecer muescas que conduzcan a la fractura frágil en las 

partes altamente tensionadas debido a un trabajado incorrecto (dós causas 

conunes de dificultades son las marcas de maquinado y la soldadura defec-

tuosa); también pueden apareceH· muescas en la microestructura del mate-

r1al mismo: las laminillas de grafito en la fundici6n gris actúan como 

muescas y privan a este material de casi toda su ductilidadp 

15 •4' - FRAGILIZACION POR HIDROGENO DE LOS ACEH.OS FERRITICOS., 

Al hablar de los aceros pTocesados al vacío, en el capítulo 10, se 

dijo que w<a de las razones pijra tratar al vacío el acero líquido era cli-

minar el hidrógeno porque éste fragiliza al acero. Además del vapor de 

agua presente durante la operación de fwJión 9, existen otras fuentes de 

hidrógeno en el acerco Cada vez que el acero es decapado en ácido, el 

~+ ~ --proceso de oxidación: Fe + H2so4 ---> Fe + 2 H ~ so4 
libera hidrngeno~onoatómico sobre la superficie del metal y parte de és-

te se incorpora al acero. Sin embargo, la electrodeposición es una f~entu 

&.Ún más probable1 ya que altrunos átomos de hidr6geno son usualmente redu-

cidoa sobre la cuperficie del acero, al igual que los iones metálicos 

que están siendo depositados. sohre esta Slfperficie o 

Las moléculas de hidrógeno son demasiado grandes: como para disolverse 

y difundir a través de la red cristalina del hierro, pero los átomos de 

hiar6eeno son tan pequeños que pueden disolverse f~cilmente de manera in-

/ 
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tersticial y difundir en la estructurao Sin embargo, a temperatura ambien·· 

te 1 la presión de disociación 

H ~--) 2 H 
2 

es tal que los átomos de hidr6geno tienden a combiñareo dentro de la ee-

tructura metálica para formar hidrógeno m3lecularo Esto tendrá lugar en 

las discontinuidades estructurales 9 tales como vacancias, límites de grano 

u otras interfases de acoplamiento atómico imperfectoo El hidrógeno atómi-

co continuará difundiendo· hacia tales sitios, combinándose allí para formar 

gas molecular1 hasta que las dos presiones paroialea estén en equilibrie 

-20· (la cifra correspondiente no será, probablemente·, 10 en presencia de 

hierro)o 

La presencia de hidrógeno atómico en solución y de hidr6geno molecu-

lar hajo presión dentro de los agujeros en la red1 puede o no producir fragj-

lización, según sea la velocidad de deformación y la temperatura, como se 

muestra en los datos de la Figol5o9o A velocidades de deformación muy 

elevadas (parte d), la presencia de hidrógeno no tiene efecto y sol&~ente 

se observa la pérdida normal de duotilidad1 a temperaturas bajasJdel acero 

dulce o A velocidades de deformación bajas (parte a), se observa una marca·· 

da fragilización, con un mínimo en la ductilidad del acero fragilizado a 

Las secciones de las curvas marcadas con A definen una superficie ne 

fragilización, donde ésta se em~eora al aumentar la temperatura T, y dis~ 

minuye al aumentar la velocidad de deformaci6n Eo Esta superficie puede 

ser definida por 

y 

La existencia de este tipo de fragilización puede ser racionalizada como 

sigue: La deformación agranda los agujeros que contienen hidr6geno mole-

cular, reduciendo así la presión. Para mantener o ·desarrollar una presi6n 
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que produzca fractura se requiere ulterior difusión y precipitación de 
' 

hidrógeno atómico§ A temperatura constante y, por lo tanto, a velocidad 

de difusión constante, esto implica que un incremento en la velocidad de 

deformación. debería disminuir la fragilización O; equivalentemente 1 aume:n.ta.r 

la deformación a la fractura ef o ductilidad; es decir, (&E/ól)T ) Oo 

Puede explicarse el efecto de la temperatura en tér~inoa del efecto 

de disminución de la temperatura, lo cual disminuye la velocidad de difu-

sión del hidrógeno atómico hacia los agujeros y disminuye simultáneamente. 

la presión gaseosa del hidrógeno molec~lar dentro de los agujeros; es de-

Lamentablemente, no se ha podido desarrollar todavía una racionaliz~e 

ción o deocripción fíeica,con base teórica adecuada1 para la superficie 

definida por las secciones de las curvas de fragilizaci6n marcadas por B 

La fragilización por hidrógeno es un problema particular en el caso 

do aceros martensíticos tratados térmicamente,de resistencia ~uy alta, 

usados para partes típicamente t€nsionadas 'de los aviones a reacción o 

servicios similares·., A fin de protegerlos contra la corrosión, tales par-

tGs son usualmente decapadas y recubiertas con cadmioo Si se las recu-

hre electrolíticarnente con una capa tan delgada como OoOOOl pulgada, pun-

de eliminarse la fragilización por un tratamiento de 24 horas a 

Sin embargo, cuando el recubrimiento de cadmio llega a espesores de Oo0003 

pulgadas, es difÍcil eliminar por difusión a través de la capa el hidr6-

ge~o, dentro de tiempos prácticoao Así, la deposición por evaporación al 

vacío de cadmio sobre las partes es el método más adecuado de recubrimien-

to cuando ce requiere recubrimientos relativamente grue~;os .. 

15 o 5 - !t:ECANIS~.IO D:S LA FRACTliRA DUCTIL., 

La evidencia reciente muestra que las fisuras formadas durante la frac 

tura 0úctil se nuclea~ 3ocre las partículas de impurezas; tales como in-
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, 
9lusiones de óxidos, en el metal. Si pudiese prepararse una probeta me-

tálica realmente libre de inclusiones, sería de esperar que presentase una 

reducción en área de lOO% en un ensayo tensil. La Fig.l5.10 muestra el 

desarrollo de las fisuras de fractura dúctil en una probeta tensil de un 

metal dúctil, tal como cobre. Cuando comienza la astricción sohre una pro-

beta tensil, en las proximidades del punto de fractura, parece que muchas 

fisuras se nuclean, creciendo después en forma comjunta. La continuación 
1 

de la deformación plástica produce una cavidad que creoe haciaafuera,de 

manera muy análoga al crecimiento haaia adentro del cuello. 

15.6 - FALLAS DUil.ANTE LA FLUENCIA. 

La terminaci6n de un ensayo de fluencia es la falla por ruptura, pe-

ro,en muchas situaciones en las que la fluencia es importantetla 11 falla" 

se produce cuando la parte en cuestión ha cambiado sus dimensiones más allá. 

de las tolerancias de diseño;'usualmente esto se produce mucho antes de 

que tenga lugar la rojmra. 

Bajo tensiones menores que sus puntos de fluencia, los metales exhi-

ben un flujo plástico lento- fluencia- resultante de la acción de dos pro-

cesos que gen.eralmente operan al mismo tiempo':. deslizamiento sobre los 

límites de grano y movimiento de las dislocaciones superando obstáculos 

por salto. Ambos procesos dependen ne la movilidad atómica activada tér-

micamente. La magnitud de esta movilidad p~ede ser ilustrada en la siguieE 

te for~a~ Puede caJcularse el tiempo T entre dos saltos atómicos sucesi~ 

vos a partir del coeficiente de autodifusi6n D mediante la relación: 

2 a: a 

donde a: es una constante que depende de la estructura cristalina pero que 

es siempre del orden de magnitud de 1/lOp siendo' a el parámetro de la red. 

::>abemos que D depende de la temperatura según la relaci6n ·. 

D ~ D
0 

exp (-Q/RT) 

y se encuentra quc,~ara la autodifusi6n, la relación _Q/Tm ' siendo Tm 
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' 
la temperat~ra de fusión en grados Kelvin, es aproximadamente constante 

para todos los metales, e igual a aprox1madamente 37 kcal/ mol °K. Entonces, 

usando la expresión anterior puede calcularse ~ en· función de la relación 

T/T , y los valores calculados de·'<::; se aplicarán a todos los metales. La 
m 

1 

T~bla 15ol muestra los resultados. A temperaturas muy bajas los átomos pue-

den ser cons1derados como permamentemente liijos en sus sitios en la red 

cristalina, mientras que, a medida que la temperatura se acerca a la de 

fus1ón, los átomos intercambian sus posiciones muy rápidamente. 

Los datos presentados en la Tabla 15.1 corresponden a la movilidad 

atómica dentro de los erru108 mismos, sobre los límites de grano la movili-

dad atómica es sieP1pre mucho mayo.c. Err e::fi"ecto, expe:vimentos a temperaturas 

rn::lderadamente altas muestran que el lcírnd.te de grano actúa como si fuese 

un fluído viscoso. B~jo tensiones, a temperatura moderada o altat un metal 

se deforma por deslizamiento sobre los límites de erano debido al flujo 

viscoso sobre ~ichos límites. Este es uno de los mecanismos de la defor~ 

mación durante la fluencia. 

Si la tonsj6n aplicada sobre un metal es menor que el punto de fluenci~. 

las dislocaniones presentes no serán, presumiblemente~ puestas en J;áovirn.ient, .. 

Esto sorá cierto 0°K; a te:nperaturaa superiores la movilidad atómica 

activada térmicamente puede, durante un c·J.eri:o lapso$ ayudar a las disloca-

cioneG a moverse superando barreras que, de otra manera, no podrían superar • 

.;.o:n la Fig. 15 .ll se i:!.ustra un mecanismo mediante el cual p(\dría suceder 

esto. Suponcamos que las dislocaciones están apiladas contra una barrera 

sobre el plano de deslizamiento, y que la tensión aplicada no es suficiente 

pará permitir que las dislocaciones puedan continuar su camino a través de 

~al barrera. Toda dislocación que pueda moverse hast~ un plano paralelo 

n.l plano de deslizamiento obstruido podrá continuar su movimiento. Este 

proceso, conocido como salto de la dislocaciÓnr puede producirse en un tiem-

po finito si la movilidad atómica es suficientemente grande; todo lo nece-
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sario es que las vacancias difundan hac1a el semi-pl~no extra de la dis-

locaci6n hasta que se e·Ümine una hilera de átomos. Entonces.;. la disloca-

ci6n terminará sobre el plano de deslizamiento superior, pudiendo anora 
' 

moverse libremente sobre éste. La Tabla 15.1 m11estra que la contribuci6n 

del salto de las dislocaciones a la fluenci'a aumentará rápidamente con lo. 

tcr:Jperatura. En efecto, a medida que T se aproxima a T , m 

más difícil para u~ metal exhibir una rigidez verdadera. 

se hace más y 

El deslizamiento sobre los lÍmites de,grano y el salto de las.dislo-

caciones contribuyen ambos a la deformaci6n por fluencia de un metal ten-

sion.:1do. Cuando las tensiones aplicadas son bajas y· las velocidades de '/ 
..) 

fluencia son pequeñas, se piensa que el deslizamiento sobre los límites de 

grano es el proceso más importánte, mientras que a tensiones y temperaturas 

alevadas se hace más importante el salto, debido probablemente a que el rno-

vimiento sobre los límites de grano está restringido, no por las propie-

dades viscosas del límite mismo, sino por los impedimentos presentados por 

los granos vecinos. 

La continnaci6n de la fluencia en un metal resulta 9 eventualment('y en 

su falla por ruptura. Generalmente, la falla resultante se produce a lo 

largo de los límites de grano, formando lo que se conoce como (ractura 

intercristalina. Se observan. dos tipos de fractura intercristalina: en el 

primero, la nucleación de la fractura se produce sobre sitioo de concentra-

ción p~rticularmente elevada de tensiones a lo largo_de los límites de gra-

no •. '_Las líneas donde ires o más límiteo se intersectan y donde, consecuente-

;nente, es difícil o.comodar· el deslizamiento que tiene lugar sobre los 

límites en' cuee.tióñ, son los sitios más probables para la nucleación de 

fisuras. El otro tipo de falla implica el crecimiento de cavidades· a lo 

la~go de los límites de grano, un tipo de falla que tiene más probabilidad· 

de presentarse cuando se aplican tensiones bajas durante intervalos de tier.1-

po proloneados. Se observa que la·s ca.videdes se forman primero sobre los 
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límites normales a la direcc~ón d~ la tensión tensil. A oedida que trans-

curre el ensayo, estas cavidades cree e'n y coalescen 7 transformándose en 
V 

fisuras •. Se p-iensa que las cavidades crecen por aglomeración de vacancias 

generadas dentro de los granos durante su deformación. 

Como aspecto pr~ctico, la eliminación de la fluencia implica, en pri-

mer lugar, el empleo de un metal de punto de fusión tan elevado como sea 

posible respecto de la temperatura de servicio. Lo& elementos en solución 
1 

sólida y un tamaño de grano grande tienden a reducir las velocid:ades de 

fluencia. También son efectivas las partículas de segunda fase dispersas, 

especialmente cuando és.tas son duras a la temperatura de servicio. El die-
. 

persante más efectivo para servicio a alta tempJBratura es Al
2
o

3
, como po-

drJa predecirse en base al alto punto fusión de este Ólx:ido. Estas par l;í-

culas dispersas no deben ser ni muy grandes ni muy pequeñas, a fin de que 

puedan actuar como barrera~ efectivas al movimiento de las dislocaci0nes' -

responsable de la fluencia. Si las partículas son demasiado pequeñas, las 

dislocacinnes podrán atravesarlas en su movim~cnto a través de la matriz. 

Si son demasiado grandes, las dislocacionea pueden pasar ·por· los espa-

cios relativamente grandes entre las partículas ( para una dada con~entra-

ción de precipitado9 cuanto menor sea el tamaño de las partículas menor 

¡;erá la distancia entre partículas ) • Se encuentra q11e el espaciado más 

efectivo es de aproximadamente 103 distancias atómicas~ 

Un problema importante en la producción de una aleación resistente 

a la fluencia, empleando partículas de una segunda fase 9 es impedir que 

lac partícula~ se aglo~eren a .la temperatura de serYicio. Debido a que la 

relación superficie/volumen para partí~ulas finas es muy grande, la energí~ 

interfacial de la& yartícutas es una fuerza motriz efectiva tendiente a 

causar aglomeración o Ya que la_ temperatura es alta y la distancia entre 

partículas pequeña, hab~á una tendencia para el transporte de materia desde 

las partículas pequeñas hacia las grandes, mediante difusión a través de 
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la matriz. Para suprimir esta tendencia,la composición de las partículas 

debe ser tal que exis·ta solubi.lidad limitada en la ma;triz o que l:a energía 

interfacial partícula-matriz sea muy pequeRa, reduciendo así la fuerza mo-

tri'z para la aglomeración. En el material altamente resistente ::t la fluen-

cia conocido como-SAP ("sintered aluminium powdcr 11
), las partículas de 

Al2o
3 

están dis~ersas en aluminio ~' debido a la solubilidad limitada del 

óxido en la matriz, permanecen dispersas aún a temperat~as altas. ~n este 

materi.::l.l l.s. relación de la temperatura máxima de servicio a la temperatura 

de fusión, T /T , es aproximadqmente 0.72. Puede obtenerse servicio a tem
s m 

peraturas mucho más altas con aleaciones de Fe o Ni, aunque con éstas la 

~elación T /T es 
S Tlt 

usualmente no tan·favorable como con SAP. Un eje~ 

plo típico de una aleación compleja resistente a la fluencia es el Nimonic 

90~ cuya composición es· la siguiente: C 0.1% máx., Si 1 %, Cr 20%, Co lefu, 

Ti 2.5%, Al, 1.5%, Fe 5%, Ni balance. Los porcentajes indicados son en peso. 

Para esta aleación la temperatura superior de servici0 es aproximadamente 

900°C y T /T vale 0.68. La se~1nda fase, resistente a la fluencia, es 
s m t 

Ni
3
Al, que es isomorfa con la mariz pc~o con una constante reticular ligera-

mente diferente. Esta similitud entre la segunda fase y la ma:t!riz hace que 

la 'energía interfacial sea muy baja y, por lo tanto, que la tendencia a que 

las partículas de la segunda fase se aglomeren sea también muy bnja. 

15.7 FALLAS POR FATIGA 

Un intenso trabajo de investigación experimental ha permitido mejorar 

la comprP.nsión de este fenómeno en los años recientes. Se ha establecido 

con claridad que las fisuras de fatiga comienzan sobre la superfi~ie defor- ' 
1 

mada por tens1Ón en el material sometido a una carga cíclica, que crecen 

a una veJ.ocidad muy baja. A difer-encia de la fluencia, la fatiga no se pro·· 

duce me~ia~te movimiento8 atómicos activados térmicamente; pueden producir-

se fácilir¡ente fallas p0r fatiga a temperaturas tan bajas como 4 °K. Se en~ 

cu8~tra que la etapa inicial del proceso de fatiga es la formación-de una 
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pequeña ahertura en el sitio donde una "ba::1rla de deslizamiento a)_canz.a la, 

superficie·(- Microfotografía l. 6, Cap. I ) • Puede mostrarse que esto es 

debido al movimier;tto hacia adelante y hacia atr~s de pe'queños grupos de 

di:Jlocaci:)nes que se mueven Gerca. de la super-;'icie. Una vez que se ha fnr-

mado una abo::rtura en la superficie, es solamente cues.tión de tiempp el 

,qo..1e la fisura de fatiga crezca hasta un tamaño peligroso. Sin ernbare;o, si 

la componente · tensil de la tensión cíclica aplicada se mantiene por deba-
' 

jo del límite de resistencia a la fatiga, no se produce movimiento de 

d1slocaciones localizado sobre la superficie del tipo descripto 'más arriba 

o 
o, si llegase a producirse, la consolidaci6n se produce suficientemente 

rápido éomo para frenar tal· movim~~nto antes de que tenga lugar un daño 

per.mane:::te. 

En general, el aumP.ntar 'la tensi6n de fluencia de un metal por alea-

ción , ' -hará que sea mas resistente al dano por fatiga. Sin embargo, el 

evitar la falla por fatiga depende mucho más de un diseño adecuado ~ue de 

fLI.GtoTe3 :nctallli·gicos. Las concentraciones' de tensión juegan un pa}HJl 

:i:J;nro:ttante en la iniciación de la,s fisuras de fatigo.; aristas bru::;co.s en 

un mieillbro tensionado o aún irregularidades superficiales dejadas por el 

:.1aquinc.do son, a ·menudo, causas de fallas por fatiga. Cambios pequeños en 

el diseño de lA.na parte. o miembro estructural pueden ser· suficientes para 

re::ducir las concentraciones de tensión peligrooas. A veces es posible in-

corporar tensiones compresivas residuales, por eje~plo, mediante la defor-

mea.cién superficial por martillado o golpes con perdigones, en una parte 

que está sometida a tensiones alternadas en servicio; estas tensiones com-

presivo8 reducen grandemente la probabilidad de que se inicie un~isura de 

fatiga. El estado de la superficie es de importancia primordial en el 

control de la3 fallas pnr fatiga. No sola~~nte debe ser lisa y libre de 

cor.centr aciones de tensión, sino. que debe SFr tan ~,._,más· fuerte que la estruc 

tura 3~byacP.nte: una pequeña decarburización en la superficie de un acero 
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puede :reducir drástico.r.1ente 'su resistencJ.a a la fatiga, mientras que la 

nitruración puede' tener un efecto benéfico. 

Un entorno corrosivo acelerará ¡parcadamem.d;e la fatiga 9 lo cual es 

OC>noc~do oomo fatiga por oo~oaió~. La fotign ea tan aGneiblo al ~ntorno 

que aún la presencJ.a de aire húmedo puede reducir la vida·ae un metal 9 

com-,:1arando ésta con su vida en un ensayo al vacío. Por ejemp_l0, cuando se 

expone un engranaje de acero al agua marina puede producirse su falla pre-

matura por fatiga durante el uso, después df~ quitarlo del agua, aúh ct<rmdo 
1 

se lo limpie cuidadosamente. El remedio contra la fatiga por corrosión 

es la selección de un m~terial resistente a la corrosión en el entorno 

de servJ.cío. 

15.8 - ENSAYOS NO DESTRUCTIVOS 

En la minimización de la falla de los metales por fractura, la per-

feccJ.Ón del material mismo es, a menudo, un factor importante. Los defec-

tos internos, tales como fisuras que se forman durante la fabricación del 

material y las inclusiones, pueden actuar como concentradores de tensión, 

al igual que las muescas, iniciando fallas J¡>Or fatjga o de tipo frá~il. 

Además, las part€s que contienen fisuras de fatiga, 'debido a que éstas 

crecen lentamente, pueden a menudo ser quitadas de servicio antP.s de que 

las fisuras alcancen tamaños peligrosos~ si se puede ubicar cerca de las 

fJ.suras dispositivos de pnueba adecuados. Los ensayos usados en es.tos 

casos deben ser no destructivos ya que, obviamente, todo el material en 

cuestión debe ser ensayado de tal forma que no se disminuya su utilidad 
. 

fu tl1ra. Se dispone de un cierto número de técnicas para la detección de 

defectos; el proble.na básico con todos ellos es distinguir entre las se-

ñales que se originan en los defectos de aquéJlas provenientes de las car&c 

terísticas estructurales verdaderas de1 material. Los defectos grandes, 

por ejemplo, discontinuidades que son grandes compúradas con las caracterí~ 

e as de la microestructura, son fác i..les ''de detectar, mientras que los peque-
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ños, es decir, aq_uéllos comparables con las •caracte.rístic.as/ de la micro-

estructura, son ~uy difíciles de det~otar. 

Existen tres métodos básicamente diferentes p8~a el ensayo no destruc-~ 

t:i.vo. ,En la radiografía se toma un~ fotogro.f!a de la pieza en es bdio 
\ -

emplea.<do rayos X o Ó· El ensayo magnético impj.;ica determinar las irreev.-

lar~dades en el.campo magnético que rodea al material cuando éste es r~&~ 

corrido por, una corriente eléctrica intensa. En el ensayo con ultra-sonido 

se hace uso de la reflexión de las ondas sonoras por los defectos. 



. CAP lTULO XXIII 

OXIDACION Y CORROSIOW 

23.1 - INTRODUCCION. 

La mayoría ae lee slemen~ea met~ligQp d~igtGn n~t~almRntg en ln at

mósfera bajo una condici6n oxidada. El problema principal de la metal,rr

gia extractiva es convertirlos al estado metálico en contra de esta tenc'len

cia natural. En este capítulo consideraremos loe procesos por loe cual~s 

los metales tienden a volver al estado oxidadeit, es decir, ihos- prooe-....soe de 

oxidaoi6n y de oorroei6n. Aunque la oxidaci6n·9 en el sentido de eliminar 

eleotro'nes para convertir a los átomos en iones poei ti vos, aparece en la 

mayor parte de la oorrosi6n metálica, es YSIJ.al limitar el t~rmino oxida

ci6n a la reacoi6n química de una superficie metálica seca con un gas oxi

d~te, llamada también oorroai6n seca, y referirse de manera separada a la 

corrosi6n acuosa ouando el ataque químico tiene lug~ mediante la presen

cia de agua. 

Desde luego, ambos tipos de corrosi6n son extremadamente importantes. 

La oxidaci6n· limita el empleo de los metales· en las plantas de potencia 

de alta temperatura, y es responsable de la formaoi6~ de escamas que dan 

al acero laminado en caliente su superficie rugosa. La corrosi6n· acuosa, 

la formaci6n de herrumbre en el acero en contacto con aire húmedo y agua, 

ee uno de los problemas teonol6gioos prinoipale~ de nuestra sociedad' mode:lT'" 

na. Existen unos pocos : aspectos beneficiosos de la oxidaci6n' y la corro

si6n: la pátina verde sobre los techos de Cu es agradable desde el punto 

de vista decorativo,; la batería de Pb-ácido dependa en su funcionamiento 

de reacciones de cornoai6~; el ataque químico, el maquinado electroquími

e~ y el corte mediante llama de oxígeno· son útiles para dar forma a los 

metales; y la oxidaci6n an6dioa es la base del pulido electrolíticp~ pero 

estos aspectos son insignificantes en oomparaci6n' oon los aspectos perjudi

ciales de la corrosi6no 

23.2 - OXIDACION. 
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Supongamos que la superficie de:.ua metal reaoti'V'O> se expone a un. 
" ,-;~·~-1!. . .', 

gas oxidá.nte, tal como aire seco u oxígeno, o a una corriente de vapo:r'''se-

co calientee A temperaturas elevadas algunos metale~ forman 6xidos fundi

dos o volÁtiles, por a~emplo, v2~ eobre V T Moo, .oobre MO, o el oxígeno 

se disuelve sobre el metal mismo, por ejemplo, en el Ti~ La oxidacidn 

tiene lugar entonces de manera oatastr6fica, tan rápidamente como se per-

mita el suministro de oxígeno. Sin embargo, más comúnmente se forma so-

bre la superficie expuesta una película delgada o una escama gruesa de 

6xido s6lido, y esto disminuye la velocidad de la oxidaoi6n ulterior se-

parando el metal del gaB. 

-Las escamas gruesas son claramente visijbles·. Las películas delga~ 

das pueden también ser vistas~, cuando su espesor está comprendido entre 
o 

100' y 1000 A, gra. ·cias a los'-colores de interferencia prodl'il.cidos por los 
IJ 

rayos de luz ref~ejadas· en su supeFficies inferior y superioro En efecto, 

el revenido del acero templada es a veces controlado observando los colo

res del re~enido (amarillo claro a 200°C, azul a 300°C,), producidos sobre 

la BUperficie metálica limpia durante ei calentamiento,o Sin embargo, las 
o 

películas de dxido muy delgadas, por ejemplo, de 20 A de espesor produci-

das sobre el aluminio a temperatura ambiente, son invisibles .• 

Se mide usu:almente la velocidad de oxidaci6n pesando periÓdicamen-.... 

te una muestra para determinar la cantidad de oxígeno absorbida. Puede 

entonces calcularse el espesor medio de la película de 6xido x, a p~·rtir 

de las propiedades conocidas de~ producto de oxidaci6m. Generalmente, 

la oxidaci6n se desarrolla con el tiempo t de acuerdo a una de las curvas 

mostradas en la Fig.23.1, que se escriben aproximadamente como logarítmi

ca ( xocln t), parab6lica (xcx.t1/ 2), lineal (x:sct) o quebrada (etapas pa.-

rab6lioas rápidamente repetidas dando un comportamiento general lineal). 

~ ley logar! tmica se aplica generé.lme.nte a pe líoulas delgadas· al tarnente 

protectoras, formadas a temperaturas bajas, como sobre el Fe por debajo 

de 200°C. La Fig,.23.2 muestra el efecto de la temperatura sobre, la oxi-
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dación del Cu.. La ley parabólica es ampliamente obedecida a temperaturas 

intermedias, por ejemplo, en el caso del Fe entre 200 y 900°C. La ley 

lineal se aplica en las etapas iniciales de la oxidación, antes de que la 

película sea suficientemente gruesa como para ser protectora, y tambi~n 

cada vez que la protección no sigue aumentando a medida que continúa la 

oxidación; por ejemplo, Mb a temperaturas a las que el r&Oo3 es volátilo 

Los efectos relacionados con la curva ondulada se observan cuando algo le 

sucede a la película, por ejemplo, formación de fisuras o separación de 

escamas·., lo cual reduce su espesor·., Este proceao1 repetido sobre una esca

la fina, puede impedir que. la parte protectora de una película aumente 

más allá de un cierto espesor·, originando así una oxidación lineal. La 

plasticidad del óxido a temperaturas altas ea importante porque impide, 

la· formación de fisuras y su separación mecánica, aumentando la capacidad 

protectora de la película. Por ejemplo, el Cu da curvas suaves de oxi

dación parabólica a soooc, cuando el óxido ea plástico; mientras que las 

curvas a 500°C son del tipo ondulado y discontinuo, ya que el óxido ea 

frágil en esas oondioionea .. 

Las primeras moléculas de Óxido que se depositan sobre una superficie 

met~lica limpia son, usualmente, quemisorbidas; dichas moléculas se diso

cian y sus átomos se ligan químicamente a los átomos metálicos en la su

perficie. Se forma rápidamente una monocapa de oxígeno sobre la superfi

cie, lo cual está seguido, por un proceso más lento, por la formación de 

unas pocas capas absorbidas sobre la primera.. Después se nuclea el 6xido1 

lentamente a temperaturas bajas debido a la energía de activación para 

la nucleaoión, sobre ciertos sitios favorables sobre la superficie, por 

ejemplo, sobre partículas de impurezas·, escalones superficiales, puntos 

de emergencia de dielooaci6n 9 etc o.· A partir de estos núcleos oreoen pe

quenas montículos y se forma una capa delgada de 6xido sobre toda la super~ 

ficieo 
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La oxidación ulterior requiere el pasaje de iones y de electrones 

a través de esta película. Generalmente, la migraci6n de iones es una 

etapa lenta, que controla la velocidad del proceso. Loa electrones puea 

den paser fágilmente ~ través de una pel!gula delgada (de aproximadamentP 

20 A), gracias al efecto tunel, y también a través de un~élícula gruesa 

aemiconductora gracias a loe procesos que discutiremos más adelante. 

Un ion puede moverse a través de una película de 6xido mediante los pro

cesos ordinarios de dif~si6n: reticular pero la energía de activaci6n es, 

generalmente, demasiado grande para que se produzcan movimientos conside-

rables a temperaturas a las que la película delgada crece logarítmicamen-

te. Sin embargo, actúan a través de la película fuerzas electrostáticas 

muy intensas. Esto se debe a que los átomos de oxígeno sobre la super-

ficie exterior se transforman en iones negativos, extr~endo electrones 

del metal por debajo de la película, ejerc~endo de esta manera una atrae-

ci6n electrostática spbre loe iones positivos del metal. Mientras la 

película de 6xido sea delgada1 esta fuerza es tan grande que el trabajo 

realizado por ellas· sobre un i6n que se mueve a través de la película 

puede suministrar una fracci6n importante de la energía de activaci6n, 

suficiente para permitir que el ion se mueva. Así, los iones son arras-

trados a través de la película por tal fuerza. A medida que el espesor 

de la película aum4nta, la fuerza se hace más d~bil ya que la distancia 

entre los iones positivos y negativos aumenta. La energía de activación 

es entonces menoá .afectada por el trabajo electrostático y la velocidad 

de migraci6n. y,por lo tanto1 la oxidaci6n disminuye drásticamente, ori

ginando un tipo de ley logarítmica. 

Se observa a veces el crecimiento lo~arítmico sobre películas mucho 

más gruesas. Se oree que esto es debido a un efecto de porosidad en la 

película. 
' " 

Inicialmente existe un rápido pasaje de iones a lo largo de 

los poros pero después, a medida que los se congestionan y bloquean, la 
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velocidad disminuye, dando una curva aproximadamente logarítmicae 

Aparece crecimiento parabólico a temperaturas a las cuales los iones 

pueden atravesar la película solamente por movimiento térmico. Se pensó 

originalmente que loa iones de oxígeno pasaban a trav~s de la película y 

formaban óxido sobre la interfase metal-óxido. Sin embargo, se demostró 

experimentalmente que, frecuentemente, los iones metálicos migran hacia 

la superficie exterior a través de la película de 6xido. El método emplea-

do implica el empleo de mardadores inertes, de manera similar al experi~ 

mento de Kirkendall descripto al hablar del fenómeno de difusión. 

Por ejemplo, puede depositarse una porción de 6xido crómica sobre 

una superficie limpia de Fe. Después de la oxidación se encuentra que 

esta sustancia marcadora yace sobre la interfase metal-6xido . y no sobre 

la superficie exterior de la película, demostrando que el metal ha mif,Ta-

do hacia afuera a través de la película, formando nuevas capas de óxido 

sobre la superficie exterior~ 

La naturaleza y velocidad de tales procesos de migración dependen d~ 

la estructura de defectos de la red de óxido en·una película tal. Consi-

deremos la pe+ícula de Cu2o sobre Cu oxidado. Podemos considerar la es

tructura del cristal como formada por tres sub-redes interpenetradas, dos 

para el Cuy una para el oxígeno. Idealmente, todos los sitios rettcula-

res están correcta y completamente ocupados, sin átomos supernumerarios 

en loa sitios interticiales. Sin embargo, en la.práctioa, el óxido cupro-

so contiene un poco menos de Cu que lo requerido por la formula exacta 

Cu2o. Esto deja a la sub-red de oxígeno aún perfectamente completa, pero 

origina un pequeño número de sitios vacíos en las sub-redes de cobre, co-

mo se muestra en la Figo23o3o 

Hay una diferencia esencial entre estas vacancias y las de un metale 

Estas son sitios vacantes i6nicoso 
; 

Como un todo 9 el 6xido debe ser elsc-

tricamente neutro. Por lo tanto 0 a oada sitio vacante correspondiente 
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al ion cuproso deberá corresponderle la ausencia de un eleotr6n en el oris-

tal. Esto se logra eliminando un segundo electr6n de uno de los iones de 

, , t~ 
cobre vecinos, convirtiendolo en un ion OUf;ioo, Cu • As!, la estructu-

ra de defectos consiste en un n~erp de sitios vacantes cuprosos 7 en un 

igual número de iones cúpricos, como se muestra en la·FigL23.3. Los elec-

trones faltantes hacen que el óxido sea un semiconductor intrínseco tipo 

p (p ~ positivo)1 ya que cada electrón faltante es equivalente a un aguje-

ro positivo en la estructura de bandas electrónicas del cristal. La con-

ducci6n electrónica se produce por la transferencia de un electrón desde 

un ion cuproso A a un ion cúprico B vecino, haciendo as! que A se transfor-

me en cúprico y B en cuprose\ en realidad, esto sucede por la migraci6n 

de agujeros positivos a trav~s de la red de cobre. La conducci6n i6nica 

se produce por la ~igraci6n de vacancias~ en la red del cobre. Por lo tan-

to,este es un caso en el cual la oxidación se produce por migración del 

metal a trav~s de la película hacia la superficie exterior. La conduoti-

vidad-de la película - y,por lo tanto1 la velocidad de oxidación - aumenta 

al aumentar la desviación de la composición del 6xido· cuproso respecto de 

la fÓrmula exacta eu2o. Esta desviaci6n puede producirse aumentando la 

presión de oxígeno de la atm6sfe~a. 

~idos tales como NiO, FeO y Cr2o son similares al Cu2o por tener si

tios vacantes correspondientes a los iones metálicos. Sin embargo, exis-

ten otros tipos de redes iÓnicas con defectos. El óxido de zinc contiene 

más Zn que el expresado en la fórmula ZnO. Las dos sub-redes están en sí 

mismas completas y los iones de Zn en exceso se acomodan intereticialmen-

te, junto oon electrones poco ligados, para mantener la neutralidad eléc-

tri ca. Estos electrones extras _proveen la conductividad electrónic~ por 

sus movimientos en la banda de conducción, por lo que el óxido es un se-

miconductor intrínseco tipo n ( n ~ negativo). La película crece por mi-
' ' 

graci6n intersticial de los iones de Zn~ desde el metal hasta la superficie 

exterior. 



Los óxidos Fe2o
3

, Tio
2 

y zro
2
,contienen todos un exceso de metal y 

son, por lo tanto, semiconductores de tipo n·, pero en estos casos la des-

viaci6ri respecto de la estequiometría se logra por la presencia de sitios 

vagantes en ta au~·red de g~!~eno. Por lo tsntg, el gx{~eng' m~érs s tra

v~s de la película hasta el metal y la pelíbula orece hacia adentro del 

metal, en vez de crecer sobre la superficie externa. 

Este movimiento hacia adentro,y la oxidaci6n sobre la interfase me

tal-6xido tiende a producir tensiones compresivas en la película de 6xido. 

A veces esto ~ es una ventaja ya que produce una película densa, con poros 

cerrados. Sin embargo, cuando el espesor de la película es grande, ésta 

puede romperse para relajar tales tensiones, originando la curva de oxida-

ci6n de tipo ond~lada. 

Puede deducirse muy fácilmente la ley de crecimiento parabólico de 

la capa de óxido. Supongamos que el espesor de la película sea x al tiem-

po t. Tendremos difusi6n a trav~s de una capa interfacial y supondremos 

que las concentraciones de las especies que migran son constantes sobre 

las dos superficies de esta capa; estos valores constantes están determi-

nades por el equilibrio termodinámico local' entre el 6xido y el metal,,so-

bre una superficie, y entre el óxido y la atmósfera, sobre la otra super

ficie. Tendremos así una ~iferencia constante Ll.o en concentración a 

través de la zona de difusi6n. De acuerdo a la ley de Fick, la velocidad 

de transporte a través de la unidad de .. área ea D /J.9jx. Esta es propore-

cional a la velocidad de creciméento óx/ót.o 

-1 porcional a x , es decir, 

2 
X = k t 

Por lo tanto 9 óx/ót es pro-

(2 3. 1) 
La constante k puede calcularse en términos del coeficiente de difuei6n 

D, la energía libre de oxidaci6n, que determina~ o, y Íos parámetros es-

tructurales del cristal de 6xidoo 

23.3 - PREVENGION DE LA OXIDACION'o 

De las anteriores consideraciones se deduce que si el 6xido es alta-
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mente resistente al pasaje de electrones o de iones, es posible una alta 

resistencia a la-oxidación. El Al, siendo un metal de valencia fija con 

alta afinidad con el oxígeno, forma un Óxido, alÚmina, que es un buen ais-

, .YL. · , lador vleotrioo/que suministra una pel~oula altamente protectora. Una al-

ta energía libre de oxidación tiende a producir películas de óxido quí
o 

micamente establee, densas y casi estequ~étricas, con buenas propiedades 

protectoras, por ejemplo, Al2o
3

, Cr2o
3

, Ti02 , BeO. Sin embargo, existe 

un requerimiento adicional en el sentido de que el volumen específico del 

óxido debe ser ligeramente mayor que el del metal, para formar una pelí

cula compacta continua {regla de Pilling-Bedwordth). Si el volumen espe-

cífico del óxido es menor que el del metal, habrá tendencia a la formación 

de una película porosa y no protectora. Esta parece ser la causa por la 

cual las películas de óxido sobre metales con espaciados atómicos grandes 

como Na, K, Ca, Mg, son muy poco pDotectoras. Sin embargo, si el óxido 

es demasiado ma~izo, las tensiones generadas durante su formación pueden 

hacer que se descascaren, conduciendo a una oxidación del tipo ondulatoria .. 

Finalmente, un método importante para obtener resistencia a la oxi-

dación. es que la superficie del objeto en cuestión tenga una película de 

óxido protectora. Esto se puede lograr en muchas formas. Una de ellas 

es agregar un elemento aleante conveniente al metal. Para esto se emplea 

a menudo la regla de valencias de Hauffe, aunque no es absolutamente con-

fiable\ si el óxido es deficiente en átomos metálicos se agrega un elemen-

to aleante de menor valencia para reducir el número de vacancias presentes·; 

por otra parte, si el óxido contiene un exceso de metal, se agrega un 

aleante de valencia superio~ a la de la matriz. 

Un metal noble, tal como Ag o Cu1 puede ser protegido por oxidación 
~ \ 

selectiva. En este caso, se disuelve en el metal de base aproximadamente 
\ 

1% de un metal altamente reactivo, tal como Al, procediendoee después a 

una oxidación cuidadosa en una atmósfera demasiá~.o débil como para oxidar 

nada más que el metal aleante. A medida que loe átomos de éste difun~en 



hacia la superficie del metal son oxidados, formandose una película esta-
J 

ble. Por ejemplo, Al2o3 formado sobre Ag, conteniendo 92~5% Ag, 6.5% Cu, 

1~ Al, formando una plata resistente a la oxidacióno 

En el caso de hierro y del acero ae .. hacen agregadoa mayores de a.laan-

tes para mejorar la resistencia a la oxidación. El Al y el Si forman am-

boa películas de óxido muy protectoras, pero las proporciones requeridas 

fragilizan el,metal, restringiendo su empleo en la práctica. La adición 

más común es Cr. Un 12% en acero inoxidable para cuchillería, y más pat'a 

acero inoxidable austenítico, por ejemplo, 18% Cr 9 B% Ni, y en acero e.: re-

sistentes al calor-o Cuando se calienta hierro ordinario· a temperaturas 

superiores a 600°C se forma una escama gruesa, formada por FeO en la pro-

ximidad del metal, con Fe2o
3 

en la superficie exterior y Fe
3
o
4 

formando 

una capa intermedia. Cuando se agregan las cantidades indicadas más arri-

ba de Cr, las capas interiores eon reemplazadas por una capa.protectora 

de Cr2o
3

, por debajo de una delgada capa exterior de Fe2o
3

o Las notables 

'propiedades protectoras del Cr2o
3 

a temperaturas elavadaa· hacen que el Cr 

sea un elemento aleante esencial en la mayoría de laa aleaoionea resistan-

tes al calor, tales como el Niohrome (8~ Ni-2o% Cr) y varias aleaciones 

para turbinas de gaso 

Se obtiene también protección recubriendo el objeto con un material 

adecuadoe Además de los proceses de dorado y de cromado, existen otros 

procedimientos para recubrir metales, entre ellos mencionaremos el lamina-

do sobre capas superficiales delgadas, por ejemp¡o, Al puro sobre aleacio-

nes de aluminio~ sumergiendo el metal en baños de metales fundidos (por 

ejemplo, Sn); calentando el objeto en una mezcla de polvos de Al-Al2o
3

; 

calentando el acero;en ~un v.apon de cloruro cromoao; y por rociado con me-

tales (por ejemplo, Al sobre acero). También es posible aplicar capas ce-

rámicae, por ejemplo, siliciuroa, boruros, alúmina 9 óxido cr6mico, por ro-

ciado u otros medios, aunque en tales caeos es esencial formar una capa 

delgada, ya que de otra manera existe el riesgo de formaoi6n de fisuras 
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y separación de la capa protectora. Se han hecho grandes esfuerzos tratan-

do.de desarrollar recubrimientos resistentes a la oxidación para servici'os 

a temperaturas elevadas, particularmente sobre los metales refractarios·, 

tales como MO y Cb. Loe recubrimientos de silioiuros y aluminuros han si-

do más estudiados en este sentido, por ejemplo, Si2Mo sobre Mo y Al
3

Cb 

sobre Cb. Se han encontrado muchas dificultades, debido particularmente 

a la formación de fisuras en el recubrimiento causadas por las deformacio-

nes térmicas durante el calentamiento y enfriamiento, pero se han desarro-

llado algunos recubrimientos oon éxito moderado pero deestruotura más com-

pleja, por ejemplo, Cr-Ti-Si sobre aleaciones de Cb. 

23.4 - CORROSION EN ACIDOS Y ALCALIS. 

Una forma simple de corrosión es la disolución de un metal, tal como 

Zn o Fe,en ácidos diluidos. El metal pasa a solución como iones, y los 

iones hidrógeno de la solución se convierten en burbujas gaseosas sobre 

la superficie metálica. Los iones hidrógeno en solución, debido a BU con-

versión a átomos neutros, absorben los electrones en exceso liberados por 

el metal, cuya carga eléctrica haría, de otra manera, que la reacción se 

detuviese. La superficie metálica continúa disolviéndose de manera horno-

génea hasta que la mayor parte de loa iones hidrógeno son eliminados, y 

el potencial hidró~eno es reducido al del metala 

Puede prev~nirse el ataque del acero por los ácidos diluidos median-

te el estañado.· En la tabla electroquímica el Sn está próximo al hidróge

no, tiene un aobrevoltaje de hidrógeno elevado, por lo que suministra un 

recubrimiento protector. Sin embargo, si existe un agujero en el recubri-

miento, el Fe por debajo'de él será atacado severamente por los ácidos inor-

gánicos diluidos. Por otra parte, el Sn forma iones complejos con el áci-

do cítrico y otros jugos ácidos, lo cual desplaza su potencial de electro-

do tan fuertemente en la dirección negativa que se disuelve de manera pre

ferencial respecto del Fe, de manera tal que éste sigue estando protegido 
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aún donde haya agujeros en el estañadoe 

Consideraremos ahora el efecto del sobrevoltaje de hidrógenoo ~a que 

la corrosión se produce por el flujo de iones metilicos positivos desde 

el metul hacia lo. solución, podemoa intorprata.:rlo. oomo el flujo dQ oorrien-· 

te eléctrica I bajo un potencial eléctrico E~ Solamente cuando la corrien-

te sea despreciable, E tendrá el valor dado por la ecuaci611t 

RT A 
E = E 0 + "n F t'n a 

A velocidades finitas se produce la polarización de los electrodos, 

es decir, E cambia por la caÍda de vol taje a través de ln superficit• del 

metal necesaria para superar la barrera de energía de aotivaci6n que se · 

opone all{ a las reacciones de electrodo. La Fig.23o4 muestra loa poten

ciales de las medias células para la disoluci6n metálica y el desprendi-

miento de hidrógeno, a varias velocidades, indicadas por la corriente de 

corrosiÓno La distancia vertical entre pares de curvas. indica el poten-

cial E disponible como fuerza motriz de la reacción de corrosión a una co-

reriente dada I. As!, la corrosión puede desarrollarse hasta la velocictad 

que haea que este E se anule, es decir, hasta el valor de I al cual se 

cruzan las curvas. Vemos que el Zn, debido a su ~ran sobrevoltaje de hi-

dróeeno, se corroe más lentamente que el Fe, es decir, Izn< IFe Y aún 

cuando el Zn esti más allá del hidrógeno que el Fe en la tabla electro-

química. 

Las películas do óxidos fuertemente adherentes pueden proteger a los 

metales de la corrosión ácida simple. Así, el Al es atacado muy lentarnen-

te hasta que se disuelve la película de alúmina. El ácido nítrico y el 

ácido nulfúrico concentrado caliente son agentes oxidantes. Si se los 

ernrJ ea, o ni se · · agrega a los ácidos tales como el ácido fluorhídrico 

a&~ntos oxidantes, tales como cromatos o cloratos, se ayuda a la corrosión 

mediante la extracción de electrones del metal~ los cuales toman parte en 

rcnccionea que crean Óxidos de nitrógeno, dióxido de azufre o hidr6xidoe .. 
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Sin embargo, cuando el aamnte oxidante es muy fuerte, el ácido puede oxi

dar directamente la superficie metálica y formar entonces U?a pelícu~a 

de óxido adherente. En tales condiciones el metal queda inmune al ataque 

ulterior, oomport~ndose oomo un metal noble. El metal ha sido 1naot1vado 

o pasivado. El ácido nítrico concentrado caliente inactiva el Fe forman-

do una película de Fe
2
o

3 
sobre su superficie. En estas condiciones el 

metal es remarcablemente resistente al ataque corrosivo·. [arnentablemente, 

esta ~elícula es frágil, por lo cual no constituye un sustitut~práetico 

para la película de Cr2o
3 

sobre el acero inoxidable. 

El Pb presenta buena resistencia ante muchos ácidos. Se encuentra 

próximo al hidrógeno en la tabla electroquímica. y tiene un sobrevoltaje 

de hidrógeno grande. Contra el ácido sulfúrico es protegido por una pel!-

cula insoluble de sulfato de plomo, que se forma sobre su superficie. 

Muchos metales son atacados por soluciones alcalinas. Es familiar 

la sensibilidad de la vajilla de aluminio a la soda c~ustica~ Las solu-
, 

ciones de soda caustica forman compuestos con muchos metales, entre ellos, 

Fe02Na2 sobre el Fe y compuestos similares ~zincatos, aluminatos, etc.1 

sobre otros metales. A medida que se disuelve el metal se desprende hi~·· 

drógeno, a través de una reacción tal como: 

( 2 ~. 2) 

aún cuando la concentración de hidrógeno positivo en el álcalistsea muy 

baja. Esto se debe a que la formación de, por ejemplo,iones zincato man-
~.¡. . 

tiene muy baja la concentración de iones Zn en solución. Esto reduce 

el potencial de electrodo tan ·por debajo del de hidrógeno que el metal 

continúa disolviéndose y desprendiendo hidrógeno. 

23.5 - CORROSION ELECTROQUI~ITCA. 

Supongamos que una pieza de Fe esté parcialmente sumergida en una so-

lución salina n~utra, por ejemplo, cloruro de sodio, expuesta al aire. 

El Fe comienza a disolverse como iones Fe.¡..¡. y el metal queda cargado ne-



gativamente debido a la eliminación de los iones posittvos~ 

La reacción corrosiva se detendrá a menos que se elimine esta carga 

negativao La reacción de desplazamiento Na+---> Na no es posible porque 

61 Na ee n1áa reaotivo que el Fe. Los iones hidr6geno pueden absorber elec-

tronea, tr~naformándose en átomos neutros y moléculas sobre la superficie 
.¡. ~~~e W1 a<?.·~~~~_.) 

metálica, pero la concentración de H ea\ .. (baja en las soluciones neutras 

como para que esto sea algo más que un proceso secundario. En efecto, si 

se aisla 1 la solución salina y el Fe del aire tendrá lugar muy poca corro-

sión. 

Sin embargo, estamos considerando el sistema abierto al aire ruostra-

do en la Fig.23o5o La corrosión continuará sin interrupción sobre la 

parte baja del metal, indicada como ánodo en el diagrama. Aquí los iones 
..¡...¡. 

Fe son liberados hacia la solución y los electrones hacia el metal. 

Estos electrones son ahora consumidos· en una reaooión catódica que tiene 

lugar sobre el metal cerca de la línea de separación agua-aire. Esencial-

mente 9 esta reacción es la conversión del oxígeno 9 proveniente del aire y 

disuelto en el agua1 ~ iones negat.ivoe, siendo el producto-de la reaoci6n 

iones oxhidriloe, ea decir, 

Esta ea una de las formas de la corrosión electroquímica 9 en la cual se 

crea un circuito eléctrico con un ánodo, un cátodo y un eleotrolito como 

conductor entre ellos y un camino conductor electrónico entre ellos a tra-

véo del metal* Las reacciones anódica y catódica ocurren necesariamente 

a la misma velocidad, y se ha probado que una corriente fluye en el cir-

cuita a una velocidad equivalente, en el sentido de Faraday, a la cantidad 

de metal corroida. 

Vemos que esta c~lula diferencial es tal que la corrosión tiene lugar 

donde la concentración de oxígeno es bajao Además! aunque se forma un~ 

película de óxido delg~da sobre las áreas cat6dioae1y en la región entre 
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ánodo y cátodo tiene lugar la formaci6n de una cierta cantidad'~e berrum-

-bre, no se depositan productos ~e la corrosi6n sobre la regi6n corroída. 

~~ -En el ánodo, loe iones Fe pasan a la soluci6n donde encuentran iones OH 

provenientes del cátodo, que están también en eoluoi6n,, y forman hidr6xi

do ferroso, Fe(OH)2• SegÚn aea.el estado de aereaci6n en la soluci6n, és

te puede oxidarse a Fe(QH)
3 

o a una herrumbre rojo-café de Fe2o
3

.H20, o 

a magnetita negra, Fe
3
o
4

• 

La corrosi6n electroquímica por aereaci6n diferencial es muy importan-

te de~de el punto de vista práctico. Las gotas de agua que se acumulan 

en las grietas o en las separaciones. entre placas remachadas o unidas con 

pernos, o por debajo de arena o tierra depositadas sobre una superficie, 

pueden actuar como células de aereaci6n diferencial conducentes a la corro-

si6n· localizada, ya que el oxígeno proveniente del aire puede disolverse 

en el agua a~través de la superficie pero no puede penetrar fácilmente 

hasta los extremos de las grietas. Las superficies homogéneas, continuas 
1 

y limpias son resistentes a esta forma de corrosi6n. 

~Qué determina la velocidad de esta corrosi6n? Tenemos un conjunto 

de procesos vinculados-penetraci6n de oxígeno del aire al cátodo, re~ccio-

nes en el ánodo y en el cátodo, conducci6n electrónica y electrolítica-

y todas ellas están co~troladas por la reacción más lenta. La condncci6n 

electrolítica puede ser el proceso que controla la velocidad en agua pura, 

pero la conductividad de las soluciones salinas es generalmente más que 

la adecuada, y en tales casos el suministro de oxígeno al área catódica 

ea ; vsualmente el proceso que controla la velocidad. Esto presenta varias 

consecuencias importantes. Por ejemplo, si el área próxima a la línea a 

agua-aire aumenta, aumentará proporcionalmente la velocidad de,corrosión, 
( 

aún cuando se produzca de manera concentrada sobre un ánodo de área cone-

tante. Pequeñas regiones anódicaa en contacto con regiones cat6dicas gran-

des, por ejemplo, el fondo de una grieta en la superficie de una lámina 

grande , pueden ser así atacadas de manera intensa. También se deduce que, 
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cuando los procesos de conductividad no son los determinantes de la velo-

cidad, el' ataque anódica no se distriln.ürá de manera homogénea sobre toda 

el área anódica del metal. Puede concentrarse de manera local e intensa 

sobre loa puntos rnáe altamente an6diooa, tales como hoyos, ralladuras, fi-

suras en las películas de óxido superficia~es, regiones deformadas plásti-

camente y altamente tensionadas, e inclusiones extrañas. 

Cuando se unen metales diferentes y se los eocpone a una solución con-

ductora, puede producirse corrosión galvánica. La Fig.23.6 muestra un 

ejemplo. 
o~-.¡. 

El hierro pasa a la solución como iones Fe y los electrones 

dejados detrás viajan a través del cobre, donde toman parte en la reacción 

23.3, la cual produce iones OH-sobre la superficie. Este tipo de corrosión 

es muy perjudicial debido a que se concentra sobre el metal menos noble 

en la unión metal-metal, donde se produce un ataque profundo. Sobre la 

unión puede pasar una gran corriente de corrosión debido a que la resisten-
, 

cia eléctrica del corto camino a través del electrolito es bajao 

Muchas formas de unión metálica son susceptibles a la corrosión gal-

vánica y podemos mencionar entre ellas los diversos tipos de soldadura 

y la unión mediante pernos. Debido a los efectos extremadamente perjudi-

ciales de este tipo de corroaións se evitan tahto como sean posible las 

uniones entre metales diferentes desde el pu~to de vista electroquímico 

cuando las partes. deban estar expuestas al agua, particularmente al agua 

de mar, y a atmósferas húmedas. También puede tener lugar la corrosi6n 

galvánica en escala microscópica, entre los constituyentes de aleaciones 

-
multifásicae y de metales impuros que contienen partículas extrañas o oom-

puestos intermetálicoso 

No sie~pre es posible predecir, a partir de la tabla electroquímica, 

1 , 
cuales metales se comportaran como ánodos o cátodos cuando se los una, o 

, 
cual será el voltaje de la. celula. Por ejemplo, ai un metal altamente rea-

tivo es cubierto por una,película protectora de 6xido, sus iones no pueden 

abandonarlo f~cilmente, pasando a la soluci6n, aún cuando el metal sea fá-
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cilmente ionizable. Así, el titanio se comporta como un metal noble en 

una_célula galvánica y el aluminio cubierto con óxido actúa como un cáto-

do respecto de un ánodo de Zn 9 a pesar de las posiciones relativas de es-
1 

tóa m~tÁlªñ @n ¡Q t~bí~ 6i~at~~«u!miQ~. ~~ñ~~aimª~ti,~l aa§ra ~nP~iaaolQ 

18-8 se encuentra en el estado noble, pasivo, pero si su capa de- óxido e~ 

destruída se hace reactivo y mucho más susceptible al ataque galvánice. 

Tomando pares de metales y aleaciones en un dado medio, tal como agua de 

mar, y observando cu~les de ellos se comportan como ánodos, puede preparar-

se una serie galvánica, similar pero no idéntica a la serie electroquími-

ca, en la cual los metales y aleaciones se presentan en orden creciente 

de reactividad, como en la tabla 23.1. Por ejemplo, el acero inoxidable 

o el latón incrementan la corrosión del acero dulce en agua de mar. 

~a corrosión galvánica puede emplearse exitosamente en métodos de pro-

tección catódica y protección por ánodo de sacrificio, en los cuales se 

produce la inyecc1ón de electrones ~n el metal pro~egido para cargarlo ne-

gativamente, impidiendo así el escape de los iones positivos. En 1824 

sugirió Davy que las_ensambladuras de cobre sobre los barcos de madera 

podrían protegerse de la corrosión marina colocando trozos de Zn o de Fe 

en contacto con ellas, distribuÍdas sobre los cascos de los barcos. Estos 

metales se disuelven de manera preferencial mientras que el Cu absorbe sus 

electrones, siendo así protegido. Un ejemplo moderno familiar es la lá-

mina galvanizada. Si se producen agujeros en el recubrimiento de Zn, for-

mándese allí células electrolíticas cuando la lámina está húmeda, el Fe 

es protegido catódicamente por la corrosión de sacrificio del Zn, a tempe-

raturas por debajo de 70°C. La protección catódica es importante y muy, 

empleada en los barcos y en las tuberías que atraviesan suelos húmedos. 

Se colocan ánodoa auxiliares en el medio corrosivo ·a intervalos adecuados, 

en contacto con el metal a proteger. Estos ánodos auxiliares pueden ser 

de un metal reactivo, tál como Mg, o un material tal como grafito o Fe, 

que se carga después positivamente mediante una conecoión eléctrica al me-



tal a proteger a través de un generador de c,orriente continua, el cual 

asegura un flujo de electrones desde los ánodos de sacrificio hasta el 

metal protegidoo 

23.6 - COHROSidn A'l'MOSFl!:Riq_!. 

La herrumbre en el hierro y el acero expuestos a la atm6sfera depen-

de mucho de la humedad. Si el aire es tan húmedo que se forma una pelícu-

la de humedad sobre la superficie metálica, puede producirse corrosión 

electroquÍmjca en los nitios débiles de la capa de óxido. Un aspecto im-

portante en este caso ea que la superficie grande es muy accesible-al oxí-

geno debido a que la pel:!cula electrolítica es delgada, por lo cual la ve-

locidad de corrosión no está limitada por la velocidad de suministro de 

oxíe-ehoo 

En aire menos húmedo, donde la ouperficie permanece seca, puede te~ 

ner lugar la corrosión debido a que el 6xido de hierro es higroscópico. 

Pcr ctebajo de ::1proximadamentc 6o% de humedad relativa no habrá formaci6n 

qe herrumbre, sino1 nolamente 1una película de óxido formada al aire~ se for-

mará herrumbre y se desarrollará de una manera severa cuando la humedad 

sea mayor del so%. 
Esta corrosión es fuertemente incrementada por la preoencia de pa.r ~í-

culas el(.trañas en el aire, que puedan depositarse sobre el metal, en par-

ticular, ~artículaa de salea higroscópicas, como sulfato de amonio o cln
'0 

ruro de sodio. El dióxido de azufre es particularmente dañino y es el 

principal responsahle de las altas velocidades 'de corrosiñn observadas en 

áreas industriales. Su efecto ea incrementado por la presencia de partí-

culas de hollín, laa cuales lo absorben y traneladan en. forma concentrada 

hasta las superficies sobre las cuales se depositan. 

Sí se filtra cui<iadosarnente el aire, para eliminar todas las partícu-

1as de polvo e impurezas, ya no oe formará más herrumbre.' F.n cambio, 1a 

película de 6xido formada al aire crecerá lentamente, haci~ndose cada vez 

máo ~ueaa y más protectora. Así, si ee envuelve hierro limpio en 9 por 



ejemplo, muselina limpia1 y se lo mantiene durante períodos largos; se hace 

bastanGe resist¿nte a la:corr~sión atmosf~rica. 
'J ~: •• ~ 

23.7 - CORROSION INTERGRANULAR Y DESZINFICACION. 

Debido a anormalidades en estructura y composición, los límites de 

grano son a menudo sitios favorables para ei ataque anódico localizado. 

Esta tendencia existe,en cierto grado, en todos los metales policriatali-

nos, pero es particularmente severa en ciertas aleaciones. El ejemplo fa-

moso es el acero inoxidable que, bajo ciertas condiciones metalúrgicas, 

se hace tan sensible que sus límites de grano pueden ser totalmente corroí-

dos y sus granos no atacados pueden separarse fácilmente. Normalmente el 

metal es protegido por el cromo· en solución sólida, que permite la forma -

ción de una capa de óxido inerte sobre su superficie. Sin embargo, un ca-

lentamiento hasta 500,- 800°C puede provocar que el cromo próximo a loe 

límites de grano sea eliminado de la solución sólida para formar precipi-
1 

tados de carburo de cromo. Al haber disminuido la concentración de cromo 

sobre capas delgadas en torno a los límites de grano, éstas no estarán ya 

protegidas por la película inerte y se hacen anódicaa respecto del reato 

de la superficie. Como son muy angostas, son fuertemente atacadas por la 

corriente de corrosión generada . a partir de las reacciones catódicas so-

bre el ·resto de la superficie metálica. Esta forma'altamente específica 

de corrosión puede ser producida por el tratamiento térmi~o dad~por sol

dadura por fusión, que puede producir zonas de metal altamente suscepti-

blea a lo largo de las soldaduras. Puede superarse este.efecto estabili-

zando el acero inoxidable por agregado de una pequeña cantidad (0.5%) de u~ 

elemento fuertemente formador de carburos, tal :·como titanio o niobio, 

loa cuales toman el carbono y dejan que el cromo libre permanezca en so-

lución. 

Exioten otros muchos tipos especiales de corrosión. Uno de ellos, 
( 

que a veces es importante en los latones, es la deszinficaoión, la elimi-

n~ción aelectiva'de zinc de la aleación, dejando una masa esponjes~ de co-



bre. Esto constituyó un problema grave en los tubos de loa condensadores 

de los barcos. Parece ser que el zinc se elimina anódicamente dejando va-

cancias, particularmente cerca de los límites de grano, aunque puede haber 

ta.mbi6n cierta 'aoluci6n y deposición de iones oobroo Puede aupara:raa ea-

to problema mediante el agreeado de aproximadamente 0.05% de arsénico al 

latóno 

23.A - PRETI~NCION O LI~ITTACION DE LA CORROSION. 

La mayoría de los métodos para impedir la corrosión depende de la se-

paración del metal del agente corrosivo mediante algún tipo de capa proteo-

tora. Antes de discutir estos métodos consideraremos aquéllos que no de-

pepnen de tales capas protectoras. ·Ya hemos mencionado algunos; por ejem-

plo, la importante técnica de protección catódica que utiliza ánodos de 

sacrificio; también hemos mencionado la disminución de la corrosión atmós- ~. 

férica por la reducción de la contaminación atmósférica o, en ambi.entea 

cerrados, filtrando y secando el aire. 

Existen varios otros métodos que se deducen directamente de loa prin-

cipioa generales que hemos reseñado. La corrosión electroquímica depende 

de la condu~ón a través del electrol1tot por lo tanto, es ventajoso, cuan-

do posible, mantener la conductividad del electrolito tan bája como sea 

posible, por ejemplo, abasteciendo a loe barcos '.eY't agua limpia de los rioB 
hacerlo e~ 

1 

en ,ez dE> 1 agua de mar-. La corrosiÓn electroquímica depende también 

de la conducción metálica del ánodo hasta el cátodo; por lo tanto, cuando 

sea posible, deberá emplearse una arandela aislante para separar dos meta-

les diferentes en la unión, aunque el efecto de esto puede ser anulado si 

el metal catódico se disuelve en el electrolito para depositarse despu~s 

sobre parte del metal an6dico. La corrosi6n electroquímica depende también 

del suministro de oxígeno al cátodo; por lo tanto, la eliminación de oxí-

geno del ele~trolito es un método útil para inhibir la oorroeiÓna Esto 

puede loerarse calentando la aoluci6n o manteniéndola bajo presión reduci-
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da o bajo un gas inerte tal como el nitrógeno; puede también añadirse sul-

fito,de sodio a la solución (o hidrazina). .~: \ 1 ( 

·~,l~ ~~ 

La corrosión en ácidós depende del potencial de electrodo y del sobre-

voltaje. El niquel tiene un aobrevoltaje elevado y, en altas concentracio-

nes, es un elemento aleante útil para dar resistencia a las aleaciones ba-

jo condiciones en las cuales el contenido de ox!geno es bajo. El metal 

Monel(70% Ni-301~u) es un ejemplo de este tipo de aleacion. Cuando sea 

esencial un grado máximo de resistencia, como en loa materiales dentales y 

en el instrumental de laboratorio, deberán emplearse1 desde luego, metales 

nobles tales como platino y oro. 

Consideraremos ahora los métodos que dependen de la presencia de capas pro
'r. 

tectoras. Puede evitarse, a veces 1 la cofosión en soluciones neutras agre-

gando al solvente inhibidores catódicos o anódicos. Por ejemplo, con hie-

rro en solución salina, la corrosión continúa normalmente sin disminución 

en los puntos débiles de la capa de óxido,debido a que los productos anó

dicos y catódi~os (Fe~~ y OH-, respectivamente1 se disuelven en la solución 

y no se forman precipitados cerca del sitio donde se producen las reaocio-

nes de electrodo. Loe inhibidores catódicos y anódicos suministran tales 

precipitados sobre el cátodo o ánodo, respectivamente, suprimiendo as! la 

corrosión. 

Un inhibidor catódico importante es el bicarbonato de calcio, presen-

te naturalmente en el agua dura, que forma carbonato de calcio sobre las 

partes catódicas del metal, bloqueando allí la reacción. Se agregan a ve

ces sales solubles de magnesio o zinc (sulfato de magnesio o sulfato de 

zinc), a las soluciones neutras porque forman precipitados de hidróxidos 

sobre el cátodo. Todos estos precipitados deben ser aislantes electróni-

coa para que sean efectivos, ya que de otra manera la reacción cató~ica 

puede continuar sobre la superficie exterior del precipitadm. 
( 

Los inhibidoree anódicos sobre hierro y acero, conv.ierten los iones 

Fe1~,a medida que abandonan el metal,en precipitados insolubles que blo-
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quean la reacción anódica, usualmente sobre los agujeros de la capa de 

óxido. El precip~tado principal es el 9xid·o férrico. 

Las sustancias típicas empleadas como inhibidorea anódicós son el ero

mato de potasio y el sulfato de potasio; también se emplean diversos ~loa-

lis, aunque éstos son efectivos solamente cuando existe oxígeno en la.solu-

ción. Ya que los inhibidores anódicos no tienen efecto directo sobre la 

reacción catódica, existe un riesgo considerable de una reacción an6~ica 

intensa sobre puntos débiles localizados, que formaría picado si el inhibí-

dor no llegase a sellar completamente el ánodo. Por lo ta~to, es esencia} 

que la concentración del inhibidor.anódico exceda la cantidad mínima nece-

saria para una película completa. Afortunadamente, algunas sustanciaa,co-

lilO el benzoato y el cinamato de sodio, parecen no producir picado, cua.lquie-

ra sea la cantidad presente, y éstos se emplean como inhibidores anódicoa 

en los radiadores de automóviles. 

El acero trabaja~o en caliente ea generalmente decapado en soluciones 

calientes de ácido sulfúrico para eliminar las capas de óxido, por ejemploJ 

antes del estañado o galvanizado. Es importante minimizar el ataque del 

ácido sobre el metal @ismo mientras se elimina el óxido, agregánnose para 

esto sustancias ortiánicas tales como tiourea, quinolina y piridina, a la 

solución üe decapado; tales sustancia.s contienen azufre· y ni trógenoo Es-

tos átomos polares permiten que las moléculas se fijen a la superficie del 

metal formando ~na capa absorbida que inhibe el proceso de corrosión. -fi:s 

condición importante de estos inhibidores del picado que seah capaces de 

limitar la absorción por el metal del hidrógeno liberado por el ataque 

qcmdp, ya que éste podría provocar la formac16m de ampollas y la fragiliza-

ción. 
una 

En muchas circunstancias ea imposible o indeseable formar~capa pro-

tectora mediante el ~gregado de suetanciaa.al med~o corrosivo. Es entonces 

nec..:esario modificar el metal mismo, ya sea mediante el agregado d:(elemento 



aleante que permita la formación de la película protectora (por ejemplo, 

cromo en ac.ero inoxidable), también un 14~ 5 i: en .hierrp fundido, que ,.~prma 
' ~·. 7 

una capa de Si0
2 

resistente a los ácidos), ~ recubriendo directamente la -

Gupe~fioio mOtÁlioa oon una~6pa protuotora. 

Se emplean muchos tipos de capas metálicas. Las capas metálicas iner-

tes, por ejemplo oro, cobre y níquel, deben ser completamente ·cantinuas 

para proteger un metal tal como el hierro; de otra manera, como sucede en 

el estañado, el hierro expuesto en los puntos librea puede hacerse anódico 

respecto del metal protector, siendo intensamente atacado. Los recubrimien-

tos metálicos de base (por ejemplo, zinc o hierro) suministran protección 

por sacrificio al metal subyacente, como hemos discutido en el parrafo 23.5. 

Los recubrimientos de cromo y aluminio proveen capas de óxidos protecto-

ras. El método más usado es la aplicación de capas mediante electrodepo-

sición, aunque también son importantes las téc~icas de laminación, deposi-

ción, inmersión, etc. 

Entre los recubrimientos no-metálicos podemos mencionar los diversos 

esmaltes vidriados, que son excelentes en ta~to permanezcan inalterados. y 

sin fisuras; varios materiales de recubrimiento tálea como plásticos orgá-

nicos,, goma; alquitrán o grasa; también recubrimientos fosfatados, que se 

forman sobre el acero sumergiendo el metal en una solución de fosf~tos y 

ácido fosfórico,;~ y el proceso de. anodizado, particularmente efectivo so

bre el aluminio, en el cual se forma una película gruesa de óxido muy adhe-

rente mediante electrólisis del metal, como ánodo, en un baño de ácido cr6-

mico, sulfúri~o u oxálico. 

~esde luego, el método más familiar· para aplicar una capa protectora 

es la pintura. Las pinturas al aceite están formadas por pigmentos suspen-

didos en aceite de linaza al cual se agrega aguarrás vegetal o mineral, y 

un linoleato o naftenato metálico, como agente secante. 
( 

Los principales 

pigmentos empleados son el rojo de plomo, C!omato y 6xido de zinc, 6xido, 

de hierro y aluminio eb· polvo. Las capas de pintura son aislantes electr6-



nicos y, por lo tanto, no puede producirse la reacci6n catódica excepto so

bre la superficie 1netálica. Sin embargo•,. esta reacci6n no ea inhibida 

porque la película es generalmente porosa y perm~te que el oxígeno y el 

éLgua. migren baatunta rácil111ente a través de ella.. La efectividad de una 

pintura depende de la alta resistencia que suministra al camino electro

lítico en~e las áreas anódica y catódica del metal y, también, cuando se 

encuentran presentes ciertos pigmentos, es importante la inhibición an6di

ca que puede proveer. Los cromatos ligeramente solubles en la pimtura 

pueden disolverse lentamente cuando existe agua presente, haciendo que la 

superficie metálica subyacente sea pasivao El rojo de plomo reacciona 

con el aceite de linaza para formar jabones que se descomponen ulteriormen

te en la sal de plomo de los dbrersoa ácidos grasos (por e.jelllplo, azelaíni

co, subérico, pelargónico, etc) 9 que son buenos inhibidores anódiooso 

Con respecto a la economía mundial, el problema más importante en 

cuanto a corrosión es la del acero estructural en aire húmedo. El ataque 

an6dico se produce en las grietas, donde puede acumularse usualmente sul

fato ferroso formado a partir del dióxido de azufre adsorbido a partir del 

aire, y que puede posteriormente convertirse en sulfato, con la formaci.Ón 

de capas de herrumbre sobre las áreas catódicas de la superficie metálicao 

Como esta herrumbre no puede ser fácilmente eliminada, frecuentemente se 

aplica pintura sobre ella, lo cual da solamente una protección temporal~ 

Sin embargo, esta herrumbre adherente puede formar un s~strato estable 

para una película de pintura permanenteo La dificultad radica en esas 

porciones de sulfato ferroso que catalizan la formaci6n adicional de he

rrumbre poz: deb_ajo de la pinturao Debido a.l volumen de herrumbre alli 

formado, puede producirse una cierta hinchaz6n que produce aberturas que 

facilitan el camino a través de la pintura para que continúe el_&taqu~ 

atrnosféricoo Puede emplearse una pint~~a que contenga zinc metálico para 

extraer los iones sulfato de las gr::li.etas. Las partículas de zinc en con-



tacto con el acero se hacen anódicas, invirtiéndose así la dirección del 

f:~~jo de corriente en las grietas, de modo que los aniones fluy~n hac.~~ 
' . . 

afuera. Es necesario- incluir en la pintura cadmio en polvo para qu~, des

pués de que las partículas de zinc prtximaa al acero hayan sido cÓDroídas, 

el contacto metálico sea aún mantenido entre el acero y las partículas de 

zinc presentes todavía en la 9apa de pintura. 

23.9 - CORROSION BAJO TENSION. 

Consideraremos ahora la desintegración de un metal bajo la acción 

combinada de la corrosión química y la tensión mecánica. El primer reco-

nacimiento de la formación de fisuras por corrosión bajo tensión surgi6 

con el problema de los cartuchos de latón en el siglo XIX, que, sufrían 

una fractura intergranular frágil cuando el latón deformado en frío, con 

una gran ~oncentrq~~Q de tensiones internas,se exponía a atmósferas_que con-

tenían vestigios de amoníaco, y que se pudo evitar sometiendo al metal a 

un suave tratamiento de recocido después del trabajado. Desde entonces se 

identificaron muchos otros ejemples; entre ellos mencionaremos la fragili

zación por los agentes c~usticos en los calentadores de agua, debido a la 

acción conjunta de una tensión elevada y altas concentraciones de iones hi-

droxilo; la formación de fisuras intergranulares de las aleaciones de alu-

minio~ la formación de fisuras transgranulares de las aleaciones de mag-

nesio) y la formación de fisuras transgranulares en los aceros inoxida-

bles austeníticos en soluciones que contengan iones cloruro o hidroxilo. 

En la formación de fisuras por corrosión bajo tensión existe usual-

oente muy ·poca corrosión total, pero el metal se quiebra por el pasaje de 

una fisura macroscÓpicamente aguda y estrecha a través de la línea de 

tensión tensil principal; por ejemplo, a una velocidad del orden dei.mm/h 

en acero inoxl4able austenítico tensionado en solución caliente de cloruro 

de magnesio. 

No se ha establecido totalmente todavía el mecanismo de la·fractur~ 
por corrosión bajo tensión. E,xieten varios efectos posibles• por ejemplo, 



fragilización por absorció~ en el meta~ del hidrógeno liberado por el 

ataque corrosivo en la punta de la fisura, o disolución en el medio/corro-

sivo del material en loe errores de apilamiento sobre las bandas de des-

lizamiento- pero parece posible que una causa general de la formaci6n de 
/ 

fi::.uras .transgranularea es la disolución afi:Ódica del metal deformado plas-

ticamente en el fondo de la fisura. Bsto está ilustrado en la Fig.23.7. 

La tensión d0 fluencia es excedida localmente en la región por delante 

de la extremidad de la fisura (A). Allí el metal se deforma plásticamente 

abriendo ligeramente dicha extremmdad, y se expone así una superficie metá-

lica altamente an6dica donde la disolución puede producirse fácilmente SO"" 

bre las dislocaciones. La mayor parte de la reacción anódica, que equili~ 

bra la conversión catódica del oxígeno y el agua en hidroxilos sobre la su-

perficie exterior C, se produce entonces en el extremo de la fisura, míen-

tras que los lados débilmente anódicos de la fisura (B) permanecen prá'c-

ticamente inactivas. La polarización de concentración en la solución so-

bre el extremo de la fisura, que podría oponerse a oote efecto, puede ser 

superada por el agrandamiento gradual de la fisura debido a la fluencia 

plástica sobre el extremo, de manera tal que continuamente se absorbe lí-

quido fresco dentro de la fisurao 

~as observaciones realizadas mediante microscopia electrónica han 

sugerido que los metales y aleaciones más susceptibles a la formación de 

fisuras transgranulares por corrosión bajo tensión presentan energías ba-

jas de error de apilamiento. No está claro, sin embargo, si esto significa 

que las fallas de apilamiento misma~ son loa puntos propicios paxa el ata-

que a."lÓd.ico localizado, o si se atacan los grupos de dislocaciones apiladas. 

Sin emba:::eo, implica que la resistencia a este tipo_ de corrosi6n puede au-

wentarse ajustando la composición de la aleación tratando de aumentar la 

energía d8l error do apllamientoo 

La formación á.e fisw·aa intereranulares por corrosión 'bajo tensión 
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puede tener varias causas. En el caso del latón a en un entorno amonia-

cal-,_;.puede deberse a la deszinficación local a lo largo de los lírni te~t:r':. 
r ..,.f • ' ' • ( 

de grano (~er parágrafo 23.7). La tensión abre un límite tal formando 

una fisura intergranular, y la punta es así expuesta a una ulterior· deszin-

ficación. Las aleaciones de aluminio de alta resistencia son a veces sus~ 

ceptibles a la formación de fisuras intergranulares en soluciones de clo-

ruros. Se. produce deformación pl~stica loca]izada en las zonas blandas 

estrechas en torno a los límites de grano. Presumiblemente, el metal al-

tamente dislocado así formado y expuesto por esta deformación en la punta 

de una fisura intergranular, se disuelve anódicamente en la forma descrip-

ta en la Fig.23.7. 

23.10 - FATIGA POR CORROSION. 

La resistencia a la fatiga de ¡os metales y aleaciones es·· a menudo 

muy reducida. en presencia de un entorno corrosivo. La Fig.23.8 muestra 

un ejemplo típico de esta fatiga por corrosión. La relación de daño (es 

decir, la resistencia a la fatiga por corrosión dividida por la resistencia 

a la fatiga en aire), debida, por ejemplo, a un entorno de agua salada, 

es aproximadamente 0.4 para aleaciones de aluminio, 0.5 para aceros ino~i-

_ dables, 0.2 para aceros al carbono y 1.0 para cobre. Se acentúa por una 

agitación rápida del medio corrosivo sobre la superficie del metal, lo 

cual va eliminando toda capa protéctora que podría formarse. Ya que en 

la práctica se produce a menudo esta corrosión por erosión, es necesario 

simularla en los ensayos de laboratorio, tales como el "sal1t spray test". 

En un·sentido, casi-todos·ios ensayos prácticos de fatiga se realizan 

bajo condiciones de corrosión porque aún el aire puede reducir el límite 

de fatiga de un metal en un orden ·de magnitud, comparado oon la fatiga en 

el vacío. Sin embargo, los efectos más marcados se producen en entornos 

como agua de mar. No se ha establecido todavía una teoría detallada de 

la fatiga por corrosión. La forma de, la fisura de fatiga no es al tarada, 
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generalmente, por la presencia del agente corrosivo. Simplemente, la fi-

aura crece más rápidamente. Posiblemente, opera un proceso similar al 

descripto en la Fig.23o7o Durante la fase tensil del ciclo de fatiga, la 
;/ 

punta de la fisura es deformada plásticamente y esto expone el metal de-

formado plásticamente allí al agente corrosivo, el cual es simultáneamente 

absorbido en la fisura de fatiga. La mayoría de los métodos desarrolla-

dos para la protección de la corrosión simple, por ejemplo 9 los recubrí-

mientas protectores, inhibidorea, protecctón catódica usando anodos de 

sacrificio, y aquellos desarrollados para la protección en el caso de la 

fatiga simple, por ejemplo, aleando la superficie o deformándola localmen-

te para promo,ver tensiones compresivas, son tambián convenientes para rnejo-

rar la resistencia a la fatiga por corrosi6n de los metales. 



11~ . BLECTROCHBMI~~RY OP AQUBOUB SOLUTIONS § 9.f 

TABLE 9.2 •. STANDARD ELECTROd~ POTENTIALS, HYDROGE.~' 
SCALE, 25°C . ! .. , 

Metal Ion Volta 
1 

' Metal Ion V olla 

Ca ca+ -3·02 ~ Ni Nill+ -0·25 
Li Li+ . , 

-3·02 . Sn Snll+ -0·136 

1 

,. 
Rb Rb• '. -2·99 Pb Pbu -0·126 
K K+ -2·922 
Na Na+ -2·712 H H• o 
Ca Cal+· -2·5 
M¡ Mg:a+ -2·34 • ·1 . Sb' i Sbll+ · +O.Il 
Al i·l .. Ai3

•. .-1·67 Cu u Cull+ +(J-:;..4 

Ti .u Tia+ -1·63 Hg a Hg:+ +0·i:,S6 
Zn . a Znll+ -0·762 Ag. u Ag+ +0·7995 
Cr ~ Crll+ . -0·6 Pd :g Pdll+ +0·82 
Cr • 'fl cr• -0·5 Hg 1 H§l+ +0·86 
Fe ~ 

Fell+ -0·44 ' Pt Pt + +1·20 
Cd ' Cdll+ -0-4 A u Aul+ +1•50 
Co .. eo•• -0·29 . 
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Este curso de introducción a la teoría d~ las dislocaciones fue dictado 
'? ¡ 1 • 

por primera vez en No~iem~ra de 1957, en el Instituto de Física ••J. S. Balseiro". 

~an Carlos de Bariloche, R. Argentina. 

El formidable desarrollo de esta teoría durante los dieciseia añoo trans

curriQOS ha hecho que muchos detalles de los mecanismos aquí discutidoo hayan 

sido reemplazados por otros más próximos a las obse~aciones experimentalce. 

Sin embargo, sigue siendo válida la descripción básica de la teoría misma 

y de sus aplicacionPs al creciMiento de cristales 9 al endurecimiento por trabaja

do y al recocido de los metales deformados. 

Su mérito pedagógico esencial consiste en la presentación fenomenológica, 

sin la alta sofisticación matemática indispensable en el desarrollo cu~ntitativo 

de la teoría. Por que todavía hoy dicho aspecto de estas notas sigue siendo 

válido, y po~ ser la primera presentación en ca~tellano, de nuestro conocimiento, 

de este aspecto de la física de los metales, hemos conside~ado de utilidad su 

rei~presión. 

A. Grinberg 

México, D.F., Noviembre de 1973 



TEORIA DE DISLOCACIONES 

Origen e historia de la teoLÍa de las dislocaciones - Resumen del 

trabajo original de Taylor - Dislocación Lineal - Dislocacion To~ 

nillo - Circuito de Burgers; vector de Burgers - Conservación o -

invariancia del vector de Burgers - Ramificación de una disloca-

ción - Dislocaciones curvadas. 

La teoría de las dislocaciones surgió como tal en el año 1934 con -

tres trabajos fundamentales: el de Taylor (Proc. Roy. Soc. A 145, - -

(1934), 362), el de Polanyi (Z, Phys. 89, (1934), 634) y el de Orowan

(Z Phys. 89 (1934) 660. 

Estos trabajos trataron de explicar el mecanismo de deformación - ~ 

plástica en monocristales; la explicación se hacía indispensable den-~ 

tro del campo industrial y del teórico. 

Era conocid0 en la práctica que los metales fluyen o se deforman -

pla~ticamente con relativa facilidad. 

Desde el punto de v ista teórico también se conocía la estructura -

de los metales como estando constituidos por un enrejado tridimensio-

nal. Conociendo e~número de átomos que hay por centímetro cuadrado -

a través de un plano del enrejado cristalino es posible calcular la --

tensión que es necesario aplicar para que el cristal se deslice sobre

ese plano, un espacio atómico. 

Los valores teóric~s y los prácticos diferían notablemente, presen

tando los cristales reales una resistencia d~sminuída a la tracción. -

Es decir, los metales reales son mucho más "blandos" que los cristales 

perfectos. 

El trabajo de Taylor fue el primero en atacar el problema desde un-· 

punto de vista completamente nuevo e introduciendo el concepto de un ~ 

defecto cristalino: la dislocación, no planteando hasta entonces para

esta clase de problemas. 

Sea el ordenamiento en un cristal p~rfecto el que se presenta en Ja 

Fig. 1, la curva inferior representa el potencial a lo largo del plano 

CD debido a c~da fila, éste puede ser representado por una función: 

~ = -A. cos 21Tx 

El potencial total debido a dos filas A y B es: 

~ = -A CO S 2 JI X 

( Fig. 1) 

En el enrejado cristalino, los átomos están en las posiciones de -~~ 

energía potencial mínima •. ·uri átomo para pasar de un·punto de mínimo

hasta el punto de mínimo más próximo debe cruzar una hétbf-@r'~ d$ pot:en~ 

cial de 4 A ya que 2 A es la ampl~t~4. 

<' 
} 

'.J. 



Hasta aquí era lo conocido hasta 1934. 

Taylor planteó que un cristal tiene imperfecciones 

su debilidad; estas' imperfecciones son dislocaciones'. 
' ' 

que determinan -

Sea el ordena--

miento en el enrejado cristalino próximo a la dislocación el presenta-
, ' 

ao en la Fig. 2 y el diagrama inferior la_energía potencial a lo largo 

de ella. 

En una dislocació~ positiva hay (n+2) átomos en el plano superior y 
( 

(n+1) en el inferior. ~ t 

El ordenamiento más simple de esta clase es cuand? los (n+2) átomos 

superiores están distri~uídos a una distancia (N+l/2) y los (n+1) infe 

riores están espaciados sobre·la misma distancia. 
e 

'' 
El potencial a lo largo de CD es: 

-A cos 2 ÍÍ x N+1 
).. {N+2) 

- A cos 2íf X 

~ 

N 
N + 1/2 

Las pendientes de los valles de potencial decrecen de cada extremo

hacia el centro. Si imaginamos que cada átomo ocupa el centro ~el va

lle es posible imaginar ~n :posible equilibrio en el centro de la dislo 

cación. 

Del gráfico de potencial vemos que la barrera de energía potencial

va disminuyendo a medida que nos acercamos al centro de la dislocaciónr 

tal que, a los átomos les resulta más fácil alcanzar esta ener9ía que

la energía correspondiente a la barrera de potencial en un ordenamien

to perfecto. 
1 

Luego que el átomo centra) ha ocup9do el centro de ~a dislocación -

crea en su lugar p~imitivo una vacancia•que, por redistribución de lo~ 

átomos, se convie~te en centro de la dislocación y así siguiendo. 

Efecto de aplicar una' tensión externa: 

La aplicación de una tensión externa S produce sobre los átomos un~ 

pequeño desplazamiento hacia la derecha: Fig. 3. 

El potencial a lo largo d~ CD es ahora: 
"' 

o = -A cos, 2 x- S - A cos 2Tf X N N+1 
N+2 

' ,,. N+1/¿ 

Los ~tomos de la derecha deben caer al centro, ya que h~< h y, 

como consecuencia de ésto, el centro se desplaza hacia la derecha. 

Si la temperatura es tal que los dos saltos h
1

y h~ son posible, el~ 

centro ~e desplaza en el sentido de la tensión. 
1 

Sil¿ dislocación es negativa, la misma tensión.producierá 4n corrí 

miento de la dislocación hacia la izquie~da. 

Los nuevos conceptos introducidos h;:u:;f-;:¡ ""'"'"f -~- '"---"-
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4) Hay dislocaciones positivas y negativas. 

---------------
En el desarrollo de la teoría de las dislocaciones, püeden estable-

cerse tres etapas. 
1a. Etapa: Se encaró la explicación cualitativa de una serie de pr~ 

piedades mecánicas como por ejemplo, la baja resistencia a la fluencia. 

2a. Etapa: Las explicaciones se volvieron m&s detalladas y especul~ 

tivas y se extendieron al campo de la experimentación, (observación),. 

3a. Etapa: Se hace un desarrollo crítico de la teoría, paso a paso, 

a partir de los principios fundamentales. 

Smekal (1933) fue el primero en sugerir que hay una diferencia nota

ble en las propiedades de los cristales reales e ideales. Algunas pro

piedades son independientes de los defectos del cristal y se las conoce 
' como propiedades insensibles a la estructura; éstas son: calor especí-

fico, elasticidad, expansión térmica, compresibilidad, energía de forma 

ci6n, absorción y dispersión Óptica, diamagnetismo y paramagnetismo. 

Las propiedades sensibles a la estructura son: fenómenos de difusión, 

conductividad eléctrica.en cristales aislantes y semiconductores, efec

to fotointerno, plasticidad, resistencia. 

DISLOCACION DE BORDE 

Ingl¿s: edge-dislocati6n; Francés: dislocacion coin o de Taylor-Orowan. 

Supongamos que comprimimos la superficie del cristal que está por -

encima del plano de deslizamiento ABCD,
1 

en la dirección del vector de-

deslizamiento. Fig. 4. 

Cuando la mitad superior del cristal ha deslizado un espacio atómico 

respecto de la mitad inferior, en el interior del cristal, hay un plano 

extra EFGH de átomos en la parte superior respecto de la inferior. Vea 

mos como sucede esto.en el plano normal al de deslizamiento. F'ig. 5. 

La linea EF es el borde del plano extra de &tomos sobre el plano de

deslizamiento y recibe el nombre de línea de dislocación o simplemente

dislocación. 

De la fig. se deduce que la lÍn~a de dislocación es rerpendicular al 

veccor desliza~iPnto y es el limite en el interior del cristal del área 

deslizada v la no ~eslizada del plano. 

Tambi~n de la Fig. podemo~ ~oncluir que la zona por encima de: plano 

de deslizamiento se halla comprimida mientras que la mitad inferior es

tá distend::.dc.. 

Cuando el plano extra está en la mitad superior del cristal, la dis-

locac~ón 3e l1ama positiva, y si el plano extra está en la mitad infe-

r: lOr es .-.e:ga ti va; ambas se representan por _L y respectiva-·-

Diga~os que ceoricamente est~mos en condiciones de obtener una dislo 

..:ac~Ó:-: C.:é ;:¡orde compr~mie,ndo la mitad del' <::ristal o haciendo un corte 

1 agreca~co un olanó extra de .~tomos. 
J • 1 ... 

:) 



DISLOCACION TORNILLO S 
Inglés: screw dislocation; Francés: dislocation de Durgers. 

En 1939 Burgers introdujo un nuevo modelo de dislocación: 

cación tornillo. Fig. 6. 

la dislo-

í -~ 

La figura muestra como se crea una dislocación tornillo por desliz~ 

miento. La linea de dislocación AD es el limite ~n el interior del -

cristal del área deslizada ABCD. 

La dislocación en este caso es paralela al vector deslizamiento. 

~a fig. muestra una dislocación tornillo constituida en un cristal

cúbico; de aquí vemos de dÓnde proviene su nombre. 

Si cortamos un cristal a lo largo del plano ABCD y lo distorsiona-

mos en forma de que los planos atómi~os queden desplazados un espacio

atómico, podemos ahora recorrer todos los planos del enrejado como si

fueramos deslizándonos sobre una rampa en espiral o hélice. Fig. 7. 

En realidad, los cubos individuales no pueden ser distorsionados -

sino que se los desplaza unos con respecto a los otros como en la Fig. 

8. 

-De la Fig. antérior se deduce un hecho importante: que la misma 

dislocación podria haber sido producida por deslizamiento en cualquier 

otro plano que contenga a AD (o cualquier plano de deslizamiento que -

termi'ne en AD) • 

La razón es que la dislocación tornillo no. tiene un sólo plano de -

deslizamiento, sino que puede serlo cualquier p~ano que-contenga a AD

y al vector deslizamiento. 

Así como hay dislocaciones de borde positivas y negativas, hay dis

locaciones tornillo derechas e izquierdas, según la dirección del giro. 

CIRCUITO DE BURGERS - VECTOR D~ BURGERS 
' 

Hay una diferencia topológica bien marcada entre cristal ideal (sin. 

defectos), y un cristal real (con defectos). 

A partir de un punto de un cristal recorremos un circuito constituí 
do por: n espacios atómicos en la dirección [110] 

n espaoios atómicos en la dirección [16~] 
n espacios atómicos en la dirección ~11] 

(Fig. 9) 

Si el cristal es ideal, nos encontrarnos en el punto de partida y el 

circuito es cerrado. 

·Si el c.ristal es imperfecto, el circuito (conocido como circuito de 

3urr:Jer s) c:s abierl-t>. El vector que es 
1 
necesario agregar al circuito 

-1> para co~.Jletarlo recibe el nombre de vector de Burgers b. 

~1 c';cuito se recorre por .convención, en sentido contrario a las -

P1ujas o~J. reloj y el vect~r de Burgers va desde el extremo del circui 
• 

to al orisen. Fig. 10. 

4 
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CONSERVACION E INVARIANCIA DEL VECTOR DE BURGERS 

El vector de Burgers es un elemento característico de la dislocac:ón. 

El módulo del vector de Burgers es proporcional a la fuerza que actGa 

sobre la dislocación. Su dirección es la dirección de deslizamie~Lo. 

a) 

b) 

e) 

El vector de Burgers goza de las siguientes características: 

-> 
Si. b es 

Si '"-:-'> 
D es 

Si una 

res de 

perpendicular a la dislocación, -esta dislocación e·~ de bordé. 

paralelo a la.dislocación, ~st~ es tornillo. 

dislocación se descompone en otras dos, la suma de los \ .;:.cto

Burgers de estas 6ltimas es igual al vector de Burgers dP la-

primera. En consecuencia, la suma de los vectores de Burgers de las 

dislocaciones que convergen en un punto es cero. 

~ ~ 

b~ = b 
Cumple el lema de 

Kirohhoff 
--:""0> 

d) Sibes oblicuo respecto de la línea de dislocación, se püede desco:np_Q_ 

ner en dos vectores de Burgers: una componente perpendicular a la -

dislocación y la otra paralela, cada una de las cuales representa 1 -

respectivamente, una dislocación de borde y una tor~illo. El vector 

~oblicuo representa una dislocación mixta. 

Cuando el vector-de Burger s lf es un vector del enrejado y \ b! es - --· 

igual a un espaciado atómico se tiene la menor cantidad posible de deslj 

zamiento, y una dislocación con un vector de Burgers tal se llama unita~ 

~-. 
Hay casos en que 1 b 1 ~ 1 pero tales dislocaciones son, en general, -·

inestables y se descomponen en aus componentes. 

En los casos en que 1 bl<1 estamos en presencia de dislocaciones gi_ 

ciales. 
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Dislocaciones puras - Dislocaciones mixtas - Deslizamiento de 6:s:oca-

cicnes - Salto de dislocaciones de borde - Distribución de dislocacio

nes - Intersección de dislocaciones: Muescas -Multiplicación. 

DISLOCACIONES PURAS 

Hasta ahora vimos dislocaciones de borde y tornillo puras. Estas -

eran li~eas rectas~ normales o paralelas a sus respectivos vectores de 

Burgers. Fig. 4 y 6. 

Sin embargo, las lineas de las dislocaciones pueden ser no rectas -

sino curvas y ésto no significa que estemos en presencia de una dislo

cación mixta. 

Sea el caso de una dislocación de borde cerrada formando un bucle -
~ 

como m~estra la Figc 12. Su vector de Burgers b es normal al plano --

que la contiene. 

El bucle es el limite. (dentro del cristal), del plano extra de áto 

mos. 
'• 

Para visualizar cómo podriam6s formar hipoteticamente este (bucle), 

de dislocación, supgngamos que con un punzón de la forma del bucle, pun 

zamos sobre la cara lateral del cubo, en una profundidad igual al vec

tor de Burgers de la dislocación, y lugego tensionamos el cristal has

ta que la dislocación 9eslice hasta la posición de la Fig. 13. 

Otra forma de formarlo seria recortar un plano atómico de la forma

del b~cle, hacer un corte en el cristal a lo largo del plano punteado, 

introducir nuestro plano incompleto y volver a unir el cristal. Fig. 14. 

En resu~en: Una dislocación pura puede ser recta o no, pero para que

sea pura, su vector de Burgers debe ser perpendicular o paralelo a la

línea de la dislocación. 

DISLOCACIONES !'-1IXTAS 

Una di.slocación es mixta cuando su dirección forma un ángulo distin 

to de O ó 90Q con su vector de Burgers. 

Dada la invariancia del vector de Burgers y el hecho que podemos s~ 

mar dichos vectores, nos resulta posible entonces descomponer al vector 

de B~rgers de una dislocación mixta en dos direcciones: una paralela a 

la línea ce dislocación y otra perpendicular a ella. La componente noE 

mal b' es una ~edida de la dislocación de borde que contribuye a for-

~ar ~a disloc&ció~ problema, mientras que la componente tangencial mi

de ~6 coGtribución tornillo. Fig. 15. 

Asi, ~oda vez que tengam6s una dislocación mixta, ésta puede ser 

desco~puésta en una poligonal cuyos segmentos serán paralelos y perpe~ 

dicul~res, sucesivamente, al vector de Burgers de 'la dislocación. Es

tos ses~e~tos representan las dislocaciones tornillo y de borde que, 

6 
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sumadas, tie~en como vector el vector original. Fig. 16. 

Supongam~s una dislocación curva AC como la prese~tada en la Fig. 17. 

. ~ 

En A la dislocación es tornillo {por ser b paralelo a AC). en C es 

de borde (pcr serbperpendicular a ,\C). 

S · \- 1 d d.; lo · · n cuyo 'lector de Burgers yace en el ea ¿~ora un ,;uc e e ~s cac~o 

mismo plano que el bucle. Descomponiendo como antes la curva en una -

poligonal, vemos que es mixta. Fig. 18. 

Es decir, pese a que tiene el mismo aspecto que el bucle de la Fig. 

12, el que estudiamos ahora no es puro sino mixto, dependiendo ello -

del vector de Burgers. 

Es importante conocer las componentes de una dislocación, para poder 

analizar su movimiento. 
' 

De todo lo dicho se deduce que un dislocación tornillo pura, es - -

t;iempre re(;ta. 

MOVIMIENTO DE DISLOCACIONES 

DESLIZAI'1IEN'J'O 

Inglés: ~lide¡ Francés: glissement. 

Deslizcmiento de una dislocación de borde 

Ya vimos c6mo se distribuyen los &tomos en torno a una dislocación

de borde y la curva de energía potencial sobre el plano de deslizamientc 

del cristal, cuando estamos en presencia de una dislocación. También

vimos cómo se transforma la curva de energía potencial cuando se apli

ca una tensión al cristal. 

El hecho es que una dislocación de borde puede deslizar sobre el -

p'lano de deslizamiem:o por movimientos atómicos cuando se aplica una -

tensión que tenga co~ponente sobre el plano de deslizamiento en la di-
., d ~ recc1on e b. 

Uno está tentado de hablar de la fuerza actuante sobre una disloca

ción pero, como ésta no es más que una discontinuidad, es necesario -

ver si esta forma de hablar tiene algun sentido. Peach ha llegado a 

resultados correctos admitiendo que todo pasa como si·~a dislocación -

·fuera material. 

Vamos a calcular esta fuerza. Fig. 19. 

Apliquemos una tensión cuya componente según el plano de deslizamietl 

to y en la dirección del vector de Burgersli"es-r- por unidad de suoe~; . -
:lcle. Elijamos, para simplificar nuestra demostraci6n, un cristal 

cÚjico je lado L~ contenie~do en uno de sus planos de deslizamiento 

una c::::.slocaci6n cuyo vector bes paralelo a la arist'a8 

La fue~za exterior total~ sobre la superficie del cristal es: 

realizado luego de un deslizamiento igual a b es: 

7 



La lon<jitud total de la dislocación es L. Para producir el de::;lizo.

miento b de las dos mitades del cristal, situadas a ~n lado Y o~ro del

plano de deslizamiento, la dislocación debe atravesar el cristal _:~.e:, un

lado a otro. La fuerza total sobre la dislocación es: 

' 

y el trabajo~ 

Igualando (1) y (2) 

~ = F o 

.,.!l, 
J..; 

En consecuencia: la fuerza que actúa por unidad de longitud de la -

dislocación es igual, en magnitud' al producto del módulo de la tensión 

por el módulo del vector de Burgers de la dislocación. 

Se puede hacer una demostración más general y no geométricamente res 

tringida co;110 la q'ue elegimos aquí, y se llega a demostrar que: 

~ 

1) F = AB -
El plano de deslizamiento de una dislocación de borde es el plano -

que contiene a la línea de dislocación y es paralelo al vector de Bur-

gers. 

Co~o ejemplo veamos cómo desliza un bucle de deslocación como el de

la Fig. 12. 

La superficie de deslizamiento es, en este caso, la superficie late-
• 

ral del cilindro que tiene por base el plano extra. Fig. 20. 

DESLIZAMIENTO DE UNA DISLOCACIO~ TORNILLO 

La dislocación tornillo tiene más planos de deslizamiento posibles 

que una dislocación de borde, ya que cumple la condición de ser plano 

de deslizamiento de una dislocación tornillo, todo plano que contenga a 

la línea de dislocación y que sea paralelo al vector de Burgers. 

La dislocación de borde tiene en cambio, un sólo plano de deslizamie~ 

to. 

De la geometría de la dislocación tornillo (el hecho que no tiene un 

plano extra.), se deduce que é~~a puede moverse libremente sobre una ~u

perficie cilínarica que tenga como eje la dirección de deslizamiento. 

DESLIZAi'ii:::::·:-o DS DISLOCACIONES MIXTAS 

Tratar~~~s el movimiento de la dislocación mixta, cu~ndo no ent~a en 

juego más ~ue el desliiamiento. 

Sea una ~ínea de dislocación cerrada ABCD formada por los tramos tor 

nillo AB y CD y dos tramos de bo.rde AD y BC. Fig •· 21. 
1 

<• 
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El único plar.o posible de deslizaniento para los segmentos de b0rc~ 

"'!S el plano~ , que es ur1o de los múltiples planos 0e deslizamiento -

ce los segmentos tornillo. Luego, el plano de deslizamiento ~ , es

el único p::.ano en el cual el cir:cuito ABCD puede deslizar, ma.ntenienr.o 

su forma y con poca resiste~cia. 

SALTy DS DISLOCACIONES 

I 
. , 

ng1es: climb; ~rancés: ·montée o 

Las dislocaciones de borde tienen la posibilidad de otro movimiento, 

adémás del de deslizamiento. 

Estas dislocaciones pueden saltar normalmente al plano de desliza--

miento. Fig. 22. 

~uando el plano extra se contrae, estamos en presencia de un salto-

positivo. Fig. 23. 

Cuando el plano extra crece estamos en presencia de un salto negati 

vo • F' i g o 2 4 • 

Mecanismo del salt~ 

Veamos cuál es el posible mecanismo por el cual·el plano extra sal-

ta. 

E5 ev~dente que este proceso está acompafiado por un transporte de 

materia, ya que el plano ~xtra no sube o baja como un todo sino ~ue -

los átomos que constituyen el bo~de se separan del plano extra o incor 

poran otros átomos, formando un borde nuevo. 

Esce transporte de átomos en las proximidades del borde se realiza

por un mecanismo de movimiento de vacancias o átomos intersticiales. 

La dislocación salta oositivamente por medio de: 

a) Migración de átomos que forma~ el borde hacia posiciones intersti

ciales próximas y luego alojamiento por difusión. 

b) Migración de átomos del borde a vacancias. 

Una dislocación de borde salta negativamente por: 

a) Migració~ de átomos i~tersticiales hacia el borde y su acomodaciÓG 

contin~ando el plano extra. 
., .: 

b) Migración de átomos de los nodos vecinos hacia el borde creando en 

su lugar vacancias que luego difunden. 

En consecuencia 7 una dislocación de borde que salta act6a como fuen 

te o su:r: Le. ero de vacancias o. átomos intersticiales. 

Vimos que la resistencia al deslizamiento de una dislocación de bcr 

de es pec_:u·::ña y, "'jJor lo tanto, las dislocaciones pueden deslizar a ve

locidade~ ~elativamente altas. 

_ Y~ ~u0 el salto va acompafiado por un proceso de difusi6n y como affi

~os son ~recesos sucesivos, la cin~tica estar~ regida por el proceso -

ffiás ienL0, (ia difusióA), de a~! que el salto de una dislocaci6n sea

mucho m¿s lento que ·el deslizamiento. 

Su~::.r.·-..Jc.:-:tos nuevamente un cri'stal con una dislocación de borde cer.ra 

a 
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--~··.~ ·"!,..é...-. ~" 
da, como la de la Fig. 12. 

11-

Vimos ya que esta dislocaci6~ est~ contenida en un plano que es péE 

pendicular a su vector de Burgers (por definición), y que su superfi-- ) 

cie d~. deslizamiento es la superficie lateral de un cilindro cu~~·base 

es @l pl~no extr~. 

Esta dislocación salta en el sentido normal al vector de Burgers y

a su superficie de deslizamiento. 

En efecto, el resul tac:Ío de que la dislocación sal te es que extier.t-:e 

o achica el área del plano extra seg6ri que el salto sea negativo o po

sitivo. Fig. 25. 

~a dislocación tornillo, por su misma geometria .(no tiene plano ex

tra), no puede saltar. 

Las dislocaciones mixtas (aquéllas que sus vectores de Burgers son

desco~ponibles en una dirección normal y otra tangencial a la linea de 

dislocación), ~ueden saltar a costa de su porción de borde. 

Una dislocación como la de la Fig. 26 tiene dos tramos de borde (las 

AB y CD) y dos tramos tornillo (las AD y BC). Fig. 26. 

Sup0ngamos un m~imiento de la porción BC, como lo indica la Fig. -

25. Es evidente de la orientación del vector de Burgers que se ha pr~ 

ducido un deslizamiento de la porción tornillo exclusivamente. E~to 

se-puede deducir de otro hecho: La proyección de lo deslizado sobre 

un plano normal al vector de Burgers es.una linea recta. 

Se puede demostrar que: Si durante el desplazamiento de un bucle -

de deslocaci6~ cerrado, su proyección sobre un plano normal al vector

de Burgers, cambia, se ha producido transporte de materia (en consecuen 

cia, salto) • 

DIS!RIBUCION D2 DISLOCACIONES 

Las dislocaciones est~n limitadas en su movimiento por una serie de 

factores: presencia de otras dislocaciones, nubes de impurezas, lÍmites 

de granos. 

Cuando en el volumen de un cristal hay dislocaciones de igual o di~ 

tinto signo, éstas interact6an entre si generando fuer:z'as de atracción 

o repulsión. Las dislocaciones se distribuyen en forma de compensar -

las fuerz0s. 

Veremos algunas de las distribuciones m~s generalizadas. 

El enre~ado o dipolo de Taylor es una distribución de dislocaciones 

de distinto signo? como la que muestra la Figo 27. 

Del res;__ltado de la intersecclÓn de distintas dislocaciones, es po

sible la formación de circuitos de forma poligonal, cuyos vértices son 

nudos de d~_s::i_ocaciones. Fig. 28. 

Es hatitual e~contrar circuitos m~s o menos exagonales o cuadrados. 

La ool ir:on:i_zación es un fenómeno que se presenta siempre que fle.xio 
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nam<:>s una barra monocristalina d¿nd0:e una deformaci6n critica. Duran 

te la flexión se produce una acurn0laci6n·de dislocac~ones en los pla-

nos de deslizamiento, q~e luego se redistribuyen (desp~és de un recocí 

do), por mecanismos de deslizarni~nto y salto, alineándose unas sobre

otras como muestra la Fig. 29 y dando lugar a sublimites. 

Los ·limites de granos son ordenamient6s de dislocaciones en colurn--

nas. 

Cuando es peque~o el áGgulo formado entre los enrejados cristalinos 

de diferent~s granos, el limite está formado por dislocaciones de bor-

de del mismo signo y paralelas. 

Fig. 30. 

Este es el caso de un límite simétricG. 

En el caso de que la desorientación es grande el límite estará for-· 

mado por dislocaciones que forman ángulos de 90Q entre sí. Límite asi 

métrico. Fig. 31. 

Hay otros limites de granos formados por dislocaciones tornillo, -

que,pcr el momer.to no veremos. 

El hecho de que~os límites de granos sean ordenamientos de disloca 

cienes nos permite preveer que éstas tienen la posihilidad de interac

tuar con las dislocaciones que se hallen en un plano de deslizamiento

al que intersectan. 

Sea, coRo muestra la Fig. 32, un límite de grano que intersecta un

plano de deslizamiento. 

Las dislocaciones que se deslizan en él son frenadas en su .movimien 

to sufriendo un apilamiento. 

Este apilamiento puede ser producido también cuando la primera dis

locación se mueve en la dirección de N hacia M y corta a la dislocación 

de borde PK cuyo plano extra es TPRS. Figo 33. 

Por simplicidad, de aquí en adelante, no dibjaremos el cristal sino 

el plano de desliza~iento, las lineas de dislocaci6n, los planos extras 

y la cirecci6r. del movimientoo 

Des desplazam~ento del semiespacio situado por encima del plano - -

AMBN respecto del semiespacio inferior es P'P' 1 , cuyo tamaño y sentido 

está dado por el vec~or de Burgers de la dislocación móvil. Fig. 34. 

El tra~~ P'?'' recibe el nombre de ~uesca (jog; eran). Esta'muesca 

constituye el aum~~to de longit~d que.experimenta la dislocación RP -

por intersecci6n con otra, la A3. 

2) Sean a~.oro. dos dislocaciones de borde móviles: la AB y :!.a PR, cu-

yos p::.. e:. ~Jo.s extras DABC y TPRS se desplazan en la misma dirección 
j"'./í'¡\i ... y e~ se~tido coGtrario, intersectándose. Fig. 35 • 

Las ffi~e. cas P'P'' y 8'3'' son de na~u_ra-J..~eza ~~..ornl"llo. r · d ~ ... a ITL-?-9 rn t_u -

de ?'P'' ~~ore ?2 y su sentido, están dados por el vector de Burgers -



/3 
de AB, y la muesca B' B'' sobre AB depende del sentido y módu1n r:·.' 

vector de Burgers de PR. 

3) Sea el caso de una dislocación de borde AB móvil que se 

ta con una tornillo fija •. Fig. 3G. 

intersec-
-' ' 

Luego que la dislocación de borde ha deslizado, el semiespar~o por 
' encima del plano de deslizami~nto es desplazado respecto del semiesp~ 

cío inferior, en distancia igual al vector de Burgers de la disloca-

ción de borde. 

En consecuencia, la dislocación tornillo queda transformada en dos 

mitades, por abajo y por encima del plano de deslizamiento. Estas dos 

partes están unidas entre sí por una muesca RS que, por su orientación 

(perpendicular al vector de Burgers), es una dislocación de borde. 

4) Supongamos tener,. como lo muestra la Fig. 37, dos dislocacionc~ -

móviles~ una de borde y otra tornillo. 

En este caso, como en el anterior, sobre la dislocación tornillo,

resulta una muesca que es una dislocación de borde. Ahora la disloca 

ción de borde adquiere por intersección con la tornillo, una muesca -

en la dirección per-f>endicular al plano de desliza.'"Tliento, ya que ésta

es igual en magnitud y sentido al ;,ector de 'Burgers de la dislocación 

tornillo. 

5) Dos dislocaciones tornillo en movimiento como lo indica la Fig. -

38. 

Luego que han deslizado, ambas presentan una muesca cuyo sentido y 

magnitud depende del vector de Burgers de la otra dislocación. Estas 
' 

muescas-serán dislocaciones de borde normales al plano de deslizamien 

Conclusión: 
,-, 

Los ejemplos dados anterio~mente, nos llevan a las siguientes con-

cluciones generales: 

1) Cuando dos dislocaciones se cortan una a otra, cada una adquiere

una muesca igual a la componente normal a su propio plano de des

lizamiento del vector de Burgers de la otra disloc~ción. 

2) La longitud total de la dislocación es aumentada por su intersec

ción con otra eQ la magnit~d de la muesca. 

3) Co~o consecuencia de 2) podemos decir,que, al aumentar la longi-

tud ~e la deslocación, es necesario aplicar'una fuerza mayor para 

desp~azarla en el interior del cristal. ,.,. 
4) Las m~escas creadas sobre las dislocaciones son de distinto tipo-

u orientación que la dislocación original • 
. ' 

~J •• 

E:n ~ . sobre disloc. de oo'réle muesca de borde de distinta orienta--,;, J 

ció:-.. 
' En 2 : sobre disloc. de bo~qe muesca de borde de distinta orienta--

ció:-,. 

12. 
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En 2) sobre disloc. de borde muesco. de tornillo 

En 3) sobre disloc·. de tor:-nillo muesca de borrle 

En 4) ~obre disloc. de tornillo muesca de borde 

En 5) sobre disloc. de tornillo :nuesca de borde 

Esto hace que, en 
. , 

ge!leral, la creac1on de muescas limite el 
, 

numero 

de planos posibles de deslizamiento y, adeii1ás, que las muescas de-

borce en algunos de,los planos de deslizamiento deban saltar para

acompañar a la disJocació~. La energía necesaria para el salto la 

adquiere a costa de la propia energía de movimiento de la disloca

ci?n, frenando el movimiento de la misma. 

MULTJPLICACION DE DISLOCACIONES 

MECANISMO DE FRANK Y READ 

El mecanismo de Frank y Read está encaminado a explicar por qué du

rante la deformación plástica se produce una gran cantidad de desliza

miento sobre u~ mismo plano. 

Si por u~ método dado (por ej. alaque), re~elamos el nómero de dis-

locaciones que preexisten en el plano de deslizamiento, 
, 

ver1amos que -

si teorícamente todas ellas deslizaran, el deslizamiento total produci 

do en ese plano no ~lcanza ni mucho menos para dar el deslizamiento -

total observado. 

Si luego de haber deformado un cristal contamos el nú~ero de dislo

caciones existentes en el plano de deslizamiento (por ataque y contado 
- ' 

del nómero de puntos de ataque), veríam6s que las dislocaciones que 

habi~ en el plano de deslizamiento no han desaparecido, sino por el con 

trario, han aumentado. 

Esto ~ace preveer que un mecanismo de multiplicación de dislocacio

nes. Veamos cómo ocurre. 

Sea un cristal como el de la Fig. 39, que contiene dos dislocacio-

nes de borde: la ED y la DC, imaginémoslas formadas por un plano inco~ 

pleto de átomos cuyos bordes sobre los planos de deslizamiento son las 

líneas ED y DC. 

Supo~gamos.el tramo ED fijo en el punto D. 

Por e~emplo, e~ un circuito como el de la Fig. 40, por su orienta-

ción ~Ólc están en condiciones de deslizar los tramos ----- mientras 

que los 0cros se mantienen fijos. 

EJ_ >-_:~í.er.t.o ce, en camb.:;.o, pt.;ede deslizar pero mantiene fijo el pu~ 

to c. . . .:.:. sucesivas posiciones¡ de DC se muestran en la Fig., donde se 

ve c~_c.•E: "._c. :~r.ec.. no sigue siend'o···recta sino que se enrula en torno a D • .,. 
~~ SL c..vance C alcanza la cara del fondo y sigue deslizándose sobre 

su supe~:-ic~e, ~ero ahora comienza a aparecer en la cara del fondo un

desliz~~ie~~o de la mitad super~or respecto de la inferior, a medida -

que e la ~ecorre. Fig. 41. 

Esto ~x~:ic~ porque la linea de deslizamiento no aparece entera so-

bre el p:a•o sino que va creciendo. 



Luego que la dislocación da una vuelta completa, el aspecto del --

cristal es el de la Fig. 41 y en la cual se ve cómo se inicia una 

vuelta m;eva. 

Cada vez que la línea de dislocación da una vuelta, la mitad supe-
' . 

rior del cristal se desplaza un camino igual a su vector de Burgers -

b. 
Fuentes de Frank y Read con dos extremos fijos 

Los circuitos próximos-al borde, act6an:~b~o generadores de Frank

y Read de un s6lo punto fijb. Los que se hallan en el interior del -

cristal, en cambio, tienen la posibilidad de estar fijados en dos pu~ 

tos, sie~do móvil la línea que los une. Fig. 40. 

El movimiento sucesivo de una fuente de dos puntos fijos se mues-

tra en la Fig. 42. 

En (a) estamos ya en presencia de un bucle que sigue expandiéndose 

y la parte central que repite la posición (b). 

DISLOCACIONES IMPERFECTAS 

El vector de Burgers e~ un vector traslación, ya que representa -

cómo se desladan los átomos de su posición inicial a su posición fi-

nal, luego que la dislocación desliza. 

H~y dos clases de traslaciones posibles: 

A) Las que luego de producidas mantienen el ordenamiento del enreja

do. 

B) Las que producen una nueva configuración. 

Las dislocaciones cuyo vector de Burgers produce translaciones del 

tip() A se llaman Perfectas. Las del tipo B son ImEerfectas. 

Hay otra forma de definirlas. 

En un cristal la traslación relativa b de los· labios de un corte -

S deben ser iguales a un m6ltiplo de la separación del enrejado cris

talino, ya que si se llena el vacío creado, el acomodamiento es per-

fecto. El borde L de la superficie S constituye una línea de disloc~ 

ción y la superficie de corte S no se disingue del resto del cristal. 

Si la traslación b no es un m6ltiplo entero del enrejado cristali

no, la superíicie de acomodamie~to S tiene, en general, una gran ener 
l -

gia y, por lo tanto, será difícil conseguirla. Sin embargo, e~ posi-

ble hacer que para ciertas traslaciones b, el aco~odamiento S sea fá

cil y .no requi2ra gran energía. El borde de una superficie tal de -

aco~odaci6n i~~erfecta se llamará dislocación imperfecta. 

La traslaci6~ ~ que ha producido la acomodación será su vector de

Burgers y se p 1 :r:-·de definir, sin ninguna oscuridad, por un circuito de 

Burger3 cuyo oriqen es la superficie de acomodación. El vector de . 
Burgers c:.:.c:-.e 'el mismo valor a todo lo largo de la línea, y las ten--

siones -: >-~ er.er,;; .::, son vecinas a las .de la linea Ele eisleeaeién en = 
uñ rnec:~J c~nc:i~~o, si la acomodación se produce seg6n la superficie S 

sin de~ó=~a~as distor~iones. 



/~ 
Las traslaciones qGe difieran en ~n periodo del enrejado producir~r¡ 

id~nticos acomodamientos imperfectos. 
----c. _.,:,_-.... 

Dos lineas ~e dislocación, cuyos vectores de Burgers b 1 y b¿ son --

coplanarest pueden encontrarse por deslizamiento uni~ndose y formando
---'> 

una tercera dislocaci6n b 3 5eg6n: 

+ = 

El punto de unión de las dislocaciones (nodo) puede ser estable o -

no según que los ¿ngulos formados por los tres vectores, tomados de a-

dos, sean obtusos. 

Se puede demostrar que la energía de una dislocación es pro~orcio-
--P 

nal al cuadrado de b. De ésto resulta que las dislocaciones con vecto 

res de Burgers grandes son inestables y tienden a disociarse en un gr~ 

, s; b12 + ·o22 /<b23 po de dislocaciones de energla menor. ~ - ocurre la dis 

·. 2 b2_...,..b2 locación, miestras que s~ b 1 + 2 -~ 3 
sucede la combinación. 

Disl~nes de Shockley .'L Hein_denreich 

Estas ·son dislocaciones parciales que aparecen en cristales cúbicos 

centrádos en las c~as por una reacción del tipo: 

= 

La dislocación~ es una dislocación a (011), es decir su dirección 
2 

es la dirección m~s compacta del enrejado y, en consecuencia, es la di 

recci6n de deslizamiento. Si uno desplaza dos planos (111) de bolillas 

es f~cil ver que resulta m~s f~cil efectuar un movimiento tangencial e;l 

ziszag que en un sólo movimiento directo. Ello se debe a que para pa

sar de un nodo en un plano compacto a un nodo próximo, es necesario -

pasar una cresta, mientras que es posible pas~r de un nodo a otro por

dos movimientos sucesivos por los valles. Fig. 43. 

Se puede ver en la Fig. 44 la representación de un plano (111) en -

el c~bo y la Fig. 44 b representa las posiciones de éstos ~tomos en --· 

ese plano. Los circulas llenos representan los átomos en el plano y -

los círculos vacíos y las cruces, los átomos en los planos (111) veci~ 

r:os. 

Se ~~~de escribir: 

a 
6 

r -J u12 + 
a 
6 

'I'ocias las ci islocacio,...,es de esta reacción est~n situadas en el plano 

(111). :1 b~iance enerq~tico nos dice que, la separación es la reac--

-~ _ ... 
~: <jhc.ce:-, sufrir al plano A una modificación: A -----1:>" B e 

:.nv<:::--._::~:--.t:e. La secuencia norr.ial pasa de ABCABCABC a una del tipo 
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1\:'.C/\~,\BC, es decir, en el enrejadc ._uoj_co de caras centr-adas queda una 

pequefia franja de apilamiento hexagonal compacto. 

Una tensión de corte aplicada a lo largo de [ 10_1] empuja ambas --

e L~Jocaciones en la misma dirección, ya que ambas contribuyen_._q un de§_ 

l iz~;;¡iento 0o1] pero una tensión aplicada según [112] puede separa _f. 

las o juntarlas. 

Medias dislocaciones de Frank 

?~ank ha sugerido otro tipo de dislocaciones parciales en un enrej~ 

jJ cúbico centrado en las caras. Estas se conocen como mediAs Gisloca 

ciones de Frank o disloc~ciones tacionarias. 

Si miramJs de perfil los planos (111) vemos que el centro de la ca-

pa A falta. Esto produce un defecto de apilamiento. Fig. 45. 

Si se analiza, vemJs que está formada por una dislocación de borde

de vector de Burgers ~ [111] pero vemos que es estacionaria, ya que

si pudiera deslizar, uniria porciones de la capa B con A, etc .• lo que 

dejaria átomos desordena~os sobre la linea de su camino. 

Este tipo de dislocaciones parciales puede formarse por un disco de 

vacancias o por un plano cincompleto de átomos intersticiales o por 

una dislocación del-tipo: 

a a 
2 + 2 

-. 
l. ; _," 

- '·· .. ·, ~ 

a 
2 

<"~ '- l ...... :..· t' • ~ 

.-.. ,, " .,....._. ~ ... --

., 

-....... 


