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A LOS ASISTENTES A LOS CURSOS DEL CENTRO DE EDUCACION
CONTINUA 

Las __ autoridades -de~ la Eacul tad -de Ingenie-ría- 1-~por -conducto- de"l Jefe- de-l-
Centro de Educaci6n Continua, Dr. Pedro Martínez Pereda, otorgan una 
constancia de asistencia a quienes cumplan con los requisitos estableci 
dos para cada curso. Las personas que deseen que aparezca su título 
profesional precediendo a su_nombre en la constancia, deberán entregar 
copia del mismo o de su c~dula a más tardar el SEGUNDO DIA de clases, 
en las oficinas del Centro con la señorita Barraza, encargada de ins-
cripciones. 

El control de asistencia se llevará a cabo a través de la persona encar 
gada de entregar las notas del curso. ·Las inasistencias serán computa 
das por las autoridades del Centro, con el fin-de entregarle constancia 
solamente a los alumnos que tengan un mínimo del 80% de asistencia. 

Se recomienda a los asistentes participar activamente con sus ideas y 
experiencias, p~es los cursos que ofrece el Centro están planeados para 
que los profesores expongan una tesis, pero sobre todo, para que coordi 
nen las opiniones de todos los interesados constituyendo verdaderos se 
minarios. 

Es muy importante que todos los asistentes llenen y entregu~~ su hoja -
de inscripción al inicio del curso. Las personas comisionidas por algu 
na institución deberán pasar a inscrjbirse en las oficinas del Centro -
en la misma forma que los demis asistentes entregando el oficio respect! 
vo. 

Con objito de mejorar los servicios que el Centro de Educaci6n Continua 
ofrece, al final del curso se hará una evnluaci6n a través de un cues-
tionario diseñado para emitir juicios an6nimos por parte de lo3 asisten 
tes. 
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FECHA HORARIO 

6 de junio 18 a 21 h 

· 8 de junio 18 a 21 h 

13 de junio 18·a 19:30 

19:30 a 2"1 h 

15 de junio 18 a 19:30 h 

19:30 a 21 h 

20 de junio 18 a 21 h 

¡· 
22 de junio 18 a 19:30 

19:30 a 21 h 

27 de junio 18 a 19:30 

19:30 a 21 h 

TRATAMIENTOS TERMlCOS Y SUS APLICACIONES 
(del 6 de junio al 20 de julio de 197 'O) 

TEMA PROFESOR 

CONCEPTOS DE METALURGIA FISICA DR. YVAN HOUBAERT IRMEN 

TRA TAMIENr OS TERMICOS DE ALEACIO- DR. YVAN HOUBAERT IRMEN 
NES FERROSAS 

EL HIERRO PURO DR. YVAN HOUBAERT IRMEN 

EL DIAGRAMA HIERRO-CARBURO DR. YVAN HOUBAERT IRMEN 

EL DIAGRAMA HIERRO~CARBURO DR. YVAN HOUBAERT IRMEN 

TRANSFORMACIONES DE LA ALEACION 
Fe-e DR.· YVAN HOUBAERT IRMEN 

DIAGRAMAS TTr O CURVAS DE LA "s" DR~ YVAN HOUBAERT IRMEN 
' 

EFECTO DE LOS ELEMENTOS DE ALEA DR. YVAN HOUBAERT IRMEN 
CION 

PROCESOS DE RECO~IDO DR. YVAN HOUBAERT IRMEN 
i 

PROCESOS DE RECOCIDO DR. YVAN HOUBAERT IRMEN 

TEMPLE DR. YVAN HOUBAERT IRMEN 
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FECHA HORARIO 

29 de junio 18 a 19:30 

19:30 a 21 h 

4 de julio 18 a 19:30 

19:30 a 21 h 

6 de julio 18 a 19:30 

19:30 a 21 h 

11 de julio 18 a 19:30 

19:30 a 21 h 

13 de julio· 18 a 19:30.1 

19:30 a 21 h 
-

18 de julio 18 a 21 h 

20 de julio 18 a 21 h 

'prnc. 

TEMA 

TEMPLE 

REVENIDO 

TRATAMIENTOS ISOTERMINOS 

TRATAMIENTOS TERMOQUIMICOS 

TRATAMIENTOS TERMOQUIMICOS 

TEMPLE SUPERFICIAL 

TRATAMIENTOS TERMOMECANICOS 
1 

ACEROS DE CONSTRUCCION 
1 

ACEROS DE CONSTRUCCION 

ACEROS DE HERRAMIENTAS 

ACEROS DE HERRAMIENTAS 

ACEROS INOXIDABLES 
.. . . 

CLAUSURA 

PROFESOR 

ING. JOSE PAPPATERRA C. 

ING. }OSE PAPPATERRA C. 

ING. JOSE PAPPATERRA C. 

ING. JOSE PAPPATERRA C. 

ING. JOSE PAPPATERRA C. 

ING. '}OSE PAPPATERRA C. 

ING. }OSE PAPPATERRA C. 

ING. ]OSE PAPPATERRA C. 

ING.JOSE PAPPATERRA C. 

ING. ]OSE PAPPATERRA C. 

It;IG. }OSE PAPPATERRA C. 

It;IG. ]OSE PAPPATERRA C. 
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IN'l'RO.JUCCION 

~L ARTE Y LA CIENCIA DE LOS METALES 
1 !~ 

(adaptado de 11 An Introductior~ to Metallurgy", de A. R. Cott:rell, 

E. Arncld, Ltd. Lcndo~ 1967) 

C: 
La e1 arte_y la_cien~ia de p:cepara:r 

....... -. 

metales y aleaciones en formas y con propietades adecuadfis pa-

ra su emp~eo prtctico. Mucha ge~te conoce la metalurgia sola-

mente como un arte misterioso y an~iguo. En realidad, tuvo UL 

! pa~el importante en la historia antig~a, permitiendo el pasaje 

de la Edad de Piedra a la Edad de Bronce y, ~o~teriormeate, a 

la Edad de Hierro. La transformación ayarentemente milagrosa, 

de minerales opacos en metales brillantes, constituyó la verda 

dera esencia del misterio de la alquimia; no existía una cien- ~ 

cia de los m~tales que llevase racionalidad al mundo medieval 

de fórmulas secretas para te~plar los metales o preparar alea-

cio::1es. Afin hoy un cierto aire de misterio rodea a 1~ metalur 

gia. Así, una nave espacial en una historia de ciencia-ficción 

será respetable solamente cuando se la haya fabricado con algfin 

metal "maravilloso". 

Este misterio puede ser una herencia del pasado 
1 
,:; 

pero es también ui~ reconocimiento in con se i ente de los muchos 
11 ,. 
>ol 

logros sorprendentes alcanzados por los metalurgistas modernos 
•' 
!i 

en la produce ión la e nuevos metales y alea e iones para los a vio-

1• 

l ~ 

: 1 

1 

nes a reacc~ón, ieactores nucleares, circuitos electrónicos y i 1· 

---- -----------
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otras aplicaciones avanzadas de la ingeniería. Sin embargo, 

estos ~xitos pudieron ser alcanzados sólo mediante la aplica
) 

ción lógica de los principios científicos. La metalurgia es, 

hoy, una disciplina científica aplicada, basada en la compre~ 

sión de las estructuras y propiedades de los metales y aleacio 

nes. El misterio de los maravillosos metales modernos se debe, 

simplemente, al hecho de que esta ciencia es, en gran parte, 

demasiado nueva como para haber sido introducido en los niveles 

más elementales de la educación científica. 

A. METALURGIA QUIMICA 

Este aspecto de la metalurgia se refiere a todas 

las propiedades químicas de los metales, incluyendo la mezcla 

de diferentes metales para formar aleaciones, aurique una gran 

parte de la metalurgia química trata de las reacciones de óxi-

do-reducción de los metales debido a dos razones prácticas. 

Primero, la mayoría de los metales se encuentran en la natura-

leza como óxidos, sulfuros, cloruros, carbonatos, etc., y el 

paso crítico en la transformación de estos minerales en metales, 

es decir, la metalurgia extractiva, es un proceso de reducción 

química. A menudo, las reacciones químicas básicas involucra-

das son simples; el desafío científico consiste en alcanzar es 

tas reacciones en una escala masiva y de manera económica. Se-

gundo, cuando la pieza metálica terminada pasa a servicio y es 

expuesta al medio ambiente, estas mismas reacciones químicas 

tienden.a producirse en sentido contrario espontáneamente. 

# 



3 

Así, el metal es llevado desde el estado met,lico al estado'· 

oxida~~' debido a los fen6menos de corrosi6n hfimeda y oxida-

ci6n. La tarea p~incipal del metalurgist& químico es e~ ton-

ces, llevar los metales del es~ado me~'lico y mantene~los en 

él. 

Los or1genes de, la metalurgia extractiva se remen 
\ 

tan a la prehist~ria. Los ?ri~eros d~sc~~rimie~tos deben habe~ 

se hecho de manera 'ccidental, ep fo~ones donde piedras de'.mine 
' ' ' 

rales metálicos fácil~ente reducibles ~ueron transformadas en 
\ 

metal por acci6n del calor y de las llamas reductoras. 
1 

Entre 

16s primeros metales obtenidos mediante est~ proceso de f~ndi-

ci6n figuran el cobre, el plomo y,el estafio, conocidos deste 

hace unos 5,000 años. 

Desde Gpocas remotas se obtuvo la aleac~6n denomi-

nada bronce; formada us~almente por 10 partes de ~obre y una de 

estaño, mediante el proceso-simple de reducir juntos minerales 

de ambos metales; esta aleaci6n era~muy apreciada 90r s~ gran 
1 

dureza y porque con ella podían obt~nerse piezas de formas in-

trincadas gracias a su gran colabilidad, es decir, estando en 

estado líquido se la podía hacer solidificar en cavidades de 

las formas requeridas, dentro de moldes de arcilla o arena. 

Los latones primitivos también se obtuvieron a partir de mezcla 

de minerales de cobre y de zinc. El método moderno de fabrica-

ci6n de aleaciones por mezclado de metales fué desarrollado más 

tarde. 

# 
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Los minerales Oe hierro son tambi~n f~cillmente 
¡,, 

reducidos pero el alto nunto de fusión del metal (l535°C), di-

ficulta su obtención en estado líquido. Lo que se obtenía 0ra 

una past~ porosa de hierro ~sponja mezclado con escorias (vi-

drios crudos que contrenen silicatos y óxidos no-reducidos) 

Esta masa debía ser compactada mientras estst~ caliPnte y Llan 

da, rnedie.nte martilleo, obte-niéndose u11 p·cduct·o similar al 

hierro forjado. La necesidad de lograr temperat1Jras más altas 

a i'in dE: [Jroducir rnayo1·es cantidades de hierro Jl,:evó, a tr:tvPs 

rJ e ,_~ :1 a J e n t a e ve, l u e i Ó n , a l a l t o h o r n o , e o n u n a e u r r i e ;~ t. <': u e a i -

:·E-: u -;_ r i e :i da a la. z e; na e a 1 i en t E: p u r en e i m a de l f' o r:; {, n , y un''~ e h i -

~en~a por dcnue descendía el mineral y el carbón. 

Durante eJ siglo XIV se produjo un gran avance al 

alcarzar1;c teKperaturas suficient~mente elevadas como para ~ro-

d 1 ~.c~~~ .. l1it:rro líquido. 
-~ ,, 

S e p ;_¡do a s í o p e r a r e 1 a 2 f-, o J·t o r n u d t-! ilt a n e 

r-3 CC?',tÍnua, extray~nc1c·O:;e el hierro fundidc) de rrwnera f'f'ri(·ciica 

esto increment6 notablemente 1 1 • ,. 

~-a. prvnucc ¡_nn. 

3:1 rr:etal obtenidc contenía aproxime.dameflte 4% en ¡'e:~o rle c:n·tJono 

clisuelto, _o_:;rovenien-cr= c1el__ combustible empleado f'n el 1Jorno. E:_·.-

te con~E=~liG.o ele cnr8o~o disminuye consicler:J..-blemente ~:1 vunto de 

·/ • f, • - , l-c::ro(', 
rusio~ del h1erro ~nas~a aprox1macamen~e ~~JJ -J c,racléiS u lo 

~ual se podía re-~u~dir el metal y colarlo en moldes. Sin ernbar-

go, este hierro fundido es fr~gil debido a la presencia de car-

bono, que forma un carburo de hierro frágiJ y de otrnG impurezas, 

y :-·_o pudo se:c usado para los mismos fines o_ue el ~1i.erro espc,n,ja 

1' 
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a una forma más ductil, eliminando el ca~bono por refinación. 
1· 

Estas dos formas de hierro constituyeron !ios elementos ferro-
' 
i: 

sos básicos para la construcción hasta e~ final del siglo XIX. 

Estaba 
,. 

mas allá de la metalurgia de aquellos días 

el poder lograr el delicado control del contenido de carbono 

(inferior a 0.25% en peso de carbono) requerido para producir 

el acero dulce o de bajo carbono. Sí se conocía desde hace mu-

eh<?_ tiempo un _tipo de acero para herramientas ,--usado en la -fa-

bricación de espad~s y de herramientas de corte. Este material 

se obtenía a partir del hierro esponja forjado, que se sometía 

al proceso de cementación mediante calentamiento en carbón; con 

esto el contenido de carbono llegaba a aproximadamente 1% en 

peso. Por templado en agua del metal calentado hasta el rojo 

vivo se lo endurecía hasta el grado de poderlo utilizar para e~ 

tos fines. La famosa industria de la cuchillería de Sheffield 

comenzó,alrededor de 1740, cuando Huntsman preparó aceros de 

herramientas fundiendo en un crisol.hierros con diferentes con-

tenidos de carbono. 

La producción en gran escala y económicamente del 

acero de bajo carbono tuvo que esperar hasta mediados del ~~glo 

-
XIX, cuando Bessemer inventó el convertidor que lleva su nombre 

(1856). Pocos afias despu~s se desarrolló el proceso de acera--

ción en horno abierto, inventado por Siemens y Martin en 1865-7, 

comenzando la moderna era del acero. 

# 
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La electricidad juega ~n papel importante en mu-

chos procesos modernos de extraccióu. En 1886 se nizo público 

el proce~o Hall-H~roult para la producc~6n comercial de alumi-

nio, y hoy se obtienen mediante el enpleo de la e!ectricióa~ 

tambi~n magnesio, sodio, calcio y o~ros metale~:. 

Recientemente, la ciencia de ~~ metalurgia 0xtra~ 

tiva se ha desarrollado ripiJamente mediante la aplicación de 

la termodinimica y de la teoría de la cinética química a sus 

problemas. La termodinimica de las reacciones me~alúrgicas e~ 

ti hoy bien establecida pero debe todavía desarrollirsela para 

lograr mayores avances, tanto científicos como tecnológicos, 

en el estudio y control de las v~locidades de reacción. Mu--

ches de los procesos de extracción mis recientes, tales como 

el empleo de oxígeno en la obtención de aceros y el uso de hor 

nos altos para producir zinc, depend~n críticamente de la cin~ 

tica de las reacciones químicas. 

B. METALURGIA MECANICA 

La metalurgia mecinica forma parte de un ~rea m6s 

a~plia, conocido como ciencia e ingeniería de los materiales, 

qúe estudia todos los materiales: metales, cer~micos, vidrios, 

plásticos org~nicos y polímeros, maderas y rocas. La posición 

que tiene la metalurgia en nuestros días se debe principalmente, 

a la importancia primordial de los metales como materiales d~ 

construcción. En efecto, sin los metales sería totalmente imp~ 

~ 
1' 
1 
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sible concebir la sociedad que hoy conocemos. La producción 

de metales y de articulas met¡licos representa alrededor de la 

quinta parte del producto nacional bruto de una nación i~dus-

trial moderna. 

Da importancia de los metales se tebe a sus pecu-

liares propiedades mecánicas, caracterizaaas por la combinación 

de alta resistenc.ia y la capacidad de ca.mbiar,:de' forma plást:ic~ 

1 
mente (duc~ilidad y maleabilidae) ~sta plasticidad permite 

darles forma (obteni6Ldose, por ejemplo carrocerias Ce automóvi 

J es , recipientes, etc., etc.), a procesos de tra-

bajo mec¡nico tales como prensado, estira~o, laminado y forjado. 

Afin más importante es que esta misma piast{cidad otorga a los 

metales m¡s resistentes su extraordinar~a tenacidad, es decir, 

su capacidad de resistir los golpes e impactos durante tiempos 

largos de servicio sin romperse. 

La metalurgia mec¡nica estudia todos los aspectos 

de este tema; en particu~ar, la dete~minación de las propieda-

des mecánicas, las relaciones entre estas pr6piedadeS, por una 

parte, y el disefio ingenieril y la selección de materiales, por 

.la otra, y el comportamiento de los metales durante el servicio'·. 

Es la parte m¡s antigua de la metalurgia. Los primeros metales 

conocidos por el hombre fueron cobre, plata y oro,que se encuen 

tran en .la naturaleza como metales nativos, en forma de pepitas 

o nódulos. Todos estos metales eran maleables y, desde épocas 

muy primitivas, se elaboraron con ellos ornamentos, herramientas 

11 
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y armas·por martilleo. La forja de metales, de la cual el mar 

tilleo e3 una forma, fu~ muy ~mpleada una vez que la m~talurgia 

' 
~ \ extrectiva comenz6 a proporciona~ cobre,-bronce, hierro esponja 

y o t r o s .m e t a 1 e s e n g r s. n d e L~ e u ~ 1 t :: rl. r!. c1. e s . Los romanos usaron mu-

che l.3.minas ;y- tubos de plomo, ·211 _i_os sistemas de sumí ni stro de 

agua. A edad temprana com.,r,zn 'l n.cuña.rse moaedas, marcando un 

diseño sobre una superficie ~0t~li~a uz~ndo matrices y punzones. 

Tambi~n se conocieron las vent~j~~ del trabajo mec,nico a dife-

rentes temperaturBs: trabaj~d~ ~n frío, porque aumenta la dure-

. /'\, .. """ ~ ~ 
za y la r~s1stenc1a mecan1ca ue ~etales como cobre y hierro; 

trabajado en caliente, particuJ;J"'metJte de hierro esponja, por-

que se descubri6 que los me~al2s sun m~s blandos y maleables a 

temperaturas alt:1s, y t~tmo:i.6n >)OJ"qlie se los puede un1.r por sol 

dadura a'presi6n si se los martillea juntos estando calientes. 

El trabajo meci~ico fu~ durantQ siglos una indus-

tria artesanal, representada por la forja del herrero. La ne-

ces:idad de mayores capacid.ade~; óe forje. y la posibilidad de em 

plear la fuerza h~dr~ulica llevaron a~ desarrollo del martillo 

mec~nico y deJa prensa para furjRdo. Un desarrollo de alta 

trascendencia fu~ el uso de J.am~n~doras, en el siglo XVIII. 

Gradualmente se fueron elaborando otros procesos, como estirado, 

maquinado y extrusi6n. En tiempos reclentes se han desa~rolla-

do nuev-os procesos de alta _-¡_T~w:..::':.~,.-· .. c::.a, tales como el forjado .' 

en frío de aceros y el formado usendo explosivos. El formado 

hidrost~tico, en el cual se trabaja el metal mientras esti some 

tido a presiones hidrost~tic~s •ntP,so~ para prevenir la terma-
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ción de grietas, ofrece una posibilidad sumamente importante 

para trabajar los metales y aleaciones más frágiles, abriendo 

una nueva fase en el desarrollo de la metalurgia mecánica. 

La ciencia de la metalurgia mecánica consta de 

tres partes, estrechament~ vinculadas. Primero, lai propied~ 

des mecánicas básicas tienen'que ser explicadas a partir de 

una teoría atóm-ica de-los-m·etales~- a:'náloga á-la-t-eo-r1a"o:.ci~1~ti

ca de los gases. ~a metalurgii mecáni~a se une aquí con la 

metalurgi~ física. De~pu€s, partiendo de estas propiedades b( 

sicas, se debe comrender y poder controlar el comportamiento 

de los metales durante las operaciones de formado. El estudio 

de estos problemas generó una nueva rama de la mecánica aplica

da, la teoría de.la plasticidad. En tercer término, también a 

partir del conocimiento de las propiedades básicas se debe com

prender y poder mejorar el comportamiento mecánico de los meta

les en condiciones de servidio a fin de evitar fallas debidas a 

fractura frágil, fatiga, etc., así como también para suministrar 

una base racional al diseño y el empleo eficiente y seguro de 

los materiales. La actividad en este campo es muy grande en es

tos momentos. 

C. METALURGIA FISICA 

Pocos objetos naturales parecen más inanimados que 

un trozo de metal. Ante una superficie metálica lisa y brilla~ 

te un observador fortuito sólo verá la reflexión de su propia 

# 



10 

imagen, sin reflexionar sobre lo que sucede dentro del metal 

mismo. Allí tiene lugar una actividad incesante. Los elec-

trenes se desplazan de uno a otro extremo del trozo metálico 

a velocidades muy grandes .. Los átomos mismos se mueven e in-

tercambian sus posiciones, aún cuando ~1 metal esté completa-

mente sólido. Los cambios de temperatura pueden provocar una 

·reordenación brusca de los átomos, generando un esquema de or-

ganización esencialmente diferente al anterior. En un acero 

templado esto puede producirse en pocos microsegundos, aún a 

temperaturas muy inferiores a la ambiente. La deformación plá~ 

tica se produce por el paso a través del metal de defectos es-

tructurales llamados dislocaciones, que se mueven a gran velo-

cidad provocando el deslizamiento en gran escala entre masas 

enormes de átomos. El tránsito de dislocaciones puede llegar a 

ser muy dens~ y gener~r obstáculos al movimiento de estos defec 

tos, hasta frenarlos y hacer más duro el metal. Cuando este me 

tal endurecido por deformación o por trabajado es calentado (r~ 

cocido), se eliminan estas dislocaciones por reorganización de 

toda la estructura (recristalización). 

Por aleación de dos metales pueden obtenerse nue-

vas estructuras cristalinas, que después podrán .ser alteradas 
_} 

mediante tratamientos térmicos. Por ejemplo, cuando ciertas 

aleaciones de aluminio son mantenidas a temperatura ambiente, 

después de haber sufrido un temple, los átomos del aleante pu~ 

den migrar a través del sólido hasta congregarse formando pe-

queños racimos, como gotitas de agua en la niebla; estos raci-
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mes pueden endurecer el metal por obstaculizar el movimiento 

de las dislocaciones (endurecimiento por precipitación). 

El estudio de todos los efectos de este tipo co-

rresponde a la metalurgia física, que es la parte de la meta-

lurgia que trata de las estructuras de los metales y aleaciones, 

siendo su objetivo el d_~seño y _1~- producción de aquellas estrué-

turas que presentan propiedades óptimas. La metalurgia física 

tiene vínculos obvios con la metalurgia mecánica pero también 

con la metalurgia química, particularmente con la fundición de 

metales, la formación de aleaciones, la corrosión y los muchos 

efectos de las impurezas sobre las estructuras y propiedad~s de 

los metales y aleaciones. Es la parte má~nueva de la metalur-

gia, aunque los procesos de temple y revenido, endurecimiento 

por trabajo en frío, recocido y aleación fueron descubiertos y 

empleados en tiempos antiguos, pero de manera totalmente empí-

rica. Durante los siglos XVIII y XIX se hicieron intentos para 

construír una teoría de los metales, incluyendo la idea esencial 

de que los metales sólidos debían ser cristalinos, es decir, t~ 

ner sus átomos dispuestos en el espacio según diagramas ordena-

dos. Pero en aquellos días no podían someterse a prueba experi-

mental estas ideas:~ y muchos científicos prefirieron dedicarse 
,, 

a aquellos campos ~ende el progreso era más fácil, como la mecá-

nica,la ~stronomí~~ la electricidad y la química. 

lizó en la 

,, 
t: 
~ . 
¡1 

:! 
:1 ,, 

El a~~nce decisivo de la metalurgia física se rea
•: 
¡¡ 

segunda;¡ mital 
¡, 

del siglo pasado, a partir del desarro-

:¡!> .; 
~~· 
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llo por Sorby de la t~cnica metalogr~fica para observar las e~ r 

tructuras de los metales y aleaciones con ayu~a del microscopio 

óptico de reflexión. Pudo penetrarse, por fin, a trav~s de la 

barrera constituida por la superficie brillante del metal; esto 

se logró gracias a i~cnicas de pulido y ataque quimico, que per 

mitieron revelar la estructura interna. A~1 se pudo ver la es-

tructura granular de los metales y estudiur los cambios en esta 

estructura producidos por aleación, trabajado y tratamientos 

térmicos. Aproximadamente al mismo tiempo, la teoria de la 

termodinámica fu~ aclarando la comprensión·de lo que sucede 

cuando se mezclan ~iferentes substancias, generando asi las ba 

ses para el estudio cientifico·de la~ aleaciones. 

La combinación de la investigación-sistemática de 

las aleaciones con el empleo del-microsco~io óptico abrió casi 

todas las puertas de la metalurgia fisica. Pudo comprenderse el 

efecto del carbono sobre las propiedade~ de los aceros, asi como 

ta!Jl.bi~n los procesos de endurecimien~o por temple y revenido; 

se pudo racionalizar el conocimiento s~bre las aleaciones más an 

tiguas, tales como bronces y latones; se-tuvo, por fin, un méto-

do para el desarrollo sistemático de aleacione~ disefiadas deli--

beradamente para presentar determinadas propiedades. 

El microscopio metalográfico sigue siendo el ins-

~rumento de empleo general más Gtil ~e que dispone el metalur-

-gista fisico. Desde luego, no puede suministrar una prueba di-

rdcta de la ordenación atómica regular en los metales~ prueba 
\~~) 
[ 

•·. 1 

' ', 1 

r 
) 

r\ 
~~ ; 
'·-
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que se pudo obtener cuando se descubrió la difracción de rayos 

X, lo que significó el comienzo de la segunda gran etapa en el 

desarrollo de la metalurgia física, allá por 1920. En esa mis-

ma época se obtuvieron monocristales metálicos y el estudio de 

sus propiedades mecánicas contribuyó de manera notable a la com 

prensión de los procesos de la deformación plástica. 

Los grandes avances que sig~ieron fueron de tipo 

teórico. Al comienzo de la década de los 30 la teoría cuántica 

de los electrones y átomos era ya suficientemente poderosa como 

para poder suministrar una teoría valedera del estado metálico, 

la ~ual pudo explicar qué es en realidad un metal y cómo condu-

ce la electricidad. Se pudo comprender la naturaleza de las 

fuerzas que mantienen unidos a los átomos metálicos y se dieron 

los primeros pasos hacia la formulación de una teoría de las 

aleaciones. Se planteó (y se demostró experimentalmente) que la 

corrosión es tanto un proceso eléctrico como químico y se expli-

có la movilidad de los átomos en los metales en términos de cier-

tas imperfecciones cristalinas bien definidas (vacancias y dislo-

caciones). -

El progreso de la metalurgia teór{ca fué impulsado 
,. 
1 ' 
,1 

intensamente en los años que siguieron a la 2a. Guerra Mundial, 
,1 

¡: 
debido a la necesi~ad de producir metales y aleaciones resisten 

" ¡¡ 
tes a temperaturas:¡elevadas, para ser usadas en los aviones a 

:¡ 
ll 

reacción; resistenies al daño producido por las radiaciones nu-
• 
~ 

cleares, a emplearl\en los reactores nucleares; y materiales es-
. ij 

pec~ales para la irdustria eléctrica. 
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Más recientemente, el avance ha sido nuevamente 

en el aspecto experimental gracias a la puesta a punto de t§~ 

nicas muy poderosas: el microscopio electrónico y el microsco 

Dio de emisión de ca~po, que permiten la observación de la es 

tructura metáli~a hasta en la magnitud de la escala atómica. 

Lo~ innumerables avances logr~~os durante los afios 

recientes en los aspectos básicos de la c1encia de los metales 

~stán acompafiados por el importante problema de convertirlos en 

productos de aplicación práctica. Sin embargo, hoy ya sabemos 

cómo disefiar las microestructuras de lós metales y aleac~nes a 

~in de desarrollar las propiedades más adecuadas a cada fin es-

Algunas de las nuevas microestructur~s propuestas son 

muy diferentes de las tradicionales, lo que plantea el problema 

tecnol6gico de producirlas en escala comercial. 

Con respecto a los aspectos básicos, existen muchas 

areas donde siguen sin resolverse problem~s fundamentales, par-

ticualarmente aquellos relacionados con la~oria de las ·aleaciQ-

nes, con los metales líquidos y con las propiedades mecánicas 

más complejas, tales como la fatiga metálica. 
. \ 

! • 

El objetivo del presente curso de Metalurgia Física 

aplicada en Ingenieria es que los participantes. obtengan los c6-

nacimientos básicos y conceptos de esta ciencia, para que puedan 

actualizar sus· 6onocimientos en la m~teria leyendo y entendieddo 

yublicaciones científicas sobre problemas de Metalurgia Físic~ o 

# 

" ..... 
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Mécanica, para que puedan utilizar los diagramas de equilibrio, 

diagramas TTT (curva de la "s'') y otros diagramas, de manera 

conciente y científica. Esto les ayudará para elegir por eje~ 

plo la aleación adecuada, el tratamiento térmico correspondien-

te y para poseer los criterios necesarios para mejorar el com-

portamiento del ma~~rial y además encontrar la razón para la 
~ 

falla eventual de ~lgfin material~ fractura_frágil, defo~maciórr· 

exces~va, corrosió~ excesiva, agrietamiento de soldadura, supe~ 

ficie rugosa, etc.~. y saber cómo modificar el proceso o el tra 

tamiento para evitarla en el futuro. 

\ .. 
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Temario 

!. Conceptos de Metalurgia Física. 

l. El enlace metálico y sus consecuencias. 
2. El efecto del calor sobre el metal. 
3. Las transformaciones en el metal. 
4. La plasticidad del metal. 
5. La dureza del metal. 

·II. Tratamiento t~rmico de aleaciones no ferrosas. 

l. El diagrama de equilibrio y su aplicación. 
2. La solubilidad reducida y sus consecuencias. 
3. El control de la precipitación. 
4. El envejecimiento. 

III. Transformaciones en el acero. 

l. El hierro puro. 
2. ·El diagrama hierro-carbono. 
3. Las transformaciones del acero. 
4. La influencia de los elementos de aleación. 

IV. Tratamientos t~rmicos del acero. 

l. Los procesos de recocido. 
2. El templado y los conceptos relacionados. 
3. El revenido. · 
4. · Los tratamientos superficiales. 
5. Los tratamientos termoquímicos. 
6. Los tratamientos termomecánicos. 

V. A e eros ·es pe e i a 1 es . 

l. Los aceros para herramienta. 
2. Los aceros para construcción 
3. Los aceros inoxidables y refractarios. 

VI. Fundiciones. 

l. La fundición de acero. 
2. La fundición blanca. 
3. La fundición· gris y sus variantes. 
4. Los tratamientos t~rmicos de la fundición. 
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Caprtüio 1 Estrü_ctura de los materiales 

1 • 1 • Estru_ctüfá del_ótomo •. 

Todas Ías propiedades de los materiales éstón determinadas por la estructuro del m2_ 

terial considerado. Lo estruch.iro, o su vez, depende directamente de los enlaces-

6 posibilidades de enlace que existen entre los ótómos y moléculas que finalmente 

dependen de la estructura interna del ~to_mo, sobre todo del ndmero de electrones 

y de su configuración. 

El 6tomo es una estructura muy compleja, compuesta en primer lugar de un núcleo

y de un determinado número de electrones alrededor del núcleo. En lo siguiente -

discutiremos las dos partes principales del ótomo, o sea : 

a.- el núcleo, que solamente tiene una importancia limitada en problemas 

de ingenieria, aparte de las propiedades frsico-nucleares que se discutirón mós en -

detalle en el capitulo sobre materiales para equipo de reactores fisico-nucleares. 

b.- los electrones que determinan totalmente el comportamiento de los ót~ 

mos desde el punto de vista cristalino, térmico, mecónico, eléctrico, magnético, ó,e 

tico, etc. 

1 .1 .1 • S! núcleo del ótomo 

a.- Constituyentes del núcleo. 

El núcleo de cada ótomo se compone de un número N de neutrones y P de protones. -

Los neutrones y protones son partrculas elementales , pero que, según la frsicá h!:!_ 

dear, se componen· a su vez de partia.~las mós pequei'las. 

11 ll 



1-2 

-19 -10 
El protón tiene uno cargo positiva qp = + 1 .6 X 1 O coulomb = 4.8 X 1 O u es -

(unidades electroestáticos), igual peró de signo contrario o lo cargo del electrón : -

-~9 
qel = -1.6 X 10 coulomb. Esto carga se denomina también 11 corgo elemental ... 

-31 
·la masa del protón es de 1836 veces lo maso del electrón (m el = 9 o 107 X 1? kg; 

. -27 
m = 1836 x m 

1 
= 1 o672 X 10 kg) o La segundo portfc;_.: a del núcleo, el neutrón, 

p e 

es neutró , como su nombre yo lo indica y tiene uno mes~ de 1839 veces lo maso del 

-27 
electrón (m =l.675X10 kg)o n 

El E_eso atómico de un átomo nos indico el número total de neutrones +protones en el -

núcleo o Como un átomo es uno estructura eléctricamente neutral, el número de elec--

trones tiene que ser igual al número de protones, determinado por el llamado número -

11 núrnero atómico 11 o 

Mencionamos que el comportamiento de un material depende principalmente del núme-

ro de electrones, de modo que el número atómico Z = P =número de electrones, deter-

mino al elemento o 

El elemento mós ligero es el hidrógeno con un núcleo atómico conteniendo un protón o -

le sigue el helio (He) con 2 neutrones y 2 protones en el núcleo, el li co,g 4 neutrones 

y 3 protones, etc. hasta los elementos transuróneos (ver lo tabla perrodico ) que contie 

nen mós de 1 00 protones y mós de 150 neutrones. 

Como yo sobemos de lo anterior, lo masa del electrón es sólo 1 . de lo maso del neu 
. 1839 -

trón de modo que lo maso total del 6tomo est6 representado principalmente por lo masa 

de los neutrones y protones (ó sea de 1 núcleo). 

## ... 

• 
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Ejemplo : 26 = Z = número atómico 
56 = Po A o = peso atómico = N + P 

número de partrculas en el núcleo 

número de electrones 

56 

26 

f 26 protones 
L3o neutrones 

masa relativo de los electrones 26 ~ Oo025% 
'1837 .5 

b.- Isótopos o 

1-3 

Un elemento determinado tiene siempre el mismo número de protones y electrones, 

igual al número atómico o Sin embargo, existen variedades diferentes de un mismo -
~:~:~ 

elemento, debido al número de neutrones, llamados isótopos. La palabra "isótopo" es 

de origen griega y si~nifi<.:a 11 en el mismo lugar 11
' ya que en la tabla perl6dico,, los -

1 

isótopos de un eleme~to se encuentran en el mismo lugar. 

:. - Unidades atómicas de masa. 

Para desc . ..-ibir !o masa de lo5 átomos o portrculas nucleares, se utilizan a menudo las -

unidades atómicas de masa (u .a.m.), definidas como sigue : al isótopo de carbono ---

e -12 con 6 neutrones y 6 protones se da lo masa exacta de 12o0000 u.a.m. A veces 
12 

se do el peso atómico de e como i2 oOOOO g/ mol, sabiendo que una mol contiene -
6 24 

exactamente el número de Avogadro N o A o de ótomos, con N .A. = O .6023Xl O 

Entonces, 

-24 = ·1.66X10 g. 1 uam = 12.0000 g 
12XO, 6023 X 1 ()24 

El peso atómico natural de un elemento con varios isótopos depende de la fracción de -

cada isótopo y de su peso atómico correspondiente. 

Ejemplo : el carbono natura! contiene 98 .8<JO/o atómico (ó o/ a) de e 12 y 1 .11 o/ a de -

## ... 
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• los pesos atómicos de los isótopos son 12.0000 y 13.0033 uam respectivamente. 

¿ euól es el peso atómico del carbono natural? 

Respuesta : Utili cem:'>S una base de 1 O, 000 ótomos, o sea 9889 e 
12 

+ 111 e 
13 

9889X12 .0000=118,668 urna 
_1.'!2._~~3 .0033= 1,443 urna 

120, 111ufTl07 · 
10,000 
ótomo 

Peso atómico = 12 .0111 urna o 

13 . 
Notemos aqur que el isótopo C se compone de siete neutrones y seis protones, pero 

que su masa es 1 igeramente superior a 13 Limo. Esa diferencia es una consecuencia de 

la energia de unión nuclear y se discutiré más en detalle en el capitulo 14. Es impor-

tante darse cuenta de que no es posible calcular el peso atómico directamente con el 

número de neutrones y·protones en el núcleo. 

Los pesos atómicos tienen un efecto importante sobre la densidad de los sólidos y un --

efecto menos importante sobre la capacidad térmico. Por lo demás, los pesos atómicos 

no tienen mucho influencia sobre las propiedades ingenieriles. 

Ejemplo :Argón tiene una densidad de 1 o 78 g/! ibro a la presión de 1 atm. y la tempe-

rotura de 0° e o 

3 ¿ euóntos ótomos hay por cm ? 

Respuesta :el peso atómico de argón es 39.95 g/mol. 

LZ~LsLL X 
~1 

O. 602 X 1 0
2 4 

átomo mol = /L. • 7 X 1 O 
1 9 

39.95 g mol 
ótomos 

cm3 

... ## 
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1 .1 .2. La estructura electrónica del ótomo. 

los electrones son partrculas elementales de los ótomos y tienen las propiedades si---

guientes : 

Nota: 

masa (en reposo) : 

carga 

momento magnético 

(Magnet6n de Bohr) 

2 
1 ues = erg • cm. 

-31 
m = 9. 1 07 X 1 O kg 

-19 
q = 1 .6CJ2 X 1 O coulomb 

= 4.8 X. 10-1 O ues 
fe ~ 9.27 X -1 o-24 amp¡; m

2 

= 9.27 X 1 o-21 erg/gauss 

= 9h = 
41(m 

(1.60Xlo-19 coul). ( 6.62 X lo-34 joule seg.) 

4·tf ( 9 • 11 X 1 O -
31 

kg • ) 

coul = amp. seg. 

La masa exacta de los electrones no es importante para nuestro propósito, mientras que 

su carga (=carga elemental) sr puede darnos información valiosa sobre fenómenos como 

conducción eléctrico, polarización electrónica, etc. 

Ejemplo : Si aplicamos un potencial de 1V en un alambre de cobre con una resistencia. 

de 1 ohm, ¿ cuól seró el flujo de electrones por la sección del alambre? 

Respuesta : Según la ley de Ohm : 

U= I.R ==1> '¡ := U/R 

= -1-V/1 ohm= 1 ampere 

1 ampere = 1 cou Iomb 
1 seg 

-19 
coulomb A n 

el 
X 1 .602 X 10 coulomb/electrón 

## 
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n = número de electrones 
el 

18 
-:::::::P n / = 6.25 X 1 O 

el coulomb 

El flujo de electrones es de 6.25 X 10
18 

electrones por segundo. 
• 1 , ,·,, ; ~ •• 

Ademós, las cargas de: los iones siempre son múltiples enteros de'Tá .,dJ.rga 'elerrieiit~l, ,:_ 

ya que los iones se for.man a part·ir de ótomos quitóndoles o a~Jffieñdoles' elect~Óries· • ..,. 

A su vez, ésto determinaró la fuerza.del enlace i6nico'(\íéPmós adelante)"y\,,:¡cis~pro-

piedades relacionadas. 

El momento magnético de los electrones (Magnetón de Bohr) seró de interés en las con-

sideraciones del magn~tismo de los materiales :cada electrón es una carga eléctrica en 

. . -24 2 
rotación, desarrollando así un campo magnético de 9.27 X lO amp. m 

( fs = Magnéton de Bohr). 

Es importante saber que los electrones asociados a un ótomo no son estóticos, sirib'q?/é 

se encuentran en un movi~iento contrnuo de forma ondulatoria, matemóti cam'en.te'~dbm-

parable a las ondas estacionarias con sus frecuencias características. la teoría de la m~ 

cónica ondulatoria es bastante compleja y no cabe dentro del programa del curso. Sin 

embargo, unas conclusiones son importantes para nuestro propósito. 

1. los electrones alrededor del núcleo sólo pueden tener valores especificos -

de energía (principio de exclusión de. Pauli). 

2. Sólo es posible indicar la probabili~ad de encontrar el electrón en .posicio-

~es cercanas al ótomo o entre los ótomos (principio de la incertidumbre, 

Heisenberg). 

1 .1 .3. Los números cuónticos. 

Los electrones que rodean un núcleo atómico no pueden tener la misma energía, de mo-

.. 
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do que es posible divi~ir los electrones en grupos con niveles energéticos determina-

dos, 11 a modos capas e.i e ctrón i cas o capas cuá nt i e as con números n = 1 , 2, 3, 4, • • • 1 os 

* cuales son los primeros números cuánticos, o ·números cuánticos superiores o la prime-

ro capa electrónica e~ la de la menor energra y corresponde a n = 1 o A menudo, se -

habla de la capa K, 1:a cual puede contener un número máximo de 2 electrones. la e~ 

pa l corresponde a n ~ 2 y puede contener hasta 8 electrones; M corresponde a n = 3 y 

puede contener 18 eléctrones; N corresponde a n = 4 y puede contener 32 electrones. 

Como demostraremos r:nás adelante, el número total de electrones en una capa con nú

mero cuántico superior n est6 dada por 2n2 

Aunque el concepto de las capas cuánticas es bastante útil y se utilizará a menudo en 

las seccic::mes siguientes, este concepto es una sobresimplificación, ya que implica que 

todos los electrones dentro de una capa cuóritica sean equivalentes. Sin embargo, po-

re -entender bien las propiedades de los materiales, hay que discutir más en detalle la -

configuración electrónica. 

Además del primer número cuántico n, los electrones tienen otros números cuánticos que 

son el secundario 111 u: y el número cuántico magnético 11 m11
• Sin explicación rigurosa, -

podemos describir la configuración electrónica o base del principio de exclusión de Po~ 

li, que declara que en un átomo, no más de dos electrones pueden tener los mismos nú-

meros cuánticos o sea, no pueden tener niveles energéticos iguales • Aún esos dos elec-

trones no son idénticos, ya que presentan un sentido de rotación opuesto, llamado ----

11spin 11
, provocando magnetones de Bohr opuestos ( + f B ó - fJa) • 

## .-.. 
•, 
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Como los electrones de:ntro de una capa cuóntica principal poseen energTas diferentes, 

es conveniente dividir Jos capas en subcapas, correspondientes a números cuónticos i!!_ 

feriares. Se des~ribió:'con anterioridad que el número ·cuóntico superior n puede to--

marse como una medido de la manera en que la energTa total estó cuantizada y tomar 

valores 1 ,2,3, •• ~ El número cuóntico secundario 1 describe la forma en que estó ---

cuan~izado el momento angular del electrón y tiene un efGdo pequeRo sobre la ener-

gTa; 1 puede presentar:solamente los valores 0,1, ••• , (n-1). Se. indican generalmente 

' 
los _estados 1_ por letras' para evitar confusión con los. valores de n 

S se usa para 1 = o 

p . para 1 = 1 

d para 1 =2 

f para 1 =3 

El número cu6ntico magnético m
1
_ es una medida del óngulo entre el ve~tor momento O!!_ 

guiar del electrón y un campo magnético aplicado; m
1 

toma solamente valores enteros

desde + 1 hasta -1, incluyendo cero. 

Cada combinación diferente de n, 1 y m corresponde a un único estado cuóntico llama 
1 . -

do un_ orbital. De acuerdo con el principio de exclusión de Pauli, cada orbital no pue-

de contener m6s de dos electrones y esos dos deben tener sp ines opuestos, designados -

usualmente por un cuarto número cuóntico ms' cuyos valores son únicamente+ !_ 6 
. ' . . 2 

- .!_ • Para catalogar los elementos es suficiente designar los valores de n y 1 y el número 
2 
de electrones en cada estado 1. 

La tabla siguiente indica los 4 números cu6nticos de los electrones, su anotación y el --

## 
• o o 



número de electrones permitidos en cada subnivel y capa. 

Número cuóntico 
superior 

n capa 

n=1 K 
n=2 l 

n=3 M 

n=4 N 

' 
' 

Tbbla 1.1. Números cuónticos de los electrones. 

Número cuóntico 
~ecundario - -- .1 sub-

:f =O, 1,2, •• "/nivel 

1 
Número cuóntico 
magnético 

mt 

Número de 
orbitales 

n'2 

j.,=o 1 S 0 1 
¡, A =o 
~_f __ 

i 1 =1 
2 S 0 1 

- - ~ - --- -1-- - -

2 p o 1~' 
1 

' ,. +1 . -1 3 
-1 1 

;)=o 
~),=-1 

3 S +--
3 p 

o 
o 

+1 
-1 

-- -- f-- -- -1-- --

3d o 
+1 
-1 
+2 
-2 

: J, =o 4 S O 
~ )~=::--1 - +--___:4 p----1~ -0--

._;.._ -
' i =2 

--- -1~-

1=3 

4d 

4f 

+1 
-l 

o 
+1 
-1 
+2 
-2 

o 
+1 
-1 
-tQ 

-2 
+3 
-3 

1 
1 
1 > 5 
1 
1 

1 ) 
1 
1 1 
1 ) 7 
1 
1 
1 

1-9 

Número de 
electrones 

m=+1 y-1 
S 2 2 

2 

~¡10 
2 J 

2 \ 
---=-

H6 
2 

~ 1 1 o 32 
2 
2 

t--- -

mi, =0,:!:_1,:!:_2,:!:_3, ••• :!:_2, 
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1 .1 .4 Anotación eledr6naca. 

1-10 

La mejor verificaciÓn \9Xparimentcl de la teorra de los números cuónticos se obtiene -

en estudios espectrogrélficos : un ~an~um de energra se requiere pera mover un elec-

trón de un nivel energético al nivel superior siguiente. Al revés, un fJCntum de ene!:_ 

gTa (un fotón) es emitido cuanc;o un eied'rón cae a un nivel inferior. La energTc E del 

fotón se calcula direc~cmente de la longitud de onda o de la frecuencia =e 

con e = velocidad de la luz, por la ecuación 

r:." : e~ he ;.:: h ' ) e:. """----V 
)~ 

' Q-34 
con h =constante de Planck = 6.62 X 1 O 

-27 
J. seg = 6.62 X 1 O erg • seg y e = 

10 
2 • 998 X 1 O ny/seg • 

Las 1 rneas espeCtrales h,ás nilidas ocurren cvando los electrones caen al nivel de mTni-

me de energTa dentro de una copo cuántica d~Gtermioada. Por eso, se utiliza la letra--

115 11 de .( 11sharp 11
) para describh·-los eledrones que se encuentran en el nivel energético 

inferior dentro. de· la capa. 

La notación 1 s2 
indi6a que dos electrones (con m = + 1 

S 2 
y - 1) se encuentran en la -

2 
posición de mTnimc energra de lo primera copa cuántica (o sea la capa K). De modos.!. 

2 
milcr, 2 S indica que dos electrones se encuentran en la posición de mTnima energTa -

(o sea orbital o subnivel) de la segunda capa cuántica (L). El número móximo de e lec-

trenes en el subnivel S es de dos (ver la tabla 1 .1). 

Cada capa sucesiva tiene sus subniveles diferentes indicados por 11 p 11
, 

11d 11 y 11f 11 d~ ----

11 pri~cipcl 11 , "difusa 11 y 11fundamental". El número m6ximo de electrones en los subnive-

les es de 6 en p, 1 O en d y 14 en f. 
~VI 

.. ~-~~'~## 
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Para obtener la anotac;ión expiTcita de la configuración electrónica, hay que consid!_ 

rar la secuencia energética de los niveles. Esa secuencia no ~rr~sponde a la seria--
' . 

ción matemóti ca, segdn la cual valdrTa p. ej. que el nivel 4 S fuera superior al nivel 
' : ' 

3d. En realidad, el nivel 4 S es inferior al nivel 3d. 
' 

1' 

Para obtener la seriación energética de los subniveles electe:_-?hicos, se puede utilizar 

·el esquema siguiente :~: 

:~~~f:;·_, i' 

que·no(fridica la seri~ción energética como 1 S - 2 S - 2p- 3 S - 3p- 4 S -3d - 4p 
.... r" .¡. '. : 

S S - 4d - Sp - 65 - ~f -· Sd - 6p - 7 S - Sf - 6c1 - 7p - SS 

Ejemplos de utilizaciÓn 

1 • El neón tiene su capa L (segunda .capa cuónti ca) llena y su notación es 1 s2 
2 s2 

6 ~~\:~ . ·',•, ' 
2p , lo que signif'ita:que hay 2 electrones en la primera capa y ocho en la segunda, la 

última conteniendo 2: electrones en su subniveiSy seis electrones en su subnivel p. 

2. El Fe:~~ el número atómico 2 6, de modo ·que contiene 26 electrones. Su configu-

## 
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ración electrónicá es 

,. 

Cuando se forman catidnes, (iones positivos) siempre se quitan primero los electrones 

exteriores, de modo qu,e obtenemos ~ro 

2+ :2 2 6 2 
Fe 1' S 2 S 2p 35 

Fe 
3 

+ 1¡s
2 

2 s2 
2p 6 352 

' 

Consideremos ahora la :configuración electrónica de un 6tomo de yanadio V y un ion -

trivalente de hierro FeJ+. Cada uno tiene 23 electrones, pero las configuraciones son 

diferentes: 

3+ ' 2 
2 s2 

2p
6 

352 
3p

6 
3d 

5 
Fe 1 S 

' 2 
2 s2 6 

35
2 5 d'~ 2. yo : lS 2p 3f 3 4-s 

3) El plomo tiene 82 el:ectrones, su configuración según lq seriación energética es de : 

1 s2 
2S

2 
2p

6 

número tota ~ 
de electrones lf 10 

6 2 
3p 4S 

18 !to 

10 
3d 

3o 

6 2 10 
4p 5S 4d 

6 2 14 10 2 
5p 65 4f Sd 6p 

-56 ~8 4& 9f 56 lo ~o ~")!¿ 

Sin embargo, es mós u~al dar la distribución en las capas diferentes, de la forma : 
2 

1 ,si ' 

K 

2 6 10 
3S $p· 3d 
~ 

M. 

Vernos entonces que el'plomo tiene 4 electrones en su capa exterior. Esto explica su--

comportamiento quimico con valencia 4+ y su posición en la tabla~.peri6dica en la misma 
• n ~-~ .. 

'--t -, ~..._ .. (..' 

colvmna como los elementos C, Si, Ge, Sn, todos de valencia 4+. 

1 .1 .5 Electrones 3 d 

los electr~nes 3d de los elementos de transición (Se hasta Zn) son important~s debido a -

## 
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su influencia sobre el ~omportamiento magn6ticoo Según la regla de HUNO, los ele~ 
' . 

trones sobre los cinco 'subniveles 3d tienden a alinear sus rotaciones (spins) magnéticos, 
: 
1 

Cano se muestra en la :tabla siguiente: 

K 

Ca. 

Se. 

Tt 

v 
Cr 

Mn 

fe. 

Co 

: 

: 

1• 
1 
; 
1 

·' 

t 
t 
t 
' 

t 
t 
t~ 
t~ 
1~ 
t+ 
t~ 

3d. 

t 
t t 
t t t 
t ' t 
t f t 
tJ t t 

'~ t+ t 
t~ t+ t+ 
t~ ,. f +. 

¡-,_¡ 
f!-
t ~ 
f~ 

t t 
f t~ 
t t~ 
t f~ 

' ' ~ t+ ' t+ tl 
Como el comportamiento magn6ti co de un ótomo suelto resulta de las rotaciones e lec--

tr6nicas no compensadas, la tabla anterior permite estimar el momento magnético de los 

6tomoso 

NOTA : Sólo los electrones de los orbitales 3 d contribuyen al magnetismo, y no los --

electrones del nivel 4 S o 

Ejemplo :el ótomo de titanio- produce un magnetismo de ( 2' -O~) p-
8 

(magnetones de 

- -24 2 
~hr), o sea 2X9o27Xl0 ampo m /ótomoo 

t ' ## o o o 
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El ótomo de cobalto pr~duce un magnetismo de ( 5 f -2-J,) fl" B = 3X9 .27X1 O -
24 = 

- -23 - 21 = 2 .78X1 O amp. m. 1 átomo. 

1__.1.6 Configuración 'de los gases nobles. 

Los gases nobles (inertes o quTmicamente inactivos) como He, Ne, Ar, Kr, Xe y Rn 

prácticamente nunca ~eaccionan entre sr ni con otros elementos. Además, sus puntos 

de fusión son muy b~jos ( -272.2°C para He y -189.4° C para Ar ), lo que signifi-

ca que esos elemento~ son muy est·ables y que casi no atraen a otros átomos. 

ba caracterTstica común de los gases nobles es que todos tienen una capa exterior con-., 

-----teniendo_B_electrones:,_co_n_e~c_e_pción del He que sólo tiene 2 electrones : 

He· ' 1 52 

N e :1 S 
2 

2S
2 2p6 

Ar ; ..... 3S
2 3p6 

Kr ..... 4S2 4p6 

X e o •• o • ss2 5p6 

2 
6p6 Rn ' • o o •• ·6S 

Esto nos demuestra que la configuración electrónica más estable corresponde a aquella 

de los gases nobles, o sea a una c(J)pa exterior con 8 electrones. 

1 .2 ATRACCIONES 1 NTERATOMICAS. 

Las propiedades fTsicas y quTmicas de los metales y de los s61 idos en general dependen -

fundamentalmente de las estructuras electrónicas y atómicas. Por tanto, en este cap~ 

lo revisaremos algunas caracterTsticas del enlace quTmico y de su fuerza y energTa. 

Las clasificaciones quTmicas del enlace interatómico proporcionan una guTa paro e.l es~ 

## 
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,., 
' ., 

dio de las propiedades _generales del ~lido. Los principales tipos de enlace son : ió-

nico, covalente, metólico y Van der Waals. Aunque, a menudo, resulta convenien-

te pensar que ésto es Ufla simplificación y que los enlaces poseen ordinariamente un -

carócter intermedio. 

1.2.1. Enlace iónic:O 

Si el ótomo del par interaccionante es muy electropositivo y el otro muy electronegafi 

vo, o, mejor dicho de gran afinidad electrónica, de forma que el primer ótomo pierde 

un electrón de valencia frente al segundo, la fuerza atractiva es debido a la atracción 

* . electrostótica(~oulómbica) de dos iones cargados con signos opuestos, apareciendo un-

enlace iónico. Como resultado de esta transferencia de electrones de valencia, cada 

ión en un cristal iónico tiende a rodearse de iones de carga opuesta por los que expe--

rimenta una cttracci61i de tipo coul6mbica, mientras que los iones con carga del mismo 

signo, para los que IQS fuerzas de Coulomb son repulsivos, ocupan posiciones mós dis--

tantes. 

------

Na Cl 
(a) 

(f -
~ 
:S a+ e¡-

Fi9·· 1-.t. 0--- -G 
(IJ) 

---- lonb:a~6n.· La ~~ncia de electrones en el NaCI produce eapu 
extermas estab~!t..~s ~oncs ~~y negativo resultantes se atraen por fua'

'\• ,, • ·· ~ ~-C<?idPIQb..,.b~>".a f.,"I"'YYar un>n ...... u ... •-~· 



, ,~ .-. .., 

Un ejemplo familiar es el cloruro sódico mostrado en la figura 1-1 • En el cristal ión.l. 

co, las combinaciones de los iones cargados con signos opuestos no se pueden identi-

ficar en general como moléculas individuales, debido a la alterancia regular en las -

posiciones de la re::; ¿e var!as clases de iones presentes. La ionización de los consti.,.. 

tuyentes de un cristal iónico conduce frecuentemente a una r,c·· ... guraci6n electrónica 

de capas completas (closed-shel!). En ei cloruro sódico., :·:;ejemplo, las configura--

ciones de los 6tomos neutros, 

2 2 6 1 
Na : ls 2s 2p 3s y e: 

2 2 6 2 5 
ls 2s 2p 3s 3p 

se transforman en las configuraciones cle los ~<r:~es 

2 2 6 -
Na+ : ls 2s 2p y C! 

2 2 6 2 6 
ls 2s 2p 3s 3p 

que son las mismas que las de los 6tom~;:; ~obies neón y argón, respectivamente (fig. 

1 .2). 

" 
\ 

\ 
\ 

1 
1 

1 

1 

#11 
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Dado que las copas electrónicas están completas, los iones tienen una distribución -

de carga aproximadamente esférica o 

los cristales iónicos poseen energtas de enlace altas, debido a las intensas fuerzas --

intermoleculares enr1re los iones, y es corriente que estos materiales posean gran resis-

tencia y puntos de fusión al~os. 

1 .2 .2. Enlace Covalente. 

El enlace covalente 12ntre dos átomos. La compartición se origina como consecuencia -

del traslape de los orbitales enlazantes, produciendo la disminución de la energta del 

sistema o 

Este tipo de enlace, que se encuentra a menudo en moléculas orgánicas, desc;:ribe bien 
: 

los enlaces carbono-carbono y carbono-hidrógeno en moléculas tales como el etano, --

C
2

H
6

• los enlaces simples se forman por la compartición de dos electrones {a menudo

de cada átomo), mientras que el doble y el triple enlace implican la compartición de --

cuatro y seis electrones respectivamente. los en! a ces coval entes son marcadamente di re~ 

donales, como se visualiza en el enlace tetraédrico del carbono de las moléculas org6-

nicas, y en sólidos tales como el diamante y el silicio ( fig o 1 o3, 1 .4 y 1 oS). 

## 
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~l.30A--I 
(a) 

GO 
1-uo A-1 

(IJ) 

GB 
1-1 
0.74A 

(e) 

F i .9~-1. ~ Molécula& diatómicas. Se muestra el arreglo esquemático de los elec
trones: (a) 0 1 , (b) N1 , (e) Ha. (d) F 2, (e) JHF. Nóteee que {1) se produce 
una liga mú c:ercana mientras más electrones in~1engan r (2) el HF ea 

desve.lanceado 

1.--1.40 A-l 
: (d) 

~0.92A-j 
(P.) 

H 

f 
H_~(,~H 

H 

(n) (b) (r} 

F;·~.-1:.:-t.¡..--- ~~~del metano, CH,. (a) Representación bidimensional. (b) 
Modelo de esferas tridimensionales. (e) Ugas de electrones covalentes 

## ... 
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/ 

F.·~ . i . 5 R t.pr!.S ~ rA -
Ct'ón ~ dos J \ W\.~
·Sio&-\Q.~ ~~ los t"'lac..e.s 
c.oVo-1 ~ t-t.s J. 4.( d l~-
~\-e 

... 
' 

En un enlace covalen~e, los electrones compartidos se emplean en llenar las capas de-

valencia exteriores de cado 6tomo. En el di amente, por ejemplo, cada carbono est6 r~ 

deado tetraédricamen~e por los cuatro vecinos m6s próximos, con los que est6 unido. 

! 2 2 
Los cuatro el ectrones;de valencia de cada 6tomo de carbono (configuraciones 2s 2p ) 

est6n compartidos con los de los cuatro carbonos vecinos m6s próximos, los cuales con-

tribuyen con un electrón por cada enlace; de hecho, esta compartición completa las e~ 

pos de valencia de cÓda 6tomo, apareciendo un total de ocho electrones en el enlace. 

Los cuatro enloces son de igual intensidad, debido a lo combinación de los orbitales 2s 

3 
y 2p ("hibridación sp 11

). Los spins de los electrones apareados en un enlace tienen di-

recciones opuestas, uno con spin 11 hacio orriba 11 y el otro con spin 11 hacio abajo 11
• 

!' El enlace covalente es, en si mismo, muy fuerte, como lo testimonio lo dureza y el alto 

punto de fusión del diamante, por ejemplo. Los enloces intromol.eculores en los molécu-

las orgónicas simples son también fuertes. los bajas temperaturas de fusión y la débil CO!!_ 

sistencio mec6nica de tales materiales son el resultado de fuerzas intermoleculares débi-

les, que no son covolentes. 

## ... •, . 
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Ademós de los enlac~, puramente iónicos y covalentes existen enlaces de carócter i_!! 

termedio. La escala ~e electrongatividad de Pauling proporciona una medida'semiem-

pirica del grado en q!Je un enlace es i6nico o cova!ente, dependiendo de las electro-

negatividades de los ~tomos, o en otras palabras, de la relativa facilidad para atraer 

un electrón adicional. 
: 

1 .2 .3 Enlace met61i!co. 

Aparte de los enlace~ i6nicos y covalentes, existe un tercer tipo de fuerza interatómi

ca primaria capaz d~ mantener juntos a los ótomos y de primer interés en ingenieria :-

el enlace met6lico. El modelo para un enlace metólico no es tan simple de construir -

' ' 

como para los casos iónico y covalente. Sin embargo, para el objeto es suficiente un 

concepto simplificado. Si dentro de un 6tomo hay solamente unos pocos electrones de-

valencia (capa externa), estos electrones podrón eliminarse con facilidad, mientras el 

resto de los el ectron~s se adhieren firmemente al núcleo. Esto, ·en efecto, forma una -

estructura de iones positivos y electrones "1 ibres 11 (fig. 1 .6). Los núcleos de iones posi-

ti vos constan del núd eo y de los electrones restantes. 

## ... 
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Fi e . 1. 6 Ligas metálicas. ~pres~?ta

ci6n esquemática de electrones libres ( nu· 
be" electrónica) en una· estructura de 
"núcleos" positivos. Las ligas :m.~.tllicas pue
den considerarse como'"'-"- 2tracci6n entre 
los "núcleosn positivoo y !os electrones 11· 

breB negativos (po?. o!emplo, cobre) 

1-21 

pebido a que los electrones de valencia tienen libertad para moverse dentro de la es--

tructura metálica, forman la comúnmente llamada 11nube 11 o 11
QOS

11 electrónico. Tal como 

lo indica la fig. 1 .6, ·los iones positivos y los electrones negativos proporcionan las --

fuerzas de atracción ~ediante las cuales el enlace mantiene los átomos metálicos unidos. 

Al3n cuando la descripción está grandemente simplificada, dá una explicación bastante 

útil para entender muchas de las propiedades de los metales. Por ejemplo, las propieda-

des mecánicas de- un metal, están determinadas por el acomodamiento cristalino {se dis-

cutirá más adelante) de átomos en el metal sólido. Los electrones libres dan al metal su 

característica típica de alta conductividad, ya que son éstos los que tienen libertad pa-

ro moverse en un cam~o eléctrico. La alta conductividad térmica de los metales está aso 

ciada también con la :movilidad de los electrones de valencia, los cuales pueden transfe 

rir energia térmica de un alto a un bajo nivel de temperatura. Un cuarto efecto de los -
·:;. 

enlaces metálicos es que los electrones libres en el metal absorben poca energTa, de tal 

## 
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modo, que todos los metales son opacos a la luz trasmitida. 

· 1 .2 .4. Enlaces primarios intermedios. 

Clasificamos en los p6rrafos anteriores los tipos de enlaces primarios en 3 clases : en-

lace iónico, enlace c~valente y enlace met61ico. Sin embargo, pocas veces existen-

enlaces 11 puroS 11
, o sed de una sola clase. El silicio, por ejemplo, tiene electrones en 

covalencia, como el ~arbono en la estructura de diamante (fig. 1-5). Sin embargo, .aJ. 

gunos electrones del silicio pueden moverse de su posición covalente entre dos 6tomos 

vecinos para ,entrar en; conducción !imitada (el Si es semiconductor). Esto ocurre aún 

m6s f6cilmente en el ~ermanio Ge o estaño Sn~ lo que es la base de la semiconducción 

y proporciona un comportamiento parcialmente met6lico a los elementos mencionados. 

-

' 
' . 
' ' 

bj· . 

f¡ a 11 . · · 
.j · · Alternativas de ligas para el·hidrógeno. Las áreas sombreadas mues-

tran la probabilidad de distribución de los dos electrones en cada uno de los 
tres arreglos. (a) y (e) son esencialnÍente equivalentes e tónicos; (b) es co
valente. La forma más usual es la· covaÍente que es la del gas hidrógeno. Sin 

embargo, (a) y (e) tienen existencia breve~----- ________ _ 

## ... 
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Un segundo ejemplo d~ combinación de enlaces puede ser deducido de la representa: 

éión esquem6tica del hidrógeno en la figura 1 .7. Durante breves intervalos de tiem

po ( 10-
17 

seg.), lo~ dos electrones se encuentran cerca del mismo núcleo. En es-

tos momentos, la molécula es iónica, o sea que existen los iones H+ y H- con atrq~ 

ción mutua. Sin embargo, como esta condición extrema sólo e>-:;ste durante una frac-

ción de tiempo muy reducida, generalmente se habla de uno molécula de H covalen-
.. - . - . : - - -- - . . - --· -- . 2-

' 
te. El HCI tiene m6s tendencia hacia el enlace iónico y menos hacia el enlace cov~ 

lente que H
2 

(figura 1 .8). 

1 
1 

F. .A n ; . ( bn lificadas) La resul· 
l 9 .. :L.. ~ Dos ~tematlvas de estructura del HCl s P' en una .110luc:i6D U. 
tanta depende del vecindario· Por ejemplo, (a) predominal' 

· quida y (b) en un gas ___ _ 
--- . : -_;------

la elección entre esos dos estados-iónico y covalente- depende a menudo del medio am 

biente. Por ejemplo, lo configuración 11a 11 de la figura 1 .8 corresponde a una solución -

acuosa, mientras que 11b 11 corresponde m6s al gas. 

## ... 
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Combinaciones del enl~ce iónico y metólico se encuentran en una serie de compuestos. 

Por ejemplo, el TiO es lo suficiente metólico para ser opaco y conductor eléctrico, p~ 
2+ 2-

ro también aparece en ,reacciones qurmicas como Ti O • Estos enlaces interme---

dios se representan esquem6ticamente en la figura 1. 9 

Covalent 

Bonding mixtures. {lllost ,.naterials possess e combina· 
tion of bonds. Ionic 

' --- --· 
' 

¡Enlace secundario Van Der Waols. 

Las fuerzas responsables para los enlaces secundarios, m6s débiles, provienen de dipolos 

internos, los cuales pueden ser producidos por efectos de dispersión, o sea de irregu lari-

,dades estadisticas de:la distribución electrónica en 6tomos o moléculas, también pueden 

ser dipolos permanentes producidos por la forma asimétrica de la molécula. En el primer 

·caso (fig. 1 .10), las fuerzas son muy débiles y sólo aparecen como fuerzas de atracción 
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\=ia-.1·~10~ t.L n 1 ri 16 
~ - _ ro a zac n electrónica. 

(Efectos de dispersión). Se establece 
_.--un '-dipolo momentáneo en un átomo 

-con fuerzas débiles de atracción hacia 
los átomos adyacentes. (a) Distribu. 
cj_~Jl elet:trónica unifonne. 

c..o LL-\ e; d t111 
ro~' hvo j 

lo~ c.. t111 tro~ 
\'\e~~ h' iiCA 

1-25 

responsable para la condensación a muy baja temperatura de los gases nobles ( He, Ne, 

Ar, etc ••••••• ) o d~ moléculas simétricas como CH 
4

, H
2

, CO 
2 

y N
2

• Aúnque es--

condido por otros enlbces mós fuertes, el efecto de dipolos de dispersión existe en todos 

los materiales. Los dipolos permanentes se obseJVan en las moléculas asimétricas, en los 

cuales los centros de;, carga positiva no coinciden (fig. 1 .11 .) . 

-
-· -- ------ ---.-.-

-

'f¡~· & . io. b 

c_e..~h-o.s. de car-s~ 

ros~ h v~ d 
U); 11\ vo2 d €.V\ 

he_-5c:A. hv·et l-l o 

## 
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<±.) c_,tro de éaqa poeUiwa 

e CeJatro de CUila Deaatlwa 

~-

f· 1 H1.{ \ <j · · (a) El depbalance eléctrico, llamado polarización, ocu-
rre en moléculas asimétricas tales como el HF. (b) Este dcshalance produce 
un dipolo eléctrico con un extremo (+)y otro (- ). (e) Los dipolos resultantes 
dan el mecanismo para las fuerza~ secundarias de atracción entre moléculas. 

El extremo positivo de un dipolo es atraldo por el negativo de otro 

Lo consecuencia es que el lodo positiyo de un dipolo otraer6 al lado negativo de lo mo-

_léculo siguiente, produciendo atracciones intermoleculores. 

Es posible comparar cualitativamente los energtas de enloce de los dipolos atómicos y --

moleculares por medio de los puntos de ebullición dados en lo tabla siguiente: 

Puntos de Fusión y Ebullición 

Producto Punto de fusión Punto de Ebullición 
[o e] (.oc] 

Gases nob 1 es 

He -272 .2* -268.9 

N e -248-7 -245.9 
i . ._;:. 

Ar -189.2 -185.7 

Kr -157 -152.9 
J.: --

•''' 
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Moléculas simétricas:: 

H -259 -252 
2 

N -209 -195 
2 

o -218 -183 
2 

Cl -102 -34 
2 

CH -183 -161 
4 

'. 

CF -185 -128 
4 

CCI 
4 

23 + 26 

Moléculas asimétricas : 

HF - 83 + 20 

HCI -11 S - 85 

H O o +100· 
2 

CH
3

CI -160' - 14 

CH OH - 98 + 65 
3 

C H OH 
3 7 

- 90 +117 

' . 

*Punto de fusión del H
2 

a 26 atms. de presión. A la presión de 1 atm:· ., el He se queda 

ijr¡ estado ITquido ha5ta el cero absoluto {-273.16° C). 

Las energTas de enlace van de pequefias fracciones ·de k cal/mol para los gases nobles -

hasta unos ·1 O k cdl/mol para el puente de hidrógeno; el cual aparece claramente en HF 

y H O. 
2 

El puente de hidrógeno ·merece una mendón especial. Dentro de la molécula, es posible 

,imaginarse el 6tomo de hidrógeno como un protón al extremo de un enlace covalente --
~ ' ' 
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(fig. 1 .12) 

Fi~. J.1i. 
? \). .tv. \'-l fl.. e 

h l d.r~~~o 

Al contrario de los dem6s 6tonios, 1 igados por enlace: covalente, la carga positiva del -

protón no est6 cubierta por los electrones en orbital. Por eso, puede existir una atrae-

ción bastante fuerte hacia 1 os electrones de 6tomos de otras mol écu 1 as. Esa atracción -

es responsable para los puntos_ de fusión de HF y agua, los ~uales son superiores a los -

puntos de fusión de moléculas con un peso comparable. Adem6s explica el alto valor-

del calor especTfico del._a~ua. y es un factor en la absorción superficial posible por mu--

chas moléculas org6nicas. 

1 .2 .6 Atracciones i~terató~ic'as. 

El enlace quTmico puede describirse e.n función de las fuerzas entre los 6tomos (o entre 

los iones). Cuando dos 6tomos est6n infinitamente alejados las fuerzas entre ellos sOn e~ 

ro, y la energta pótencial es, por tanto, también c~ro. Cuando se aproximan aparecen -

## 
1 • < ~ : ' '··~ 

',•'.. . < ... ~ 



fuerzas atractivos y r~pulsivos, y éstos pueden hacer lo energTo potencial de lo inter-

acción positivo o negativo, dependiendo de lo distancio de separación. Los fuerzas de 

largo alcance son atractivas y son un resultado de las interacciones electrost6ticos en-

tre los 6tomos. A distancias m6s cortas, los fuerzas repulsivas entre cargos on6logas -

comienzan o dominar,: y la energTa conjunto de lo interacción se vuelve positivo (dado 

que debe consumirse t:rabajo para acercar .los 6tomos). La energTo potencial en forma 

general total est6 dad·a·aproximadamente por lo sumo de dos términos : 

V - -

n 
r 

+ (1 • 1) 

donde r es la distoncib de separación, fi y f-> son constantes que representan las --

fuerzas de atracción* repulsión, y m· y n son números enteros pequef"íos, corocterts-

ticas de un sistema dado. 

Lo distancio interatómica que corresponde al mTnimo de energTo potencial es la distan-

éia de separación de equilibrio o la temperatura cero Kelvin ( =O K ), yo que lo fuer-

za exacto ( que es lo :derivada de la energTa potencial ) es cero en este punto, igualón-

dose los fuerzas otrac,tivos y repulsivas. 

En el caso concretó d.el enlace ióni.co, los fuerzas culómbicos atraen o dos iones de cor-

ga igual. El cambio de energTo, E , cuando se acercan dos iones se expresa por la ecuo 
e 

ción : 

E -
c. o (1 .2) 

## 
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... 
···.~ 

Jn donde o es la distancia entte los iones, q la carga del electrón (en la ecuación 
1 '1 o '. 4 = 4.8 x 1 O T u .e .s) y Z y Z las cargas de los dos iones, que pueden ser po 

+ i vas o negativas·. · De·' a e~aciÓn ~ 1·2) sigue que 1 a e nerg Ta E e aumenta ( E e ) :) 

+ando se ace,;,an dos iones de cargti Igual y que disminuye ( E e (o ) cuando se acer

tn dos iones de cargo opuesta. 

í 

~bemos de los experimentos que lo distancia entre los iones en sólidos iónicos rarame~ , . 
f 

t~ es inferior a 2 . .l, aunque la ecuación (1-2) nos indica que se liberar6 m6s energTa -

~ reducir la dtstanci~ a. Como sabemos que el núcleo del 6tomo tiene un di6metro de 
t -13 · -5 

0
. 

~os 10 cm., o sea 10 A) y que los electrones no ocupan espacio, no falta el es 
¡ ' 

~cio disponibte ¡¡>Ora que se acerquen m6s los iones. 

~e luego, el fen6merlo se explica f6cilmente con los fuerzas de repulsión, debido in 

cArectainente ·oJ,pri.ncipio de· exefusi6n de Paul i, ya que nunca es posible tener m6s de 
~ . ' 
¡ 

electrones< con splftes opuesfos) sobre et mismo orbital, lo que ocurrirra si la dis--

t cia interatóA'lica se réclujera mós_: 
... 

L energTa de re_pulsi6n e· es invetSa;;,ente propOrcional a una alta potencia ( 6<n< 12) 
, - . "*- • .. . : ...... R. .. ·~' ~ ... : . . 

d la distanci~ )nterat~~-co y s6fo\tÚei've importante cuando se acercan mucho los iones : 

E. = .b/a" 
.R ··, 

.... 
1 ' l • .. ~ 

E tonces, el caínmio total de energofa. ~ando un par de iones monovalentes de carga ---., ' 
'' .,. 

o " ésta se acerc:oh eiS -.. 
... .. . \ 2 

E -:::¡ •. E. + E R . = ... _g_ 
. ·t: ._. . a 

• ,11 

. ~ '~ . 
. • . . , -

' · . ., .. · \ ,. 
' , 1 .,¡ .• ~ ;,. . 

+ b 
n a 

## ... • . 



o en forma mós general. 

E ::: 
a 

2 
q + 
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b ( 1-3) 
a" 

En las ecuaciones anteriores, el factor "b" es una constante que se determina experi-

mentalmente. La 1.13 representa las curvas de E y E en función de la distancia-
R e 

Potential energytrough. The solid line 
gives the su m of the energies: f, dueto the 
net coulombic torces (attraction) end ER 
due to electronic overlap (repulsioA). The 
equilibrium spacing ls rW. o 

1 
E. 1 

1 
1 1 

a' 

lnteratomic spacing, a 

in,terat6mica "a 11
, asr'como la curva de la energTa total E= Ec + ERo Esta última cur

va presenta un mTnimo que corres.p<>Ade a la distancia interatómi ca la m6s estable, a, y 

es claro que se requiere un increment~ de energTa para aumentar o reducir esta distancia. 

El vado de energTa de la fiqura 1.13 s~ utilizaró m6s adelante para explicar la compresi-

bilidad del material., S\!1 .expansión térmica y otros factores fTsicos. Es interesante anotar 

aquT el valor de E d:l - Emin corresponde a la energta (calor) de sublimación del mate-

rial considerado, ya que representa la energTa necesaria para separar completamente los 

,. . .... 
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iones. 

Fuerzas interatómicas : 

Como F = dE , las fuerzas interatómicas que corresponden a las ener-
da 

gtas de la ecuación ( 1 .3) son 

F = 
z 

2 
2 

a 

2 
q 

lnteratomic torces. At the equllibrium 
spacmg, oa', the coulombic attractive 
torces, F., equal the electronic repulsive 
forces, FR. 

8 .. 
& 

= ·~ 
<.> 

~ 
< 
o 
e o 

:S 
::;, 

1 
o 

nb 

n + a 

a' 

f 
t...~ 

r 
r 

Interatomic spacing, 11 

(1-4) 

La figura 1.14 representa las fuerzas interatómicas en función de la distancia a. La fuer 
' -1 

za' total es naturalmente cero para a = a . o (y otra vez para a= oó ), condición de -

e~ilibrio entre las fuerzas de atracción y repulsión. La pendiente dF/da, de la curva 

de: fuerza total estó relacionada con el módulo de elasticidad E, ya que representa la -

ratón esfuerzo/deformación, como veremos mós adelante. 

1 

l 
## ... 
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EnergTa del enlace covalente. 

La tabla siguiente da la energia de unos enlaces de tipo covalente y su longitud de -

enlace. Hay que observar : 

a.-
e. 

Enlaces múltiples ti~en enlaces m6s cortos. 

b.- Enlaces dobles son m6s fuertes que enlaces simp~es (pero no dos veces m6s 

fuertes). 

Tabla: Energia de enlaces covalentes en moléculas. 

Enlace 

C-C 

C=C 

e~ 

C-H 

C-N 

C-0 

C=O 

C-F 

C-CI 

0-H 

0-0 

0-Si 

N-H 

. '' 

EnergTa de enlace 
[k cal mol] 

88 

162 

213 

104 

73 

86 

128 

108 

81 

119 

52 

90 

103 

Longitud de 
enlace [A] 

1 .5 

1 .3 

1 .2 

1 • 1 

1 .5 

1 .4 

1 .2 

1.4 

1 .8 

l. O 

1 .5 

1 .8 

1 .o 

## 
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N-0 60 1 .2 

H-H 104 0.74 

Ejemplo de c6lculo. 

El peróxido de hidrógeno, H
2 

0
2 

y el etileno, C
2 

H 
4

, pueden reaccionar poro formar 

etil-glicol c2 H
4 

(OH)
2

, s.egún : 

H H H H 
1 1 1 1 

H-0-0-H: + e = C....:»H -O-C e - o - H 
1 1 1 1 
H H H H 

Poro reaccionar, pri~ero hoy que romper un enloce 0-0 del peróxido y un enloce --

C=C del etileno par molécula. de etilglicol o formar. Sin embargo, en lo reacción se 

libero lo energto de los dos nuevos enlaces 0-C y del nuevo/enloce C-C. 

Base del c6lculo 
23 

1 mol = 6.02X10 moléculas de cada producto. 

Sigue en la tabla : 

.t\E = + (52 + 162) - 2(86) + 88 = - 46 kcal. 

Lo energia del sistema bajo si ocurre la reacción. Sin embargo, es necesario tener una 

energio de activación para poder arrancar la reacción. 

1 .2. 7. Distancias de equilibrio, radios iónicos y atómicos. 

La distancia de~uilibrio entre los centros de dos 6tomos vecinos puede considerarse como 

lo suma de sus radios (fig. 1 .15}. 

## 
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w 
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t ¡~' {j~ Longitudes d~ "enlace". ~--:~~d:-d~· :rm:: ~nergfa entre dos 
átomos adyacentes se llama longitud de enlace. Es igual a la suma de los 
dos radios. (a) En un metal puro, todos los átomos tienen el mismo radio. 

(b) En un sólido iónlco, los radios son diferentes 

1-36 

En el hierro met6lico~ por ejemplo, la distancia mediCll. entre los centros de l . .os 6tomos 

es 2.482 A {unidades Angstrom : 1 A
0 -8 -10 = 10 cm. = 10 m; unidad del sistema in-

o 
-9 

ternacional : 1 nm = nanómetro = 1 O m = 1 O A ) a temperatura ambiente. Como -

los 6tomos son los mismos, el radio del 6tomo de hierro ser6 en esas condiciones 1 .241 
o 

A = 0.1241 nm. 

No es tan fócil como parece hablar del tamaño de un 6tomo : varios factores pueden --

afectar la distancia de equilibrio. El primero es la temperatura. Cualquier aumento de 

energia arriba del punto minimo de la curva E -a de la fig. 1 .13 aumentar6 la distancia 

media, como se expl icar6 en detalle en el capitulo 2. Este aumento entre el espacio m~ 

dio entre los 6tomos est6 relacionado con la forma asimétrica de la OJrva E-a. 
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La valencia iónica t,ambién tiene un efecto muy importante sobre el espacio intera-

tómico. En tablas como por ejemplo en Van Vlack "Materials Science for Engineers", 
' o 

. ' o 2+ 
se da el radio atómico de Fe (neutro) con 1 .24 A, del ión ferroso Fe con 0.83 A 

3+ o 

y del Fe con 0.67: A. Los radios iónicos son menores que el radio atómico del hie-

2+ 
rro metólico, ya que en Fe los 2 electrones de la capa N se han eliminado (fig. 1.16) 

de modo que los restqntes 24 electrones son atrardos m6s cerca del núcleo, que aún -

d 2 L d • 1 • f • F 3+ mantiene su carga P?sitiva e 6. a re ucc16n es aún mayor para e 1ón érnco e , 

quitóndole otro electrón. 

't:', J ...16 (n) F~ (b) Fc2+ (e) Fe:l+ 
r,~.~.:.&.. . 

Tamaños de átomos y de iones. (a) Tanto los átomos como los 
iones del hierro tienen el Drlsmo número de protones (26). (b) Si se eliminan 
doa electrones, l~ 24 electrones restantes y iones negativos adyacentes se acer
can mAa al núcleo de 26 protones. (e) Un wn férrico tiene mus 2.3 electi'ODea 

aún máa cerca del núcleo 

Por otra parte, un ión negativo es mayor que su 6tomo correspondiente, ya que hay mós 

electrones alrededor del núcleo que protones en éste y los electrones adicionales (agr"e-

godos) no son atrardos tanto hacia el núcleo como los electrones originales. 

## 
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Un tercer factor que afecto el tamaño del ótorno o i6n, es el número de ótomos odyo-

centes (número de coordinación, ver 1 .2 .8). Un 6tomo de hierro tiene un radio de 
o 

1 .241 A cuando est~ en contacto con 8 ótomos adyacentes de hierro, lo que es el -

acomodamiento normal o temper~Jturo ambiente. Si los ótornos se reocomodon poro co-

locar un ótomo de hierro en contacto con otros 12, el radio de cado ótomo aumentarra 
9 

hasta 1 .269 A • Co~ mós ótomos adyacentes, hoy mós fuerzo de repulsión y conse---

cuentemente, los distancias interotómicos aumentan. 

J 
H H 

....... _ 
. .. .. 

F'Cj. ~. ~1 
cl <l.\ 2- V\ lt;( e ~ 
~ Q..to..\.\o 

', l-o~~~ h ... d 
uw(¡( ~~~ ft. c.- e 

<a eJ-;I~h.o 

11: e e :n .. .. 
H JI 
1·----1 

1 5 :\ 

bj -e..l-i \tl-to 

(a) Etano, C
2
H

8 
H o• e)'"{ 

e ic. .... • 
H 

La distancia intcratómlca entre 
los átomos de carbono se reduce mientras más átomos se comporten coval<::nte

mentc. Además, se necesita mayor energfa para su separación 

~~~ 

H 

Finalmente, consideremos el efecto de los enloces covolentes. La fig. 1.17 comparo los 

distancias interotómicos entre los 6tomos de carbono en el etano y en el etileno. En la -

último molécula 4 electrones est6n compartidos por los dos ótomos de carbono, pero en -

lo mol éculo del etano, sólo se comporten dos electrones. Las distancias de centro o ce!:!_ 

tro de los dos 6ltomos de carbono en el etano y en el etileno. En lo último molécula 4 --

## ... 
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electrones estón comp(Jrtidos por los dos ótomos de carbono, pero en la molécula del 

etano, sólo se compaJten dos electrones. Las distancias de centro a centro de los dos 

ótomos de carbono se reducen conforme sus estructuras estón mós fuertemente ligadas. 

La tabla de la pag .1-~'?1 indica la longitud de enlace de unas ligas covalentes, del --
o 

cual podemos deducir:los radios atómicos del carbono en enlace simple C-C : 0.75 A, 
o o 

en enlace doble e= C : 0.65 A y en enlace triple e :. C : 0.6 A. 

:. 
' 
' 

1.2 .8. Direccionali<!fad del enlace- Número de Coordinación • 

.. 
Las fuerzas coulómbi ~as, base del enlace iónico, no son especiffcas. Esto significa, -

que un ión positivo ( p negativo ) produciró su atracción sobre todos los iones de car-

ga opuesta que se encuentren en su vecinidad según la ley de atracción ( 1 - 2 ) • Po-

demos representarnos ¡Jos iones como esferas cargadas que ejercen su atracción o repul-

sión en cualquier dirección. 

La consecuencia_ de ésto es que los iones tienden a disminuir su distancia rectproca, o 

sea que tienden a aumentar su coordinación con los iones vecinos :un gran ión positi

vo puede tener mós ~ecinos negativos que un ión positivo pequei'lo ( por razones geom! 

. + 
trices). Un ejemplo Hustrativo nos dan los cloruros :un ión de cesio Cs con radio --

o -
ióni co de 1 .6 A puede tocar simu ltóneamente ocho iones vecinos de cloro e1 , sin per-

mitir contacto entre los últimos ( lo que provocarte repulsión y aumento de energta), --

1) 

mientras que el ión de sodio, Na, mós chico ( RNa + = 0.98 A) sólo puede tocar si-

multóneamente seis iones de cloro, en las mismas condiciones como para el Cs +. 

+ 
El número de vecinos inmediatos se llama número de coordinación. El Cs . del ejemplo 

anterior ti en~ entonces un número de coordinación (NC) = 8 y el Na+ tiene Ne = 6. 
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Cólculos geométricos dan las relaciones mTnimas para permitir un NC determinado y e~ 

t6n representados en la tabla siguiente : 

Tabla : Número de coordinación y relación mTnima 

de los radios iónicos o atómicos. 

NC Relación mTnima 

3 0.155 

4 0.225 

6 0.414 '!?., i?_,. f . 

1 

= · menor 
-R- R 

superior 
8 0.732 

12 1.0 
2 + ~ o 

Ejemplo :El i6n de magnesio Mg tiene un radio iónico de 0.78 A, el ión de oxig~ 

?- o 2-
no o- un radi~ de 1 .32 A • Es posible acomodar 6 iones de O alrededor de 1 ión 

2+ 
de Mg , porque la relación de los radios es 

R 2+ 
Mg 

R 2-0 

= 0.78 

1.32 

= 0.59 

y no permite un NC = 8, pero si un NC = 6 ( ver la tabla anterior). 

El ión de silicio Si
4
+ tiene un radio de 0.39 A de modo que la relación de los radios -

es 

4+ 
R 
Si 

---- = 0.39 

R 2- 1 .32 
o 

= 0.295 

lo que sólo permite un NC = 4 (ver fig. 1 .18). 

## , 
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(n.) 

rto~- = 

(b) 

· f¡ ~ · J.1. ~ Números de cooro:aci:~.--~;~;--~~~- de tones de oxigeno 
(O:t-) que puede rodear un ion de magnesio (Mg-z+) es seis. (b) El número de 
coordinación del St•+ hacia el o~ es sólo cuatro, debido a que la relación de ta· 

mañoa de los ionelil es menor que 0.414 

':.. 40 
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1 .3 Estructura cristalina. 

1 .3 .1 • 1 ntrodu cción. 

Por estructura atómica cristalina se entiende la disposición recTproca de los ótomos, · 

que existen en un cristal real. En un metal gaseoso la interacción entre los 6tomos, 

que poseen una gran energta cinética, es pequeí'la y se desplazan en· el espacio en 

forma caótica. Al pasar el metal al estado _lrquido y poste;·iormente al estado sól i-

do, la distancia entre los ótomosdisrninuye_ y __ la interocc!ón entre ellos aumenta. El 

carócter de la interacción de los 6tomos est6 determinado por 1a estructura de sus 

capas electrónicas periféricas. Los ótomos de los metales tienen una pequeí'la can-

tidad de electrones periféricos (electrones de valencia, no mós de tres, en los met~ 
,:;-

loides, de cuatro a ocho), que est6n débilmente enlazados con el núcleo. 

Como se vió en 1 .2, al acercarse los ótomos, los electrones que se encuentran en las 

capas periféricas pierden el enlace con sus propios 6tomos, gracias a que se despren-

de el electrón de valencia de un 6tomo bajo la influencia del núcleo cargado positi-

vamente de otro, de éste bajo la influencia del siguiente y ast sucesivamente. Tiene 

lugar una especie de colectivización de electrones por los 6tomos de la masa dada del 

metal. Los electrones colectivizados se llaman 11 libres 11
, puesto que no pertenecen a 

ningún ótomo. Por consiguiente, en estado sól ido~l metal representa una construcción 

compuesta de iones cargados positivamente, baí'lados por el 11gas 11 de electrones libres, 

colectivizados. 

Los iones en el metal sólido estón ubicados a tal distancia el uno del otro y en tales 

puntos del espacio, en los cuales las fuerzas de atracción que surgen por la interacción 

de los iones con el gas electrónico y las fuerzas de repulsión mutua se compensan. Ca-

da metal puro est6 formado de 6tomos iguales, por eso la distancia entre estos puntos es 
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paciales en determinadas direcciones deben ser iguales. 

Esto oonduce al hecho de que,. los ótomos (iones) de los metales estón ubicados unifor-

memente en el espacio, formando una red cristalina (espacial). La red cristalina estó 

formada de Jrneas y planos imaginarios que pasan por los puntos de ubicación de los -

iones en el espado. Estos puntos han recibido el nombre de nudos de la red cristal i-

na. 

Los iones en los nudos de la red cristalina oscilan con una frecuencia del orden de 1 o13 

oscilaciones por seg1,1ndo. Este movimiento no cesa incluso a una temperatura próxima 

al cero. 

11 

\'"\a. 1.. 1.q . 
.J Celdas cúbicas. El espado está dJvidido en tres claBeG de planos 

fsualmenee espaciados. Loe ejes de referencia z, 11 y & 11011 mutuamente per
pendiculares. Cada punte de intersecci6n ea equivalente 

-----------

Un ejemplo de este tipo de red se muestro en la figura 1 - 19. Con lrneas gruesas s~ 

indica el menor paraleleprpedo mediante cuyo desplazamiento sucesivo a lo largo de 

sus tres ejes se puede construir todo el cristal. 

Este volumen minimo del cristal, que da una idea sobre la estructura atómica del me-

tal cualquiera que sea su volumen, recibió el nombre de célula cristalina elemental o 

celda unitaria. 
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Pare su ccrccterisfic~ simple es necesario conocer les siguientes magnitudes: tres 
' ¡: 

aristas (e, b y: e) y tre~ 6ngulos entre los ejes d~, 0 y ~ (fig. 1-19). Le red 

mÓS Sencilla ~S le cúbj~cc, en lo que C = b = C y oL = f> = i, = 90? 
,, 

Las redes cristal incs d~ distintas sustancies se diferencien por le forme y le magnitud 
r: 

de les células elemen~cles (Fig o 1-20). 

' ; 1@ @l ~ . 
Trlclinlco Hexagonal Rombo6drlc:o 

MortocHnico : Monocllnlco de 

simple textremos [])centrados ~ t1J-
--

' . 
: Cl o u- o • __ ~ 

--- . 
, " d Ortorr6mbicode Ortorr6m~lco de 
Ortorr6mbl~o Ortorr6mblco de extremos centrado~ corall centradas 

@'"!@~·§ @@ 
1 : Cúbico de Cúbico de Tetragonal Tetragonal de 

Cúblcr slmP e ~uerpos centr:tdoc caras centradas olmple cuerpo5 centrados 
' 1 

1 

i 
No sólo los m''etcles ti~nen une estructure cristalina: le mcyorra de los materiales ce

~ 

r6micos (enlace iónic:J) tiene una estructura cristalina y algunos polrmeros (enlace co-

vclente intramolecula~ y Van de Waals intermolecular) logran un alto grado de cristo-

lización (como verem6s mós adelante). 

La repetición de los pptrones tridimensionales en cristales se debe al acC)modamiento at~ 
' ' 

mico dentro del material, el cual depende en el caso del enlace iónico del número de 
> 
' 

coordinación,: o sea d¡al radio iónico de los elementos (ver sección 1 .2 .8). El patrón 

control e a ve~es la forma exii'erna del cristal, lo que provoca por ejemplo los 6 puntos 

de los copos de nieve~ Las superficies planos de los cristales de gemas, cuarzo (Si02) 

e 

y aún la simple sal de. cocina (NaCI), son manifestaciones externos de los ccomodcmien 



¡: 

! 
tos internos distalino~:. En cada caso, el acomodamiento atómico interno persiste, 

1 
1 

aunque la sup~rficie ~~terna se altere. Por ejemplo, la estructura interna de un -
1' 
1' 
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cristal de cua'rzo no sJ altera cuando las superficies del cristal son cortadas para pro 
,, -
r 

ducir arena s~ica red~ndeada. Del mismo modo, hay un acomodamiento hexagonal 

de las moléculas de a~ua en el hielo raspado, asT como en los copos de nieve. 
¡: 
1' 

' 1 

132 C "tl: ~· 1 
• • • rts a es cerum1 cos. : 

' 
' 

Aunque tratarnos m6s ~e los critales cer6micos en el capf!-ulo sobre materiales cer6-
: 

micos es necesario me':ncionar aquT la cristalización de los materiales con erylace ióni 
1 • ' -

co. Tomemos el clo~ro de sodio cpmo una ilustración del papel que el acomodamie!!_ 

i 
to atómico toma en Jo;: cristalinidad.. La relación de tamai'los de iones de sodio Na+ y 

1 • 
,, 

-- 1' 

de cloro CJ es 0.98,/Í1.81, o sea: 0.54. la tabla de la p6gina 1 -3'tnos indica que 
'' 

esta relación favorec~ a un número de coordinación de seis. Esto se representa en la 
1 

f • 1 18 · ló::.d d • M 2+o2- t b"é ,. bl tg. - para e XI o e magnesto, como g , pero am t n es ap tca e 

para el .Na+ y Cl-. ~a fig. 1-18 sólo muestra el acomodamiento de los primeros vec_!_ 

nos, mientras que la ~igura 1 - 1 representa un patrón de acomodamiento m6s comple-
1 

1 

to, en el cual podem9s notar las siguientes caracterTsticas: 

' i 
a). Cada cation de Na+ y cada anión de Cl- tiene seis vecinos, si el patrón se extie!!_ 

1 

de m€rs aún en las 3 dimensiones (NC = 6), 

b). Hay un número i~ual de Na+ y Cl- (si el patrón es continuado), lo que corresponde 

a la fórmula de la sal; Na-CI, 

e). Se establece un ,pequetio cubo con caras planas y una arista de longitud (2r + 2R), en 

donde r y R son los radios de los iones Na+ y Cl-, respectivamente, 

d). el patrón en la c.elda unitaria es idéntico al patrón de todos los cubos de NaCI, de 

modo que si conocemos la estructura de la celda unitaria, podemos describir toda la es-
' 

tructura del cristal • 
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e). las distancias interatómicas Na - Na y Cl - Cl son ambas mayores que las dis

tancias Na - CJ co~ un factor de~ • Esta diferencia es importante, ya que las ~

fuerzas coulómbicas interatómicas de atracción deben de ser mayores que las fuerzas 

de repulsión coulómbica entre iones iguales. 

A continuación, trat~remos únicamente de los materiales metólicos, dejando los deta-

lles sobre estructuras cristalinas en materiales cerómicos para otro capnulo. 

Sistemas cristalinos de los metales. 

La mayorta de los metales forman una de las siguientes redes cristalinas de alta simetrta 

con un empaqu~iento compactorde los ótomos: 

a) • estructuro cúbica de cuerpo centrado : ccu e (i ng 1 és be e = body centered cub i e), -

fig. 1 .22 

b). estructura cúbica de caras centradas : ccac (inglés fcc = face centered cubic), 

fig. 1 .23 

e). estructura hexagonal compacta : hc(inglés hcp =hexagonal close packed), fig .1 .24 

y 1.25 (hexagonal simple). 



1-46 

En las figuras se dan las representaciones convencionales de las redes cristalinas nom-

bradas y los esquemas de empaquetamiento de los átomos (iones) que dan una idea ba! 

tante clara sobre cada estructura o 

\=;~. 1.ii. fsh-vcJu""a 

e J 'b i ce.. o.. e ~A b p o 

Le~ rrOt,O 

f--- -·· 

T 
l 

Como se puede observar en la figura 1 o22, en la red cúbica de volumen centrado (cuer-

po centrado) los átomos están ubicados en los ángulos de un cubo y uno en el centro del 

cubo o La red cúbica de cuerpo centrado se puede encontrar en los siguientes metales : 

Rb, K, Na, Li, Ti-beta, Zr-beta, Ta, W, Mo, V, Fe-alfa, Cr, Nb, Ba. (los rndices 

alfa, beta y gama señalan que los metales correspondientes tienen distinta estructura cri! 

telina o modificaciones alotrópicas a distintas temperaturas, como se verá más adelante). 

En la red cúbica de caras centradas los átomos están ubi codos en los ángulos del cubo 

y en el centro de cada cara (figura 1-23). Tienen este tipo de red los siguientes meta-

les: Ca-alfa, Ce-beta, Sr, Th, Pb, Se-alfa, Ni, Ag, Au, Pd, ,Pj(, Pt, Ph, Ir, Fe-gama, 
.·, 



Cu, Ca-alfo. 

UNA~ 
'b. c...u. e e~ 

(n) 
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T 
' 

i 

1 

(h) 

Estructura hexagonal compacta. (a) Vista esquemática mostrando 
la localización de los centros de los átomos. (b) Modelo hecho con bolas duras 

En la red hexagonal (fig. 1-24), los átomos est6n ubicados en los 6ngulos y en el cen

tro de los bases hgxagonales del prisma y tres átomos en el plo~ medio del prisma. Ti e-



nen este empaquetamiento de 6tomos los metales : Hf, Mg, Ti-alfa, Cd, Re, Os, Ru, 

Zn, Co-alfa, Be, Ca-beta, Se-beta, Y, La-alfa, Zr-alfd. 

1 r 

1 

. .11-----1 
1 +/ ¡-·-fl----

(a) (h) 

... 

T 
l~ 

Celdillas unitarias hexagonales simples. (a) Representación hexa
. gonal. (b) Representación rómbica. Los dos son equivalentes a*c, con ángulo 

de base de 120•, y ángulo vertical de 90" 

Finalmente, algunos metales (Mn-gama, In tienen una red tetragonal (a = b -::f e, oi = 

Las distancias entre los ótomos de la red se denominan perTodos de la red. El perTodo de 

la red se expresa en:angstroms; A 6 bien en kiloequis K X (1 k X= 1,00202 x 10-8 cm). 

El perTodo de la red,de metales, que se"cristalizan en el sistema cúbico se encuentra en-

tre los ITmites de 0.286 a 0.607 nm (de 2.86 a 6.07 A). En el sistema hexagonal 

a= 0.228./.0.398 nm (2 .28-3.98 A) y e= 0.357 • /.0.652 nm (3.57- 6.52 A). 

a. Estructura cúbica a cuerpo centrado (CCuC). 

El hierro tiene estructura cúbica. A temperatura ambiente, la celda unitaria del hierro 

tiene un 6tomo en cada vértice del cubo, y otro 6tomo en el centro del cuerpo del cubo 

(fig. 1 .22), 6 sea tiene CCuC. 
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Cada 6tomo de hierr~ alfa (Fe- al,) con estructura CCuC est6 rodeado por ocho,6tomos 

adyocentes de hierro, y ésto hace que el 6tomo esté localizado en una esquina ó en el 

centro de la celdilla unitaria. Cada 6tomo tiene el mismo vecino geométrico, corre_! 

pondiente al número :de coordinación NC=8. Como todos los 6tomos del hierro son igu~ 

les, la relación de 16s radios atómicos ó iónicos es unidad y nos permitirTe un NC=12. 

El hierro -el no tid.ne este NC porque no es un material de enloce 100% metólico, 

sino eón un porcentaje de enloce covalente. Adem6s, las propiedades magnéticas del 

hier~o - ~ a temperatura ambiente tienen una influencia sobre la estabilidad de la es 

tructuro cristalina y ~on parcial mente responsables para el NC=S. 

Es fócil darse cuenta, que a una celda unitaria de red cúbica de cuerpo centrado le co-
' 

rresponden 2 ótomos:' un ótomo en el centro del cubo y un 6tomo que aportan los 6tomos 

ubicados en los vérti:ces del cubo. Dado que cada 6tomo en el vértice del cubo pertene 
1 -

ce al mismo tiempo d 8 celdas elementales, por ~nsiguiente, a cada celda elemental 

le corresponde solamente 1/8 de la masa de este 6tomo y a toda la red 1/8x8=1 (fig .1 .22). 

La constante (perTodo, parómetro) de la retfcula 11 a 11 est6 relacionado al radio atómico 

por: 
¡ 

a =4r'; F (ver fig. 1 -22) 

Factor de llenado a factor de acomodamiento atómico. 

En las estructuras cristalinas, es bastante importante conocer el factor de llenado o --

factor de acomodamiento atómico (FAA), el cual nos da información sobre la fracción 

de volumen de la celda ocupada por los 6tomos. 

El c61culo para la estructura ceuc es el siguiente: 

F .A .A. =Volumen ocupado por los 6tomos 

volumen celda unitaria. 



4-
(- TT r3) F.A.Ao ~ ~--~ 

3 a 

y con a -= 4 r /1{3' 

A = 0.68 68% 
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El acomodamiento atómico de la estructura CCuC es de 68%, 6 sea 32% de fa celda 

unitaria est6 vacio. 

b. Estructura cúbica a caras centradas (CCaC). 

La estructura cristalina del cobre (fig .1-23) no es la misma que la del hierro, aunque 

tiene estructura cúbi:ca. En este tipo de estructura, adern6s de un ótomo en la esquina 

de cada celda unitaria, hay uno en el centro de cada cara, pero no hay ninguno en el 

centro del cubo, o s~a es CCaC. 

Esta estructura es algo mós común entre los metales que las estructuras CCuC. Las es-

tructuros CCaC son también enconi·radas en los compuestos iónicos, como lo vemos en 

la fig. 1-1, en donde los iones e¡- en las esquinas de los cubos y en los centros de 

las caras forman una red CCaC. Lo mismo vale en este caso para los No+. 

A una celda elemental de la red cúbica de caras centrados le corresponden 4 ótomos; 

uno de ellos (por el mismo cólculo que en el caso CCuC) lo aportan los ótomos que se 

encuentran en los vértices del cubo (1/8x8), ytres ótomos los aportan los ótomos que se 

encuentran en el centro de 1 as caras, puesto que cada uno de estos ótomos pertenece a 

dos redes o Por lo tanto : 1/2 x 6 + 1/8x8-= 4 (fig. 1 -23). 

La constante de la red "a" estó relacionada al radio atómico r por 

a-= 4r 1{2 (ver fig .1 -23) 

En la estructura cúbica a caros centradas cada 6tomo tiene un vecino geométrico de 12 

ótomos, correspondiendo al número de coordinación móximo NC-= 12,. de acuerdo con 

la relación de los radios atómicos igual a la unidad. La estructura CCaC es tTpica pa-

ro los materiales con un verdadero enlace ll'et6lico. 
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1' 

El factor de ocomodaf"iento atómico de la estructura CCaC es de 74%, lo que es el 
1 
1 

mayor F .A .A. posibl~ con ótomos iguales, por lo cual la estruc~ra se llama a ve-
' 1 

' !· 

ces estructura cúbic~ compacta (cubic close-packed). 

c. Estructura hex~onal compacta 1(hc). 

Las estructuras de la5 figuras 1-25a y 1-25b son dos representaciones de las celdas 

unitarias hexagonal~ simples (hs). Tales celdas unitarias r.o tienen posiciones inte!. 

nas que sean equival~ntes a las posiciones de esquina • 
~ - - -

Los metales no crista~izan en un pat~ón hexagonal simple, debido a que el factor de 

acomodamier;'to y el húmero de coordinación son bajos. 
' : 
' i 

La estructurd del ma~nesio se representa en la fig. 1-24. Tal estructura es mós densa 
1 
1 

1 

que la de la Jig. 1-2:5 y se 1 lama estructura hexQgonal compacta. Estó caracterizada 
1 

lo 

por tener cada óto~ en una capa situada directamente arriba ó abajo de los intersti-

cios entre tres ótomo~ de las capas adyacentes. Consecuentemente, cada ótomo toca 

tres ótomos del pla~ inferior; seis ótomos de su propio plano y tres ótomos del plano 
1 

superior. Entonces,·j:el número de coordinación de la estructura he es de 12, igual co-

mo la ccac. 

El factor de acomodqmiento atómico para una estructura hexagonal compacta metólica 
1 

puede ser fót:ilmente/ calculado y se encuentra igual a 74%. Esto es idéntico al F .A .A. 
' 1 

de un metal ccac, 1~ que es predecible debido a que ambas estructuras tienen un NC=12. 
l 

NOTA: 

1 

' 

Solo la red hexagonal de empaquetamiento compacto (he) con una relación 

c/a = 1,633, tiene un número de coordinación igual a 12, lo que correspo~ 

de también a 1~ mayar compacidad de empaquetamiento de los ótomos. En la 

mayorTa de los metales que se cristalizan en el sistema hexagonal, la relación 

e/ a se encuentra en los ITmites de L57 a 1.64, es de~ir, la desviación del e~ 
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poquetomiento c.·,npacto (c/o = 1,633) es pequef'io. · 

Si lo relación c/\iferencio significativamente de 1,633 (por ejemplo, poro el cinc 

y el cadmio), ento ':es el número de coordinación de lo red cristalino es 6. 

\ 
Secuencias de ·aplilc \ iento. 

Como los ordenomient\: atómicos CCaC y he son los m6s densos posibles (F .A .A. = 
' \ 

74%) poro ótomos esféri. :os, otro formo de considerarlos es an función de planos ató-

\ 
micos compactos, opi.lod1 ·.poro minimizar el volumen que ocupan. 

: \ .· . ' 

\ ~ 

\ 
\ 
1 

\ 
l 
'\ 

\ 
1 

~~------~~------~------~~-----~------~~----~· 

f\'~· ~.26'. 

Ú)kl\ F~c.t-o 

Un plano compacto es uno ordenación bidimensional de ótomos agrupados ton estrecho-

mente como seo posible, poro minimizar su volumen como nos muestro lo figuro 1-26, 

se coloco un segundo plano compacto sobre el primero directamente sobre los vados en-

tre los ótomos del plano inferior, reduciendo asr o un mrnimo lo distancio entre los ót~ 

mos de los 2 planos. U amenos lo posición ocupado por los ótomos del primer plano co~ 

pacto A y del segundo plano compacto B. 
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(u) 
' . ' 

(h) 

R 

__ Secuencia:¡ de acomodanúen· 
A to. (a) metal scc con superposidón al

terna (0001) de cristales planos, (te
lescopiando en la dirección (0001)). (b) 
metal ccac con superposición de cada 
tercer plano cristalino ( 111 ) ( telesco-

Piando_~rLia clln!c:rlón U 111l ___ _ 
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Si se coloca ahora un !tercer plano encima de los primeros dos, de tal manera que sus 
1 

1 

6tomos estén directam~nte por encima de los 6tomos del primer plano, ósea en posi-
, 

ci6n A (ver la fig. l-~7a) y si se continúa esta secuencia, la estructura resultante es 

' 
he. Se describe la sehc:tJencia, de apilamiento de los planos compactos en una estru~ 

tura cristalina he cornO_ ••• o. ABABAS •••• o 

. . 

Alternativamente, si se coloca el tercer plano de manera que sus ótomos estén direc-

tamente encima de lo~ 11agujeros" entre los 6tomos del primer y del segundo plano, o 

sea en posición C (ver fig. l-27b), y si se continúa esta secuencia, la estructura re-
1 

sultante es CCaC. Ld, secuencia de apilamiento de planos compactos a una estructura 

cristalina CCaC es de~crita como •••o••oA&CABCABC ••••••• 
'1, 

lndices de Miller (Sistema cúbico). 

a. lndi ces de direccióp. 

Para describir la dirección en el cristal se elige una recta que pasa por el origen 

de un sistema de Coordenadas. Su posición se determina por los Tndices mnp del 

primer nudo, por el que ella pasa. Por eso los Tndices del nudo mnp son al mismo 

tiempo los Tndices de dirección. Acordemos en entender por Tndices cristalogr6-
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ficos de la r~cta del ¡nudo (de dirección) tres cifras enteras mutuamente simples que ca-
, ,, 

ract~rizan I<;J posició~ del nudo vecino que se encuentra en la dirección dada que se mi-

de en unidades axiales. Los Tndices cristalogróficos de dirección se toman entre corche-

tes [ mnp] • 

:' 
1 
1 

)( 

1) i r-e.c.c.i·o~es. 
Jib.'co.. 

T 
c. 

y 

En calidad de ejemplo escribamos los Tndices de las direcciones principales de la red di-
, 

bica (fig. 1-28). Lbs Tndices de los ejes de la red son: eje X [100] 
1 

eje Y [010] 
1 

eje Z [om] . Los:Tndices de 1~ diagonales de las caras son: [no]; [101] ;: [onj. 
Los Tndices de las diagonales espaclales son [111] • 

En capllulos ulteriores sobre deformación plóstica1 se utilizaró a menudo la densidad de 

ótomos. Calculemos aquT por ejemplo la densidad lineal de ótomos a lo largo de la dire~ 

ción l 11 O J para el cobre. 

• 

• 

Lo densidad lineal eS el n~mero de 6tomos por cm. Como 1 o dirección ( 11 O J es uno di o- • 

gonal de cara de la estructura CCaC del cobre y el radio atómico de Cu con NC=l2 es 

1 .2 78 A 1 tenemos 



• 

• 

• 

derisi dód 1 i ~ea 1 2 6tomos 
= = 

4 x radio atómico 

2 

4x1 .278 x 1 O 

= 3. 9x1 07 

-8 
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6tomos 
cm 

ya que los 6tomos de (u se tocan en la dirección [no] • Se llama entonces [no] una 

dirección compacta • : 

NOTA: A. Como los indices de dirección se refieren a una celda unitario, no loco-

lizodo absolutamente rn el espacio, los rndices [ mnp] repre;:;en~·an lo totalidad de las 
' 

direcciones paralelas~ la trazada en una celda unitaria. Todas las lrneas gruesos de lo 
1 -

fig. 1-29 correspond~n entonces a [ 11 O] 

F;<j· 1-tq. 

J) \ re...cci O V\ e. s 

e.\1\ e..\ w bo 

B. A veces sólo intereso el tipo de dirección, dentro de lo estructuro
1 

por ejemplo: 

eje principal, diagonal de lo cara, diagonal del espacio. En este coso se represento 

lo clase de direcciones [1 ooJ ' [01 o] y [o01] por el simbolo único, < 1 00) -

(ejes principales). 

Ejemplo Los diferentes diagonales de coro de un cubo son los siguientes: [ 11 O J 
1 

[101} , [on1 y[no] , [1or] ,[on] . 

[ 1101 Y [ TTO] son equivalentes, asi como lo son [ 1 01] y [ror] , [011] y 
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[orr] . 

El sTmbolo ~rala c(ase de diagonales de cara es (110), representando las 6 diago-

nales de cara diferehtes que hay en un cubo. 

b. lndices de planbs (sistema cúbico) 
i 

Para determinar la ~sición de los planos atómicos (que pasan a través de los ótomos) -

en las redes. cristali~as espaciales se emplean Tndices (hkl) que representan tres cifras 

racionales ~nteras, ~ue son las recTprocas de los segmentos cortados por el plano dado 
: ' 

l 
en los ejes de coord~nadas. Las unidades de longitud a lo largo de estos ejes se toman 

iguales a la~ aristas ~e la célula elemental. 

+~ 

,. 

-+ob t 
,. 

t 
/ /'_.-

~/ /:_/ "(too)//_· 
/ _ ..... "' // 

./ 

-~~~~--/~ .. ,~,~· ~~i ______ _._y 
y-~~ /: 

fl~. 1. 30 ·. PiaV\os (tooj ~ (olo) 

e.~ Q... l cubo 

Ponemos algunos eje~plos de designación de los planos del OJbo. Como se puede ver en 

la figura 1-30, cado plano del OJbo corta a un solo eje con la particularidad de que los 

segmentos serón igua_les a (1 ,oó ,ob); ( o/J, 1 ,\:N ) ; ( o6, o6, 1). Las recTprocas 

• 

• 

de los segmentos cortados serón respectivamente iguales a 1, O, O; O, 1, O; O, O, 1 • Los Tn • 

dices de los planos se escriben comúnmente entre paréntesis y no se separan con comas : 

(lOO), (010), (001). 
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-, 

oc.rnieú-tco 

En la red cúbica, adém6s de los planos del cubo (véase las figuras), se diferencian los 

planos del octaedro (111) y los planos del dodecaedro (llO)'(diagonales), fig. 1-31 

r• ~- 1.. 3~ Ej e.~-tA. plo Je. ti e.rev¡.,_; v.¡n.·· J~-, 

(362.) 

rJt;. LtAd; ~e~ ~ H ~ llev el. e. 
rlo..\-\0 
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A veces, se confund'en las intersecciones del plano con los tndices de Miller. Fijé-

monos en el ejemplq' siguiente : el plano de la fig. 1-32 tiene las intersecciones 2, 

y 3 con los ejes X, Y y Z, pero sus indices de Miller son: ' 

a) i nte~ecciones X : 2 y : z: 3 

b) reciproco 1 1 1 
2 3 

e) cifras racionales 3 6 2 

d) indi ces : (362) 

Los indices no caracterizan a un sólo plano cualquiera, sino que a todo un grupo de -

plano~ paralelos. 

No es dificil observ.ar, que la densidad de distribución de los 6tomos es distinta para -

los diferentes planos. Asi, por ejemplo, a la red cúbica de cuerpo centra-

do del pl,ano (1 00) le pertenece solamente un 6tomo (1/4x4). Al plano del 

dodecaedro rómbico (11 O) en la misma red le pertenecen dos 6tomos; uno de 

estos 6tomos es aportado por los 6tomos situados en los vértices (1/4x4) y el 

otro se encuentra en el centro del cubo. En la red cúbica de caras centra-

das el plano de disposición más compacto de los 6tomos ser6 el plano del oc-

taédro (111), y en la red cúbica de volumen centrado, el plano (110). 

Esto es de importancia primordial para el estudio del comportamiento mec6nico. 

NOTA: Exactamente como en el caso de las direcciones, a menudo sólo es interesan-

te saber de qué tipo de plano se trata, y no de la posición exacta. En este 

caso, se utiliza otro simbolo para indicar la 11 clase 11 de planos equivalentes. 

Ejemplos: Las caras del cubo son (100), (010) y (001), la clase de esos planos l100~, 

las diagonales son (11 0), (1 01 ), (011 ), (1 TO), (1 OT) y (01 T), la clase de esos 

•• 
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planos ~11 ol o 

c. Cálculos con los índices de Miller. 

,. -Poro lo red cúbico ,los Tndices de dirección [mnpj perpendicular al plano (hkl), nu-

': méricomente son iguales o los indices de este plano. AsT, los Tndices del eje X son -
t 

·.iguales a [100], y los Tndices del pla.no perpendicular al eje X son iguolés o 000). 

; -ángulos entre direcCiones: el ángulo ,0 entre lo dirección [ rr 1 n1 p1] y [m2 n2 p2] 

'. se obtiene por 

cos -c¡:, 
\ / .2 i :< 

1 
\ / 2 i ::< 

1 
(sistema cúbico) 

V""'" + 111 +- P-1 }!. V Wll:t ~ 11t ~ P1 

.-distancio interplonor: la fig. 1-33 revelo lo distancio entre los planos (111), 6 seo d
111 

, como un tercio de lo diagonal del cuerpo de la celda unitaria. Del mismo modo, la fig. 

'1-34 muestra los valores de d110 y d220• Anotemos oquTque los tndices de Miller son r~ 

'ducidos al menor número primo: p.ej. no (330) sino (110). Cuando se indico uno distan-

cia interplanar dhkl'· hoy que distinguir entre d220 y d11 O (ver fig. 1-34} 

;En el sistema cúbico; la distancia entre los planos es: 

~n donde o es lo constante de la red (parámetro de lo red) y h, k, 1 son los tndices de -

' 
~iller de los planos considerados. 
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J E spaclos interplanaxcH 

( ccac). Hay tres espaciamientos ]ntcr
planares d 111 por cada diagonal de 
una celdilla unitaria en una eatructu-

tura ccac 

, "T 1200 
- (1 

1 

Espaclamicntosintcrplana
res ( 110 ). Hay cuatro espaciamientos 
interplanares (220) por· cara diagonal 
de la celdilla ccac. Como las tres dis
tancias unitarias son idénticas en una 
estructura cúbica, hay otros cinco jue
gos diferentes de planos comp_ara-

bles. Mostrar el porqué 

d. ·Existencia fisica de planos en estructuras cúbicas. 
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Es de importancia para la identificación de un material por medio del anólisis por rayos 

X saber si existen o no existen algunos planos concretos (ver 1 .4). 
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Las figs. 1..:.35, l-'t6 y 1-37 nos ayudar6n a ver si hay existencia frsica de planos. 
\ 

-fig. 1-35a :se in:~··ican los planos (01 O) en una estructura cúbica simple. Estos ~la-
1 
1 

nos contienen tod,~.l: los 6tomos de la estructura y un plano trazado por el centro de la 

celda, paralelo a \:ls planos (01 O) no tendrta existencia fTsica porque no contendrta 

\ 
6tomos. \ 

', \ 
-fig .1-35b :en unal \structura cúbica a cuerpo centrado; si hay 6tomos en el centro de 

: 11 

lo celda unitario. ~r'\onces, el plano (020) tiene existencia ftsico. 

La distribución de l~s ¡jtomos sobre los planos (010) y (020) es idéntica, de modo que se 

' 
trata de pi anos equ iyol entes. La diferencia radica en 1 a secuencia de repetición, o sea 

en la distancia entreilos planos. 
1 
1 
', 

-fig. l-35c : tambié(~ exi·sten ftsico!Tlente planos (020) en la estructuro CCaC. 

-fig. 1-36 : Sigue dr: esta figura que· en las estructures cúbicas simple y cúbico o cuerpo 
1 

centrado, no hay otrios planos entre los (110), mientras que existen planos (220) en lo es-
¡, 

tructura CCaC. 

fig. 1-37: Esto figur:o muestro que no hay planos frsicos entre los (TII) en el coso de es-
, 

tructura cúbico simpfe (es) y CCaC, pero que st hoy planos (222..) en lo estructuro CCuC. 

e. Densidad plonar 

Cuando se estudio lo deformación plóstica, se necesito conocer lo cantidad de 6tomos en 

los planos del cristal~ El siguiente ejemplo muestro cómo se calculo ésto por medio de la 

relación: 

Densidad planor = número de 6tomos 

6rea unitario. 
--

Ejemplo ~ ¿ Cuóntos 6tomos de plomo (CCaC) hoy por mm2 en los planos (1 00) y (111 )? 

a) radio atómico de plomo con NC=12 : 1 .75 A porómetro de lo celda unitaria: 
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La fig. 1-38 muestrd, que el plano (lOO) contiene 2 6tomos p0r cara de la celda unitaria 

(1 + 4x 1 = 2) : 
4 

densidad~ 
2 6tomos = 8.2 x 1 O 12 6t./mm2 

(4.95 x lo-7 mm)
2 

----- -- ---

"f¡s 1. 3q Co~'~ c.e .. tr-acl0~-> o.fv'w.tc"' ~"' e 1 
p jO. 11 o { 111 ) fi- e C.. Ca. C 

' 
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b) La fig. 1-39 muestra que el plano (111) contiene~=.!._ 6tomos para el 6rea trian-
6 2 

guiar mostrada, entonces: 

1 
= 

T 
2 6tomo densidad = 2 6tomo ___; ____ _ 

1 b X h 
2 

.!_ X 2 X 1.75 A X V3' X 1 .75 X 
2 

92 12 2 
= 0.0095 6t/ A = 9.5 x 10 6t./mm 

El plano (111) de la ~structura CCaC es m6s denso que el plano (1 00). 

1 .3 .6 lndices de Miller-Bravais (Sistema hexagonal) 

Los planos y direcci~nes en los metales hexagonales son definidos casi universalmente en 

términos de Tndices de Miller-Bravais, conteniendo cuatro dígitos en lugar de tres. El T!:!_ 

dice de planos en us6 del sistema de cuatro dTgitos d6 Tndices similares a planos de la m~ 

ma forma. Así, en un sistema de cuatro dígitos, los planos (1120) y (121 O) son planos --

equivalentes (pertenecen a una clase). El sistema de tres dígitos, por otra parte, d6 índ..!_ 

ces de planos equivalentes que no son similares. Ast, en el sistema de tres dígitos, los dos 

planos anteriores tendrían índices (110) y (120). 

u~ a~ 
1 

]) 1 r~cc..(o h<2. S 

0-~ Q¿,_ & r iCA.Vto 

bo..so..C g(Q lAM 

-s,¡ S f-e_ ~ Vt Q KO 3'{) t..V< ( 
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Los Tndi ces hexagonal es de cuatro dig itos est6n basados en un sistema de coordenadas 
,, 
,. 

que contien~n 4 eje~. Tres ejes corresponden a las direcciones compactas y quedan 

en el plano basal de) cristal, formando 6ngulos de 120° unos con otros (fig. 1-40). El 

cuarto eje es normal al plano basal y se le nombra eje e, en tanto que a los tres ejes 

' 
que quedan en el plÓno basal se les designa ejes a 1, a2 y a3. 

La fig. 1-41 muestra a la celda unitaria hexagonal superpuesta sobre el sistema de coor-

denadas de cuatro ejes. Es costumbre tomar la unidad de medición a lo largo de los ejes 

a1, a
2 

y a3 como la distancia entre 6tomos en dirección compacta. La magnitud de es

ta unidad se indica por el simbo lo a. La unidad de medición para el eje e es la altura de 

la celda unitaria que se designa como c. 

Determinemos ahora los Tndices de Miller-Bravais de unos planos importantes de la red he-

xagonal compacta. El plano superior de la celda unitaria, paralelo al plano basal conte-

niendo los ejes a1, a2 y a3, debe interceptarlos en el infinito. La intercepción cop el -

eje vertical, e, sin embargo, es igual a 1. ·Los reciprocas de estas intercepciones son: 

1 ___ , 
1 

00 co co 
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los indices del plond basal son, en eon~ecuencio, (0001}. 

-Las -seis superficies verticales de lo celda unitario se conocen como planos de prisma 

de Tipo l. Consideremos por ejemplo el plano de prisma que formo lo coro frontal de 

lo celda el cual tiene intercepciones como sigue : al en 1, o2 en ob , 03 en-1 y e en 

el «.)(., • Por lo tanto, sus indices de Miller-Brovais son (1 OTO). ( ~,~. -1- Lt i J 

. '+1 

f,'~. 1. J.t~ 

? ) o,. VI o ( 1 0 f g_ J t11 

JL ~ h·-u. c. h).ro, 

~ (> )(CA3 O ~C"- { 

Otro tipo de plano importante en lo red hexagonal se muestro en lo fig. 1-42. Las in-

tercepciones son a1 en 1, ~ en el oO , a3 en -1 y e en 1/2; los indi ces son (1 OT2}. 

Observemos que 4 digitos poro descubrir un sistema tridimensional son demasiado, pero 

que en real idod sólo tenemos tres digitos independientes, yo que por rozones de geome-

trio el tercer digito siempre es igual o lo suma negativo de los dos primeros digitos. En 

formo esquemática : en (h k i 1} tenemos siempre i = - (h + k) 6 h + k + i = O. 

b. lndices de direcciones. 

Los indices de Miller-Brovois de los direcciones se expresan en términos de cuatro digi-

tos, con lo mismo condición h +k+ i =.0 como poro los planos. Entonces, si los dos-

primeros digitos son 3 y 1, el tercero debe ser -4, esto es [ 31 4o] . 



• 
1-67 

_FI<j. 1 _ _. lt ~ 

.e.-S Q_ s Q..~ e\ 

Investiguemos las direcciones que quedan sólo e'"l el plano basal, ya que ésto simplifi-

car6 la presentación. Si una dirección queda en el plano basal, entonces no tendr6 

componentes a lo largo del eje e, y el cuarto digito de los indices de Miller-Bravais s~ 

r6 cero. 

Como primer ejemplo, hallemos los Tndices del eje a1 • Este eje tiene la misma dirección 

que la suma de vecto~ de tres vectores (fig. 1-43), uno de longitud + 2 a lo largo del 

eje al, otro de longitud -1 paralelo al eje ~ y el tercero de longitud -1 paralela al eje 

a3. Los indices de esta dirección son, de consiguiente [2TTO] • 

Este método incómodo de obtener los indices de dirección e5 necesario para que sé man-

tenga la relación mencionada anteriormente entre los dos primeros digitos y el tercero. -

Los indices correspondientes de los ejes a~ y a3 son~2 T o] y [r T 2 o] . Estas·tres 

direcciones se conocen como los ejes de simetria binarios de tipo l. Otro juego de dire~ 

ciones importantes que quedan en el plano basal son los ejes de si metrta binarios del tipo 

11; un juego de ejes perpendicular a los ejes de simetria binarios del Tipo 1. 
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La fig. 1-44 muestra uno de los ejes del tipo 11 e indica cómo se determinan sus indices 

de dirección. E 1 vector S en la figura determina la dirección deseada e igual a la su-

ma de vector de un vector unitario que queda sobre a 1, y otro paralelo a a3, pero me-

dido en sentido negativo. Los indices del eje de simetria binario de Tipa 11 son asr 

[1 O T O J . En este caso, el segundo digito es cero porque lo proyección del vector s -

sobre el eje a2 es cero • 

1 .3 .7 Anisatropia. 

Como resultad<;> de la !diferente densidad de ótomos en las distintas direcciones, muchas 

propiedades (quTmic~, frsicas, mecónicas) de_l cristal dependen de la dirección. Esta 

desigualdad en las propiedades del monocristal en las distintas direcciones cristalogró-

ficas se llama anisotropia. 

El cristal es un cuerpo anisótropo a dif~rencia de los cuerpos amorfos isótropas (vidrio, 

plóstico no estirado, etc.), cuyas propiedades no dependen de la dirección. 

Los metales que se emplean en lo técnica son policristales, es decir, estón compuestos de 
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' i una gran ca~tidad de cristales anisótropos. En la mayorra de los casos las cristalitas 

estón orientados e~ forma diferente unas respecto a las otras; por eso, en todas las -

direcciones, las propiedades son mós 6 menos iguales, es decir, los cuerpos policrist~ 

linos son cuerpos isótropos. Esta isotropra imaginaria del metal no se observa si los-

cristales tienen igual' orientación (textura). 

Poi i morfismo. 

Se habla de poi imorf~smo (alotropismo) cuando una substancia puede existir con varias 
: 
1 

estructuras c'ristalinaL 
r, : 

' 1 
1 

El ejemplo rrlós impo~ante del polimorfismo de los metales es el hierro, debido a su ha 

bilidad en tratamie':l~O térmico de modificar las propiedades del acero, ya que el hie-

rro al calentarse ca~ia de estructura ccuc a ccac a la temperatura de 910°e. Este 

cambio es reversible y el hierro se transforma de nuevo a ccuc cuando la temperatura 

disminuye hasta mends de 91 0° e. 

A temperatura ambiente, el hierro ccuc tiene un número de coordinación de 8, un foc-
o 

tor de acomodamiento atómico de 0.68 y un radio atómico de 1 .241 A. El hierro eeae 
¡ 
1 

4 o 

tiene un NC=12, un f .A .A. = 0.74 y un radio atómico de 1 .292 A • A 910° e, el radio 

' ' o 
atómico del hierro e~uC, debido a la expansión térmica, es de 1 .258 A. 

1 

Muchos otros elemenfos y CÓmpuestos tienen dos ó m6s formas polim6rficas. De hec~o, 

tales como el SiC, tiene m6s o menos 20 modificaciones cristalinas, sin embargo, ésto 

no es usual. Invariablemente, las formas polimórficas tienen diferencias en densidad y 

otras propiedades, lo que se estudiar6 ·en capitulos subsecuentes. 
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1 .4 \_!ifracci6n de Rayos X 

1 .4 .1.' RAYOS X.- Los rayos X son producidos mediante el bombardeo con elec-

trenes d~ ::iertos tipós de materiales. En general se usan material es metól i cos que --
1 

tengan un t !to punto de fusión, por ejemplo el tungsteno. 

\ 
1 

- R._tAQoc; X o 

Tv loo o..\ vo..v!.o 
~ 

1\ 

1 ....__ __ _:¡\·---t/t/llr------.......___..._,J 
\ 
i 
\ 

1.' 45\ 
\ 
1 

---------------- -- -··---- ---- -- --

Tubo 81e )( 

La figura 1-45 reprE¡!senta u::, ejemplo de tubo emisor de rayos X : el cótodo es ·calenta-
1 

! 

do por un filamento, por el .cual circula una corriente eléctrica; dicho calentamiento 

aumenta la agitación térmica, aumentando asila energfa cinética de los electrones ha~ 

ta que salgan por fin del cótodo. A esta emisión de electrones se le llama emisión ter-

moi6ni ca. E 1 tubo en cuestión estó ademós al vacio, para que los electrones no inter-

accionen con moléculas de aire, los electrones que salieron del cótodo son acelerados 

por un campo eléctrico con un potencial V, de manera que golpean al ónodo provocónd~ 

se la emisión de los rayos X. 
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Al chocar los electrones con el 6nodo, se pueden producir rayos X mediante el fre-

nado de ellos, es decir por medio de la desaceleración, a este tipo de radiación se -

' ,ea-
le llama "Brems-strahlung", ésto se explica por el hecho que los electrones son car-

gas eléctricas, que al ser acelerados emii'en radiación electromagnética, rayos X en 

este caso figura 1 -46. 

'. 
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Adem6s de la emisión continua mencionada, existe un tipo de espectro de rayos X en -

el cual para ciertas longitudes de onda especl'ficas hay picos muy grandes de intensidad 

(fig. 1-47). En relación a la curva continua que mencionamos, el fenómeno de los pi-

cos se explica utilizando la estructura electrónica del 6tomo, ya que el electrón inci--

dente tiene tal energia que interacciona con las capas electrónicas de los ótomos. Para 

cierta longitud de onda los electrones tienen una energia dada, (E = h ..( 
1 

= h~ , do~ 
. A 

de e = velocidad de la luz, A = longitud de onda de los rayos X, h = constante de --

Planck). Los electrones que golpean al átomo hacen vibrar a los electrones de sus caoas 
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. lectrónicas o si tienen suficiente energía para pasarlo~ de una capa a otra (para cier- • 
)s cantidades discretas de energTa) pueden brincar de un nivel a otro hacerlos. El elec 
: -

'6n al regresar a su nivel original, emitirá la energTa recibida en forma de onda eÍec-

~omagnética, o sea en un rayo X. Esto explica por qué para determinadas energTas de 

1 ectrones 1 a intensidad aumenta tanto. 
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DenoJinación de los 'rayos X 

El rayt ~ p0r ejemplo se forma pOrque un electrón incidente saca un electrón de la "!! 

p0 n ~\y lo sube a la capan~ 2. Después, ese electrón, al regresar a su capa a•igi-

' nal con \1 = 1, emite la energTa recibida en una onda electromagnética ( rayo X ) -----
\ . 

(fig. 1 -48) • 
! 

Definiremos a los rayos X blancos como aquellos rayos que tienen muchas longitudes de • 

onda, asi como lo indica el espectro de los rayos. X en la figura 1-46, 1-47, y a los ra-

. ' ## ... 
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yos monocromóticos como aquellos royos que sólo tienen una longitud de onda. Estas 

se pueden obtener mediante el filtrado de los rayos X blancos, escogiendo rayos cuya 

longitud nos sea conveniente. Los fi ltro!l son materiales que absorben ciertos interva-

los de longitudes de onda por lo que regularmente se usan varios. 

N 
M 

l 

~~ 

V 

'~ ~ 

"lz. 

't{~ 

1.4.2. Principio. 
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Debido a que los cristales son formaciones simétricas de ótomos conteniendo filos de -

1 

planos de elevada densidad atómico, son capaces de actuar como retrculas de difrac--

ción tridimensionales. 

Fisicamente, la condición poro que la radiación incidente sobre las rejillas, ya sean r~ 

yos de luz o rayos X, tenga difracción es que el espa?iamiento entre rejilla y"rejillq sea 

aproximadamente igual a la longitud de onda de la radiación incidente. En los cristales, 

9 o -1 o 
dicho espaciamiento es del orden de unos cuantos angstroms (A) ( 1 A= 1 X 1 O m). 

## 
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Los tubos de rayos X de bajo voltaje tienen longitudes de onda de magnitudes apropi~ 

das paro ser difractados por cristales, y el rango de voltaje varia entre 20 000 y ----

SO 000 voltios, en contraste eón los usados para fines médicos que exceden de los --

100 000 voltios. 

Q., 

f.;g. 1)ttJ . hati ti~ fayo~ X 
de_ {)fA Crt's.frd 

R {. r\ e. y\ol-1. de 
Sob~e --· ·ro:···-----Sv rQ V~<' c.¡~ 

Cuando rayos X de una frecuencia dada golpean a los electrones de los ótomos, los ha-

cen vibrar la misma frecuencia, y como éstos son cargas eléctricas, emiten los rayos X 

en todas las direcciones. Cuando los rayos X estón incidiendo sobre un arreglo, éstas 

radiaciones dispersadas sufren interferencia, por ejemplo si golpea un plano atómico si~ 

pie un haz de rayos X paralelo, el haz sufre interferencia constructiva sólo cuando el -

óngulo de incidencia iguala al de reflexión, asTen la figura 1-49 a
1

, a , a son los -
- 2 3 

rayos incidentes paralelos, la IT~ea AA muestra una onda de este haz cuando estón en -

fase, la linea BB se traza p~rpendicular a los rayos reflejados por los ótomos de modo que • 

el 6ngulo de reflexión iguala al de incidencia, y como BB queda a la misma distancia de 

## 
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la onda frontal AA, todos los puntos en BB est6n en fase. 

1 .4.3. ley de Bragg .- Cuando los rayos X son reflejados por un conjunto de pi~ 

nos atómicos alineados paralelamente, con espaciado igual, tal como est6n en los -

cristales, entonces la interferencia constructiva ocurre solamente para ciertas condi-

cienes. la ley que gobierna este caso es la ley de Bragg. Para obtener una expre--

sión que nos relacione los par6metros involucrados, supondremos que los planos sean 

como espejos semi plateados, ésto es que el pi ano permita una reflexión y una trans-

misión del rayo incidente a través de él. 

Cuando los rayos X inciden sobra una estructura cristalina, el haz es reflejado no s6-

lo por los 6tomos de la capa superficial, sino por los 6tomos bajo la superficie hasta 

una profundidad considerable. Sin embargo, consideremos ahora sólo a dos planos¡A, 

B y dos rayqs a , a , de modo que el rayo a
1 

se reflej~ en el plano A y el rayo a se 
1 2 2 

refleje en el plano B. 

1 
1 

/ 
-Ak 

p \ 
.\ 

\. 
Ar 
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• reflexión (en la tabla O se muest~ el 6ngulo ~que corresponde a varias de estas refl~ 

xiones). 

ORDEN DE REFLEXI ON ANGULO DE INCIDENCIA O REFLEXION 

2 

5 

Debido a la condición impuesta por la Ley de Bragg, cualquier desviación del 6ngulo, 

por pequeño que sea, nos doró interferencia destructiva de modo que si reflejamos un 

haz monocromótico de 1 sola frecuencia sobre un cristal no siempre esperaremos una -

reflexión del haz • 

Ahora suponemos un haz de rayos X que contenga a todos los tipos de longitudes de o~ 

da, es decir un haz de rayos X blanco. En estas condiciones aunque tengamos un ón--

gulo fijo respecto a cualquier juego dado de planos en el cristal, reflexiones (lnterfe--

rencias Constructivas) desde todos los planos pueden ocurrir ahora como resultado del h~ 

cho de que el haz de rayos X es continuo o sea que contiene una serie contrnua de val~ 

res de ). • 

Podemos visualizar lo anterior con mayor facilidad en un ejemplo próctico: Supongamos 
o 

que un haz de rayos X tenga una longitud de onda mTnima de O .5 A, y que el óngulo-

que forme este rayo con la superficie del cristal _sea de 60 °, ademós que la superficie --
o 

sea paralelo al juego de planos ilOo\·, teniendo éstos un espaciamiento de 1 A •
1

Apli-

cando la fórmula de BRAGG tenemos : 

## 
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nA= 2 d sen 9 

n).. = 2(1) sen 60° = 1 .732, resultando que los planos ~ 1 oo\ dar6n una refle---
o 

xión de primer orden· para A = 1 .732 A , una reflexión de segundo orden para --

}. = 0.866 A y de tercer orden para A = 0.546 A • Las dem6s longitudes de -

onda tendr6n interferencia destructiva sobre los planos ~ 100 l . 
En el ejemplo anterior se supuso que la superficie exterior del cristal fuera paralela -

a un conjunto de planos, pero ésto no es una condición necesaria para reflexión, ya 

que cuando un haz de rayos X blanco incide sobre un cristal, emerger6n de éste mu--

chos hoces reflejados, correspondiendo cada haz a una reflexión desde un plano cris-

talogr6fico diferente, y adem6s cada haz contendr6 únicamente longitudes de onda --

discretos tal y como est6 prescrito por la ecuación de BRAGG. 

1.4.4. Técnicas de Laue.- Los métodos de Laue usan un cristal con una orientación 

que es fija con respecto a un haz de rayos X de espectro continuo luz blanco). Hay dos 

técnicos de Loue b6sicas, en uno se estudian los haces reflejados en direcciones cerca-

nas a las del haz de rayos X incidentes; en la otra se estudia el haz que pasa a través 

del cristal, éste último método no se puede aplicar a cristales cuyo espesor es aprecia-

ble ( lmm ó mas) a causa de la ab~rción de los rayos. El primer método se le llama-

técnica reflectante de Laue y el último se le llama técnica de transmisión de Laué. 

La técnica del método reflectante de Laue es muy valioso para determinar la orienta--

ción de la red en el interior de los cristales cuando éstos son grandes y son opacos a los 

rayos X. Esto es importante porque muchas propiedades frsicas y mec6nicas varian con 

la dirección en el interior de los cristales, estos materiales se les llama anisotrópicos, en 

## 

• 



1-79 

contraste de los, materiales isotrópicos cuyas propiedades permanecen constantes en 

todas las direcciones. 

Un ejemplo de material anisotrópico son los cristales de hierro que tienen direcciones 

preferenciales de m~gnetización, o sea que la saturación magnética se obtiene con -

mayor facilidad cuando se aplica el campo magnético en la Ci rección voo] . Otras 

propiedades son la ductilidad, el punto de cedencia y el módulo elóstico. Para estu--

diar éstas y otras propiedades hay que conocer la orientación reticular. 

1 

G lilAo ro. ~e. 
C YL-~~r e.)(\~l-t) 

R-e~pit.v..-\ e 
r~ \ l'c:.u.til 

--- PQ¡r-o~~t-c.... 
el~ Cr¡'c;., k\ 

H~~ J~ m~os X 
to( i \MD..t!o _ 

fG v--\b..d.o ~ cl_ ~ 

En la figura 1-51 se muestra 1 a disposición de una cómara reflectante de Laue los ro--

yos X procedentes de un tubo de rayos X son colimados en un haz angosto, por un tubo 

colimador. El haz de rayos X incide sobre la probeta del cristal, donde es difractado-

con cierto número de haces reflectados que inciden sobre la pelicula fotogrófica. 

En esta forma las posiciones de los haces reflectados se registran sobre la peiTcula como 
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pequeños puntos oscuros. 

Los diagramas de transmisión de Laue se obtienen mediante una disposición similar a 

la que se usa para el caso de reflexión. En la técnica de transmisión se registra, las 

reflexiones desde planos casi paralelos al haz ( Fig. 1-52). 

(A) 

~\0..\A.O~ 

f~\\e.v~--\-es' 

1.52. RQ ~1 efi ~LI\ 
re~\ e.'J(\o~ A. 

P\o..~-to ~ 
fe\\er..-+0\.\A..~ e~ 

el ca So 

Las fotografias de transmisión de Laue, son formaciones de mc.ll,\chas. Sin embargo las 

manchas en las fotografias de transmisión, se encuentran dispuestas sobre elipSes, mi en 

tras que en el caso d;e reflexión aparecen sobre hipérbolas. 

Las técnicas de transmisión y de reflexión de Laue se use~] para hallar la orientación de 

las redes cristalinas, pero .también, para observar el fenómeno de asterismo, que apare-

ce cuando se ha sometido un cristal a deformación. Los pi anos reticulares curvados por 

la deformación van a actuar como espejos curvados, formando en las peliculas manchas 

alargadas en vez de pequeñas im6genes circulares del haz de rayos X. 
## 
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Si usamos rayas X con una sola frecuencia o longitud de onda, luz monocromótica 

se debe de usar un método en el cual la 'variable sea el 6ngu lo G • En este caso se 

utiliza el método de cristal rotatorio, en el cual se llevan los planos cristalogróficos 

a otras posiciones girando el cristal sobre uno de sus ejes. 

1 .4.5. Método del Polvo. 

Otro método empleado comúnmente es el método de Debye-Scherrer 6 el Método del 

Polvo. En este método se requiere que la probeta contenga no solamente un cristal, 

sino varios cientos de cristales orientados al azar en el es pecio de la probeta. la pr~ 

beta por tanto puede consistir en un pequef'ío alambre policristalino, o polvo finame~ 

te molido del metal. Como tenemos que la longitud de onda es fija, la variable ser6 

el 6ngulo G • Esta v~riación se obtiene gracias a la presencia de muchisimos cristo--

les pequeños orientados al azar. 

Para entender con mayor facilidad este método del polvo podemos ilustrarlo mediante -

un ejemplo :Supongamos que la estructuro a analizar sea una red cúbica simple; que 

la distancia interplanar entre los planos (100~ sea de lA . las distancias interplana

res est6n dadas por la fórmula : dhkla/{h
2 

+ k2 
+ 12 1

, donde a es el parómetro de 

la red o sea la arista del cubo, h, k, 1 son los tndi ces de Miller. En este caso particu 

lar el paró metro a es igual a la distancia entre los planos \1 oo\ : d1 00 =~f. Ahora 

usando lo ecuación de la ley de BRAGG obtenemos que si nA = 2dhkl sen tJ, enton 

-1 . -1 \ 
ces G = sen ( nA ) , considerando reflexiones de primer orden Q = sen ( 1\ ) • 

2 d o 2d 
Usando un ejemplo numérico, tomando una longitud de onda de royos X de 0.4 A, y --

o -1 -1 
dhkl (distancia interplanar) de 1 A, entonces obtenemos Q = sen ( O. 4 =sen (!_) 

2 5 
= 11 ° 30'. Si usamos los mismos datos pero para planos \11 O~ entonces se obtiene Q = 



res ; asi también para refl exipnes de segundo orden. • 
Este método resulta ser muy útil para la determinación del espaciamiento entre los --

planos cristalinos, m~8i:C n~e~eJ ~0-~t'?J~ tfecuaciones anteriores de tal manera que --
. IV\t.dfiL-1 €.. . 

dhkl == nA · emos~<Ph~et_roek~lc(·,~~~f:.~niendo una red cú-

2 sen (2.__) e_ V\ f o\ \1 0 
2R . 

b i ca se obtiene que : 

a == nA 

vh2 + h2 + 12 
· 2 sen 

por medio de la c~ng~6 

efectuaran !a reftik¡óf?.d·l).r' 

Otra explicación ill)portante se;tpas~;en e!,Jlecho de que· cadp ma}'eriaj, crstali/no tiene 
"F~ 0\. ~- 5~ : \(e_-fl QJ(tO(I! seqv.w 1/V\Q_ fvao t;te lo Jv 

sus propias cara'~tertsticas de espaciamientp interp'l'anar. Ast mientras la plata, el co-

Debido a que en la probeta hay cientos de cristQies orjer\tQdos al aza.r, habr6 muchos 
bre, el oro tíenen todos lo mismo estructura cristalina, \CÚbico centrado en los caras), 

cristales que contergan planos f 100l con el óngulo de Brogg adecuado de 11 °30' 
los celdas unitarios de estos tres el~merltos son diferentes en tamaf'io y por tanto el esp~ 

con respecto al haz incid~nte, por lo q4e tendr6 lugar lo reflexión para este conjun
_;iamiento interplanor, por lo que el 6ngulo de Bragg resulta ser distinto en coda caso. 

to.de planos, adem6s por el hecho de que est6n los cristales orientados al azar, las-

0r!?fft&fbAM~ rf&~S&YQ~qJntiJmr~irrRfCffiltétérnw~A~qJl9~hn?&S\c~erJs'6<tªit JB RY~8~n 

idpgNfbfgr dWt~a~olh8rbtf~IJ rmleffiffiM~bd~ fBI&uwr,aJ~, cccwch~ ~a t8flrrf8suwQ,cr~fo 

nttte~llr~~e~'oPH~~fb:tJ~f~' dffi.'O'C'mr ~eb~NHI ~gem~88~ccrlreCJff'~Ejf6~gRo1 ~d,nJ~ 2i; :.:. 

~~~rÍ~ /8rJfft'O~t!l~faWo~S~8 i~;.nt;~~~f¿6~a9S fb~d~¿~t~ S~!fó,dSJ8~'Effi ~8fdt'"hd<lmg~ 

c9i,ngkd~~e,t ~~b0mREti&~o~&e »rP&~ ccbfhb~ ~r~~tflJie~i~8~&nre1 ~tb~~~gsJ~~t~6~--

cada vez mayores ( fig • 1 -54 ) • ## 
JJJI 
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.. 

~ ( ( ( 
ftl.évla 

..foros rt~~'~~ta. 

Se pueden obtener los relaciones que involucren los ángulos de Bragg con respecto o 

los parámetros macroscópicos medibles directamente. Por ejemplo, podemos re lacio-

nor el ángulo de Brogg con respecto al ángulo descrito en radianes sobre la peiTcula y 

el radio de lo circunferencia, en efecto como lo muestro la figuro 1-55, el ángulo fo.!. 

modo por el pedazo de circunferencia ABC, resulta ser el doble del ángulo de Bragg. 

1 l)bO 

t<AA-ta.A o v-

e G.e.t~~r 
B 



:~. ~.ti-··. 

1-84 

Por lo que deducimo's que 2 9 = S por ta~to 9 = 2._ , que es en realidad el6!!_ 
~ 2R 

gulo de Bragg expresado en par6metros medibles y en radianes, es en otras palabras el 

6ngulo entre la superficie del cono y el haz incidente. 

Este método resulta ser muy útil para la determinación del. espaciamiento entre los --

planos cristalinos, niediante el uso de las ecuaciones anteriores de tal manera que -

dhkl = n ~ ;; y si conocemos el par6metro de lo red, suponiendo una red cú-
2 sen ( S ): 

2R: 
bica se obtiene que : 

a = 
2 sen { S ) · 

21f 

entonce{h
2
+ h

2
+ i/ .. :,2 sen

2 

~H~At 

( S ) 
~it 

por medio de la combinación de estos números podemos scber qué planos fueron los que 

efectuaran 1 a refl exi ~n • 

Otra explicación importante se basa en el hecho de que cada material cristalino ti~ne 

sus propias caracterr~ticas de espaciamiento interplanar. Asr mientras la plata, el co

bre, el oro tienen todos la misma estructura cristalina, (cúbica centrada en las caras), 

las celdas unitarias de estos tres elementos son diferentes en tomarlo y por tanto el esp~ 
' 

ciamiento interplanar, por lo qu~ el 6ngulo de Bragg resulta ser distinto en cada caso. 

Debido a que cada material tiene sus propios 6ngulos de Bragg caracterrsticas, se pueden 

identificar las fases cristalinas desconocidas en los metales con la ayuda de las reflexi~ 

nes de Bragg; se puede usar, adem6s del 6ngulo de. Bragg, el par6metro de la intEmsi--

dadde la lrnea, Por lo que la identificac16n de cada fase se puede lograr hac~endo -- • 

coincidir el diagrama de 6ngulos de Bragg de la probeta de polvo y las intensidades re-

1111' ... 
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.. 

.. fl ectadas de sustancias desconocidas con la tarjeta de rndice apropiada de sustancias 

conocidas. 

Adem6s no todos los planos producen difracción ya que existen familias de planos en-

las que la interferenda que producen es destructiva. Por ejemplo consideremos una -

estructura cúbica centrada en el cuerpo como en la figura 1-56. 

En esta estructura, los planos que constituyen los 6tomos que est6n centrados en el inte-

rior del cuerpo provocan que las ondas incidentes que venran en un frente de ondas ~n -

fase, emerjan cóñ c!if~re~'cia de fase de"'!!, dando lugar a una interferencia descructiva. 
' 2 

Por eso, estos planos ho aparecen como manchas en el papel fotogr6fico. 

## 
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TABLA 2 

Red de Bravais · Reflexiones Reflexiones 
Presentes Ausentes. 

' 
.. ----

Cúbica simple ' Todas las fami- NINGUNA 
lias de planos. 

Cúbica 
Centrada en el : l~suma l~su~a ' ' (h +k +1 2) impar cuerpo. ' (h +k+L~ par ' 

Cubica centrada : lndices h, k, 1 lndices h, k, 1 par 
en las cqras ' todos par o impar e impar mezclados. 

. 
En la tabla ivemos:para cu6les familias de planos est6n permitidos y en cu61es fami-

lias no est6n permit:idas las reflexiones con interferencia constructiva. 

TABLA 3 

LTneas de difracci6~ en cristales cúbicos. 
' 

Lrnea de difracc~6n 

dhkl 

100 

110 

111 

200 

210 

211 

2 
h .. 

es ccuc 

1 

2 2 

3 

4 4 

S 

6 6 

3 

4 

---·----- ~---- ----- ---------

## 
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220 8 8 8 
221 9 

310 10 lO 

311 11 11 
222 12 12 12 



••• centro de educación contin·ua 
división 

facultad 

de 

de 
estudios superiores 

ingenierra, u na m 

----. 
TRATAMcrENTO TERMICO Y SUS APLICACIONES 

TEMA I CONCEPTOS DE METALURGIA FISICA 

CAPITULO 2 TERMODINAMICA DE LOS MATERIALES 

JUNIO, 19 7 8 • 

( 



• 

;i 



.. 
¡ 

i-o 
eAPITUL02 TERMODINAMieA DE LOS MATERIALES. 

2 .1 • Introducción. 

Muchos fenómenos fTsicos importantes dependen fuertemente de la temperatura a que 

se producen. Un ejemplo de notable importancia próctica ocurre en la pérdida de -

dureza causada por el calor en los metales endurecidos. Una probeta de latón endu-

recida por deformación en frTo (p. ejem. martillado), puede ser ablandada a su dur!_ 

za original en unos cuantos minutos si se la expone a una temperatura de 550° e. A 

300 o e puede tomar varias horas lograr la misma pérdida de dureza, mientras que a 

temperatura ambiente podrTa tardar fócilmente varios cientos de aPios. Para todos los 

propósitos prócticos, se puede decir entonces que el latón no se suaviza a temperatu-

ra ambiente. 

Sin embargo, en el caso del plomo martillado, la pérdida de dureza a temperatura a'!!. 

biente es muy importante, lo que demuestra la diferencia en compe>rtamiento entre los 

diversos materiales met61icos. 

Otro fenómeno importante dependiente de la temperatura es la llamada fluencia térm_!_ 

ca, o sea el flujo pl6stico lento de los metales que ocurre cuando se les somete a car-

gas mós o menos constantes durante largos perTodos de tiempo (inglés:creep). la flue!!_ 

cia térmica no se incluye de ordipario en las consideraciones de diseflo para un puente 

de acero, o de un barco. Por otra parte, si es de primordial importancia en el diseflo 

de objetos met61icos tales como tubos para calderas que funcionen a temperaturas elev~ 

das y para hojas de turbinas de gas, los que deben reportar esfuerzos a temperaturas --

muy altas. 

## 
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En fin, los tratamientos térmicos de los aceros nos procuran la posibilidad de obtener 

materiales de construcción o de herramientas con propiedades muy especiales, las cu~ 

les pueden ser variadas en función de las temperaturas y velocidades de enfriamiento 

adecuadas. 

Para comprender por qué y c6mo ocurren las diferentes modificaciones dentro de las 

estructuras metálicas, es necesario estudiar los princip1os de la termodinámica de los 

sólidos y de las aleaciones. Lo termodinámica da respuestas a preguntas como :por-

qué metales como hierro, estai'lo y titanio cambian su estructura al calentarse, por -- ,1 

qué se funden todos los metales y por qué hay temperaturas de transformación diferen-
' 

tes al calentar y al enfriar. 

En ai'los recientes, se han hecho grandes avances hacia lo explicación teórica de estos 

fenómenos dependientes de la temperatura. Cada una de las tres ciencias sobre et e~ 

lor; la termodinámica, la mec6nico estadtstico y la teorta cinético, han contributdo 

o este conocimiento. Cado uno de estos tres ciencias se acerco al asunto del color y 

de lo temperatura en formo diferente. 

Es cloro que lo temperatura es una variable metalúrgica muy importante y es 16gico --

pensar que cuando ocurre un cambio estructural de un metal puro o de uno aleación a 

uno temperatura T K {=T Kelvin), es que a esa temperatura uno forma estructural se --

vuelve inestable. Por lo tonto, paro comprender estos transformaciones, es preciso in-

vestigar el efecto de lo temperatura sobre la estabilidad estructural de los material es. 

Lo termodin6mico se baso en leyes admitidas de evidencio experimental. Como los ex-

## 
o •• 



-; 

2-2 

perimentos que conducen a las leyes de la termodinómica fueron realizados en cuer-

pos _cuya materia contiene un número muy grande de ótomos, la termodinómica no e~ 

plica directamente lo que sucede a escala atómica, sino concierne mucho mós con -

las propiedades promedio de grandes números de ótomos, y se han desarrollado reJa-

ciones matemóticas entre tales funciones termodinómicas como temperatura, presión, 

volumen, entropTa, energTa interna y entalpTa (conceptos que discutiremos mós ade-

Ion-te), sin consideración al mecanismo atómico. Este menosprecio del mecanismo --

atómico ,en la termodinómica tiene ventajas y desventajas. Esto hace mós fóciles y 

precisos los cólculos, pero, infortunadamente, no dice lo que hace que las cosas oc~ 

rran en determinada forma. 

Un ejemplo es la ecuación de estado para un gas ideal 

p V = n • RT (2-1) 

en donde p es la presión en kg/ cm2 (en unidades internacionales 1 Pascal = 1 New--

~ 2 3 
ton/ 2 = 1.02 X 10 Kg/cm ), V el volumen en cm , n• el número de moles de

m 

gas ( 1 mol equivale a 6.02 X 10
23 

ótomos o moléculas del gas consideróndolo al peso 

atómico o peso molecular expresado en g), R la constante universal del gas ( R~1. 987 

cal/mol. K = 8.32 J/moi.K) y T la temperatura absoluta en K. En la termodinómica, 

esa ecuación ha sido derivada de experimentos (Ley de Boyle ; Ley de Gay - Lussac y 

Ley de Avogadro). No se da explicación en cuanto a las razones para la existencia -

de esta relación. 

2.2 La teorra cinética de los gases. 

La teoría cinética, en contraste con la termodinómica, intenta derivar tales relaciones 

## 
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como la ecuación _anterior, pero comenzando con procesos atómicos y moleculares. 

En los libros de texto de física pueden hallarse derivaciones clásicas de la ecuación 

anterior que utilizan un acercamiento cinético simple. En la derivación, se supone 

que los átomos de gas con masa m se comporten como esferas elásticas, que se mue-

ven e una velocidad 11
V

11 incierta y que estén separados por distancias que son gran--

des comparadas con el tamaño de los átomos. Esta última suposición nos permite de-

sestimar la energía potencial de los átomos de un gas a baje densidad. 

Consider~mos un cub?de arista 1, _conteniendo N átomos de un gas monoatómico, a 

temperatura bastante alta. Ceda partícula del gas considerado tendré una velocidad 

determinada v, con componente vx en la dirección del eje X de un sistema de coor-

denadas. 

En cambio de momentum o cantidad de movimiento de una partrcula chocando con la -

cera del cubo perpendicular al eje x seré de 

= m v -
xl 

m (-v ) = 
xl 

2 mv 
xl 

con v xl = velocidad entes del choque 

-v = velocidad después del choque. 
xl 

El tiempo entre dos choques elásticos de le partícula sobre la pared considerada se cal 
<-

culo utilizando la velocidad v y la distancie pare el recorrido ida y vuelta= 2( -
xl 

como sigue : 

2f = vxl A. t 

Át = 22. 
v xl ## 
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La fuerza se obtiene según : 

F 
1 

= A P1 
!:l. t 

' 

= 

y la presión sobre la cara considerada : 
n 

L Fi 
p = i = 1 m ( = t2 j} 

V 
X 

= 

2 
V + 

x1 

2 
m v 

X1 

; + V 

x2 

2 + 
x3 

con v x
1

, v x2' v x
3

, ••• las velocidades de partTculas diferentes. 

2-4 

..... ) 

Pero, considerando N = n =número de partTculas por unidad de volumen, obtene-

mos: 
J.} 

2 + 2 + v2 
p = m "f_v_x_1 __ v_x2~N.--__ x_3 __ +_._·_·_] = m n V~ 

_.i, 
conv = 

X 
valor promedio del cuad~e la v~locidad en la dirección X. 

Como la distribución de las velocidades en el espacio es estadTstica, vale 

- 2 - 2. - 2 - 2 - 2 _ .. 2 ..... .2. v =v +v +y yv =v =v 
X Y Z X y z 

d od -·2. 3 -· 2 ó - 2 1 -- 2. e m o que v = v v = v 
X X J 

y que la presión total seró de 

I
r--~.--_v-2~~ 

p =+ n m . 
(2-2) 

Considerando ahora la relación (2-1) de la termodinómica y la relación anteri.or (2-2) 

de la teorra cinética, sigue : 

pY = 1 nmY 
3 

_·2. 
V (2-3) 

con n m Y = Nm = masa total de los ótomos de gas en consideración. 

## 
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La masa total de ótomos considerados puede ser expresada en número de moles ( n' en 

la fórmula ( 2-1), de modo que (2-3) se modifica en : pV = _1 n~ 'V 
2 = n'RT. 

3 

para 1 ótomo : 

1ft 
T~ 
3 N.A. 

.... ·2 
V = RT 

v 2 == R 
N.A. 

o 

para 1 mol : 

[~ mV
2 =-t kll 

conJ-'b = masa de 1 mol de gas 

23 
N .A. = número de Avogodro = 6.02 X lO 

k = coeficiente de Boltzmonn. 

T~kT=l 
3 

ótomol/ 
mol 

_a 
mv 6 

(2-4) 

-16 -23 
= 1 .380 X 1 O erg/6tqmo K = 1 .380 X 1 O J/ ótomo. K 

= 8.65 X .1 0-S eV/ótomo. K = 0.33 X 1 o-23 cal/6tomo. K 

La relación (2-4) nos demuestro que la energía cinética promedio de los ótomos es di-

rectamente proporcional a la temperatura absoluta. 

La teoría cinética nos proporciono en esta forma un conocimiento profundo del signifi-

cado de los importantes funciones termodinómicas : temperatura y presión. La termo-

dinómica no nos dó esto misma habilidad para comprender. el fenómeno gaseoso. 

2.3 La distribución de la energía térmico. 

La tercera ciencia del calor, la mecónica estadística, aplica el campo de la estadTsti-

ca a los problemas del calor. La teoría cinética se interesa en la explicación del fe-

n6meno del calor en términos de la mecónica de los ótomos individuales. La mecónica 

de los movimientos atómicos desordenados que se atribuyen al fenómeno térmico es ata-

cada desde el punto de vista de la consideración de las probabilidades. Este acerca---

miento es factible debido a que los problemas más prócticos implican cantidades de ma-

## ... 
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teria que contienen gran número de ótomos, o moléculas. Es posible en esta forma -

pensar en términos del comportamiento de grupo como un conjunto tal y como se pe.r2_ 

seria de un seguro de vida actuaria! que predijera la estadistica vital de una pobla-

ción numerosa. 

- -/E-+JéRC¡lA 

f\~_,2. !_l)lsh·i~vt..;o"' dq_ 1~ e.~~r~c'C\ flM fAk 9ors · La. e.l.4.tr--
~ t'rJ pro""'-tl.eil~ E ~ e..\ lMltM.u-o eJ..e. Óh>IM.o~ toill UIAC\. 

Q...\1\ll..Y~h~. IM~~or ~~.<.~~+o."" c..lAo.."'-e(o s(.A.be \a.. t-tiA,...,pe-
1~ tvro.. ( VllV 1--t.tto) 

La ecuación (2--4) no implica que todas las moléculas de un gas tengan la misma ener-

gia. De hecho habró una distribución estadistica de energias, cómo se indica en la -

figura 2-1. En cualquier instante de tiempo en particular, muy pocas particulas ten--

drón energia casi nula; muchas partrculas tendrón una energia cercana a la energia -

promedio, y algunas particulas tendrón energias extremadamente altas. A medida que 

la temperatura crece, hay : 

1. Un aumento en la energia promedio de las moléculas y 

2. Un aumento en el número de moléculas con energias en exceso de 

cualquier valor determinado. 

## 
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Lo anterior se aplica a la distribución de la energia cinético de los átomos ó moléculas de 

un gas. Sin embargo, se aplica el mismo principio a la distribución de la energTa vibraci~ 

nal de átomos en un liquido ó sólido. Especificamente, en cualquier instante de tiempo, muy 

pocos átomos tendrán la energTa nula; muchos tendrán energTa cercana a la energTa promedio 

y algunos átomos tendrán energTas extremadamente altas. 

-E 
------ -~--- -- -- - -- ~ -- - - ---- -- 1 

1-o.. ~vpe..~~c.ie.. coloro. eío r~Lnre..Se~Ah::~ ~~ M....~ e. ro 
n •• Ja/a.. Su.heJc'or ~ /:E" eJe.. ro..~h'CM.IO..'S. COl.\ L-tM 'U'\ ¿¡ r 

( VQ.r f-4ro) 
El interés se dirige principalmente hacia aquellos átomos que tienen altas energTas. Con fre-

cuencia, es deseable conocer la probabiiidad de átomos con energTa mayor que una cantidad 

especificada, por ejemplop qué fracción de los átomos tiene energTa mayor que E en la figura 

2~2. La solución estadistica a aste problema logró Boltzrnann como sigue: 

n = f (e -(E-E)/ kT) 
Ntot 

(2-5) 

en donde k es la constante de Bo'ttzmonn mencionada anteriormente. El número n de átomos con 

uno energTa mayor que E, parte del número total Ntot que está presente, es una función de la 

temperatura T. Esta ecuación se aplica cuando E está considerablemente en exceso de la ener-

gTa promedio E, de modo que la ecuación se reduce a: 

n =M .e -E;1<T 
Ntot 

(2 .6) 

en donde M es una constante. Como se presenta, el valor de E debe expresarse en ergs/átomo 

cuando se utiliza el valor de k = 1 .380 X l o~l6 erg/átomo K. G..-~.~.v,_do ~e_ 
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expreso E en eV, debe ser utilizado el valor de k= 8o65 X 10-
5 

eY/ótomo K. Sin 

embargo, los conversiones pueden hacerse o partir de otros unidades por medio de l.á 

tabla siguiente. 

Relaciones de conversión 

1 col = 4o185 J = 4.185 X 10+7 erg. 

1 e V = 1 .600 X 10-12 erg = 1 .600 X 10-19 J 

-19 = O .38 X 1 O ca 1 o 

1 eV/6tomo = 23,100 col/mol 

1 kcol/mol = 0.0434 eY/ótomo 

Con el empleo de lo mecónica estodTstico, es posible derivar lo primero y lo segundo 

leyes de lo termodinómico. En tanto que estos dos leyes son lo base fundamental de-

lo termodinómico, esto ciencia supone que las leyes se derivan de experimentos y no 

do explicación en cuanto o su significado mecónico. Sin embargo, lo mecónico esto

dTstico no sólo explico los leyes bósicos de la termodinómico, sino que~plico todo el 

campo de lo termodinómico. En uno de los secciones siguientes, se doró uno interpre-

toción fTsica poro lo función termodinómico llamado entropTo. Cuando se enfoco des-

de el punto de visto de lo mecónico estodTstico, esto cantidad recibe uno importancia 

real que no es aparente en la termodinómico; 

Debe mencionarse ahora que lo termodinómico y lo mecónico estodTstico son aplicables 

únicamente o problemas. que impliquen equilibrio, y no pueden predecir lo velocid~d-

de uno reacción quTmico o metalúrgico. Esto último es de lo incumbencia de lo teorTo 

cinético o 

## 
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Como un ejemplo simple de un sistema en equilibrio, considérese un metal liquido y 

su vapor de equilibrio en el cual el número promedio de ótomos metólicos que dejan 

al liquido para unirse al vapor es igual al número con correspondiente viajando en -

la dirección opuesta. La concentración de 6tomos en el vapor, y en consecuencia -

le presión del vapor, es una constante con respecto al tiempo. Bajo semejantes co~ 

diciones, le termodinómica y la mecónica estadistic\l son capaces de proveer inform~ 

ción muy útil, por ejemplo, la forma en quP. varia la presión de vapor al cambiar le 

temperatura. Supóngase sin embargo, que el metal liquido es colocado dentro de -

una campana de vidrio de un sistema de vacTo de manera que el vapor sea barrido tan 

rópidamente como se forme. En este caso, no puede hacer equi 1 ibrio porque los óto

mos dejarón al liquido a une velocidad mucho mayor que a la de retorno al mismo. 

Debido a que el sistema vapor-liquido ya no estó en equilibrio, no se pueden emplear 

________ la__termo_dinómi_co ni la mecánica estadistica. Las Rreguntcs relacionadas con la velo

cidad a que se evaporan los ótomos metólicos perten~cen al campo de la teorrc ciné

tica. En esta forma, la teoria cinética es mós útil cuando se estudia la velocidad a -

la cual se efectúan los cambios atómicos. 

2.4 Energia interna de una estructura cristalina. 

En los pórrafos precedentes se ha di~cutido la interrelación de las tres ramas de la cie!:!_ 

cia del calor. El objetivo principal de esta discusión fue demostrar el significado frsi

coque se puede dar a las funciones termodinómicas. Consideremos ahora un material

cristalino sólido. Una función termodinómica importante-que seró necesaria en las se~ 

ciones siguientes es la energia interna, que seró por el simbolo U. Esta cantidad repre 

senta la energia cinética y potencial total de todos los ótomos en un cuerpo material, o 

## 
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sistema. En el caso de cristal es, una gran parte de esta energra está asociada con -

la vibración de los átomos en la red. Puede suponerse que cada átomo vibra alrede

dor de su posición de reposo con tres grados de 1 ibertod (direcciones x, y y z). De 

acuerdo con la teorra de Deboye, los átomos no vibran independientemente uno de -

otro, sino más bien como resultado de ondas elósticas erráticas que viajan de un la-

do para otro a través de los cristales, y, debido a quC:! tienen tres grado de 1 ibertad -

vibracional, se puede considerar a las ondas reticulares como si fueran tres juegos de 

ondas independientes viajando a lo largo de los ejes x, y _y z, respectivamente. -

Cuando se eleva la temperatura del cristal, aumenta la amplitud de las ondas elósti

cas, con un aumento correspondiente en la energra interna. la intensidad de las vi

braciones reticulares es por tanto una función de la temperatura. 

2 .5 Efecto de la temperatura sobre cristales metálicos. 

los dos tipos principales de energra térmica en la mayorra de los sólidos son :la ener

gra de vibración de los átomos alrededor de sus posiciones promedio en la red cristali

na, y la energra cinética de los electrones libres. A medida que un sólido absorbe e~ 

lor (dQ), su temperatura se eleva (dT) y su energra interna aumenta (dU). Por esta ra

zón, propiedades tan importantes como la capacidad de calor, la expansión térmica, la 

conductividad térmica dependen de .los cambios de energra de los átomos y de los e1ec

trones 1 ibres. 

la energra térmica presente en forma de vibraciones de la malla se considera teórica-

mente como una serie de ondas superpuestas de sonido o de deformación, con un espec

tro de frecuencia determinado por las propiedades elásticas del cristal. Un wantum de 

energ ro elástica recibe el nombre de fon6n • 
## 
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2 .5.1 o Expansión térmica. 

La expansión térmica de los sólidos se produce por la vibración inducida por la ener-

gia comunicada al sistema en forma de calor. Como ya sabemos, a la temperatura -

del cero absoluto (OK = -273 ° C), los cationes de la estructuro metól ica estón ub.!_ 

cados ·en vados de potencial de profundidad E min debajo d0l nivel de energia del --

ótomo libre (figura 2-3 ). Aumentando la temperatura del cristal, provocamos una-

oscilación del ión en el vado de potencial asimétrico muy adelante de su posición m!. 

dia. Por consecue_ncia, este movimiento ocasiona un aumento de la energia del sist~ 

ma, como se ve en la figura 2-3 y la magnitud del aumento de energia se incrementa 

con la amplitud de vibración. Además, e! aumento de amplitud de vibración provoca 

una extensión del cristal, ya que la forma de la curva de energia potencial no es si--

métrica, y por tanto la energia de los iones, el reducir sus distancias reciprocas, au-

menta mucho mós que al alargar las distancias reciprocas. Cuando se aumenta aún --

mós la distancia entre los iones, se alcanza por fin el punto donde los iones no ínter-

actúon mós y el metal se transforma en su fase gaseoso, consumiendo la energia de ev~ 

poración. 

E 
evap 

' \ ~E ~~i. Sf:0r.J 
\ 

El-orA-L. 

-
.,, 

= dr 

1>1STJtAICJA 

·-- _, N-c_~~·~t-mH , cA 

fJ t 1 a .Q..V\ ~r~ {ra. 

en tA l tA ~ i sJ~ 11 c... O\. 
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El coeficiente de expansión térmico es uno función inverso de lo pendiente de lo cur-

va poro lo energTo vibrocionol promedio y lo distancio (fig. 2-4). Eso nos permite --

comparar directamente el coeficiente de expansión térmico y lo energra de enloce. -

Manteniendo los demós factores constantes, los estructuras tridimensionales con fuer--

zo de enloce grande, tienen un vado de en·ergra potencial mós profundo y mós simétri-

co que los materiales de enloce débil., Por eso existe uno correlación inverso entre los 

coeficientes de expansión térmico o uno temperatura determinado y los puntos de fu--

sión de materiales con estructuro comparable. Esto correlación se represento en lo fi-

guro 2-5. 

## 
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2.5.2. Calor especifico de los materiales cristalinos. 

El concepto de capacidad de calor se introduce en los cursos de termodinómica, con --

las ecuaciones siguientes : 

e = dQ = calor absorbido 
dT aumento de temperatura 

Cv = ( dU) = calor especifico medido a volumen constante, dU= 
dT 

cambio de energra interna. 

Cp = ( dM) = calor especrfico medido a presión constante, diM = 
dT 

dU + pdv =cambio de entalpia H =U + pv con U 

= energia interna y pv =trabajo mecónico de expa.!:'_ 

sión a p = constante. 

## 
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El calor especlfico se define como lo capacidad de color por unidad de maso y se :e 

designa por e y e si la unidad de masa es 1 mol, expresado en las unidades conve~ 
V p 

cionoles de calorros por mol y por Kelvin. 

Lo capacidad de calor de los sólidos es cero a 0/K, y aumenta r6pidamente a medi-

da que sube la temperatura, hasta llegar a un valor aproximadamente constante o --

temperaturas mós elevadas. El aumento en lo. capacidad de calor o color especlfico 

corresponde a un aumento de la habilidad de los electrones y de los fonones paro in-

crementar su energTa promedio. Debido al principio de exclusión de Pauli, lo hobil!_ 

dad de un electrón para aumentar su energra depende de lo disponibilidad de estados 

vacantes o energros m6s elevadas. General mente, sólo los electrones cercanos al ni-

vel de Fermi tienen acceso o los estados vocros, y lo contribución electrónica al ca--

lor especifico es relativamente pequeí'ia. 

La teorro clósico del calor especTfico est6 basada en la ley de Dulong y Petit (1819) : 

el calor especifico ~s el mismo paro todos los sustancias sólidas elementales, olrede--

dor de 6 col/mol K. Cincuenta af'los m6s tarde, Boltzmonn hizo ver que este resultado 

podre explicarse en términos de lo energro de los ótomos en vibración en el sólido. 

Vimos en 2.2 que la energro cinética promedio por ótomo, E .C. paro un gas monoató-

mico, est6 expresado por la ecuación 2-3 

E .C. = 1 m v = 3 k T 
2 2 

## ... 
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En un gas monoatómico, idee! paro la energia térmico es energia (E .C.), mientras que 

en un sólido, el término de la energra potencia! (E. P.) es importante. De hecho, las 

vibraciones térmicas de los átomos de un cuerpo s61 ido pueden ser descritos con un mo-

delo de re~ortes (fig. 2-6) :las vibraciones introducen una energia potencial asr como 

una energra cinética en la estructura. Al punto extremo de la vibración (distancia m~ 

xima entre los átomos) la energia cinética es cero porque los átomos se encuentran en 

un alto momentáneo; sin embargo, la energia potencial es móxima en ese punto, por

que las distancias de separación no corresponden ~uell_as de equilibrio. Cerca de la 

posición promedio de los átomos en su vibración, ·la energra potencial disminuye has-

ta el valor minimo observado al cero absoluto, pero la velocidad y la energra cinética 

alcanzan un máximo. 

Entonces, en este modelo, los valores promedio de los dos energios tienen que ser igua-

## ... 
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les, de modo que paro •Jn cuerpO sólido simple a temperatura elevada lo energTa in-

terna total vol e 

E= E.C. + E.P. = 3kT (2-7o} 

Como R = k)((6.a2 x Hf3 6tomos/ mol), la energTo por mol .es : 

E = 3 R T (2-lb} 

con R representando la constante de los gases de 1. 987 col/mol. K. El coeficiente -

-

3 Res el color especifico y tiene un valor de aproximodomente 6 cal/mol K. Esto se 

r~presenta en la tabla siguiente para algunos sólidos de estructura compacta. 

Calor especifico de unos sólidos de estructuro 
compacta. 

Sólido e o 300 K 
&1/mol K 

Ag 6.1 
Al 5.8 
Cr 5.8 
Cu 5.8 
Fe 5.9 
Mg 5.7 
p 5.7 

Pb 1 6.5 
Zn 6.0 

---------------r-----------------
CuO 11 .O 
FeO 12.1 
MgO 9.0 
ZnO 10.7 
Ag S 18.0 
Si Ó

2 
13.4 

Al3 -u3 2o.O 
Cr2 03::· 26.4 

C a 800 K 
c~l/ mol K 

6.7 
7.3 
6.9 
6.6 
8.9 
7.3 

------------------
12.9 
13.0 
11 .5 
12 o 1 
21.6 
17.1 
28.8 
29.9 

Lo formulación de la fose conteniendo la ecuación (2-7a) fue elaborada con ciudadc:> -

paro contener lo palabro de sólido simple y temperatura elevada. En los sólidos de la 

## ... 
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tabla anterior, la mayorra de la energra térmica estó absorbida por las vibraciones -

atómicas descritas en el pórrafo anterior. Sólidos mós complejos como los polrmeros 

pueden tener movimiento de rotación odemós de su translación de modo que se requ i~ 

re mós energra por mol. 

~~ 

g 

6 -- - V - - - f-- --
f-

it L --
/ 1 -

/-9'!1 -lOO o 100 bo -3oo t 
I\ - _,., 

---'-- -V 

----------- - -- -- --- ----- ------- ---------
o lOO ioo ~oo Jtoo .Soo 6oo K 
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f; ~ . 9. .1 : ú. lor 11. •;-pQ.c.1~ U) ÓQ {o. r \oJv 

A~~tt dsL k t~rt.Jttttwto. ~.Dt~+-(¿ 
1 
d. 

~1\. rJ..& c..o.Jl.ofl ~rtC..:f'c...o co~~~ ~ _fa_ 

twrJ o ( (1-e.A hito) 

El hecho de que la ecuación (2-7) sólo es aplicable para temperaturas elevadas se ilu!_ 

tra bien con la figuro 2-7. Con excepción de algunos sólidos de materiales ligeros, -

los cuales tienen una alta frecuencia de vibración debido a su masa ligera, el calor -

especrfico es bastante constante a temperatura ambiente y a temperaturas superiores. -

El calor especrfico disminuye rópidamente paro temperaturas inferiores y finalmente se 

3 
acerco al cero absoluto con una función en T • Un modelo mecónico cuóntico explica 

esa relación poro bajo temperatura. 
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La figura 2-8 nos da mós relaciones e /T para los materiales siguientes : Pb, Ag, Al, 
V 

C (diamante). A temperaturas muy bajas, los calores especrficos de todos los el eme!:!_ 

tos tienden a cero. Elementos livianos con punto de fusión elevado (enlace muy fuer-

te) como el C en su forma de diam(l)nte, poseen valores muy inferiores a los predichos-

por la ley de Dulong y Petit a temperatura ambiente. Finalmente, para varios de los-

metales altamente electropositivos (Na, Cs, Ca y Mg), e aumenta con la temperat!:!_ 
V 

ro hasta valores bastante mayores que 3 R. 

Einstein analizó en 1907 con éxito las dos primeras de estas observaciones, aplicando la 

teorTa cu6ntica al problema de los calores especrficos, asumiendo que los ótomos vibran 

en forma independiente. Aunque la teoria predice correctamente la forma de la curva-

cv - T, a bajas temperaturas hay una discrepancia considerable con los valores medi-

dos. Debye y otros demostraron que el error radica en la suposición de Einstein de que-

las particulc;ss oscilan en forma independiente. Debye tomó en cuenta la interacción en-

## ... 
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tre las partículas en vibración, avanzando la hipótesis de un espectro de ondas esta-

cionarias elósticas propagóndose en el cristal como aproximación de las vibraciones-

térmicas o La curva e - T determinada con este modelo resu lt6 ser una represen-
Y . 

tación tan satisfactoria que por muchos aPios•. se usó la extrapolación de Debye poro 

proporcionar valores estóndar o temperaturas muy bajas. 

La contribución relativamente pequeño de lo energía cinético de los electrones libres 

al color espectfico se debe al hecho que casi todos los electrones se encuentran en --

niveles de energía dentro de una zona totalmente ocupada. El principio de exclusión 

de Pauli ·prohibe las transiciones a los estados ya ocupados con 2 electrones con spin 

contrario (+ 1 y - 1 ) o Estados vacantes para 1 os electrones se encuentran solamen-
2 2 

te sobre el llamqdo nivel Fermi EF (energía del nivel superior ocupado a OK), y uno 

fracción relativamente pequeña del número total de electrones pu_ede ser excitado té!:_ 

mi comente a estos estados. 

NOTA: Un volumen constante es lo condición de frontera mós sencilla. Sin embar--

go en el laboratorio se mide general mente el color a presión constante, ya que es sum~ 

mente dificil mantener el volumen constante cuando se cambian los condiciones de tem 

peraturo o 

Para rel oc ionar e 
p 

con e se usa la relación termodinómica 
V 

e - e = TV cJ 2 
p V V 

~ 
(2-8) 

Donde V es el volumen por mol, yc/v y 0 son los coeficientes de expansión y de--

compresibilidad determinados experimentalmente : 
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ri... = 
V (~~) (2-9) ~ = y 

V V 
p 

2 .5.3 •. Curvo de Calor espedfico...z.Transformacioneso 

Lo curvo del color especifico varia continuamente con lo temperatura, si no hoy ca~ 

bios de fose (Fig o 2 .8) o Por otro lodo, si tenemos que si el metal sufre uno transfo!:_ 

moción estru.cturol, lo curva de color especifico exhibirr:S una.discontinuidod ------

(Fig. 2. 9). 
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Si el cambio. de fose ocurre a Ul'1lC temperatura fijo, el metal sufrir6 lo que se conoce -

como uno transformación de primer orden; por ejemplo :de lo fose rt o lo ~ , de lo 

~ o lo ~ , y de ~ o liquido, lo curvo de color especifico est6 dado por lo Fig. 

2 .ga. entonces diremos que uno transformación de primer orden es aquello transformo-

ción de fose que ocurre o uno temperatura fijo, llamado temperatura de transformación; 
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a dicha temperatura, el calor latente es absorbido sin incremento de la temperatura, 

por lo que se puede considerar que el calor especrfico (dQ/dT} a la temperatura de -

transformación es infinito. 

Una tranformaci6n se segundo orden es una transición de fase que ocurre sobre un ron 

go de temperatura, por ejemplo las TRANSFORMACIONES de orden-desorden en ale~ 

ciones, también estón asociados con un pico de calor especifico en lo curva 2. 9b -

se muestra una curva trpica. Obviamente debido a la estrechez del rango de tempe

ratura T 
1 

- T e• el Rico de calor especTfico es muy agudo, y en el limite el cambio -

total ocurre en una temperatura dada, ésto es T 
1 

= Te pa- 1 o que el calor especrfi co 

tiende al infinito e igual con el calor latente de TRANSFORMACI ON. En la figura 

2. 9a, también muestra una transformación de segundo orden, y éste es debido al cam

bio en las propiedades ferromagnéticas con la temperatura. 

2.6 FUNCIONES TERMODI NAMICAS. 

2 .6.1. La energTa interna de un cristal. 

Se considera que la energía interna U de un cristal estó compuesta por dos partes, -

primero, la energTa reticular que se define como la energTa potencial debido a las -

atracciones y repulsiones que ejercen los ótomos unos con otros. Segundo, la energía 

térmico del cristal que estó asociada con las vibraciones de los ótomos sobre sus posi-

ciones reticulares de equilibrio y con el movimiento de los electrones 1 ibres en una es-

tructura metólica. 

Si ai'iadimos una cantidad de calor (expresada por ejemplo en calorías o Joules, con 1 -

J = 0.239 cal) a un sistema como por ejemplo un bloque de cobre, aumentaremos la ---
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energía interna del bloque y efectuaremos eventual mente un trabajo dA sobre el me-

dio ambiente. En representación esquemótica, tenemos : 

f 

~----~t;> dQ = Cantidad determinada de ene.rgra (calor) 

+ dU 

proporcionada al bloque de material. 

= Aumento de !a energía interno del blo--

que de material • 

= T roba jo efectuado por-el~material sobre -

el medio ambiente (por ejemplo : expan

sión térmica). 

Según la primera ley de la termodinómica, en un sistema cerrado, no se pierde ni se' 

crea energía, de modo que 

dQ = dU + dA (2 -1 O) 

o en palabras, la cantidad de energfa dada al sistema se utiliza para incrementar lo

energía interna en dU y para efectuar un trabajo dA sobre el medio ambiente. 

2.5.2. Laentalpia 

Definición 

H = U + p V dH = dU + pdV + Vd p 

si p = c~L d/H = dU + pdV 
\ 

Si se trabaja a presión constante, como casi siempre es el caso en los problemas meta-

lúrgicos y de materiales sólidos o líquidos, el trabajo efectuado por el sistema es el tra 

bajo mecónico de expansión o compresión, representado por pdV (p =presión, dV = 

#ti 
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=cambio volumétrico), por lo tanto la expresión dA ~e (2-10) que incluía trabajo-

mecónico se reescribiró dA', sin incluirlo. Asi: 

d Q, = dU + pdV + dA' = d~ + dA' (2-11) 

con dH = dU + pdv = cambio de la entalpía ~ del sistema y dA' trabajo no mecó-

ni co efectuado sobre el medio ambiente. De hecho, trabajando con materia 1 es s61 i-

dos a presión constante (por ejemplo :condiciones atmosféricas), es mós usual utili--

zar la funciót') termodinómi ca H (entalpía) que la función termodinómi ca U (energia -

interna). 

Como se discutió en el p6rrafo sobre la capacidad de calor y el calor especTfico, la -

definición de calor especTfico molar} es 

e = dQ (por mol de material) 
dT 

Si trabajamos a presión constante y sin otro trabajo mós que el mecónico de expansión 

térmica, dQ = dH y e 
p 

= dH 
dT 

(con e 
p 

- calor especifico a presión constante) 

(2-12) 

Esto significa que la variación de la entol pia con la temperatura es igual al calor es--

pecifico del material medido a presión constante, e • 
p 

Por integración de (2 -12) obtenemos 

+ f~ "etT 
,.-1 p 

(2 -13a) 

T 
, 
o H = H0 +- r c.'f'. eiT (2-13b) 

o 
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en donde H es la entalpia absoluta del material a una temperatura TK, H es la --
o 

constante de integración, aquT representando la entalpTa al cero absoluto y 
~ ' . 

Scp dT pu~de ser tomado como cantidad de energia de vibraciones térmicas en calen-

tar Jos ótomos de cero a H< • 

metal demuestra una transformación a la temperatura T , 
T T t 

H = H .+ ft ~· dT + l + J e" • cá 
o P t T P 

o t 

Si el entonces 

(2-14) 

en donde e' y e" son los calores especificas de las dos fases y Lt es el calor la-
p p 

tente de transformacióry. Generalmente, cuando una reacción ocurre en un sistema, -

estó acompaf'lada de vn cambio de entalpia, llamado usualmente 11 calor de reacción", 

/),H. 

En la próctica, es imposible obtener valores absolutos de la entalpTa, ya que no se --

pueden obtener valores de H (a cero Kelvin). 
o 

Sin embargo, ésto es de poca consecuencia, ya que se puede definir un cero conven--

cional. Usualmente se utilizan las entalpias de elementos puros en equilibrio a 25°e. 

Entonces tenemos para un elemento : 

J
T T 

H = H + e dT = 
298 298 p. .1;98 e .dT 

p 
(2-15) 

A menudo, se llama la entalpia una 11 propiedad de estado 11 (state property), lo que sia_ 

nifica por definición que únicamente estó definida por el estado del sistema. Entonces, 

si después de una serie de cambios ciclicos, el estado final de un sistema es el mismo-

como el estado inicial, la entalpía debe volver a su valor original. Es decir, el cam-
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bio de codo propiedad de estado individual, como por ejemplo : presión, temperotu-

ro, volumen, maso, etc. sumando por todo el ciclo, debe ser cero. Esto se repre--

sento en el caso discutido por : 

dH = O (2-16) 

Como yo discutimos en 2 .5.2, el color especifico e depende de lo temperatura. En 
' p 

general, lo relación e /T se expreso en una de los formas siguientes : 
p 

e = o + bT + cT
2 

p 
-1/2 

cp = o + bT + cT 

e = o + bT + cT 
-2 

(2-17) 
p 

los porómetros correspondientes se encuentran en los tablas termodinómicos de lo 1 ite 

roturo especifico, como por ejemplo en 11Metallurgi col Thermochesmistry 11 de O. 

Kuboschewski y E. Evons. 

2 • 6.3 lo Entropro. 

Poro uno reacción determinado, el conocimiento de lo cantidad H es importante, pero 

no representa un criterio para el equilibrio y tampoco determino si un cambio de fose-

ocurrir6, como yo es aparente por la existencia de ambas reacciones exotérmicos y en-

dotérmicos, con /1 H > O y /J. H < O. Poro obtener un criterio de reacción es n~ 

cesorio considerar uno segundo propiedad de estado muy importante, conocido bajo el 

nombre "entropio", S (inglés 11 entrof:w 11
). Como veremos mós adelante, lo propiedad S 

puede también servir de medición del estado de desorden de lo estructuro, pero por oh~ • 

ro basto trotar o ésto como uno cantidad normal derivado de lo termodinómico clósico. 
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Se puede mostrar (ver cursos de termodinómico) que lo función dG. se comporto como 

T f-t. te 
uno propiedad de estado, paro el caso de S = S (U, Y) y Y = C. - o T = C-, 

y por eso es conveniente definir uno cantidad S por lo relación 

dS = dQ 
T 

ó -- JB dQ S = S - S 
B A A rev/T 

(2 -19) 

de lo cual sigue dS = O,· lo que equivale o definir S corno verdadero propiedad -

de estado. A pr~sión constante dQ = dH y, por consecuencia 

dS = dQ 
T 

= e dT 
P T 

de esto relación sigue, integrando : 

S ~so+ s: (C¡T).dT ~ S
0 

+J: CP.d (lnT) (2-20) 

en donde S es lo entropia o lo temperatura T K, generalmente medido en colorios ---

(joules) por grado y por gramo. Lo constante de integraciÓn S represento lo entro-
o 

pie al cero absoluto, que puede ser aceptado como cero paro substancias cristalinas -

ordenados; esto presunción estó llamado general mente tercero 1 ey de lo termodinómica. 

Como vimos, lo entropia al cero absoluto, que puede ser aceptado como cero paro subs 

toncios cristalinos ordenados; esto presunción estó 1 lomado general mente tercero 1 ey -

de lo termodinámico. 

Como vimos, lo entropia es uno función de estado, o seo depende únicamente del esto-

do del sistema. Esto significo que lo diferencio entrópico (S - S ) es independiente 
B A 

de lo formo en que se lleva al sistema desde el estado A hasta el estado B. Si se mueve 

el sistema desde A hasta B como resultado de uno reacción irreversible, el cambio de lo 

entropía es todavía (S - S ) • Sin embargo, el cambio en lo entropía sólo es igual al 
B A 
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lado derecho de la ecuación (2-19), si el comino es reversible. La integral de esta 

misma cantidad sobre un comino irreversible no es igual al cambio de entropía. En -

efecto, se demuestra en todos los libros de texto sobre termodinámica que 

As = s 
B 

-S >JB 
A A 

Para un camino irreversible entre A y B. 

dQ . /T 1rrev 

T enemas entonces como resumen para un cambio infinitesimal : 

dS = 

dS) 

dQ 
T 

dQ 
T 

paro un cambio reversible y 

poro un cambio irreversible. 

Desde luego, cada reacción de transformación en un sistema provoca un cambio de e_!! 

tropía característica dada por 

dS = ~ Sof. 

en donde dS es la entropía de la transformación y Sol y S(S son los valores de la en-

tropía de la nueva fase ~ y de la fose anterior o( , resp~ctivamente. Es lo consecue!:!_ 

cia de ésto que cada cambio irreversible que ocurre en un sistema ( por ejemplo la oxi-

dación de un metal) debe ser acompaf!ado de un aumento de la entropia total del siste-

ma. Esto se llama comúnmente la segunda ley de la termodinámica. 

2 .6.4. La energía libre. 

La cantidad entropía podría ser utilizada como criterio del estado de equilibrio de un -

sistema, pero es mucho más conveniente trabajar con conceptos de energía. Por tarto, 

es más_usual tratar con la cantidad TS, que tiene lo dimensión de una energía, que---

IJ.IJ. 
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directamente con la propiedad de estado S, y de separar 1 a energTa interna del siste

ma U en dos componentes según la relación U = F + TS en donde F representa esta 

parte de la energTa del sistema que provoca que ocurra la reacción y TS la energTa -

necesaria procediendo del cambio estructural. El concepto F esta conocido como -

energTa libre y definida por la ecuación F =U - TS. 

Desde luego, Fes una propiedad de.estado, ya que depende totalmente de propieda

des de estado, asr que cada material en un cierto estadq tendr6 un valor caracterTsti

co de F. Ademós, el cambio de energTa libre acompai'lando una transformación repr~ 

senta la 11fuerza de acción 11 o fuerza actuante 11 (driving force) de la transformación. 

Si, en lugar de trabajar con la energia interna del sistemu trabajamos, como es usual 

en problemas de materiales ITquidos y sólidos, con la entalpTa H, podemos definir de 

manera enólogo la función termodinómica G o entalpTa libre (también llamada energTa 

libre de Gibbs) según la relación 

G = H - TS ó H = G + TS (2-22) 

Se demuestra en la termodinómica que todas las transformaciones espontóneas de un si_! 

tema deben ser acompai'iadas de una reducción de la energTa libre total de este sistema, 

y entonces, para que pueda ocurrir un cambio de fase, es preciso que la varia.ción de -

energia libre G sea negativa. Otra consecuencia seró que las condiciones de equi

librio corresponderón a una fuerza de acción cero, o sea A G =O. Ya que los metales 

se utilizan siempre a temperatura arriba de O K, la relación G = H - TS indica el pa

pel importante de la entropTa en la determinación de la estabilidad de fases. la ecu~ 

ción demuestra la tendencia del sistema a adoptar u na configuración de baja entol pTa o 

energTa, H, y por otro lado, la tendencia de adoptar una entropia alta, S. La fase que 
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existirá será entonces lo cual satisface mejor a las condiciones a la temperatura con

siderada. 

2 • 6. 5 Reacciones espontáneas. 

Es importante entender la diferencia entre una reacción espontánea y una reacción en 

equilibrio, lo que ilustraremos con un ejemplo. 

Consideremos la transformación del agua desde el estado 1 fquido al estado sólido (hi!, 

lo). 

a) En condiciones de equilibrio : la temperatl,ra de equilibrio poro la so

lidificación (transformación de fase) del agua a presión atmosférica es 

de 0° C. A la temperatura de _equilibrio, es posible. mantener aguo II. 

quida y hielo en el mismo recipiente aislado por perfodo de tiempo in

definido a condición de no añadir ni quitar calor del sistema (sisf·ema r~ 

en equilibrio). 

Ahora, si se aplica lentamente calor al agua, parte del hielo se fundirá y se volverá -

ITquido, al revés, si se extrae calor del recipiente, se formará mós hielo a expensas -

del lfquido. En los dos casos, un cambio térmico reversible (calor de fusión) entre el -

sistema lrquido-sólido y sus alrededores cambia la relación de lfquido a sólido. 

b) Reacción espontánea : consideremos el caso del sobre enfriamiento del -

agua ITquida por debajo del punto de equilibrio de congelación (0°C). 

_, 

Aún cuando el ITquido puede ser aislado térmicamente de sus olrededo-- • 

res, la congelación puede empezar de manero espontánea, sin interca~ 
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bio de calor con los alrededores. El calor de fusión, liberado por la 

porción de agua que se congela, puede elevar la temperatura del sis-

tema hasta la temperatura de equilibrio de la congelación. 

La diferencia entre la congelación al punto de equilibrio (0° C) y a temperatura inf~ 

rior (p. ej. -10° C) es muy importante :en un caso, la congelación ocurre en -

forma espont6nea, en el otro, únicamente si se quita calor de fusión del sistema. 

Las reacciones que ocurren espontáneamente son siempre irreversibles. El agua ITqui-

da se transformará en hielo a -10° C, pero la reacción inversa es, por supuesto, i~ 

posibleo En metalurgTa, se producen a menudo reacciones espontáneas, algunas veces 

con resultados drásticos, y frecuentemente~" con resultados bastante benéficos. La fun-

c:ión termodin6mica más valiosa para medir la fuerza impulsora' de una reacción es pon 

t6nea es la energTa libre de Gibbs, G, como vemos en las consideraciones siguientes : 

Sea G
2 

la energTa 1 ibre (de Gibbs) de un mol de agua sólido y G1 la de una mol de -

aguo ITquida. Cuando una mol de aguo se transforma en hielo, el cambio de energra 

libre (de Gibbs) es 

G = G 2 = (H - TS ) - (H - TS ) 
2 2 1 1 

en donde H
2 

y H
1 

son las entalpTas y s2 y s
1 

las entropTas respectivas del agua só

lida y ITquida. T es la temperatura que permanece constante durante la reacción. La 

ecuación (2-22) se escribe también : 

.fiG =t\H- T.6S. (2-23) 

En el caso de una reacción de equilibrio, vimos que el cambio de entfopTa se da por 
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B 

S = dQ = .óa (2-24) 
rev/T -T-

A 

en donde /J.Q es el calor latente de la congelación del agua. Adem6s, por la prim~ 

ro ley de la termodin6mica tenemos 

LlQ = .6 U + 1:1 A 

dQ = dU + dA = ~U + pdv + dA' 

El único trabajo externo hecho es contra la presión atmosférica, debido a la expansión 

por el cambio de fase, de modo que dA • = O y tenemos 

dQ = dH ó AQ = ll H 

Sustituyendo A S y AH en la ecuación (2-23} nos da 

llG =AH- T AH= .AH -.Ó.H =O 
-T-

La energTa libre en esta reacción reversible de la congelación de agua a 0° C es ce-

ro. La termodin6mica demuestra que el cambio de la energTa libre ~e Gibbs es cero -

para cualquier reacción reversible. 

Si ahora se enfrTa el agua ITquida O' una temperatura bien por debajo de 0°C y se !a -

permite congelar adiab6ticamente, al transformación se har6 bajo condiciones irreversi 

bies con 

h. S> AQ 6 Tl1S)AQ = b. H 
T 

de modo que obtenemos ahora 

A G =A H - T /j,. S con T /J. S >AH 

ó entonces A G (O. · ## ... 
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El cambio de la energTa libre de Gibbs para una reacción espontónea es negativa, lo 

cual quiere decir que el sistema reacciona hacia su energra mTnima. Este resultado

no sólo es cierto en el ejemplo anterior, sino también para todas las reacciones espo!:!_ 

tóneas. 

2 .6.6. Definición estadTstica de la entropra. 

En términos frsicos,- la'entropTa de Un sistema puede ser considerada como definiendo 

el grado de desorden de la estructura atómica~ Por ejemplo, a cero K elvin, cada --

6tomo est6 ubicado en su lugar de retrcula de manera geométricamente regular. En-

tonces en un metal puro donde cada lugar de red es idéntico a los demás y a tempera

tura donde no hay vibraciones térmicas, no hay ningún grado de desorden y l_a entro-

pro es cero : S~ = O (tercera ley de la termodinómica). Cuando su,be la temperatu

ra cada ótorno comienza a vibrar cerca de su posición reticular y su verdadera posi--

ción es menos cierta. Por tanto, se introduce un cierto grado de desorden y la ental-

pTa del sistema sube con la temperatura. 

Un segundo ejemplo, bastante importante en la pr6ctica metalúrgica, es el aumento de 

entropTa asociado con la formación de soluciones sólidas desordenadas de los metales -

_ puros. Esto ocurre porque adem6s de la entropTa de las componentes puras A y B, las~ 

lución de B en A tiene una entropia adicional debido a las numerosas posibilidades de -

distribución de las 2 especies de ótomos en la solución. 

Ilustremos eso con el ejemplo siguie1 te :tomemos una caja de dos c6maras, cada cómo

ro llena con un gas ideal monoatómi co : 
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-l e te 11 ~ p = 

1 A B T = e te ¡-

El gas A está en la cámara 1 y el gas B en la cámara 11. Si quitamos la separación e~ 

tre las cámaras, los gases se mezdar6n por difusión, aún cuando trabajamos a tempera 

furo y pres1ón constante. hlo se fiace n-abajo ni se rronsfiere calor a o desde los ga--

ses, por tanto, no cambia la energia interna U del sistema gaseoso, según 

AQ = A u +8.A (2-1 O) 

·A o ::: 0~Au = o yAH =AU = o 
~-A = o 

El resultado de la difusión de los gases es un cambio fundamental en el sistema, ya que 

se requiere un esfuerzo considerable para separar una mezcla de gases en sus compo--

nentes. El proceso de mezcla de los gases es una reacción espontánea e irreversible, 

lo que significa que la energTa libre debe decrecer. 

d G = dH - TdS 

dG = -TdS 

Sin embargo, una disminución en la energta libre sólo puede significar que dS debe--

ser positiva. En otras palabms, la entropfa del sistema ha aumentado por la difusión -

de los gases. El aumento en la entropta implicado en esta reacción se conoce como --

una entropTa de mezclado. Es sólo una de las formas de la entropTa. Todas las formas, 

sin embargo, tienen una cosa en común : Cuando la entropTa de un sistema aumenta, el 

sistema se vuelve más desordenado. • 
## 
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La pregunta que se presenta ahora es ¿ por qué dos gases sin mezclar buscan una dis-

tribución casual? Lo respuesta descansa en el hecho ele que, al quitar la separación, 

cada 6tomo de gas es libre de moverse a través de ambos compartimientos y tiene ---

igual probabilidad de encontrarse en cualquiera de ellos. Una vez que se ha quitado 

la barrera, es extremadamente pequet'ío la probabilidad de que todos los 6tomos A se 

encuentren en el compa1timiento ! y, al mismo tiempo, todos los 6tomos B se encuen-

tren el compartimiento 11. Adem6s, la probabilidad de que los ótomos mantengan tal 

segregación es m6s remota aún. Por otra parte, la probabilidad de hallar una distri--

bución casual a través de la caja es casi una certeza. 

Como un cambio de estado de baja probabilidad (dos gases sin mezclarse) a un estado 

de alta probabilidad (mezcla homogénea) acompaña un aumento de la entropTa, pare-

cerro que hay una estrecha relación entre la entropTa y la probabilidad. Esta relación 

existe y la expresó primero Boltzmam, quien introdujo la ecuación siguiente 

S = k. i,p (2-25) 

en donde S es la entropra de un sistema en un estado determinado, Pes la probabilidad 

-16 
del estado y k es la constante de Boltzmann = 1 .J8x 1 O ergs/K 

El cambio en la entropTa (entropra de mezclado) resultante de mezclar los gases A y B 

puede ser expresado en términos de la ecuación de Boltzmann : 

en donde 51 

52 

pl 

p2 

fl S = S 
2 

- S 
1 

= k • 

= entropTa de los gases sin mezclar 

= entropTa de los gases mezclados 

= Probabilidad del estado sin mezclar 

= Probabi 1 idad del estcdo mezclado. 

{í-

k .fnP
1 

(2-26) 

=l .k(~) 
p-1 
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Otro ejemplo de entropra de mezclado aparece en la mezcla de dos metales A y B p~ 

ro formar una solución sólida cristalino. Aqur también, existe una relación entre lo 

entropra y el grado de desorden. 

Como medición del desorden de un estado, se puede considerar, del punto de vista -

puramente estadrstico, el número de distribuciones posibles en el estado. Asr, cuan

do el cristal tiene N sitios, de los cuales n contienen 6tomos A y (N-n) 6tomos B. sé 

puede demostrar matem6ticamente que el número total de distribuciones posibles de A 

y B en N sitios es de 

W = N 
(2 -27) 

n ! (N-n) 1 

Esto es una medida del desorden adicional de solución, ya que W = 1 para el estado -

del cristal puro porque no hay mós de una manera para distribuir N 6tomos indistingui

bies del metal puro A ó B en N sitios. 

La cantidad W se comporta como entropra en el sentido que la configuración con el n~ 

mero mayor de distribuciones es lo mós probable. 

La ecuación que expresa la entropra en función del número de distribuciones W es : 

S= k • Jn W (2-28) 

La mayor entropía corresponde al mayor número de distribuciones, o sea a la estrucru-

ra mós desordenada y m6s probable. 

Sustituyendo W en la ecuación estadística de la entropra y aplicando la aproximación -

de Stirling (In N!}= N lnN- N, cuando N grande) obtenemos : 

## 
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S = k In [N t./ n (N- n) 1] 

= k [N 1 n N - n 1 nn - (N -n) In (N-n)l (2-29) 
-' 

2-36 

para la entropra de desorden o de mezcla. La forma de esta ecuación estó represen-

toda en la figura 2-1 O donde e= r(N es lo concentración atómica de A en la solu--

ción. Es particularmente interesante observar el aumento rápido de la ~ntropra para 

adiciones de cantidades muy pequei"ias del solvente. Este hecho explica la dificultad 

de producir metales verdaderamente puros, yo que e! factor de entropro.-TdS, acom-

poi'lando lo adición de impurezas, generalmente sobrepasa el factor de energras dH, -

de modo que casi siempre una contaminación baja la energTa libre del sistema. 

o 
A 

fi~. ~.lO. 

Ejemplo Concreto. 

1 
1 

. o 
1 

' D 

1 

: O.S" 

CONCENTR.A-CION 

-1.0 
B 

Calculemos ahora las probabilidades para el ejemplo antes mencionado de dos gases A 

y B en los. compartimientos 1 y 11 antes y después de mezclarse. 

## ... 
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Sean V = volumen ocupado originalmente por los átomos de gas A 1 V = volumen 
A · B 

ocupado originalmente por los átomos de gas B y V =volumen total de la caja. 

Si se introduce un átomo de gas A en la coja sin división, la probabilidad de encon-

trarlo en V es V /V. Si ahora se in~oruce un segundo átomo A en la caja, la pro 
· A A -

babilidad de hallar a ambos al mismo Hempo en V es N .\/V) x 'N /V). Un ter-
A M A 3 

cer átomo A reduce la probabilidad de hallar los 3 átomos en V A a NA/V) y si --

"A es el número total de á-tomos de gas A, la probabilidad de hallar todos los "A en 

V 
A 

es N /V) ~k 
A 

S¡ ahora se aí"íade un átomo deBo lo ceja, la probabilidad de hallarlo en v
8 

es---

N /V), y la probabilidad de hallarlo en V y al mismo tiempo hallar a todos los áto-
B . B 

/V nA pjV mos A en V , es N ) x {y ) o F:inalmente, la probabilidad de hallar a to-
A A 

dos los átomos de gas A en V A' mientras que todos los átomos de gas B están en V B es 

"A "s 

pl =C: ) ~e~ (2-30) 

en donde "A = número de ótomos A 

n8 = número de átomos B 

Ahora es necesario considerar ia probabilidad de la mezcla homogénea. Una mezcla -

homogénea experimentalmente no es uno relación perfectamente constante de átomos -

A a B, sino una con una relación que no vorie lo suficiente del valor medio para ser d!:. 

tectabie. Tai mezcia es extremadamente probabie cuando ei nú~ero de átomos es gran 

de, como en lo moyorio de los sistemas reales, donde el número excede usualmente de-

20 -3 
1 O porticulos (1 O moles) o Pl.1ede suponerse, poro propósito de cálculo, que esto -

probobi 1 idad es igua 1 a u nc. # • • • # 
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Como resultado de las consideraciones anteriores, la ecuación mezcla-entropio (2-26) 

se transforma en 

/1 S = k • ~n 1 = - k • Í n P 
1 

pl 

y con (2-30) en 

A S .~ -!< J n [ t: ~A 
VA 
V 

- k n 
B 

Pero, como hemos supuesto gases ideales a la misma temperatura y presión, los volúme 

nes ocupados por los gases deben ser proporcionales al número de 6tomos en los gases. 

En esta forma tenemos : 

"A 
n 

= 
VA 
V 

= e Y ns V 
B 1 -e = = 

n V 

en donde C es la concentración de A y (1-C) es la concentración de B. La entropia de 

mezclado puede expresarse ahora en términos de concentración como sigue : 

As= -J.,.C':}•l,.,..c-h(:s ),4.(1-c) 

= -k'h- e ~e- k?\ (1-c)~ (1-c) 

y paro 1 mól de gas, con n = N = número de Avogadro. 

A S = -k N [ cin e - ( 1 - e ) , b, ( 1 - e>] 
= - R [e /a,.. e - ( 1 -e) k, ( 1 -e)] 

en donde R es lo constante de los gases ( 2 ca 1 por mol). 

(2-31) 

La misma ecuación (2-31) se obtiene también a partir de la definición (2-28) de la en-

tropia. ## 



2. 7 Consideración energética de una transformación. Q,. 

~ 
SP'un material ocurre un cambio estructural de la fase tL a la fase~ a una tempera-

tura Tt, ésto tiene lugar porque encima de esta temperatura la energTa libre de la fa

se~' o sea G p.,_ se vuelve mós baja que la energTa libre de la fosed,. o sea G,t • -

Paraqci~rrb ésto, las curvas de la energra libre deben varim con la temperatura como 

la fase o( es igual a la de la fase~ de modo que/j G es cero; por tanto, Tt es el -

punto de equilibrio de 1 a transformación. 

• 1 

• 

a 
rfi 
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o 
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~ 
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a. e_~Q~r'o 

b. partí\ €..~t-o.IAo (vex ~X~o) 

[ ¡.{] 

... 

Para ilustrar ésto, consideremos el eiemolo sencillo de la transformación alotrópica del . ' . 
estai'lo puro, según la reacción : 

Sn (gris) ~ Sn (blanco) 
1~ 

## ... 
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El estaí"'o blanco, o f~e ~, tiene una estructura tetragonal centrado en el cuerpo que_ 

puede ser considerado como una estructura cúbica centrada en el cuerpo con un eje --

prolongado. Esta es la forma ordinaria, o comercial, del estaño y posee un lustro met~ 

lico verdadero. La otra, o fase alfa (o{), llamada estai'lo gris, es lo fase de equili--

brio a temperaturas por debajo de 13.2 ° C. El estaño gris tiene una estructura cristo-

lino cúbica de diamante con enlace covolente ( NC = 4). 

La energTa libre de la reacción considerada varTa con io temperatura como resultado de 

la dependencia de la temperatura de la energTa libre de cada componente (forma alo--

trópica). Entonces, podemos escribir o coda temperatura T K 

A G = G (blanco) - G (gris) 

=AH - T 4s 
+JT 

- ¿H298 
. 298 

. fj e .dt 
p 

T J T A e .d (1 n T)' 
o p 

en donde/1H es el calor de transformación a 298 K ( =Q5°C) y Ac la diferen-
298 p 

cia de los calores especTficos del estai'lo blanco y gris, respectivamente. El valor de-

A G a cada temperatura puede ser calculado sencillamente utilizando el calor de --

transformación a una temperatura conocida y los valores del calor espect'ficos de las dos 

fases en el alcance O- TK. La figura 2-11 muestr~ los valores de la entalpTa, de la-

entropTa y de la energTa libre de la transofrmación del estaño gris al estaño blanco, o~ 

tenidos como se demostró anteriormente. En el diagrama se ve que vale b. G = O a 

la temperatura de 292 K, de modo que esta temperatura crnica, AG de la reacción ~e 

vuelve negativa, de modo que el estaño existir6 en la modificación blanca porque tiene 

la menor energTa libre. 

## ... 



Es importante acentuar aqui, que aunque el valor de AG. indique a qué temperatura 

la transformación deberTe ocurrir, la transformación real depende también de la cin! 

ti ca de la reacción y de la formación de núd eos. Por eso, en la próctica, ambas'-

formas del estafio pueden existir para mucho tiempo debajo del punto de equilibrio -

de la transformación. 

2.8 Yariaci6n de la energTa libre con la temperatura. 

El ejemplo que acabamos de tratar es una ilustración sencilla de la aplicación de los 

principios termodin6micos a una rP.acci6n aislada. 

t 
H 

~e-· 
J ta..rqus&)A 
¡o 

~ 

-~ 

: ... ----- b. 

_ _..--- f,·j . 2. 1 ~ • E~ t-a \ p lo 
~~ttc.;o' 1.1 eie la.. 

1 i b~e €.111 

f-e¿, pe rt7.tu re{ 

'" 

Sin embargo, con frecuencia es necesario considerar la posibilidad de transformaciones 

sucesivas ocurriendo en un aicance preciso de temperaturas, y en este caso, es mós co!2_ 

., 

veniente examinar cómo varra el valor absoluto de lo energTa libre del cristal con la -- • 

temperatura. Esto es bastante visible en la figura 2-12a en la cual se muestran H y -TS 
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en función de la temperatura. A una temperatura de transformación, T , el cambio de 
t 

entalpTa 6. H es igual al calor latente L, mientras que el cambio de entropio As es ---

. igual a L/f • Por consecuencia, lo curva de G = H -TS no tiene fuerte discontinuidad 
t 

a la temperatura\ (yo que H = Tt 4S) ó T m sino solamente uno descontinuidod 

de pendiente~ Una curva de G en relación con lo temperatura paro coda uno de los -

tres fases consideradas, o( , ~ y 1 Tqu ida, serio entonces de la forma mostrado en lo -

figura 2-1!b. Aunque fases de alta temperatura no puedan existir a temperaturas ba.:.-

jos, es teóricamente posible calcular H y S a partir de las curvos del color especifico 

contra temperatura. En cado alcance de temperatura, lo fose con el nivel de energta 

libre mós bajo es la fase estable. 

La magnitud relativa de la energta libre determ_ina la estabilidad de una fase, y como 

se ve en la figura 2-12, la energta libre o cualquier temperatura depende de dos foc-

tares : 

l. El valor de G al cero absoluto O K : G o 

2. La pendiente de lo curva G contra T, es decir de la dependencia de 

temperatura de la energta libre. 

Ambos de estos términos estén influidos por la frecuencia vibracional y por consecuen-

0 
cia por el calor especifico de los ót~os, como se puede demostrar matemóticamente. 

Por ejemplo :si la temperatura de un sistema se elevo de T o T + dT, el cambio de ener 

gta libre del sistema dG es 

dG = dH - T dS - SdT 

= C .dT- T. (C .dT}- SdT =- SdT 
p PT 

de modo que la energia libre del sistema a la temperatura T es 

## 



G = G S.dT 
o 

Al cero absoluto de tempera~lira, 1o enerara ¡ ibre G es igual o H y entonces 
~ o o 

G = H - ( 
~ 

o 

o 
cambiando S por 

J 
o 

(C /T) .dT obtenemos 
p 

G=H 
o 

S.dT 

1 
(C /T) .dT ¡/ .dT 

p .dJ 
(2 .32) 

Esta ecuación demuestro que lei energro libre de una fase disminuye mós rópidamente-

con aumento de temperatura cuando su calor espedfico es grande. Entonces, la inte.!. 

secc_!ón ~_e__lqs c:tlf'YaS eD~rgiaJibre":"ternperatura,-como en las-figuras-2-1-1-y2-12 ocu----
---- -

rre porque la fase de baja temperatura tiene un calor especrfico mós pequeño que la -

fase de temperatura superior. 

A temperaturas bajas, el segundo término de la ecuación (2-32) es relativamente indi -

ferente, y la fase que esté estable es aquella que tiene el valor mós bajo de H , es de 
o -

cir la fase mós compacta asociada con un enlace fuerte de los ótomos. Sin embargo, -

lo mós fuerte, el enlace interatómico, tanto mós alto seró la constante elástica, tanto 

mós alto la frecuencia vibracional y por consecuencia tanto mós bajo el calor espectfi-

co (véase figura 2 .8). Por tanto, la estructura con enlaces menos fuertes, es decir la -

fase con la energTa H m6s elevada a bajas temperaturas, tenderó a aparecer como una 
o 

fase estable a alta temperatura. Esto es 9orque el segundo término de la ecuación se -

##-
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vuelve mós- importante y G disminuye mós rópidamente con incremento de temperotu-

l
T 

ro para la fase con el valor mayor de ('i/T). dT. Con la figura 2-8 es claro que 
T ,o 

un valor grande de ~ ( C ~).dT es asociado a un valor pequef'lo de lo temper~tu-

ra corocterTstica y entonces con uno frecuencia vibracionol baja como por ejemplo en 

un metal de estru-ctura abierta y débil fuerzo elóstico. Por tanto, generalmente, cuo!!_ 

do ocurre uno transformación de fose la estructura mós compacta existiró a las bajas --

temperaturas y la estructuro mós abierto en general a los altas temperaturas. Desde e_! 

te punto de visto un ITquido, que no posee uno estructura con orden de largo alcance, 

tiene uno entropTa mós elevada que cualquier fose sólida y por tonto todos los metales 

deben fundirse o una temperatura suficientemente alto, es decir cuando el término TS 

sobrepaso el término H en la ecuación (2-23) de la energTo libre. 

La secuencia de transformaciones de fase en metales como el titanio, zirconio, etc;., 

estó de acuerdo con esta tr~nsición esperado y ademós, los metales alcalinos, 1 itio, y 

sodio, que son normalmente CCU: a temperaturas normales, pueden ser transformados 

en CCAC a temperaturas debajo de cero Celsius. Sin embargo, es_ interesante obser-

ver que el hierro es una excepción a eso regla, ya que tiene uno estructura CCUC o -

bajo temperatura que cambio o CCAC a la temperatura de 910° C. En este caso, se -

supone que la estabilidad de la estructura -ce¡, C del hierro es asociada a sus propiedo-

des ferromagnéticas. Teniendo uno estructuro CCuC, los distancias interotómicas son 

de magnitud correcta para la interacción de los electrones, tomando spins paralelos -

{condición poro el magnetismo). Como este estado es uno de baja entropro y también -

una de energra interna mrnima a las temperaturas bajas lo estructuro es preferente. 

El hierro tiene también interés porque su estructuro CCuC que estó reemplazada por lo -

## 



estructura eeae a temperaturas arriba de 910° e, reaparece a temperaturas arriba -

de 1400 ° e, como fase d . Seitz atribuye este comportamiento al calor especf'fi

co grande de los electrones del hierro, lo que es una propiedad caractertstica· de la -

mayorta de los metales de transición. 

.,. 

1 



1 
centro de educación continua 
división 

facultad 

de 

de 

estudios superiores 

lngenierfa, un a m 

TRATAMIENTO.~ TERMICO Y SUS APLICACIONES 

TEMA I : CONCEPTOS DE METALURGIA FISICA 

CAPITULQ) INPERFECCIONES ESTRUCTURALES Y 

MOVIMIENTOS ATOMICOS. 

DR. IVAN HOUBAERT I. 

JUNIO,l978. 
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1 
En la consideración cristalográfica de estructuras cristalinas se parte en general de -

cristales ideales que no tengan desviaciones de la estructura regular, es decir, se s~ 

pone un cristal sin ningún defecto estructural o Pero al contrario, los cristales reales 

tienen una gran cantidad de defectos estructurales, que determinan decisivamente las 

propiedades mecánicas asi como las propiedades físicas de los materiales.· 

-
En el tema 3.2 se tratará de los defectos est·ructurale$ 1 o sea de las desviaciones de 

los elementos cristalinos referente a la posición ideal o Además existe la desviación-

quimica, determinada por la concentración de elementos diferentes del elemento ba-

se (ver 3.1) asi como la desviación eléctrica, o sea la diferencia en la distribución-

de las cargas eléctricas en el cristal con respecto al cristal ideal. Defectos quimicos 

y estructurales siempre están acompaFiados de defectos eléctricos, pero, sin embargo 

existen defectos eléctricos sin existir defectos químicos o estructurales. 

En el tema 3.3 se trotará del movimiento atómico, llamado 11 difusión 11 y de algunas -

de sus aplicaciones en ingeniería. 

3.1. Soluciones en metales. 

La aplicación práctica de los metales puros es muy limitada~ la mayoría de los mate-

rieles metálicos son aleaciones, es decir mezclas de dos o más metales diferentes. Ya 

que las propiedades de una aleaci6n están determinadas en gran parte por el equilibrio 

entre las componentes que forman la aleación, es muy necesario conocer los estados de 

equilibrio, por lo menos de los sistemas binarios ( =de dos elementos}. 

Mientras que dos o más elementos siempre son totalmente miscibles en el estado gaseoso 

#11 
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(vapor), no es el caso para todas las combinaciones de metales en el estado lrquido y en 

el estado sólido la solubilidad total solamente ocurre en condiciones muy determinadas. 

las mezclas binarias siguientes de metales o elementos tienen una solubilidad total en-

.estado li9lJido : Fe + C, Cu + Zn (latón), Cu + Sn, Cu + Ni, Al + Mg, Al + 

Si, Pb + Sb, Pb + Sn, etc... Una mezcla de esos pares de metales se puede compa-

rar con una mezcla de agua con alcohol :se mezclan en cualquier proporción, formando 

una solo fose hombéneo y 1 iqu ido. 

Algunos metales tienen una_ ~lubilidod reducido en estado liquido, por ejemplo : Fe + 
-f'~ 

Cu, Pb +. Cu, etc ••• Según lo temperatura, se forman 2 copas de aleación liquide, -

una rica en metal A, otra rico en metal B. Por ejemplo la mezcla de 50% Cu con 50% 

de Pb a la temperatura de 970°C se separar6 en dos capas lrquidas :una inferior (m6s -

densa)· de 80% Pb con 20% Cuy una superior (menos denso) de 600/o Cu con 40% Pb. 

Una serie muy limitada de pares de metales no tiene ninguna solubilidad en estado lrqul. 

do por ejemplo : Pb + Fe forman una capa de plomo puro y una capa de Fe casi puro. 

Se puede comparar este sistema a la mezcla de agua y aceite. 

la formación de soluciones sólidas es m6s dificil de lograr que la formación de solucio-

nes liquidas. Los soluciones sólidas se forman m6s f6cilmente cuando el solvente y el -

soluto tienen tamaPios y estructuras electrónicas similares y el mismo tipo de estructura 

cristalina. Estas condiciones se llaman a men~o "condiciones de Hume-Rothery para -

solubilidad en estado sólido". 

Por ejemplo, el cobre y el níquel, como metales individuales tienen un radio atómico-
o o 

de 1 .278 A y 1 .246 A, respectivamente. En la tabla periódica de los elementos, ocu-

1 
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pan sitios vecinos de modo que tienen una electronegatividad parecida y ~sto sobre tódo 

porque son elementos de transición. la estructura cristalina de ambos metales es CCaC. 

El sistema Cu-Ni es el ejemplo trpico paro solubilidad total en estado sólido, como vere 

mas m6s en detalle en el capTtulo 4. 

o 
El latón es una aleación de cobre y zinc, los cuales tienen radios atómicos de 1 .278 A 

o 
y 1 .332 A respectivamente y ambos tienen 28 electrones de subvolencio (copos interio-

res). El Cu es CCaC y el Zn es he, sin embargo, ambos estructuras son semejantes, ya-

que corresponden a un número de coordinación NC = 12. Asr cuando el zinc se agrega 

al cobre, puede sustituir a éste dentro de una red cristalina CCaC, pero s61o hasta el --

móximo de unos 400k de Zn. Esta solución sólida de zinc en cobre tiene una distribución 

enteramente caótica, como tambi~n la mezcla Cu-Ni (Fig. 3-1). 

Solución sólida por susti
tución caótica (el cinc está en el 
cobre, o sea, se ~onna latón). El pa
trón del cristal np se ha alterado. 
(Clyde Mason, lntroduc~ Physical 

__ MetalluTgy. Cleveland: American So
ciety for Metals, 1947) 
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3.1 .1. Soluciones s61idas por sustituci6n. 

La soluci6n s61ida antes descrita se llama soluci6n por sustituci6n, o solución sustitucio-

nal, debido a que los ótomos de zinc sustituyen a los ótomos del cobre en la estructura -

del cristtJI. Lo mismo ocurre con la soluci6n de Ni en Cu, y ésto desde prócticamente -

nada de niquel y casi 1 00% de cobre, hasta prócticamente nodo de cobre y casi 1 000/o -

de nTquel. 

Por otra parte, hay un 1 imite muy definido para la cantidad de estaPio que puede reempl~ 

zar el cobre para formar bronce, y aún mantener la estructura cúbica a caras centradas -

del cobre. El estaPio en exceso de la cr.mtidad móxima de solubilidad s6l ida llega a for-

mar precipitaciones de otra fase. Este limite de solubilidad est6 considerado en detalle 

en el capflulo 4. 

Para permitir una extensa solubilidad de tipo sustitucional, los ótomos deben ser casi del 

mismo tamaPio. El niquel y el cobre tienen un rango completo de soluciones, porque sus 

estructuras son iguales y sus radios son de 1 .246 A y 1 .278 A. Cuando la diferencia de 

tamaPios aumenta, son menos las sustituciones que pueden ocurrir. S6lo pueden reempla-

zarse el 20% de ótomos de cobre por los de aluminio, porque el último tiene un radio de 
o o 

1 .431 A en comparaci6n de 1 .278 A para el cobre. 

Pd A u 
100 

,j 
Ni Pt~ 

!o 
B' 

~J 50 3.!t := ... 
:S -

.! Al~~ 
Cl 

! 
1 

1.0 1.15 
k 

1.30 
Relact6D de tamaños, aleaciim/colma 

_Solubilidad sólida contra tamaños atómicos (aleación a base de cobre 
------------------- --------- - --~-...::::...--=::-
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La tabla de la p6gina 3-6 muestra entre otro la solubilidad sólida móxima en cobre de v~ 

ríos metales con la misma estructura CCaC del cobre. Estos datos est6n resumidos en la -

Fig. 3-2. Rara vez ocurre una amplia posibilidad de solución sólida si hay mds del 15% 

de diferencia en los radios de las dos clases de ótomos. Hay mós restricción en la solub..!_ 

lidad cuando las dos componentes tienen estructuras diferentes. 

Se notar6 en la tabla de la p6gina 3-5 que la solubilidad se da tanto en _eorcentaje a_t6-

mico como en porcentaje en peso, _abreviado en o/p y o/ a, r~pe~tivamente. El factor 

de importancia es el número de 6tomos sustituTdos, m6s bien que el peso de los 6tomos -

que son sustituTdos. Sin embargo, los ingenieros generalmente expresan las composicio-

nes por sus porcentajes en peso. Por lo tanto es necesario conocer la manera de expresar 

el porcentaje en peso en términos de porcentaje atómico y viceversa;. 

Ejemplo 1 : Una aleación contiene 80 o/p (porcentaje en peso) de aluminio y 20 o/p 

en Mg. ¿ Cu61 es el o/ a (porcentaje atómico) de cada uno ? 

Solución : consideremos una base de c61culo de 100 g de aleación, o seo 80 g de Al y 

20 g de Mg, Número de 6tomos de Al N.A. X 80 
26.98 

N.A. 
23 

= número de Avogadro = 6.02 X 1 O 

P.A. (Al) = 26.98 

Número de 6tomos de Mg : N.A. X 20 
24.3 

P.A. (Mg) = 24 .3 

Número total de 6tomos en 100 g de aleación : 

N=N +N = 
Al Mg 

N .A. X 80 
26.98 

+ 



Tabla :Porcentaje de solución sólida contra radio atómico de metales con la misma e_! 

tructura que el cobre (CCaC). 

Solubilidad ;nóxima 

So luto Solvente Relación de tamai'io %en peso %atómico 

Ni Cu 1 .2461 1 .278 = 0.98 lOO 100 

Al Cu 1 A31 1 1.278 = L12 9 19 
' i 

Ag Cu 1 .4441 1 .278 = 1.14 ! 8 6 

Pb Cu L750 11,278 = 1.37 o o 

Ca Cu 1.9651 1,278 = 1.54 ? ? 

Ni Ag 1 .246 1 1.444 = 0.86 0.1 0.1 

Cu Ag 1 .278 1 1 .444 = 0.88 9 11 ' 

Al Ag 1 .431 1 1 .444 = 0.99 6 20 

Pb Ag 1 .750 1 1 .444 = 1.21 5 3 

Ca Ag 1 .9651 1 .444 = 1.36 o o 

Cu Ni 1 .278 1 1 .246 = 1.02 lOO lOO 

Al Ni 1 .431 1 1 .246 = ·1 .14 12 22 

Ag Ni 1 .444 1 1 .246 = 1.16 4 2 

Pb Ni 1 .7501 1 .246 = 1.40 ? ? 

' 
Ca Ni 1 • 965 1 1 .246 = 1 .58 o o 

Ni Al 1 .246 1 1 .431 = 0.87 0.05 0.03 

Cu Al 1 .2781 1 ,431 = 0.90 6 3 

Ag Al 1 .4441 1 .431 = 1 .01 48 19 

Pb Al 1 .7501 1 A31 = 1.22 0.02 o. 1 

Ca Al 1 • 965 1 1 .431 = 1.38 o o ., 
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Porcentaje atómico de Al 

o/ a 
N 

Al = Al 
N + N 

Al Mg 

= 78.3 o/a Al 

Porcentaje atómico de Mg 

o/a Mg = 
N 

Al 

NM_ 
9 

+ N
Mg 

X 100 = 

X 100 
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80 

~~-=~2~6~.9~8--~~--~~~- X 100 
N .A • X 80 + N .A • X 2 O 

= 

26.98 24.3 

N.A. X 20 

~-:--~~2_4-=-=·~3-~~---:-:----;::-=-- X 1 00 
N.A. X 80 + N.A. X 20 

26.98 24.3 

\ 
= 21.7 o/a Mg 

l~emplo 2 : Un bronce de aluminio tiene 20 o/a de Al. 

\ 
¿ l~ué porcentaje en peso est6 presente ? 

\ 
Solú~,:ión : consideremos una base de c61culo de 100 atómos de la aleación, o sea 20 --

6tomc.l,: de Al y 80 6tomos de cobre. 

Peso de\AI = 
\ 

Peso del¿\ = 
\ 
\ 

\ 

63.54 X 80 
N.A. 

Peso total d¿ la aleación considerada 
- \ 

\ 
26. 9f:'· X 20 + 

N.A. 

Porcentaje en peso de Al 

o/p Al = peso Al 
peso total 

X lOO = 

= 9.6 o/p Al 

63.54 X 80 
N.A. 

26.98 X 20 
N.A. 

26.98 X 20 + 63.54 X 80 
N.A. N.A. 
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3.1.2. Soluciones s6lidos ordenadas. 

La figura 3-1 muestra una sustituci6n ca6tico de un ótomo por otro en uno estructuro -

cristalino. En tal proceso lo probobil idod que tiene un elemento de ocupar un espado 

ot6mico en particular es igual al porcentaje atómico en lo oleoci6n.· En este coso no 

hoy orden en lo sustitución de los dos elementos. 

3. 3----- Solución sólida ordenada 
por sustitución. (Clyde Masan, In
troductory Physical Mewl!urgy. Cle
veland: Ameri.can Society for Metals, 

1947) 

Sin embargo, no es poco usual encontrar un orden de los dos tipos de ótomos en un oco-

modomiento especifico. Lo figuro 3-3 muestra uno estructuro ordenado en lo cual cada 

11ótomo 11 negro estó rodeado por 11ótomos 11 blancos. Tal orden es mós común o bajos ---

temperaturas, puesto que la mayor ogitaci6n térmico tiende o destruir los ocomodomie!!. 

tos ordenados. 

, .. 



3.1 .3. Solución sólida intersticial. 

Solución sólida por inters
ticios (carbono en hierro estrucru:r;:;. 
ccac ). (Ciyde Mason, Introducrory 
Physical Metaliurgy. Cleveland: Ame-

rican Society for Metals, 1947) 

3-9 

En otro tipo de solución sólida ilustrada en la figura 3-4, un ótomo pequei'io puede si-

tuarse en lqs intersticios entre ótomos mayores. El hierro y el carbono son un ejemplo 

de este tipo de solución :a temperaturas abajo de 910° C, el hierro puro tiene uno e! 

tructura eeue, mientras que en el intervalo de temperatura de 910° e a 1400 o e, el 

hierro tiene la estructura ecae. En esto última red cristalino, existen huecos relativ~ 

mente grandes y no ocupados en el centro de la celda unitaria. El carbono, siendo un 

6tomo extremadamente pequeño, puede ponerse dentro de este hueco para producir una 

solución sólida de carbono en hierro. Cuando el hierro cambia de estructuro eeoe a -

Ceue durante el enfriamiento, la forma de los huecos de la estructura se modifico y yo 

no pueden alojar el carbono, de modo que la solubilidad del carbono en el hierro eeue 

es relativamente pequei'lo. 
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3.2 Defectos estructurales. · 

Dependiendo del alcance dimensional de los defectos de la red, solamente teniendo en 

cuenta desviaciones sobrepasando las dimensiones atómicas, se subdividen los defectos 

de la red en : 

1 .... Defectos de punto (dimensión cero) 

2.- Defectos de linea (dimensión uno) 

3.- Defectos de superficie (dimensión dos) 

4.- Defectos de volumen (dimensión tres) (véase la tabla pógina 3-11) 

Parte de los defectos de punto son las vacancias (puntos de la red desocupados) asr como 

los ótomos intersticiales, o sea átomos ubicados entre los nodos normales de la red. De-

fectos lineales son las llamadas "dislocaciones", mientras que las fronteras de grano re-

presentan la mayoria de los defectos de superficie. Defectos de volumen son por ejem-

plo : porosidad, grietas e inclusiones. 

Los defectos de punto no sólo se distinguen de los otros defectos de red en relación con 

su dimensión, pero mucho mós porque, al contrario de los defectos de linea y de super-

ficie, existen en equilibrio termodinómico. Por eso, se habla a veces de defectos Rro-

pios o defectos térmicos, ya que la concentración de defectos estó determinada por la -

termodinómica, como veremos mós adelante. 

En las secciones siguientes se trataró brevemente de las diferentes clases de defectos es-

tructurales. Las prop.iedades principales estón resumidas en la tabla de la pógina 3-11'. 



Dimensión (m6s all6 de 
los alcances atómicos) 

TABLA SI NOPTICA DE ALGUNOS DEFECTOS ESTRUCTURALES. 

cero uno 

- ·11 

dos 

------------------------~~-------------=------~--------~------------~~~------·--------------e.V\ 
Dbrninación 1 • - Vacancias. 

2.- Atomos intersticiales. 
3.- Combinación de 1 y 2 

defecto FRENKEL. 

Dislocaciones 

1 • - de arista o borde 
2.- de hélice, de tornillo 

o helicoidales. 

------------------------~-----------------------+-----~--·------.. --· 
Vector de BURGERS b=O b/ o 

Lrmite (frontera) de granos y 
de fase. 

1 .- De ángulo grande 
2.- De óngulo pequeño. 

( b,l o) 

1= .. •. nergta 
-~=-""""*~E~n--e-rg-r=a-d~~ for:ción de-- -ii-f~o-. ~is-!c_c_a_c_ió-~~c·-he-~l-ic--e·-----~~·-n=er-g"=•a~~imi~e ~-e~gr-CJi'~.o--

ur.a vacancia ~ 0.5- leY E = G b 2 l \Vl ·Cl V'\ 1000 erg~cm2 

Equilibrio termodinómico 

Concentración en metales y 
e 1 eaci ones. 

E 0 4 nerg ia de formación de -- ff · 
6tomo intersticial : 5eV V\ 7 eV/ótomo 

Vacancias :en equilibrio 

CV = exp ( -EjK T) 

Atomos intersticiales :no 
est6n en equilibrio termo
di nómico. 

CV = f (temperatura) 

~ 10-4 a 10-7 

EJ.. = 3/2 (E ) ,GJ 

Dislocaciones no están en 
equilibrio termodin6mico. 

Concentración dislocado~ 
r.es = f (% deformación) 

V\ 106 a 10
12 

cm/cm 
3 

Lrmites de granos no están en 
equilibrio termodinómi co. 

Función del tamaño del grano 
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3.2 .1. Vacancias y 6tomos intersticiales (defectos de punto) 

3.2 .1.1. Descripción y equilibrio termodinómico. 

Con los defectos de dimensión cero se trota principalmente de vacancias (defectos ----

Schottky} y 6tomos intersticiales (defectos anti-Schottky), figura 3 .5. Cuando se pr~ 

duce simultóneamente una vacancia y un 6tomo intersticial, se habla de defecto Fren-

kel. La propiedad caracterrstico de estos defectos de punto es que en cada uno de los 

3 direcciones principales solamente se muestran extensiones atómicas. Sin embargo, -

como por ejemplo lo acumulación de vacancias en la red posee en una o aún en varios 

direcciones una extensión sobrepasando la dimensión atómica, es preciso tener una ca!!. 

tidad para distinguir estos defectos puntuales de los dem6s. Esto cantidad es el llamado 

"vector de Burgers" (figura 3.6), que da una descripción cuantitativo de los defectos y 

sobre todo de las dislocaciones (ver temo 3 .2 ~2 .3). Este vector se define utilizando el 

circuito de Burgers que es una trayectoria de 6tomo o 6tomo y que es cerrado en los zo-

nos de la red cristalino libres de defectos (figuro 3 .6.a). Si se utilizo el mismo circui-

to de Burgers para cercar uno dislocación, figura 3.6~b, lo trayectoria no se cierra. El 

Véct.óT'necesatió pard cerrarla (el .vector trazado desde el extremo final del circuito de-

Burgers a su punto de comieñzo) es el vector de Burgeri que describe el defecto. 
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0000 00 
00: o 00 
0000 0000 

(a} (L) 

00 0000 
o· o 00 

0000 o 00 
-- (e) -g,; 

-Two-dimcnsionnl rcp1·cscntntion of four types of poiut dcfccts. 

(d) 

(a) Vncnncy. (b) lntcrstitinlcy. (e) Frcnkcl dcfect. (d) Impurity ntom. 
----- - --- ------ ----- ----=---

--------------- --------

Un cirruito de Burgers alrededor de una zona cristalina conteniendo un defecto de punto 

(vacancia, intersticial u otro} se cierra perfectamente, de modo que los defectos de pun-

tono tienen un vector de Burgers (fig. 3.6.c). 
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Aunque la formación de defectos de punto de la red sea asociado con un aumento de ene.!. 

gTa considerable (del orden de importancia de 1 eV por ótomo desplazado), los defectos -

de punto existen con número medible en equilibrio termodinómico. La razón de ésto es -

que con la formación de por ejemplo una vacancia, adem6s de un aumento de la energTa 

interna U del sistema, ocurre un aumento de entropTa, de modo que un cristal desordena-

do pueda tener una energTa libre F mós baja que un cristal ideal. En lo que sigue hace-

mos una breve evaluación de la concentra'ción de equilibrio de las vacancias. 

Si suponemos que de N ótomos n dejan sus sitios para producir vacancias, entonces exis-

ten 

n' e 
(N - n)f 

= w 

• 
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posibilidades diferentes de configurar estas n vacancias. El aumento de entropTa A S 

provocado ser6 según ( 2-28 ) del capllulo 2 : 

A S= k In n' (N • n)! 

en donde k es la constante de Boltzmann. 

Si caracterizamos la energTa necesaria para formar una vacancia con E , el aumento -
- - . - V 

de energTa interna u. para la formación de n vacancias ser6 

A l:J = n.EV 

La variación de la energTa libre seg6n F =U - TS del cristal ser6 entonces de 

~F =6U - T. ~S = n.E - KT 1n 
V 

N ! 
n t (N - n) 1 

o, utilizando la aproximación de Stirling : 

F = n • EV - K T (-(N - n) • 1 n (N - n) - n • 1 n n + N • 1 n N] • 

La concentración de equilibrio de las vacancias est6 determinada por el mTnimo de la 

energTa libre, o sea par 

'O < AF} = o 
d n 

En el caso pre~ente entonces 

d(O. F) = o = E - KT .1n N - n 

o V n n 

E KT .ln N - n '""' KT .1 n N = 
V n 

"' 
(parque n<< N) 



La concentración de vacancias seró de 

e 
V 

= n 
N 

= e 

3-16 

(3. 1) 

Si se util~za la energia de formación de una mol de vacancias UV en lugar de la ener

gia para una vacancia, la relación es : 

cV = e -UjRT (3 .2) 

en donde R es la constante de los gases. 

Sigue de esta ecuación sencilla que la concentración de vacancias en equilibrio termo 

dinómico sube con la temperatura según la relación (3 .1)'. Con una energia de forma

ción de 0.75 eV resulta a 500°C u11a concentración de vacancias ~-1o-4 y a 200°C 

-7 
de ~ 1 O • La concentración de vacancias de una serie de metales al punto de fusión 

es de unos 0.1% atómico (10-3). 

En la tabla siguiente se representan los valores de la energia de formación de vacancias 

en unos metales. También estón enumeradas en la misma tabla las energias de migra---

ción de las vacancias, o sea la energia necesaria para cambiar una vacancia de sitio. 

M E T A L Energia de formación en eV Energia de migración (eV) 

A u 0.96 1 .oo 0.55 - 0.80 

Ag 1 .02 1 o 1 o 0.83 - 0.88 

Cu 1.0 1 .4 0.7 1.2 

Pt 1 .2 1 .4 1.1 1 .5 

Al 0.74 0.79 0.5 0.6 

Ni 1 .5 

w 3.3 
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De manera análoga como la concentración de vacancias se puede calcular !a concen-

tración de equilibrio de los étomos intersti Cicles. Sin embargo, la energía de forma--

ción de un átomo intersticial mucho más alta tiene como consecuencia que su concen-

tración será mínima y por lo tanto casi nula, incluso a alta temperatura. 

3.2 .1 .2 •. Origen de los defectos puntual es. 

Defectos puntuales (de punto) pueden ser producidos por varios mecanismos. Ya que -

las con~entraciones de ~ilibdo de vacancias y de átc·!'nos intersticiales son mu~ dife-

rentes, no puede existir el mecanismo siguiente :un átomo deja su sitio cristalino y se 

pone en un lugar intersticial para producir un defecto Fr~nkel. Por otro parte se podría 

suponer que lo concentración térmico de vacancias aparece mediante la migración de -

vacancias de la superficie del cristal o de las fronteras de granos hacia el interior del 

cristal. Sin embargo, en este caso, la cinéti'ca de lo tendencia al equilibrio de vacan-

cias tendría que depender del tamaño del grano. Como se pudo demostrar por experi--

mentos que ésto no ocurre, deben existir otros mecanismos dentro del cristal para prod~ 

cir vacancias. Se puede aceptar hoy como cierto, que las vac?ncias de equilibrio tér-

mico se forman o se aniquilan de preferencia en dislocaciones y sobre todo en brincos -

de dislocaciones ( ver m6s adelante). Pero también las fronteras de granos funcionan -

' 
como fuentes (formación) y huecos (aniquilamiento) para defectos estructurales de punto 

(véase más adelante). 

Ahora bien, es perfectamente posible producir defectos de punto en una concentración -

desviada del equilibrio térmico. Como una .serie de fenómenos, por ejemplo la difusión, 

dependen de la concentración de vacancias, la producción de una concentración más a! 

ta de defectos es muchas veces de gran importancia. 
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En esencia existen tres posibilidades para la producción de una concentración de va--

cancias más alta que la del equilibrio térmico : 

1.- Temple de la probeta desde alta temperatura. 

2.- Deformación. 

3.- Irradiación con partrculas de alta· energfa. 

Teniendo que la concentración de vacancias sube mucho con la temperatura (ecuación 

(3.1) ), existe lo posihilidad por temple de8Je temperaturqsde alta concentración de-

vacancias de obtener una concentración de defectos más elevada que normal mente a b~ 

ja temperatura. Dependiendo del nivel de temperatura a la cual se temple, se proc:Juce 

una recuperación parcial de los defectos excedentes. l\lo es siempre posible en todos -

los casos enfriar las vacancias en la forma en la cual están estables a la temperatura ini 

cial. Con frecuencia se forman en el temple aglomeraciones de vacancias, que se con-

densan en anillos de dislocaciones y reducen así mucho el número de vacancias libres in 

dividuales. 

Durante la deformación ocurren una serie de procesos que pueden llevar a la formación 

de vacancias y átomos intersticiales. En esto se trata en parte de reacciones de disloc~ 

cienes complicadas, las cuales no ~amos o tratar aquí. 

Como los átomos intersticiales se recuperan rápidamente arriba de unos Oo05 T ------
. F 

(TF = temperatura de fusión en Kelvin) y las vacancias arriba de .::::;:::: 0.2 T un exce 
F -

dente de defectos por las deformaciones sólo se podrá esperar o temperaturas bajas de de 
. -

formación. Sin embargo, abajo de la temperatura de recuperación se pueden alcanzar 

por deformación en fr(6, concentraciones de defectos bastante altas, dependiendo del - • 
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grado de deformación en fr1Ó y dadas para unos metales ccac en primera aproximación 

por las relaciones siguientes : 

vacancias : e [o/~ ~ 5.10-4 .E... 
V 

6tomos intersticia 1 es CA ~] ~ 5.1 o-5 .é 

en donde € es la deformación en %. 

La tercera posibilidad para producir un excedente en defectos que últimamente se utili 

zó mucho es la irradiación con partrcu las energéticas, sobre todo neutrones y electro-

nes. El mecanismo de la formación de defectos por lo irradiación es muy sencillo. Si 

una partícula inicial (neutrón, electrón) entra en colisión con un átomo y transfiere d~ 

rente el choque una energía más alta que la energía cril'ica de traslación de un átomo -

(aproximadamente 20-25 eV), el átomo ser6 expulsado de su sitio cristalino y se ubic~ 

rá en un sitio intersticial, es decir se formará un defecto Frenkel. 

Si la energía trasferida sobrepasa mucho la energía crilica de translación, el átomo go_L 

peado podrá por su parte quitar otros átomos de sus posiciones cristalinas. 

Asr un neutrón único con una energía de 1 Me V puede producir hasta 1 000 defectos 

Frenkel. El mecanismo se muestra esquemáticamente en la figura 3.7 

El número de los defectos producidos depende de la clase de partículas, de su energía y 

de su flujo (=número de particulas/cm
2 

seg .) • El grado de producción de vacancias por 

la irradiación con neutrones es de : 

K= 0.5 ~ • () • m 

en donde ~ es el flujo de neutrones l n/ cm
2 

• seg) 1 la sección elástica de -
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dispersión y m el número de defectos Frenkel producidos por neutrón. 

o 0~0 0®0 o o o o o o o o 
oo&,qoooo~oCIDoo oo 
o o o vf'. o o o o ;v o o o®o o 
o o o o'v~,o o f2J o o v;6-o o 

.,... .......... . ' 
o o o cyo q:_v~o o ojl<o ~'fsJo o 
O O O V 0~0 OwO O O O O 0-

~r o o o ,o o o o o o v, o 0-0 o. 
o o 0/9 o o o o 'Q o 0®0 
o o q o o o o o o Q-q1\o 
o .,¡. o o o o o o o o®g Y 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¡~- 3.1- , p¡-odvu..io',.. de de.fec._h,s po" lrr~ foil.. 
RW.b\,~ : ~ ~ J..gJ¿ )\P.M. btó'tn. 

---~ ~ o/..Q. tto~ 

\1 ~uá'l.._ . 

@ dl!o \m.O ~ tVt~~; c,;~JL 

Como los defectos producidos se recuperan al mismo tiempo (a saber por recombinaci6n -

de vacancias y átomos intersticiales así como por difusión a huecos) y que la velocidad -

de recuperación no solamente aumenta con la temperatura, sino también con el número -

de defectos formados, un equilibrio dinámico se presentará entre la formación y la recu-

peración de defectos y determinará e! excedente efectivo de defectos. 
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3.2 .2. Dislocaciones 

Le segunde clase de defectos estructurales son los defectos de dimensión uno o 1 inea--

les, llamados 11disloccciones 11
• Estas dislocaciones son de primera importancia pera el 

estudio del comportamiento mec6nico de los metales, sobre todo de su deformación pió.!_ 

tica, como se estudicró en detalle en el capilulo 6. Aqur, nos limitaremos principal--

mente al estudio descriptivo de las dislocaciones. 

Se pueden distinguir dos tipos b6sicos de disloccci6n, la dislocación de borde o cristo 

(inglés_: 11edge dislocction 11
) y la dislocación de tornillo, de hélice o helicoidcl (in--

glés : 11Screw dislocation 11
). 

3 .2 .2 .1 • Dislocación de borde 

La figura 3-8 representa esquem6ticamente una dislocación de borde, la cual se obtie-

ne por la intercalación de un medio pleno adicional en una estructura metalogr6ficc. 

Dislocación de arista. 

--

~E PE' LA 
J>t~LoC...,. O o~ 
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Los planos superiores e inferiores del cristal que se muestran en lo ilustración ya no --

coinciden, de manero que lo dislocación se extiende o lo largo de uno lineo perpend.!. 

culor al plano del papel. Es evidente que el cristal se ensancha en las proximidades 

· de lo dislocación poro poder acomodar los ótomos extra. Lo estructuro de los ótomos ·. 

se restablece en ambas direcciones a una distancia de varias veces superior o lo cons-

tante de lo red a partir de lo dislocación. 

3.2 .2 .2. Dislocación de tornillo 

Disloc.lci0n de hélice . . ----------,-. -__ c.---===--

La figuro 3-9 represento uno dislocación de tornillo. Es posible imaginarse el efecto -

de uno dislocación de tornillo con el modelo siguiente :un bloque de hule se corto se-

gún un plano perpendicular a su superficie, pero sólo hasta lo mitad de lo profundidad. 

Después se desplazan los ·dos portes del hule que ahora tienen una posibil_idod (restring_!_ 

do) de movimiento sobre uno distancia que en los cristales seró 111111 múltiple de las dista!:!_ 
. e 

cías interatómicas. Si ahora se pegan las dos portes del hule, obtenemos un moc!'lo bes-

tante realistico de uno dislocación de tornillo y se noto claramente la superficie supe--
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rior en forma de plano helicoidal, el cual seguirá en el interior del cuerpo de hule, ~ 

ra reaparecer finalmente en la superficie ünferior del bloque. 

3.2 .2 .3 o Vector de B~ers 

Ya se mencionó el vector de B1.•rgers en el tema 3 .2 .1 .1. El vector de Burgers ------

(Fig. 3-1 O) da una descripción cuan~itativo de la dislocaci6r¡ • Como sabemos, este -

vector se define utilizando e;! circuito de Burgers que es una trayectoria de ótomo o --

ótomo y que ~s cerrado en las zonas de la red cristalino libres de dislocaciones (Fig. 

3-1 O e). Si se utiliza el mismo drcu Ho de Burgers paro cercar una dislocación, -----

Fig. 3-1 O b, la trayectoria no se derro. El vector necesario para cerrarla (el vector -

trazado desde el extremo final del circuito de Burgers a su punto de comienzo) es el vec 

tor de Burgers que describe la dislocación. 

'-

----------
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Este vector se describe convenientemente expresando sus componentes en parómetros -

reticulares: en el caso de la Fig. 3-10-b, son a, O, Or pc'"a '•: ~'"-,·-··c'..Sn x indicada. 

Una representación r:'.Ss e-:· 

) ' . 
' -

... ~ ~ ~·. . \•" 

·r O 
' /. 

' . ' 

== a 

f:.:n una estructura cúbica, tendremos siempre para el vector d~ Burgers 

b = a 
n 

+ 

j 

q_emplo: si el vector de Burgers de una dislocación en cobre es a 
2 

la longitud del vector seró 

b = a + 
2 

o 

+ 
2 

1 = af3 
2 

a 
n 

,' 1 

~ .. - ·G -

1 ~, 

a = 3 .61A (parómetro de la estructura cubTca a cara centrada del 

cobre). 

b = 3.61 A X r3 o 

= 3.126A 
2 

Como podemos observar en la Fig. 3-1 O, el vector de Burgers de una dislocación corres-

ponde a la cantidad de desplazamiento de la parte superior del cristal con respecto a la 

parte inferior. 

Otra observación importante en la Fig. 3-1 O es la posición del vector de Burgers con res-
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pecto al eje de la dislocación (también llamado 11 1Tnea de la dislocación .. , ver Fig. -

3-8) : para una dislocación de borde, el vector de Burgers es perpendicular al eje de-

la dislocación, mientras que poro la dislocación de hélice (Fig. 3 -9), el vector de Bu..!:. 

gers es paralelo a la 1 Tnea de la dislocación. Esto tiene consecuencias importantes pa-

ra el movimiento de las dislocaciones. 

3.2 .2 .4 Movimiento de dislocaciones. 

Las dislocaciones de borde pueden moverse a trav?.s del cristql, y este movimiento ori-

gina un deslizamiento (inglés: slip). la deformaci6n de un cristal no sucede normal---

mente con la ruptura sirnult6neo de todos los enlaces entre dos planos. Los cólculos de 

la fuerza requerida para tal proceso demuestran que es mucho mayor que los valores ob-

servados experimentalmente para e! esfuerzo cortante critico (véase el capitulo 6). El-

proceso real de deslizamiento sucede mós bien por movimiento de las dislocaciones, co-

mo se muestra en la Fig. 3-1 O. Cuando un cristal se somete a un esfuerzo, los átomos -

sufren un deslizamiento plano, de manera que los ótomos de una parte se desplazan pro-

gresivamente en relación con los demós; de esta forma, cuando aparece una dislocación, 

se mueve progresivamente cruzando el cristal y saliendo por la parte opuesta, quedando 

consiguientemente un desplazamiento de la mitad superior del cristal en relación a la mJ.. 

tad inferior. Debido o que, en el movimiento de dislocaciones, las fuerzas requeridas -

para separar uno 1 Tnea de los ótomos mós pr$6ximos son muy próximas a las atractivas de 

sus vecinos a una distancia 1 igeramente superior, el movimiento requiere unas fuerzas e~ 

ternas pequePias. Esta clase de movimiento, repetido muchas veces, es la causante de -

la plasticidad de los metales (véase mós adelante). 

Es importante observar que en el coso del deslizamiento (simple) de una dislocación de-



3-26 

borde, esta dislocación se queda siempre en un plano llamado 11 plano de deslizamiento 11
, 

y determinado por la 1 Tnea de la dislocación y el vector de Burgers. Como el vector -

de Burgers es perpendicular al eje de una dislocación de borde, estas dislocaciones s6 

lo tienen un plano único de deslizamiento (fig. 3-11-1). 

j ; -11. · (Izquierda ) . CuüquÍer" . plánó ~óriteniendo _ la. dislocación es un 
plano de d.esl.liamientó pá.ra una: dislocación helkoidal. _ S W (~echa). 

' Pá.ra una ·disiocación de bOrde sólo hay ilr.i plano de deslizamiento. Este con• 
tiene tanto el veetor de Bürgets cómo la dislocación . 

--~ --- ~--- _:...... --------- -

Sin embargo, hay otro método, que se diferencia fundamentalmente del deslizamiento, 

por el cual se puede mover una dislocación de borde. Este proceso se llama ascenso e 

implica movimiento en una dirección perpendicular al plano de deslizamiento (inglés : 

el imb, a 1 emón : K 1 ettern). 

00 O C,OO O 
oooeooo 
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O 00®0000 
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000 000 
000000 
000000 
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La figura 3-12.-a representa una vista de una dislocación de borde con un plano extra 

perpendicular al plano del pape! y que se designa por ctrculos llenos. En este diagra-

ma, un lugar vacante de la red $e ha movido hacia arriba a una posición justamente a 

1·a derecha del ótomo 11a ", uno de los átomos que forma el borde o 1 tmite del pi ano ex-

tra. Si el ótomo "a" salta dentro del lugar desocupado, el borde de la dislocación ---

pierde un dtomo, como se muestra en la Fig~J.~~donde el óromo "c 11
, designado con 

o -~-"-" :-T~''c' ~~-"=~~~ _c;:rr<:t.JJO~Cr:ll~ado, fepre~_enfa~c"eL átomo p~óximo del.b~_r~e- (quedando· justamente ·por·-.· 

• 

debajo del plano del papel). Si el él·omo 11 b11 y todos los otros que forman el borde ori-

ginal de los planos extra se separan por interacción con los lugares desocupados, la dis 

locación de borde ascenderó una distancia atómica en una dirección perpendicular al-

plano de deslizamiento. Esta situación se muestra en la Fig. 3-12-c. La ascensión, -

tal como se ilustra en el ejemplo anterior, se designa como una ascensión positiva y re-

sulta en una disminución de tamaño del plano extra. La ascensión negativa correspon-

de a lo opuesto de lo anterior en que el plano extra crece en tamaPio en lugar de con--

traerse; En las figuras 3-1 3-a y 3-13-b se ilustra un mecanismo para la ascensión neg~ 

tiva. 

3-1~ 
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En este caso, supongamos que el ótomo 11a•• de la figura 3-13-o se muestra a la izquie!_ 

da y se une al plano extra, dejando un lugar vacante a su derecha, como se muestra en 

lo figura 3-13-b. Este lugar vacante se mueve entonces dentro del cristal. Obsérvese 

que ásto es de nuevo un procedimiento de ótomo por ótomo y no un movimiento cooper~ 

tivo de toda la fila de ótomos que queda detrós del ótomo 11a 11 
o AsT, el ótomo 11 c 11 (cTr-

culo cruzado), mostrado en la figuro 3-12-b, representa al 6tomo que originalmente es 

' taba detrós de 11a 11 
o Un movimiento cooperativo de todos los ótomos en la fila detrós de 

11a 11 corresponde a un deslizamiento y no a un ascenso. 

Debido a que estamos removiendo material del interior del cristal según se contrae el -

plano extra, el efecto del ascenso positivo sobre el cristal es el de causar su contrae--

ción en una dirección paralela al plano de deslizamiento (perpendicular al plano extra). 

El ascenso positivo e!.tó asociado por lo tanto con una deformación compresiva perpend_!. 

cular al plano extra. Similarmente, un esfuerzo de tensión aplicado perpendicular al -

plano extra de una dislocación de borde promueve el crecimiento del plano y asr el as-

censo negativo. En consecuencia, existe una diferencia fundamental entre la natural e-

za del esfuerzo que produce deslizamiento y el que produce ascenso. El deslizamiento 

ocurre como resultado de esfuerzo cortante, el ascenso como resultado de un esfuerzo -

normal (de tensión o de compr~sión). 

Tanto el ascenso positivo como el negativo requieren que los lugares vacantes se muevan 

a través de la red, hacia la dislocación en el primer caso y opuesta a ella en el segundo. 

Si la concentración de lugares vacantes y su grado de salto es muy bajo, entonces no se 

espera que asciendan las dislocaciones de borde. Como sabemos, los lugares vacantes- • en la mayor parte de los metales son prócticamente inmóviles a bajas temperaturas (un --

"( 

salto en once dias en el cobre a temperatu
1
a amb lente), pero a temperaturas elevadas se 
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mueven con gran rapidez y su m)mero de eql•nibrio aumenta por muchas potencias de -

' . 
diez. Por lo tanto, el ascenso es un fen6mcmo qu~ se vuelve m6s importante ceda vez 

según cvmenta la temperatura (véase m6:; cclG~k!n~·e el prob~ema de la terrnofluencia).-

Por otra parte, el deslizamiento sólo es ~nfhJiclo üigeramente por la temperatura. 

Ahora bien, en el coso de la dislocodón ele hélice, el vector de Burgers es paralelo al 

eje de la disl.ocación, de modo que cudquier piano que cork~-;r.ga a la lrnea de la dis-

locación es un posible plano de deslizamiento (Fig. 3-·11 . .,b). Un deslizamiento de es-

te tipo se llama deslizamiento tral'l$versa! (ong~és : •u<eross slip1
, alem6n 11 0uergleitung 11

). 

3.2 .2 .5. Energra de las dislocaciones" 

Cada dislocación en un cristal provoca tensiones elooti cas en la zona cristalina adya--

cente, las cuales pueden inter-actuar con otras dislocaciones o con 6tomos disueltos. 

En el caso de una dislocación de borde (Fig. 3-14), la tensión el6stica arriba del pie-

no de deslizamiento es de compresión, abajo de! piano es ~e tension y en el plano es -

de corte. 
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Para entender meJor el comportamiento de las dislocaciones, es necesario considerar 

con m6s detalle !el campo de tensi6n de la dislocociñn 0!'>! r;<;mo !·1 energra de defor-

moci6n elfntico de esto zona. Estose calculo r.,· :· r···· 

.1 

~.15' 

' 1 

0 

'f'. 

~1 
~, 

"Ft~ Q..)(¡.t: C$1... ti\ 1/>1. r:~OI 
~ ~ ~~~Jlac.o..CÁ-r;;( ~ 

'·· ."'r' del 

.: ; !a -

/ 

/ 

Consideremos un antllo de radio r y ancho L, como representado en la Ftg. 3-15-a. Su-

ponemos que una dtslocaci6n de hélice, con efe coincidiendo con el eje de anillo, te!! 

ga un vector de Burgers b. Esta dislocaci6n deformar6 el cilindro como r.epresentado en 
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la figura 3-15-b. Si ahora desarrollamos el anillo, vemos en la Fig. 3-15-c que la t.!, 

ra de una longitud 2rr r fue cortada a un extremo por un valor b igual al vector de --

Burgers. 

Calculando la· deformaci6n de corte 't = tg o\ , obtenemos 

'f=tg(Á·= b 
2n r 

El esfuerzo de corte resultante sér6 entonce!-

't = 't9 con '4 =-= módulo de corte. 
1 

A partir de la deformación y del esfuerzo, es f6cil calcular la energra de deformación, 

ya que esta energra corresponde al área debajo de la 1 rnea recta (ley de Hooke) en -

el diagrama esfuerzo-deformación 'b - ~ 

J..,i.lA.P.A ~-dJ:J 
E = 1~lf = 
def 2 

q 't 2 

2 
~,M¡ e• <; = e:. r > 

Esta energra de deformaci6n se representa para un volumen unitario y puede ser trons-~ 

formado en 

?; )f . = ~~2 = G r b 2 
2 2 -y- \ 2n r ~ 

Como queremos calcular la energra de deformación de la dislocación en total, hay que 

considerar el volumen :supongamos que el anillo tenra un espesor d '( (ver Fig. 3-15), 

entonces su volumen es : 

V = 2 n r x d r .x L 
anillo 

y la energra de deformaci6n en este volumen 

(E) =2nr 
def anillo 

= 
.., 

G b.{,. l 
-·4n 

dr l G ( b ) 
-y- 2n r 

{ _j_r_) 
' r 

2 
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la energra total de la dislocación se obtiene ahora por uno integración sobre r como 

variable 

( 3.3) 

Conclusión : la energra de deformación de una dislocación de hélice es proporcional 

al cuadrado. de su vector de Burgers y disminuye con el logaritmo de la distancia del -

eje de 1 a dislocación. 

la consecuencia de ésto es que las dislocaciones tienen una zona de influencia mecó-

nica muy extendida en comparación con otros campos de esfuerzos que disminuyen con 

el cuadrado inverso de la distancia. Esto servir6 m6s adelante para explicar varios fe-

n6menos. 

Para lograr una evaluación semicuantitativa de la energTa de deformación el6stica de 

una dislocación, es preciso determinar los ITmites de la integración r
0 

y r1 • Como -

una dislocación no puede tenninar en el interior del cristal, la dimensión r1 correspo!!_ 

deró a la dimensión del cristal. Es m6s difTcil determinar el valor de r
0

, el cual indi

ca la distancia desde la lrnea (eje) de la dislocación a partir de la cual se puede apli

car la teorra el6stica. Para las evaluaciones se toma en general r
0 

= 10-
7 

cm, ya

que debido a la dependencia logartrtmica un error en r0 no es tan grave. 

Ejemplo de cólculo : 
11 2 

Si ponemos _r1 = 1 cm, G = 4 x 10 dinas/cm (Valor para 

el Cu) y b = 2.5 x 10-8 cm (vector de Burgers = distancia entre 6tomos en una dire~ 

ción compacta), encontramos para la energra de una lrnea de dislocación de 1 cm. de 

longitud ( l = 1 cm) : 
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E = § b2 L ln rl -411 ro 

( 

4 X 10
11 

di nas/cm 
2 (2 .5 X 10-

8
)2 

cm2 1 cm 1n = X X c. m 

411 -7 cm 
10 

= 1. 989 X 10-5 
1n 1 o7 = 3.2 X 1 o-4 ergS 

= 2 x 108 eV 

Si calculamos la energTa para un solo 6tomo de la lrnea de la dislocación, hay que ca.!_ 

cular primero el número de 6tomos/cm. Ya que lo distancia entre los 6tomos es igual -

al vector de Burgers (desplazamiento respectivo de los 6tomos), tendremos : 

número de 6tomos/cm = 1 = = 4 x 107 

b 2 .5 x 1 O =8 cm 

E/6tomo = 2 x 1 oB eV 

4 X 10
7 

= 5 eV/6tomo 

En general se obtienen valores para la energra por 6tomo de la lrnea de la dislocación-

de unos 6- 7 eY, lo que es muy superior a la energra de formación de una vacancia --

( 1 e V ) y explica entonces por qué las dislocaciones no pueden existir en equilibrio --

termodin6mico (ver tabla de la pógina 3-1.1)e 

los c61 culos para obtener 1 a energTa de deformación de una dislocación de borde son a.!_ 

go m6s complicados (ver p. ej. Dieter: , 11 Mechanical Metallurgy 11
, p6g. 171) pero dan 

resultados parecidos con E , o seo : la energra de una dislocación de -
(O) 

borde es mayor que lo energro de una dislocación de hélice. 

Muchas reacciones de las dislocaciones pueden ser explicadas f6cilmente por medio de -
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sencillas consideraciones energ~ticas. Por ejemplo, dos dislocaciones del mismo signo 

(ósea dos medios planos intercalados al mismo lado del plano de deslizamiento forma-

do por el eje de la dislocaci6n. y su vector de Burgers) efercer6n una fuerza de repulsi6n 

2 2 2 
una sobre otra porque su energra se oumentarra de 2 x b a (2b) = 4 b en el caso de 

una adici6n de dislocaciones, resultando en una dislocaci6n con vector de Burgers 2b -

(ver Fig. 3-16-a). Al contrario, dislocaciones de signo opuesto (ver fig. 3-16-b) ej!!' 

cerón una fuerza de atracci6n una sobre otra, ya que su energfa se anula en el caso de 

que coincidan. 

3. 16. a... 

y te.pt.tf~ i o~ 

b~n-olll . 

Como mencionamos en los p6rrafos anteriores, la alta energfa de deformaci6n asociada -

a una lrnea de dislocación explica por qu~ las dislocaciones no pueden existir en condi-

ciones de equilibrio termodin6mico. Sin embargo, en todos los materiales metólicos, <!! 

gunas propiedades mec6nicas, como el lfmite el6stico mucho inferior al valor te6rico --

(ver captlulo 6) s61o pueden ser explicados por medio de mecanismos utilizando disloca- · 1 
ciones. Entonces, hay que adm!tir la existencia de dislocaciones en los cristales, las -
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cuales se formaron durante el fen6meno de crecimiento de los cristales (por ejemplo en 

la solidificación). Se pudo comprobar esta teorTa por muchos experimentos que penni-

ten la demostración de lo existencia de dh;Jocadones, por ejemplo microscopia elec--

tróni ca de transmisión. los metales recocidos (pobres en dislocaciones) poseen p. ej. 

una concentración en dislor.aciones de 106 hasta 108 dislocaciones por cm2 • Se exp~ 

so una concentración de dislocacione5 por el número de itneos de dislocación pasando 

a través de un área de 1 cm 
2 

óla longitud total en cm. de Clislocaciones en un cubo -

de 1 3 cm • 

Sólo los cristales perfectos llamados nwhiskers 11 (bigcli"es de gato) casi no tienen disloc~ 

dones, con la consecuencia que tienen uno resistencia a la deformación plástica muy -

cerca del valor teórico (ver capi'tu!o 6). 

3.2.2.6. Efecto de esfuerzos exteriores sobre las dislocaciones. 

A. En el capflulo 6 se tratarán en detalle los mecanismos de deformación plástica de-

los materiales metálicos y veremos que un esfuerzo bastante reducido ya puede ser sufi-

ciente poro poner una dislocación en movimiento y producir asr una deformación p16sti-

ca. la fuerza necesaria para arrancar el. movimiento de una dislocación se denomina -

11fuerza de Peierls-Nabarro" 

'D~c_v:~ rJJ; _/leA 

fuw dQ 

~Et E' ~l.-~- tJ A &PtRP--o 

ll ' 

\ 
t 
~ 
\ 

d.L a 
~~~ 

ds { ! -b ~ 
o 
u 

9 
8 

fJ 
1 

~-- ______ _,.-
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Consideremos una sección ds de una trnea de dislocación, la cual se mueve una canti-

dad dl en la dirección de su vector de Burgers bajo la influencia de una tensión exte-

rior de corte~(Fig. 3-17). La superficie de la zona sobrepasada por la dislocación en 

movimiento ser6 en esas condiciones ds x dl. Si el 6rea total del piano de movimien 

to de la dislocación fuera F, el desplazamiento total de la parte superior del cristal --

con respecto o la parte inferior serTa b (=vector de Burge;s) y entonces el desplaza---

miento promedio correspondiendo al movimiento antE-s descrito de la sección ds de la 

ITnea de dislocación : 

ds x dl 
F X b 

El trabajo efectuado (o la energTq consumida) durante este desplazamiento ser6 : 

dE = fuerza x deformación 

= ~ F x ds x dl x b = ~ ds. dl • b 
F 

la fuerza actuando por unidad de longitud de la ITnea de dislocación (ds = l) ser6 en-

tonces : 

F = dE = e;.. b. 
d1 

{3 .4) 

B. Como vimos en 3.2 .2 .5. la energTa de una dislocación es directamente proporcio

nal a la longitud l de la dislocación [ver fórmula (3.3)], lo que significa que hay--

que proporcionar energTa para aumentar la longitud de una ITnea de dislocación, lo que 

a su vez significa que una ITnea de dislocación se comporta como una liga de hule bajo 

tensión, o sea que tiende a reducir su longitud y llegar a una longitud mTnima. Enton-

ces es posible atribuir a una dislocación una tensión lineal r {gama mayúscula), ~ompa 1 
' -

roble a la tensión superficial~ de los liquides, la cual reacciona contra la deforma---
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ción de una dislocación por el efecto de una fuerza f::xterior que trata de doblarla. la -

fuerza de reacción en cuestión es proporcional a con R =radio de curvatu-
R 

ro de la ITnea de dislocación. Entonces si trotamos de dobiar· una linea de dislocación, -

llegaremos a una condición de equilibrio enrre la fuerza exterior 0 by la reacción ----

1' , de modo que se puedle calcular el esfuerzo~ requerido para deformar una dislo 
R 

cación hasta el grado de curvatura de R : 

b= 1' 
-

( 3 ~5) 
--=R.,...b-

Ahora bien, la energfa de tensión lineal de una dislocación corresponde en algo a la -

energia de deformación discutida en 3.2 .2 .5. Poro vobres correspondientes de R y -
e O o 

R
1 

(por ejemplo : R0 = 2A y R1 = 1000 A) se obtiene 

de modo que aproximadamente 

( 3.6) 

3.2 .2 .7. Multiplicación de dislocaciones Foco de Frank-Read. 

Se sabe que la concentración de dislocación en materiales recocidos es de 106 hasta 108 

-2 
cm Una deformación pl6stica en frio aumenta la concentración hasta valores de --

1012 cm-2 después de una importante deformación en frio. Entoncés deben de existir-

mecanismos que permitan una generación y multiplicación de dislocaciones durante la -

deformación p16stica. Frank y Read propusieron un mecanismo llamado ahora 11fuente o 

foco de Frank-Read 11
• 



TIJ . ,\ ~ 
1 1 1 , 

o-~-~-~-o 
' 1 1 

(al 

(d) 

(el 

Schemntic r_cprescntntion of Cw op<'r;>.hm of a frnnk-ll<'nd source. (W. T. 
Rearl, Jr., "Di.q/ocationn in rry.~tala," ,!!rGrw~-lfill Book rmnpany, :.u., Ntw York, 

J253.)-- ------ ·- ··--· ---------

/)1 ,, !) " .. Ql.Jl 
{¿II,,.,A·~'J }e JO CfJ'-.. \.A. 11' """") 

.... __ 
\rN\NK 

Este mecanismo se describe en lo sigu:ente con !o ayu=-1o de la Fig. 3-18 :_supongamos-

que se vayan a formar nuevos dis!ccoclones o ?artiT de una dislocación existente en un 

plano de deslizamiento corr~s?O~dienclo a•: piono del oapel. La linea DD' representa -

una !rnea de dislocación cc"'l el v3d·or de Eh.:rger!\ b; onc~ocla en los puntos D y D' (por 

e!emp!o por átomos de imrJurezo o ?or nudos de otra~ dislocaciones). Si ahora aplica-

mos un esfuerzo 0 , se cob;ar6 la :ri"!eo de la disloccd6n como discutimos en 3.2 .2 .6, 

y aumentando el valor de: esfuerzo l! egaremos finalmente a la configuración (b). En -

este momento, el volo~ del esfuerzc- de cort~ ~er6 según (3.6) : 

DD' 

1 
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Si sobrepasamos este valor del esfuerzo cortante, la dislocación se vuelve inestable, o -

sea se extiende de la manera representada en la Fig. 3-18 (e) y (d), hasta que las dos 

partes inferiores del bucle se toquen, cerrando así un circulo entero de dislocación (e), -

el cual se extender6 sobre todo el plano de deslizamiento, deformando (desplazando) asi 

la parte superior del cristal con un vector b con respecto a la parte inferior del cristal. 

Entre A y B existe ahora una nuevo linea de dislocación, io cual, bajo el esfuerzo Z:, 

~ede repetir el mecanismo anterior deformando otrayez el cristal y ésto hasta que las 

dislocaciones producidas se apilen antes de un obztáculo (partícula ajena, limite de gr~ 

no, ••• ) e impiden así la obtención de la configuración (b) de la Fig. 3-18, debido a 

su acción de repulsión sobre las nuevas dislocaciones, como veremos en el tema 3.2 .2 .8. 

En 1957, Dash descubrió focos de Frank-Read muy claros en cristales de Si dopados con 

Fe. M6s tarde, se pudo demostrar la existencia de los focos F .R. por técnicas de prec.!. 

pitación en aleaciones de aluminio y en cristal es iónicos y por medio de la microscopia 

electrónicg de hojas muy delgadas de acero-inoxidable. 

3.2 .2 .8 Apilamiento de dislocaciones.; 

Si impedimos el movimiento libre de una serie de dislocaciones por un obst6culo, la dis 

tancia entre cada una de las dislocaciones posadas .aumentar6 con la distancia del obs-

t6culo, como se representa esquemáticamente en la Fig. 3-19. El número Z de dislo-

caciones apiladas sobre una distancia l entr.e una fuente de dislocaciones y un obst6c!:!_ 

lo es : 

z = n k G" L (3 .7) 
G b 

con k = para dislocaciones de tornillo y 
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k = - /" poro dislocaciones de borde, siendo )A- el coeficiente de --

Poisson 

~------· 
l J_ J_ 

L ·~------
..1. 

-------- - ------.. 

Para varias aplicaciones es pr6ctico considerar el apilamiento de dislocaciones como --

una dislocación total con vector de Burgers Zb, la cual se encontrarTe a una distancia 

L antes del obst6culo. Esto se aplica por ejemplo en el c61culo de las tensione_s a 
-4-

gran distancia del grupo de dislocaciones. 

NOTA : Los defectos de linea no necesitan ser 1 ineas rectas, si no que pueden presen-

tarse como prominencias (inglés : jogs) y muescas (inglés : kinks). Las --

dislocaciones reales son, a menudo una mezcla de dislocaciones de borde y • 

helicoidales. En el capitulo 6 expondremos el papel crn-ico de las disloca-

ciones en la determinación de las propiedades mec6nicas de los sólidos. 
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3 .2 .3. Defectos de SU_E.erii cJ~ o def~dos e!!_ planos. 

Muchos de los defectos estructurales de los sólidos comprenden plenos de 6tomos, o m6s 

bien superficies, yo que el defecro no necesita estar sobre un plano. 

3.2 .3 .1 • Materiales monofásicos. 

La manifestación más evidente de los defectos geométr!cos extendidos sobre superficies 

completas es la aparición de granos o fronteras de granos· en los materiales policristali--

nos. Un sólido policristaiino trpko consiste en un gran número de pequei'los granos o-

cristalitos trabados y orientados al azar. Los 6ngulos entre las orientaciones de los gr~ 

nos vecinos son a menudo grandes y la es!-ructuro de las fronteros de los granos muy col!!_ 

piejo, ajustóndose a los detalles de la forma y orientación de los cristal-es adyacentes, -

como se muestra en la Fig. 3-20. Los ótomo:> en la copo limite presentan una regió~ d~ 

sorganizada, del grosor de unas cuantos capas de átomos, la cual sirve como transición 

entre las dos regiones cristalinos adyacentes con diferente orientación. 

Límites de granos. Nótese el área de desorden en los limites. (Clyde . 
Mason, lntrodu.ctory Phyrical Metallurgy. Clevela.nd: American Society for 

·----------M~t~s, 1947) ---------· 
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En general, la forma de los granos de un metal policristalino no está relacionada con la 

estructura del cristal, quedando sus superficies al azor en lugar de en los planos bien d~ 

finidos del cristal. A elevada temperatura se aumentan las movilidades atómicas y olg~ 

nos granos pueden crecer a expensas de otros (recristalización secundaria). Este es un -

proceso de gran importancia en lo tecnología de los metales y lo discutiremos más ade--

lente (copTtulo 5). 

Los detalles de la estructura de los granos influyen en ias propiedades mecánicas de los 

metales y pueden tener una gran importancia sobre otros propiedades, tales como la rece 

tividod química, ya que el material en la frontera de los granos es más reactivo químico 

mente, o incluso puede diferir quTmicamente de los granos en si mismos, como resultado 

de la exclusión o inclusión preferente de las impurezas en estas regiones. 

Aunque es posible hacer cierta~ observaciones ~_Q.re los etectos en la~_fn:>nt~_r:_os de los_-

granos, su variedad hace dificil un análisis cuantitativo. Esto ha dificultado lo com--

prensión de muchos fenómenos importantes, dado que la mayor parte de los sólidos son-

poi i cristalinos. Frontcri's 

l ..,. 

.1. _ __;_ ----

!-- . 
J. 

'- '--'---

~ 
Grono 2 

J. 

1 • Fronteras de ángulo pcquciio. 
----------
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Cuando las fronteras de los granos no son en ángulo grande, sino que muestra diferen--

cias de orientación con ángulos no superiores a unos pocos grados, son más fáciles de -

estudiar. En la Fig. 3-21. aparece una inclinación en ángulo pequeño, apreciándose-

que consiste en una serie de dislocaciones de borde. Se ha podido calcular la energia 

superficial de las fronteras de este tipo, lo cual está asociada con las distorsiones elá!_ 

tices de la red cristalino en las proximidades de la frontera y que aparece por lo falta 

de igualdad de orientación sobre las dos portes. Alrededor de una dislocación aislado 

existe un campa de esfuerzo elástico, y el total para las fronteras será la suma de to--

das las dislocaciones existentes. Los resultados de tales cálculos están de acuerdo con 

1 os experimenta 1 es • 

Si las dos partes del cristal se giran un ángulo pequet'lo s_obre un eje perpendicular a la 

frontera del grano,. en vez de respecto a uno que permanece en el Jrmite, como en el-

caso de una frontera inclinada, el resultado es una frontera de torsión (inglés : twis--

ted). De forma análoga a como la in el inación d~ la frontera a ángulo peque~o se ori 

gina en una serie de dislocaciones de borde, la frontera de torsión conduce a un con 

junto de dislocaciones helicoidoles { Fig. 3-22 ) • 

1 
1 
1 
1 
)---

// Oro!!-
/ achsP 

1 
1 

---t·--~ 

" " 
/ 

1 
)---- t 
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Cuando dos secciones del cristal mal orientado son idénticas y estón unidas de tal forma 

que la frontera constituye un plano de reflexión de simetria, el par constituye unos ---

gemelos. Un efecto si mi lar puede existir respecto al eje de rotación. Hay varias posi

bilidades de que esto suceda. El crecimiento de gemelos puede originarse en el creci-

miento del cristal. La transformación entre las modificaciones a alta y a baja tempera

tura de un cristal puede suceder por medio de unos gemelos. T crnbién se pueden produ

cir por deformación mecónica del metal, como por ejem;:>Í0 1 por esfuerzo. 

Por último, las faltas de apilamiento (inglés : stacking fault) constituyen otra clase de 

defectos en planos de la geometria del cristal. Consideremos un cristal formado por e~ 

pos sucesivas con ordenaciones atómicas A, By C, pero que contiene un plano en el -

que se ha producido una falta en las ordenaciones de móximo empaquetamiento cúbico 

( ••• ABCABC ••• ) o hexagonal ( •• ;ABABAS ••• ) • Si la secuencia de las dos copas -

es ••• ABABABCBCBC ••• , se ha producido una falta en la capo donde el e~paqueta---: 

miento es cúbico en vez de hexagonal, debido a un error de este plano en la selección 

de la posición poro las capas debajo de 1 os ótomos. El orden en los planos subsiguien

tes es normal. Otra clase de error de empaquetamiento aparece _en la secuencia ----

••• ABCABCBCABCA... con dos copas hexagonales entre una secuencia total de ca

pas cúbicas de móximo empaquetamiento. En todos los casos, las estructuras sobre las 

dos portes de los fronteras son idénticos y se forma un plano gemelo. 

3.2 .3 .2. Energ io de los defectos de plano. 

Como sabemos que hay energTa asociado en cada dislocación, debe haber también ener 

gio asociada con un conjunto de dislocaciones que forman un 1 imite de 6ngulo pequeRo 

y a fortiori en un 1 imite de 6ngulo grande. 
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Angula de desajuste del limite dP. [!rano, grados 

Energia relativa de limite de grano como función del ángulo de 
desajuste entre los cristales que bordean al lim~te. La línea sólida representa 
la curva teórica; los puntos, a los datos experiml:'ntales de Dunn para hierro
silicio. (Reproducido de Dislocatwns in Crystals, por Read, W. T., jr. Copyngbt 

· ~~-~-~c~~aw-Hill Bo~k Co , lnc., New York. Utilizado con permiso) 
------ -- --- ----------
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Debido a la naturaleza bidimensional de un limite de grano, esta energia se expresa ge 

neralmente en energia por unidad de_ órea. Algunas teorias matemóticas han sido dese-

rrolladas para calcular el valor de la energia de limites de óngulo pequeño {por ejem--

plo por Read y Shockl ey). La fig. 3-23 representa la energia relativa de ! imites de --

grano como función del óngulo de desajuste entre los cristales que bordean al limite. La 

linea s_61ida representa la curva teórica y los puntos datos experimentales para Fe-Si. 

Podemos concluir de esta figura que la concordancia entre teoria y próctica es muy bu~ 

na para óngulos hasta de 20° • Para ángulos de valor superior ya no pueden hacerse --

cólculos a base de una serie de dislocaciones de borde o de hélice como se utilizó en -

los cól culos de Read y Shockley, 
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3.2 .3 .3. \r ensión superficial del limite de grano. 
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Como cada l_rmite de grano tiene bastante energía, esos limites no son termodinámica--

mente establ\~s y siempre tendrán la tendencia de reducirse ( por ejemplo por crecimien-

to de granos), Esto tiene semejanza con lo que vimos sobre una linea de dislocación :-

también esa 1 1eo quiere reducir su energia disminuyendo de tamaño (longitud). 

En el caso de :ios limites de grano aparece la energia en forma de una tensión superfi---

1 . ' 

ciol que trotd de reducir el tamaño y la cantidad de los limites de grano de la estruct~ 
i 

ro. 

Esto también sigue de lo consideración siguiente sobre los unidades paro lo energía de lo 

superficie : 

_. dinos x cm. 
2 

cm 

= di nas 
cm. 

pero los unidades dinas/cm son las de uno tensión superficial. 

Los limites de grano sólidos poseen asi uno tensión superficial equivalente a la de la su-

perficies de líquidos. La tensión superficial de los limites de los cristales es un fenóm~ 

no metalúrgico importante. 

Los valores absolutos de la tensión superficial de los limites de grano son difíciles de m~ 

dir (superficies exteriores : 1200 a 1800 di nas/ cm., superfi cíes interiores 300 a 500 --

dinas/cm). Sin embargo, se pueden estimar los valores reÍativos de la energía superfi--
. (p~3- :;.-~) 

cial del limite con la ayuda de una relación simple. La Fig. 3-24 representa los limi-

tes de grano entre tres cristales que pueden ser diferentes (representación esquemática -

en dos dimensiones). Los tres vectores , originados 
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en el punto O, intersección de los tres limites, representan por sus direcciones y magni-

tudes las tensiones superficiales de los limites considerados. 

La condición de equilibrio estótico ser6 : 

Ahora bien, los !imites de granos son regiones de airo energia y no se debe pensar que -

estos limites est6n fijos en el espacio :se ocasiono un movimiento por el proceso_ de dif~ 

sión (ver temo 3 .4) por el cual los 6tomos dejan un cristal y se unen o otro cristal sobre 

el lado "del limite. Es lógico que el grado de movimiento (difusión) debe aumentar r6p..!_ 

demente con la elevación de la temperatura, sin embargo, el limite de grano est6 re-

lativamente fijo en el espacio, ya que el número de 6tomos que cruce en uno dirección 

y en la opuesta es casi idéntico (equilibrio din6mico), y un movimiento real del limite· 

·ocurrir6 solo si puede bajar la energia del conjunto metólico, por ejemplo dejando de-

tr6s un cristal li~re de deformación o reduciendo el 6rea total de limites de grano (ere-

cimiento de grano). 

Una de las consecuencias del movimiento de los limites de granos es que si un metal es 

calentado a una temperatura suficientemente elevada por un tiempo bastante largo, se 

podr6 observar realmente la relación de equilibrio entre las tensiones superficiales ~e-

gún lo ley (3-8). En metales puros con cristales orienfados al azar los 1 imites de grano 

son pr6cticamente todos de 6ngulo grande y entonces de igual energia (Ver Fig. 3-23). 

La condición de equilibrio de tres vectores iguales y coplanares es que los 6ngulos die-

dros sean todos de 120° , lo que se observa a menudo en estructuras metalogr6ficas. 

Si 4 granos se tocan en un sólo punto, los vectores d2 tensión superficial tendr6n 6ng~ 
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los de 109.5° (como por ejemplo en el enlace covalente CH
4

). 

3.2 .3 .4. Lrmites entre cristal es de fases diferentes. 

Antes de hablar de la energia superficial entre fases diferentes, hay que entender el té.!_ 

mino "fase". 

' 
Por 111fase" se entiende un cuerpo homogéneo de una materia que es físicamente distinta. 

Por ejemplo, los tres estados de la materia (liquido, s6lido y gaseoso} corresponden a --

tres fases diferentes. En esta forma, un metal puro por ejemplo el cobre, puede existir 

en la fose sólida, liquida o gaseosa, cada una estable en un rango de temperatura dife-

rente. 

Adem6s, el poi imorfismo (ver 1-3-8) de algunos materiales de otros casos de 1 imites de 

fase. Cada estructuro cristalina de estos materiales (por ejemplo met61icos) corresponde 

o una fase separada. Adem6s de ésto, cuando se combinan metales puros para formar -

aleaciones, pueden resultar estructuras cristalinas adicionales en cierta composición y 

rangos de temperatura, cada una constituyendo una fase separada. Finalmente debe i~ 

dicarse que una solución s6lida (ver 3.1) satisface también la definición de una fase. 

Se estudiar6n los equilibrios entre las diferentes fases en el capil'ulo 4. 

Ahora bien, en aleaciones de dos fases son posibles dos tipos de limites :limites entre-

cristales de la misma fase y limites que separan fases diferentes. Es por ejemplo posible 

encontrar dos granos de una fase en contacto con un grano de una fase diferente, lo que 

se representa esquem6ticamente en la Fig. 3-25). 
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En estas condiciones, la ley de equilibrio entre las fases puede f6cilmente ser deducida 

de la figura, dando : 

~r).r). = 2 r o<fo " cos cfJ ( 3-9) 

en donde YcNA. es la tensión superficial entre las dos fases iguales (r;{ y o( ) y ---

~ otf:> es la tensión ~perficial entre las fases rJ.,y # . El 6ngulo entre las 2 fasesd,es 

(}, 6ngulo diedro. 

Si resolvemos la expresión anterior para obtener la relación entre las tensiones superfi-

ciai es y el 6ngu lo diedro, obtenemos : 

= ( 3-10) 
2 cos e 

2 

lo que se grafica en la Fig. 3-26. Hay que observar que si la relación de la tensión -

superficial rJ..- P., entre tensión superficiaiJ-ol tiende al valor 0.5, el 6ngulo diedro 

cae r6pidamente a cero. 
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Lo consecuencia de un á,ngulo diedro peqL,ei'ío sobre lo forma de intersección se muestra 

esquemáticamente en la Fig. 3-27. Es bastante aparente que según el ángulo se acerca 

o cero; la segunda fase ~e mueve para formar una delgado pelicula entre los cristales de 

de la primera fose. Además, si el valor de ángulo diedro e cae a cero no es posible -

el equilibrio estático de las fases y la segundo fase penetro totalmente en lós limites de 

fase simple y aisla o los cristales de la primera fose, también si la segunda fase no exi! 

te en gran cantidad. 

o 

Fase segUnda 

{A) 

o 
4. _") 12CO" 

Fase ¡;egunda . \ 

3. 9..7 Cuando el ángulo died:l es pequeño, la fase segunda (aun ~~ está 
presente en pequeñas cantidades) tiende, a separ~r cristal;s de la fase pnmera. 

(A) ángulo diedro 1 o, (B) angulo d1edro 1? -~ 
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Las consecuencias de ésto pueden ser .muy importantes poro el comportamiento de los ma-

teriales, como veremos en los ejemplos siguientes : 

a. bismuto en el cobre. 

La tensión superficial de la intercara Bi-Cu ( ~cJ..f-, ) es ton baja, que e> = O y 

una cantidad diminuta de bismuto es capaz de formar una pel rculo delgado entre los gr~ 

nos de cobre. El Bi es un metal muy frágil, y cuando formo uno pel iculo continua aire-

dedor de los cristales de cobre, destruye la ductilidad del cobre o partir de muy bajos -

concentraciones (desde 0.05%). Esta pérdida de ductilidad s~ observo a todas los.tem-

peroturas o los que se trabajo el Cu. 

b. azufre en el hierro. 

El azufre en el acero proviene sobre todo de impurezas de los minerales y del mo-

terial de combustión utilizados para la elaboración del orrabio en el alto horno. El azu 

fre reacciona con el hierro, formando sulfuro de hierro que es liquido a temperaturas-

por debajo del punto de solidificación del hierro puro. Además puede formar un eutéc-

tico Fe-FeS (mezcla de dos foses como se describirá en el capitulo 4) con un punto de 

fusión aún inferior, incluido a lo zona de temperaturas utilizadas normalmente para el 

conformado en caliente del acero. Infortunadamente la energia superficial del sulfuro 

de hierro en los limites del hierro es muy cercano a lo mitad de la del 1 imite entre los 

cristales de hierro, de modo que según (3-1 O) el ángulo diedro será muy pequeño y el 

sulfuro (eventualmente liquido) formará. una peliculo separando casi completamente a 

los cristales de hierro, lo que haró muy frágil al acero o hierro e impedirá su tr;abajo 

en caliente. Se habla de "fragilizoción en caliente" o "quebradizo en caliente" (in-

g 1 és : hot shortness) • 
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3.2 .4. Defectos de volumen. 

El origen de los defectos de volumen (inglés "bulk defects") puede ser : 

-Introducción durante la elaboración del material (por ejemplo formación de sulfu

ro de hierro en la producción de acero a partir del mineral de hierro) e 

-Introducción durante la manufactura del producto (por ejemplo colada, forjada, -

laminado, ••• ) . 

Los defectos de volumen mós comunes e introducidos en el proceso de producción del m~ 

terial son las partículas no deseadas de una segunda fase, llamadas "inclusiones". Se -

encuentran inclusiones en casi todos 1 os materiales con una gran variedad de formas y t~ 

mafíos. Las inclusiones mós usuales de los materiales metól i_cos son partículas de óxido, 

pero también de sulfuros, hidruros, etc ••••... En general, esas partículas se originan

durante las últimas operaciones de afino del metal todavía liquido y como no son solu

bles se atrapan a menudo en la matriz metólica durante la solidificación. Las inclusio

nes pueden tener consecuencias graves para el comportamiento mecónico de los materi~ 

les met6licos, como veremos m6s adelante. 

Los defectos de volumen introducidos en el proceso de fabricación de material es pueden 

tener varias formas, como principalmente las siguientes : 

-defectos de colada (rechupe, microporosidad, macroporosidad) 

-defectos de conformado (grietas) 

-defectos de soldadura. 

Se deben los defectos de colada sobre todo a la contracción volumétrica la cual acom

paña la solidificación y a la liberación de gases disueltos en e 1 metal liquido (ya q':Je 

.. 

• 
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siempre disminuye la solubidad durante la transformación liquido-sólido). En el caprtu-

lo 5 de los apuntes, se estudiarán los mecanismos de solidificación de los metales. 

Los defectos introducidos por el conformado de los metales (deformación plástica) o por 

la operación de soldadura son general mente grietas, las cuales se forman en las zonas -

de alto grado de deformación, como por ejemplo en esquinas agudas o en lugares con --

irregularidades de la estructuro (por ejemplo entalladura de la superficie,_ inclusiones, 

porosidad, ••• ) • Esos grietas, también si son muy pequei'los (microgrietas), pueden redu 
. . -

cir mucho lo resistencia del material a lo factura, como se discutirá en el coprtulo 9.3 

"Mecanismos de fracturo de los materiales metálicos". 

Las grietas en los soldaduras se deben en general a las fuertes tensiones térmicos induci-
.. 

das en la zona adyacente o lo soldadura por lo sol idificoción y el enfriamiento rápldo -

del metal depositado. En cursos especiales como "Metalurgia de lo Soldadura" (DESFI) 

se estudian los problemas de agrietamiento y fragilizoción de las soldaduras. 

3.3 Movimientos otómi cos. 

El interior de un cristal metálico no es un ambiente estático, sino más bien una combi-

nación de movimientos energéticos y dinámicos. Los átomos no se quedan necesaria---

mente en un lugar determinado :.además de su vibración térmica (calor) pueden mover-

se de una posición reticular a otra o de una posición intersticial a otro. Atamos dife-

rentes pueden mezclarse en estado sólido. Pueden ocurrir cambios de estructura, de -

composición y de forma de los cristales. Este fenómeno se llama difusión • 

El movimiento de los átomos de un metal puro se llama difusión propia, la difusión de-

un metal como elemento de aleación en otro metal de base se llama difusión sustitucio 
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nal (si la solución es sustitucional) o difusión intersitical (si la solución es intersticial) 

(ver tema 3 .1}. 

3.3.1. Difusión propia. 

Para estudiar la difusión propia, hay que utilizar isótopos radiactivos. En el ejemplo 

siguiente se coloca una lómina delgada del isótopo Ni 63 (radk;crivo) sobre uno placa 

de niquel normal, no-radiactivo (mezcla de los isótopos n<•í·Lrra!es Ni58 y Ni60). Como 

el isótopo Ní63 se transforma emitiendo rayos ~ , es posib! e observar la difusión de -

los 6tomos de Ni por medio de una pelicula fotogrdfica o de procedimientos frsicos de 

' 
detección de radiación (Fig. 3-28). 
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---------

Es~o dQ Pe'

º- ~ q v.Q)_ f c5'-

SUPER rCJ€ 4tEtTr'FtcA-n.4 

'1 Pul-anA 

El niquel radiactivo y el nTquel normal tienen el mismo comportamiento qurmico y sólo 

difieren ligeramente en peso. Podemos entonces hablar de una solución sólida perfecta 

y según las leyes de Ía termodinámica, el sistema tenderó de distribuir homogéneamente • 

los ótomos radiactivos en la· masa del niquel normal, porque asj aumentareS el desorden y 
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entonces la entropia (como se discutió en el capitulo 2 y se comprobar6 en el capttulo 

4). 

En lo que sigue se deducir6 la primera ley de difusión. Sin entrar por ahora en deta--

lles de los mecanismos de movimiento (ver mós adelante), podemos suponer que el mov..!_ 

miento de los ótomos ocurre por saltos de 6tomos de un lugar ocupado a un lugar vacan-

' 
te o sea desocupado y que esos saltos son completamente a¡ azar, o sea, que la probabi 

- . 

lidad del-salto es la misma para todos los ótomos quE"¡ rodean a un lugar vacante (vaco!:!_ 

cio) determinado. Esta aseveración implica que lo proporción de los saltos no depende 

de lo concentración. 

[111] 

1 
1 

' 1 
1 
1 
1 

' 
(Of'-JC.é 11/TR. A (JOÑ 

1 
1 
1 
1 
1 
1 
1 

-----'--- -----¡------o---
1 
1 
1 
1 
\ 

' \ 

--
' ----------------·· 

1 
1 
1 
1 
\ 
\ 

\ 
/ 

• La Fig. 3-29 represento uno borro de Ni (monocristalino) conteniendo 6tomos radiocti

vos en uno concentración variando continuamente o lo largo de lo longitud de !o borro, 
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pero uniforme en la sección transversal. Supongamos que la dirección del eje de la -

barra es [111] , de modo que los planos transversales serón del tipo ( 111) y que -

la concentración es mayor en el extremo izquierdo de la barra y menor en el extremo-

derecho. Si el gradiente de concentración macroscópico dC se aplico sobre uno
dX 

escala atómica, la diferencia en composición entre dos planos atómicos transversales -

a 

adyacentes ser6 a • dC en donde a es la distancia interplanar, en este caso a= d
111 dX . 

= o con a0 parómetro de la red cristalina dei Ni. 

~ 

~ BRJ.&\lc..o 

~ SR-tNC..O 
·, ___ ~ P.,~NC.O 
~---

Pongamos ahora(;" como tiempo medio de permanencia de un ótomo en un lugar de la • 
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estructura, de modo que la frecuencia promedio de los saltos seró 1 En la red -
7; 

ccac del Ni, cada ótomo tiene 12 vecinos (NC=l2) y puede entonces saltar en 12 -

direcciones diferentes, 6 dentro del plano A
1 

de la Fig. 3-30, 3 hacia el plano a la -

izquierda de A1 y 3 hacia el plano A2 a la de-recha de A, de manera que la frecuencia 

promedio de que un 6tomo salte desde A1 hasta A3 es de _1_ en nuestro caso parti-- 4o 
cular, o o}/b' en general. El número de ótomos radiactivos que pueden saltar por se-

gundo desde él plano A1 hasta el plano A
3 

es igual al número total de ótomos radiacti

vos en el plano A
1 

multiplicado por la fr~cuencia promedio de los saltos de A1 a A3 • 

El número de ótomos radiactivos en el plano A1 se obtiene multiplicando la concentr~ 

ción (=número de ótomos/unidad de volumen) por el "volumen) por el "volumen" del 

plano A1 • o sea Aa si A es el área considerada. 

El flujo de ótomos radiactivos de A1 a A3 o de Aa B en la figura 3-29 seró entonces : 

JA-+-B = J._ CA aA 
~ 

en donde JA~B = flujo de los ótomos de Ni 63 (radiactivo) desde el plano A 

al plano B (Fig. 3-29). 

= factor de frecuencia dependiendo de la geometria (aqur ---

oL= 1/4). 

= tiempo promedio de permanencia de un ótomo en un lugar --

reticular. 

= con centraci6n de ótomos radiactivos en el plano A o 

A = órea de la sección transversal de la probeta. 

a = distoncio interplanar e~; la dirección del flujo (aqur a = d111) o 
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Como supusimos uno función de contraci6n C(X) contTnuo, la concentración en el plo 

no B puede escribirse : 

en donde 

~B = e + 
A 

a dC 
~ 

c
8 

= concentración en plano B 

CA = concentroción en plano A. 

Lo velocidad a que se mueven los 6tomos radiactivos desde el plano B al plano A es de 

esta manera 

+ a .ES_] ~ 
dX ti 

o A 

Debido a que el flujo de 6tomos radiactivos desde la derecha hacia la izquierda no es 

el mismo que desde lo izquierdo hacia la derecha, hay un flujo neto J que se puede -

expresar como 

J __ ~_JA _ _.
8

-- J- -=-e-- ----oe- ---aA-
B-+A A (;, 

= -

Hay que observar que esto fórmula nos da un flujo negativo si el gradiente de concentr~ 

ción es positivo, o en otras palabras, que el flujo siempre es en dirección opuesto al 

gradiente de concentración, lo que es normal en cada solución perfecta. 

Si ahora sustituimos el factor 

la ecuación para el flujo da 

J = - DA dC con [ JJ 
dX 

o para óreo unitaria J = -D dC 
dX 

2 
por D, can una dimensión de (;m

2 
/seg] , a 

= <Homos radiactivos (3-lla) 
2 

cm X 

[J] = 
seg 

ótomos radiactivos 
seg. 

(3-llb) 

• 
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Esta ecuación se llama 11 primera ley de Fick 11 e indica que el flujo de ótomos J es di-

rectamente proporcional al gradiente de concentración ~ , pero que ocurre en
dX 

dirección opuesta. El factor de proporcional idod D es conocido como difusibilidad 

o coeficiente de difusión. 

3.3 .2. Difusión (mixta) 

El fenómeno de la difusión propia, explicado en los pórrafos ante:riores por la presencio 

de ótomos radiactivos en un cristal no-radiactivo, también puede ser oplicado·a unas~ 

lución sólida de un elemento B en el metal de base A. Por ejemplo, si aplicamos una-

hoja de niquel sóbre la superficie de uno placo de cobre, la difusión atómica llevaró ~· 

niquel adentro del cobre y cobre adentro del nique!, hasta que finalmente (función de 
/ 

tiempo y temperatura) lleguemos a uno estructura homogénea de aleación Ni - Cu,'(di-
1 

fusión mixta). 

Sin embargo, la rapidez de difusión del niquel en el cobre seró mayor que la rapidez -

de difusión del niquel en el 'niquel (difusión propio), porque la energia de activación 

necesaria para mover un ótomo de niquel entre ótomos de cobre es inferior a aquélla -

necesaria para mover un ótomo de. niquel entre otros ótomos de niquel. Esta diferencia 

es natural, ya que el punto de fusión del Ni (1455° C) es bastante superior al punto de 

fusión del Cu (1083° C), lo que indico que el enloce Ni - Ni es mós fuerte que el -

enlace Cu-Cu ~ 

La misma primera Ley de Fick sirve también paro describir la difusión mixto, pero no -

hay que olvidar que en lo deducción de la Ley se supuso que la frecuencia de los saltos 

no dependia de la concentración o Esto no es siempre el coso de modo que el coeficien-

te: de difusión D de¡fpende bastante de lo concen·tración o Sin embargo, en varios cólcu 
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los próct.icos es usual trabajar con un coeficiente fijo (ver ejemplos mós adelante). 

3.3 .3. Mecanismos de difusión. 

lo que se entiende por difusión es un transporte macroscópico de materia, producido -

por la mig¡raci6n de ótomos independientes sobre distancias mayor que la distancia int!: 

ratómi ca. Entonces, deformaciones inducidas por movim¡entos de dislocaciones (tema 

3.2 .2 .4) no sc'n fenómenos de difusión, ya que el movimiento de cada ótomo no sobre 

pasa una disi·ancia interat6mica. 

En un cuerpo sólido, hay que distinguir varios tipos de difusión 

- di4lus.ión volumétrica, 

- difusión por 1 imites de grano, 

- difusión superficial. 

Desde luego, la difusión volumétrica es la mós importante y a continuación se discutí

rón algunos mecanismos atómicos posibles para explicar el fenómeno de la difusión en -

volumen. 

Considerando la difusión mixta, habró que ver primero si se trata de una solución inter_! 

ticial o sustitucional. En el caso de una solución intersticial, el mecanismo es bastante 

sencillo : como sólo una fracción reducida de los lugares intersticiales estó ocupada por 

los átomos del elemento de aleación, cada ótomo intersticial tendró muchos lugares in

tersticiales vecinos libres y podró pasar de una posición a otra. Sin embargo, el movi-

miento sólo será posible si se dispone de la energia de activación necesaria, como se -

representa esquemóti comente en la F ig. 3-31 • • 
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-TrayectoriA • 
dec!ituoión 

------------~---- -------

Si tenemos una solución sustitucional (lo que también vale para la difusión propia), no 

sirve un mecanismo tan sencillo, ya que la gran mayorra de los lugares reticulares está 

ocupada por átomos de uno de los dos o más tipos (para difusión mixta). 

' ~(a} (h) / -·- -------~ 

~- ~~ '}{ Q_ a\ \lv_'~ cM dv;. ~y)_, rr'~J!& 
o. cJp 3 J.f-o~ 

J dLQ lf o.'(/()¡~ 

• Se pueden imaginar mecanismos teóricos. El mecanismo más sencillo serTa el intercam

bio directo de dos átomos, llamado intercambio por anillo. Para reducir las tensiones de 
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deformación de lo red cristalino, es mejor uti lizor anillos de tres, cuatro o mós ótomos 

(ver Fig. 3-32). Sin embargo, el papel del mecanismo de difusión por anillo no es --

muy importante en la próctica. 

Otro mecanismo imaginable para explicar lo difusión sustitucionol, serio que un ótomo 

deje su lugar reticular para moverse a través de lo estructuro corno ótomo intersticial -

(ver Fig. 3-33}, hasta que se quede finalmente en un lugar reticular desocupado. Este 

mecanismo tampoco ocurre en cosos de difusión normal, pero puede ocurrir en difusión 

inducido por irradiación, después de un bombardeo con particulos rópidos, como por -

ejemplo neutrones. 

e 

ri.QcO-VIA~ rJ..R of.A ~a: rn 
Jro~ ~~ stA.v:cJ'ss 

Ahora se sobe que el mecanismo principal de la difusión propia en metales puros y de lo 

difusión mixto en aleaciones sustitucionales es el mecanismo de las vacancias, represe~ 

todo esquemóticamente en la Fig. 3-34 :un ótomo brinco en un lugar vacante vecino, -

dejando una nuevo vacancia detrós de .. , en la cual otro ótomo· puede saltar, o seo _.:. • 
que al mismo tiempo que la difusión de ótomos ocurre una migración de vacancias en la 
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dirección opuesta. La condición para tal mecanismo es desde luego la existencia de un 

número suficiente de vacancias, pero como calculamos en el tema 3.2.1.1., siempre-

existen vacancias en equilibrio termodi nómico, sobre todo a temperaturas superiores. 

1 
1 w 

-Trayectoria-
. de dli'ulióu / 
~. ----. _/~ 

~--

El mecanismo de difusión por vacancias es el proceso mós probable, no s61o desde el --

punto de vista de la teoria y de los cól culos, pero también para explicar el efecto 11~-

modo "Kirkendall ", descrito en el tema siguiente. 

3.3.4. Efecto Kirkendall. 

Si se aceptara el mecanismo de difusión por anillo en una aleación binaria A-B, ento!!_ 

ces el número de ótomos A moviéndose en una dirección tendria que ser igual al número 
l) ;'1 

de ótomos B moviéndose en la direceión opuesta, de modo que si se trabaja con' juncci6n 

A y B puro, la superficie A-B nunca podria moverse durante el tratamiento de difusión. 

Ahora bien, Kirkendall fue el primero a demostrar que la superficie entre los 2 elemen-

tos de un par de difusión (el trabajo con Cu y latón) si se nueven durante la difusión. -
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El puso alambres muy delgados de Mo entre los 2 metales para indicar la posición i'li-

cial de la superficie (ver Fig. 3-35). 

UTOrJ (,.,_ J..PrTDÑ 

o p 
~fl.. 

<~¡ z" 

-..o p 

z..., -l..M 

~ ".i. f-+-

1 
p 

ck 

p 
------- út.l ~~ 

------------------------

La prueba de Kirkendall demuestra que en el caso Cu-lató'n, ocurre un flujo de masa -

con respecto a la superficie original, el cual indica que el zinc del latón sale mós rá-

pidamente que entra el cobre o sea que la difusión de Zn en una dirección es mayor que 

la difusión del Cu en la dirección opuesta. 

Este fenómeno se explica fácilmente con el mecanismo de difusión por vacancias discu-

ti do en 3 o3 .3. Se supone que si en 'Jna solución sólida intersticial, un átomo A y un -

átomo B son vecinos de uno vacancia, las dos no tienen la misma probabilidad de brin-

car en esta vacancia o Si por ejemplo es más fácil para el átomo B ocupar la vacancia 

que para el átomo A, entonces B difundirá con mayor rapidez que A. La mayor veloci-

dad de difusión de B en A produce •·L!n flujo de vacancias en la dirección opuesta, lo -

que puede llevar a una supersaturación tan importante que ocurra una precipitación de 

vacancias en forma de poros. 
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3.3 .5. Coeficiente de Difusión. 

Deducimos en el temo 3 .3 o 1 • que el número de átomos difundiendo por segundo o tro-

vés de una área determinado (flujo J) es proporcional al gradiente de concentración : 

J = - D dC 
dX (3-llb) 

Ahora bien, ¿cuáles son los par6met-ros que determinan la difusibilidod o coeficiente -

de difusión D? 

Según los cálculos de 3.3 .l ., pusimos D = ~- a 
2

, en donde o( fue un factor -

~ 
de geometría dependiendo del tipo de estructura, o el tiempo medio de permanencia 

de un átomo en una posición y 11an la distancia interplanar. 

En lugar de utilizar el tiempo de permanencia o , es más práctico trabajar con la -

frecuencia de los saltos 'P = 1 o Esta frecuencia a su vez depende de varios fac-

S 
tores que determinarán la dependencia de D de la temperatura. la frecuencia depende 

desde luego del mecanismo de difusión y se explicará en lo siguiente para la difusión -

propia por vacancias. 

Existe una proporcionalidad entre r y la frecuencia vibracional Y del átomo. Para --

que un átomo pueda brincar de una posición reticular en una vacancia~ se requiere una 

determinada energía de activación que es exactamente la misma energía como para mo 

ver una vacancia : UMV (energía para el movimiento de 1 mol de vacancias). la pr~ 

babilidad de un salto a un lugar vacante depende entonces de la disponibilidad de la-

energía critica U • En el copflulo 2 se discutió la probabilidad de tener partículas 
MV 

con una energía superior a un determinado valor critico. Obtenemos así paro la. prob~ 

-U 
bilidad del salto e MV/RT. 
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Sin embargo, no cada ótomo es vecino de un lugar vacante, de modo que la probabili-

dad de un salto depende ademós de la concentración de vacancias, la cual a su vez de 

pende de la temperatura según (3-2) 

CV = exp [-UFV 1 RT] (3-12) 

en donde U = energía para la formación de 1 mol de vaccmciasa 
FV 

Entonces, si cada ótomo tiene Z vecinos (N.C .), la probabilidad para un ótomo de te 

ner una vacancia vecina es Z .Cy, de modo que ~btet:~emos.para la frecuencia de brin-

co : 

T' z~ t_-<UFv + UMy) / R1 1 = exp = 

t; 
y D = eL 02 

=~~ .z v l(UFV + UMv) 1 RT] (3-13) exp 

Los resultados experimentales de mediciones de la dependencia entre D y T se dejan -

escribir en la forma : 

D = (3-14) 

en donde D 
0 

es una constante. 

0
0 

la llamada energia de activación para difusión. 

Esta fórmula tiene mucha seme¡anza con la fórmula anterior (3-13) si ponemos 0
0 

=o6/ z.J 
Y 0

0 
= UFV + UMV' lo que significa que la energTa de activación de la difusión 

tiene que ser igual a la suma de la energia de formación y de movimiento de una vaca!!_ 

cia. En la tabla -siguiente se demuestra la concordancia de los resultados para algunos 1 
metales. Esta concordancia es otra prueba de la exactitud de la teoria del mecanismo 

de difusión por vacancias. 



DATOS DE DIFUSION f'ROP!A DE ALGUNOS METALES. 

.1. Metal 

Ag 

Al 

A u 

Co 

Cu 

Fe-ot 

Fe-( 

Mg 

M o 

Na 

Ni 

w 

Zn 

D 
o 

r. ?.¡ ) 
Lcm seg.!J 

0.40 

1.30 

0.09 

0.83 

0.20 

5.8 

0.58 

1 .1 o 

0.1 o 

0.24 

1.3 

0.13 

~ QD 

1 r kcal/kmoiJ 
¡~ 

1 .-¡-
. 1 44 1 

1 35:~ 
1 41.7 

67.7 

47.1 

59.7 

67.9 

32.2 

92.2 

10.5 

136.0 

21 .8 

1 UMV + UFV 

1 [_K cal/mol] 

44 

30 

38 

49 
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QD 

-T
F 

35.6 

35.9 

31 .2 

38.2 

34.7 

33.0 

37.5 

34.9 

31.8 

28.2 

38.5 

37.4. 

31.5 

Anal izando !os mecanismos de difusión descritos en los pórrafos anteriores, se espera que 

lo enérgio de activación para difusión tenga uno relación con la energio de enloce de -

los ótomos en lo red cristalina (ver cr1pitul o 1). Esto se confirmó por lo menos de modo 

cualitativo cuando se comparan la energio de activación poro lo difusión con un poróm~ 

tro dependiendo de la energio de enlace, como por ejemplo el punto de fusión T F. Exis 

te lo siguiente relación empirico entre los factores 0
0 

y T F 

QD~ 34 TF 
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En la tabla anterior se dan valores de 0
0 
jr F , los cuales se acercan a un valor pro

medio de 34. 

Es mucho mós difTcil comparar el valor teórico de 0
0 

con valores experimentales, ya

que no se conocen bien los porómetros teóricos de D
0 

• En el caso de difusión propia, 

el valor de O se encuentra genera!men're entre 1 o-l y 1 O cm2 /seg. 
o 

La ecuación (3-14) se escribe a menudo en la forma siguiente 

lg O = lg 0
0 

~ Q / (2 .3 RT) 
~n. 

en donde el factor 2.3 sirve para transforma~n lg. 

Temperature, °C 

-zor-----~+-------+-------4-~~~~---~~ 
10 Al in Cu 
12 Zn in Cu 
13 Ag in Cu 
15 Ag in Au 
19 Ag in Ag 

-24~--~~~--~--~--~---J'~~''L---L---L-~ 
0.6 0.8 1.0 1.2 1.4 1.6 

Reciproca! temperature, 1000/°K 

------------
Diffusion coefficients versus temperature. 

(3-15) 
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En uno grófi ce de lg D Eln función ele 1 se ottienen entonces 1 Tneo·s rectas, como -
T 

representado en lo fig. 3 ,.36 para algunos sistema; de difusión propia y mixto. La tabla 

siguiente dó unos datos aclicionol es pera difusión .nixto : 

DATO:; DE DIFUSION EN ALGUNOS SISTEMAS 

Do 

Difusión de en [cm
2 
/seg] 

¡ QD 
¡ 
! [kco!/mol 1 
¡ 

--------------~------~-------=-~r-----.------~~----~---~~~--c Fe- (f 0.25 34.5 

e 

N 

Ni 

Mn 

e 

e u 

Al 

Zn 

Ag 

A u 

Ag 

A u 

Cu 

Zn 

Th 

Fe-~ 

Fe- o(, 

Fe- 'f 

Fe- 't 
Ti {he) 

Al 

Cu 

Cu 

Cu 

Cu 

A u 

Ag 

Ag 

Ag 

w 

0.2 

0.14 

0.5 

5.06 

0.08 

0.38 

0.012 

0.01 

0.024 

0.26 

1.23 

0.54 

l. O 

20.1 

17.7 

66.0 

67.5 

43.5 

32.6 

43.0 

45.6 

35.6 

44.9 

37.0 

45.5 

46.1 

41 .7 

120.0 

Los diferencias entre los coefi dentes de difusión pmo diferentes pares dE) elementos opa-



' . 
3-70 

r:ece claramente en la figura 3.36. Esta diferencia puede ser hasta de un factor de 10
10 

y se explica como sigue : 

a) 

b) 

e) 

La energía de activación para difusión 0
0 

es menor para un pequei'lo 

6tomo en solución sustitudonol ;: ejemplo : comparación de la difu--

o 
sión de e (radio = 0.75 A ) en Fe- 't con la difusión de Ni (radio= 

o o 
=1 .24 A) o de Fe (radio = 1 .27 A) en Fe -t' . 

la energía de activación QD es inferior en un metal de base con b~ 

jo punto de fusión que en un metal de base con alto punto de fusión; 

ejemplo : comparación de l(t difusión de Cu en Al (T F = 660° C) y 

de Cu en Cu (T F = 1 083 ° e ) . 

0
0 

es inferior para difusión a través de una estructura con bajo fa~ 

tor de llenado que paro difusión a través de una estructura con alto-

factor de llenado, eiemplo : comparación de la difusión de e en ---

Fe- oL (CCuC, F .A.-A. = 0.68) con la difusión de C en Fe- 't 
( CCaC, F .A .A. = O .7 4) y ademós de Fe en Fe- o( y Fe en Fe-t. 

En los pórrafos anteriores ya se mencionó que D depende ademós de la concentración --

(si la concentración del elemento de aleación es muy baja, entonces, el efecto no es -

tan importante). Esto se entiende fódlmente considerando el ejemplo siguiente: la v~ 

locidad de difusión de Cu en Al disminuye con la concentración de Cu presente, ya que 

los ótomos de Cu en movimiento tendrón que moverse cada vez mós a menudo que entren 

ótomos de Cu, lo que requiere mós energía de activación. 

• 

• 
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Ejemplos de Cólculos. 

a) Aplicación de la primera ley de Fick. 

63 
Supongamos que la superficie de una l6mina de niquel contiene 50% Ni (radiactivo) 

y 500k de nrquel no-radiactivo (porcentaje atómico). A una profundidad de 4~ deb~

jo de la superficie, la relación sea de 48/52. Si consideremos un gradiente de conce~ 

tración 1 ineal entre los 2 puntos, cu61 ser6 el flujo de átomos de Ni63 a través de ui"l 

plano a ~p..W'de la superficie, si la temperatura es de 1 000°C y D = 1 .6 

cm
2
/seg., a esa temperatura y a =3.6 A para Ni a esa temperatura. 

c. 

J.t~ [\} ~ b ~ 

5itJ;tJQ¡ (INl ~eh ((V) 
:S. ~:r 

. QR.Abl61~ :be 

C.o ~C.C~T R."~ Ó,.J 

x 1 o-9 -----

:.a ;;gura 3.37 representa esquem6ticamente la situación. Calculamos primero la con--

centración de 6tomos radiact.ivos en los planos A y B. 

e 
A = 

= 4.29 X 1022 



(4 Ni/ celda unitario) (O .48 Ni
63 

/Ni} 

(3 .6 X 1 QuS ) -3 / celda unitaria 

22 ' 63 3 
= 4.12 x 1 O Ni / cm 

Según la primera ley de Fi d~F el flujo seró : 

J = -0 de 
dx 

= -D ( CB - CA ) 
-~d~--........ 

= (1.6 x lo-9 cm2/s.eg) (4.12- 4.29) (1tf2 

4 x 10~4 cm 

= 0.7 X 1016 63 ,. . 
Ni / cmL seg. 
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63 3 
Ni /cm } 

Como el órea de una celda unitario de Ni o 1000 ° C es a
2 = [3.6 x 10-8 cm] 

2 

= 1 .3 X 10-15 cm2 
1 el flujo Corresponde al pasaje de 

o. 7 X 1 o 16 
Ni 

63 15 2 V"\ 
x 1 .3 x 1 O cm = 9 Ni 

63 
/seg. 

Este ejemplo demuestra claramente que no hay que considerar un cristal sólido como si 

fuera un cuerpo sin movimiento. 

b) Aplicación de la ecuación (3-14) 

¿ Cuól es el coeficiente de difusión de Zn en Cu a la temperatura de 500 ° C si D = 
o 

2 
=0.34 cm /seg y Q = 45.6 kcal/mol (valores de la tabla de la pag. 3-6~). 

D = D exp [-Qr!RT] 
·O 

' . 

= 0.34 cm 2 
[ -45,600 cal/mol)/ 2 cal (273 t 500) K] exp 

seg mol K 
= 0.34 2 

exp r -451 600 J cm 
seg [2 X 773 

2 -13 x 1 o-14 2 = 0.34 cm X 1.55 X 1 Ü = 5.3 cm /seg. 
seg 

• 
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3.3.6. Perfi 1 es de difusión • 

Con excepción de algunos casos especiales, la difusión no es un proceso de tipo 11Steady-

state 11
, o sea que la concentración depende de la posición en el espacio y en esta posi-

ción depende adem6s del tiempo, o sea C = f (x, y, z, t). La figura 3.38 muestra es-

quemóticamente la dependencia de la concentración de x y t. 

La segunda ley de Fick expresa la relación que existe entte tiempo, concentración, ~ 

sición y D. 
(. • • 
• • • 
• • . X 
• • • 
• . . 
• • • 
• • • 
• . • 
• . . '>< 

X J.. 
) 
) 
) 
) 

~ ".,....( '>< 
~ '>< >-< 

'>< >-< 

• • • 
• • 
~· . 
(;;'¡ • • 

. ) 
). >-<'>) 

.r-

• • . r-. ?-< 
• • '>-.!-" 

• l .¡-< (.. . . • . • 
• • • 

= .,g 1.0 t--........ .., 
e: .::: 
Cl> 
> :;¡ .., 

>-< >-< • . . -~ 
1.0 1.0 t=- ~ 

6 
'ii 
~ o~--~-------- 0'---------

a 
"'-. 

e Distance, :r-
------- --------- ----. 

Consideremos la fig. 3.39 para deducir la segunda ley de Fick, tomando un volumen -

elemental de espesor dx y sección unitaria en la posición x de una barra ci lrndrica -

de material. Como hay un flujo de partrculas entrando y saliendo de este volumen el~ 

mentál, el aumento en concentración ve 
~t 

en este volumen seró : 

acu~laci6n = ( ~~ ) dx 

Este grado de acumulación también se obtiene considerando la diferencia de flujo en-

trando desde la izquierda (Jx) y saliendo hacia la derecha J , o sea 
x+clx 

acumulación= J - J 
x x+clx 
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pero Jx+dx ; J x + ( ~ J: ) dx 

) dx =-(r:~ 

(función contrnua) de modo que la acUmulación 

( "} e 
\ '?J t 

y considerando la relación ( 3-12 ) 

dx 

DC 
1H 

= - ~ (D () e/ 'O x) /?) x 

Si suponemos D independiente de la concentración, obtenemos 

oc 
ot 

la segunda ley de Fick. 

Aplicación de la segunda· Ley de. Fick. 

Barra semi -infinita. J = -1>~ 
x ax 

------

· ( 3-16 a) 

( 3-16 b) 

' . 

La ecuación (3-16) es una ecuación diferencial de segundo grado cuya solución doró ·la 

dependencia de e= f (x,t) o e= f (x, y, z, t) según el co5o. 

La literatura especializada da los resultados·de lo ecuación para varios casos especiales. 

Nos limitaremos aquT a unos pocos ejemplos de solución,· CÓmo se encuentran por ejem-

plo en L. S. Darken y R. W. Gurry: "Physical Chemistry of Metals", Me Graw-Hill, 

1953. 

D~ffusibn p~ofile (infinlte 
source). 

~--

e 
.5! 
f 

c. 

-c c. 
~ 

8 

~ 
----

o 

~ r--
~--- -· 

1 

xj2v'15i 

·-
2 

' 



. ' 3-75 

La figura 3.40 a muestra el caso de una barra semi-infinita hacia la derecha de la gr6-
, 

fica, con una concentración superficial es constante, llamada a veces fuente infinita,-

porque teóricamente nunca se cgota. Los 6tomas del elemento de solución difunden de!_ 

de la superficie hacia el interior del material, el cual tenTa una concentración original 

La solución de la ecuación {3':!'16 b) bajo estas condi_ciones es : 

e - e 
S X 

= fer ( ~2 {or=-- ) ( 3-17) 
e - e 

S O 

en donde ex es 1 a concentración a 1 a distancia x de 1 a superfi e i e. E 1 valor fer / x 
1
} 

~ 
es la llamada función gaussiana de error cuyos valores se encuentran en tablas matemóti-

• cas. 

A continuación se dan algunos valores : 

Función de error. 

argumento y = x función = fer y 

2~ 

o o 

0.10 0.113 

0.20 0.223 

0.40 0.428 

• 0.50 0.521 

0.60 0.604 
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0.80 0.742 ' 1.00 0.843 

1 .25 0.923 

1.50 0.966 

2.00 0.995 

00 
1 .000 

Ademós, fer (-y)=- fer y. la función de error se utiliza mucho en estudios estodTsti--

cos y también en difusión, ya que este fenómeno tiene corocterTsticos de movimiento -

estadTsti co. 
/ 

Ejemplo (según Van Vlack) 

Si exponemos la punto de una barra de un acero con 0.1% e o 1000°e a un gas corb~ 1 
rizante, el cual mantiene lo concentración superficial c

5 
= O. 93% e, dibujar el pe_!:. 

fil de concentración en e detrós de lo superficie después de 1 o minutos y después de -

100 min., suponiendo que O no depende de la concentración cuando e 1 .00/Ó (cor-

burizoción). 

Utilizando los datOs de la tabla pog. 3-i~se obtiene el valor de O a 1000 o e : 0.31 

X 1 o-6 cm
2 
/seg • 

-después de 1 O mi n = 600 seg • , ~ = 0.0137 cm 

y = X X = y 2[Dt' fer y . e = es - (es - e o> fer y 
X 

2 .JDt' 
2.0 4fot = 0.0548 cm 0.995 0.104% • l. O 2{i5t' = o .0274 0.843 0.23 % 
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0.5 = 0.0137 0.521 0.50 % 

0.0 o = o 0.000 0.93 % 

-después de 100 m in = 6000 seg, ..fDt'"' = O .0431 cm. 

X 
y 2 .JDt' ~e- e~= cs.-(~ -co) jtt0 X = y = 

2[r5tl 

2.0 4-fDt' = 0.1724 cm 0.995 0.104% 

1.0 2 ro;' = 0.0862 0.843 ó.23 % 

0.5 ~= 0.0431 0.521 0.50 % 

o.o o = o 0.000 0.93 % 

Estos datos se grafican en la fig. 3.40 b • 

• c,-0.93 wjo e c, ... o.ao w/o e 
1 1 

C0 zo0.10 wjo e 
~ 

Co""O.SO w/o e 
Cl 

} 1.0 ~ 

r:" r~" 

.8 ~ a u 

00 2 

Distance, cm a v %j2V15i - b 

Carbon profiles. (a) Durlng carburization (see Example 9-3). (b) Durlng decarburlzation. 

-------------.---- ... 

3.#o b 

La solución de la ecuación (3-16 b) para una barra con una concentración superficial -

constante pero inferior a la concentración original de la barra (llamado pozo infinito)-

es idéntica a ( 3-17). Un ejemplo de ésto se presenta cuando se expone la superfi~ie -

• de un acero p. ej. con 0.8% e a una atmósfera oxidante, con un potencial superficial 

en carbono de 0.3% e, como se representa esquem6ticamente en la fig. 3-40 e (desea!. 

burización). 



. 
. / 

J 

/ 
' 
i 

ce~~rc¡;, de ieducac:::ión continua 
d 1 v 1 ~ 1 ~ ¡ nj d e: e s t u d 1 o s s u p e r i o r e s 

i 
fa e u 1 t ;¡ d 

' ; 
i 
1 
1 ' 
1 

ingeniería, un a m 

TI\\TAMIENT<D TERMICO Y SUS APLICACIONES 

i 
1' 

/ 
1 

} 

' 1 

CAPITULO .4 

CONCEPTOS DE METALURGIA FISICA 

CRISTALIZACION DE LOS METALES. 
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Y ESTRGCTURA DEL LI~GC-'1·2 
METALICO 

l. Cristalización primaria de los metales 

El paso del metal del estado líquido al sólido se denomina 
cristalización primaria. Esta transcurre como resultado del 
paso a un estado más estable en se~tido termodinámi_c,o, 
con una energía libre El menor. St la transformacwn 
transcurre con una variación insignificante del volumen, 
entonces 
b.E = b.H- T b.S, 
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donde t:J.H es la variación de la energía total del sistema; 
T, la temperatura absoluta; 
~S. la· variación de la entropía. 

La variacton de la energía libre del metal líquido y sólido 
en función de la temperatura se muestra en la fig. 8. A la 
temperature Tr las magnitudes de las energías libres del 
metal en los estados líquido y sólido s

1
on iguales. La tem· 

peratura Tr corresponde a la temperatura de equilibrio de 
cristalización (o de fusión) para el material dado, durante 
la cual ambas fases (la líquida y sólida) pueden existir si· 
multáneamente. A una temperatura mayor de Tr más 
estable es el metal líquido, que posee menor reserva de 
energía libre, y por debajo de esta temperatura, es más 
estable el metal sólido. . 
El proceso de cristalización se desarrolla, si existe una di· 
ferencia de energías libres, que aparece a causa de que l.a 
energía libre del metal sólido es menor que la del h· 
quido. 

1 En virtud de la segunda ley de la termodinámir~ 11irgún proces_o 
puede r~ali~arse cs¡Jontáneamente sin disminuci6n 0e la energ1a 
libre del sis1ema. Se llama ('11ergfa libre la componenll' d~ la e!lergía 
total de la sustancia, que cambia rerersiblemen~e s~ Il'agnitud al 
vanar la temperatura, durartc las transformaciOne:- alotrópicas, la 
fusión. etc. Con el aur'lento de !a t~mpcratur~ dismrnU)'e 1;: magnitud 
de la energía libre. 

1 

1 
1 
1 t..:"' 
-1--- { ~---r---._, 1 • 11 ---t.._ 

1 ";¡ 
1 
1 
1 
1 
1 

1 
: Fuse f¡qu,da 

1 1 
!.:171 

~--r---
1 1 

Te T1 
Tempert:1/11ra 

Fig. 8. Variación de la energía 
libre E del metal líquido y só· 
lido en función de la tempera· 
tura. 

Fig. 9. Curvas de enfria· 
miento del metal puro. 

Por consiguiente, el proceso de cristalización transcurre 
solamente cuando el metal se sobreenfría a una tempera
tura menor que la temperatura de equilibrio Tr. La dife· 
rencia entre la temperatura Tr de fusión y la tempera
tura Ter. a la cual trascurre el proceso de cristalización, 
se llama grado de sobreenfriamiento 

!J.T = Tr•- Ter· 

En la fig. S se muestran las así llamadas curvas de en· 
friamiento que c:;.F<Jcterizan el proceso de cristalización de 
los metales puros ,.¡ ser enfriados a distinta \'elocidad. Al 
ser enfriados lentamc',l\e el grado de sobreenfriamiento no 
es muy grande y el prv.::eso de cristalización transcurre a 
una temperatura próxir::1 a la de equilibrio (curva vJ). 
A la temperatura de cristalización en la cun·a térmica se 
observa una plataforma horizontal (detenimiento de la 
caída de la temperatura), cuya formación se explica por 
el desprendimiento del calor latente de cristalización. 1 

1 Durante la fundición del metal se absorbe calor, que se consume por 
los átomos en la adquisición de la energía de movimiento requenda, 
es decir, «en la destrucciÓn» de la red cristalina del meta l. Este calor 
se denomma latente. En el proceso de cnstalización !Jene lugar un 
proceso inverso de liberación de energía (calor) en forma de calor 
la lente de cristalización. Esta compensa el calor que se entrega al 

3! 
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Fig. 10. Esquema de las etapas consecut:vas del proceso de cristali· 
zación. 

Al aumentar la velocidad de enfriamiento el P"rado de so
breenfriamiento aumenta (curvas v2, v3 ) y ef proceso de 
cristalización transcurre a temperaturas bastante más 
bajas que la de equilibrio de cristalización. El grado de 
sobreenfriamiento depende de la naturaleza y pureza del 
metal, pero generalmente ésta no supera los 10-30°. Míen- ! 

tras más puro es el metal líquido mayor es su tendencia al 
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sobreen fria miento. . 
El proceso de cristalización, como justamente lo determinó 
por primera vez D. K. Chernov, comienza con la aparición 
de formación de los núcleos cristalinos (centros de crista
lización) y continúa con su crecimiento. 
Como se muestra esquemáticamente en la fig. 10, al sobre
enfriar la aleación hasta una temperatura inferior a Tr. 
en varias zonas de la aleación líquida se forman centros 
estables de cristalización aptos para el crecimiento. 
Mientras los cristales que se han formado crecen libre
mente, ellos pueden tener una forma geométrica regular. 
Sin embargo, al chocar los cristales que han ido creclendo, 
su forma regular se perturba, puesto que en estas zonas 
cesa el crecimiento de las caras. Este crecimiento continúa 
sólo en aquellas direcciones donde .existe acceso libre. al 
líquido "alimentador". Como resultado, los cristales que 
se desarrollan y que al principio tenían una forma geomé
trica regular, después de la solidificación adquieren una 
forma exterior irregular, por esta razón se les denomina 
cristalitas o granos. 

espacio circundante, y como consecuencia de esto en la curva tér· 
mica se puede obser\'ar un detenimiento de la caída de la tempera· 
tura. 

Formación espontánea de centros de núcleos cristalirz~s. 
Los fenómeno que tienen lugar durante el proceso de cn~
talización son complejos y multiformes. Sobre todo es di
fícil imaginarse los e_stadios inic~ales de. este. proceso, cuan
do en el líquido se torma el pnmer cnstal!to o cen.t~o de 
cristalización. Es evidente, que para aclarar las co~d1~1one.s 
en las cuales apaiecen estos centros, es necesano t_magt
narse la estructura de la fase inicial (madre), es de~1r, ~el 
metal líquido. En el metal líquido los átomos no estan dts· 
tribuidos en forma caótica como en el estado gaseoso, y, al 
mismo tiempo, en su di~posició~ no .existe e.l orden c~rac~e
rístico para el cuerpo soltdo (cnstaltno) (vea se la pag. 1~). 
En el metal líquido se conserva solamente el 1\a~ado o~
den cercano.1 Esto significa, que en algunos mtcrovolu
menes se conserva la distribución de-los átomos que corres-
ponde al estado sólido. . . . . 
Como consecuencia del intenso mov1m1ento term1co de los 
átomos el orden cercano no es estable. Al dis~inuir la tem· 
peratura el grado del orden cercano y la cantidad de tales 
microvolúmenes aumentan. · . • 
A una temperatura algo inferior a !r los mtcroyolumenes 
que tienen una distribu_ci.ón de lo~ atamos semeJ.a.nte a la 
que existe en el metal solido, adquteren una esta?il!d.ad ~!.e
vada y pueden transformarse en centros de cnstallzac10n 
(núcleos cristalinos). . . . 
En el proceso de cristalización surgen nucleos cnst~lmos 
de distinta magnitud, sin embargo, no todos esto.s nucleos 
tienen la capacidad de crecimiento. Esto se explica. po: el 
hecho de que en el proceso de cristaliza~ión la energta )tbre 
del sistema disminuye como consecue~c.ta del paso de ~¡erto 
volumen de metal líquido al estado solido (ve~~e la ftg. 8) 
y, por otro lado, a~enta gracias a la _forma~IOn de 1~ su
perficie de separac10n con la cual esta relac10nada cterta 
energía superficial 2

• 

1 Al orden cercano se le antepone el orden !~jan~ en el. cu.erpo sólido 
(cristalino). La cons!anc1a de las. distanc1as mteratom1cas Y l.as 
relaciones angulares en el orden leJano se conserva a grandes d1s· 
tancia3. 1 
2 La variación de la energía libre del sistema. ~E al formarse en e 
metal liquido el núcleo cristalino de la fase solida se puede e:'<presar 
por la siguiente ecuación: :~E = Y.l'lf + crf, do~ de V es el \ o.lumen 
del núcleo cristalino, F. su superf1c1e, cr, el coef1c1ente de tens10n su· 
perficial entre la fase sólida y líquida y tlf= E¡-E,, donde.E1.Y E, 
es la energía libre de ia unidad de volumen de las fases hqutda Y 
sólida (\·éase la fig. 8)! 

2 3 -oo 33 
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F~g. 11. ~ariación de la energía libre durante la formación de los 
nucleos cnstalinos en función de su magnitud a diferentes sobreen· 
friamientos tJ.T < tJ.T' < tJ.T". 

Cuanto menor es la magnitud del núcleo cristalino, tanto 
mayor es la relación de su superficie al volumen 1, y por 
lo tanto, es mayor la parte de la energía total que corre• 
sponde a la energía superficial. 
Al formarse el centro de cristalización de un tamaño menor 
que Rcr (fig. 11), la energía libre del sistema crece, puesto 
que el incremento de la energía libre a cuenta de la for· 
mación de una nueva superficie, cubre su disminución como 
resultado de la formación de centros de cristalización del 
metal sólido. 
?or l.o tanto, un centro de cristalización con una magnitud 
mfenor a Rcr, no puede crecer y se disuelve en el metal 
líquido. Si surge un centro de cristalización de un tamaño 
superior a Rcr, éste es estable, con posibilidades de creci· 
miento, porque al aumentar sus dimensiones disminuye la 
energía libre del sistema. · 
La dimensión mínima del centro de cristalización Rcr, ca
paz de crecer a determinadas temperaturas se llama ta
maño crítico del centro de cristalización o equivalente. 
Con el aumento del grado de sobreenfriamiento disminuye 
el t~maño crítico del centro de cristalización (fig. JI), y 

1p S 6·102 or ejemplo, para el cubo, si a = 1 O, entonces-= ---O 6· 
V . 103 - ' ' 

S 6-F 
si u= 1, entonces 17-= -¡-s = 6, donde S es la superficie y V, el 
volumen. 

Fig. 12. Esquema del crecimiento d€ un cristal. 

por lo tanto, aumenta la cantidad de centros de cristaliza· 
ción capaces de desarrollarse. . . . . 
Crecimiento de los centros de nucleos cnsfaltnos. El cree!· 
miento del centro de cristalización tiene lugar como resul· 
tado del traslado de los átomos del líquido sobreenfriado a 
los cristales. El cristal crece por capas. Durante este pro· 
ceso, cada capa tiene el espesor de un ?tomo. 
Se distinguen dos procesos consecubvos elementales de 
crecimiento de los cristales: . 
l. Formación del núcleo cristalino bidimensio_nal (es decir, 
centro de cristalización con el espesor de un atomo) e!l las 
caras planas del cristal. El núcleo cristalino bidimensional 
debe tener un tamaño no superior al crítico. 
2. Crecimic,1~0 del núcleo cristalino bidimensional a cuenta 

·de Jos átomos que llegan del líquido sobreenfriado. Des· 
pués de la forma-:iór del núcleo cristalino bidimensional en 
la cara plana, el u: .erior _crecimiento. ~e la nueva capa 
transcurre en forma r: lativamente fac!l, porque surgen 
zonas que facilitan la i1; ~::ióTl de los átomos que l~egan de 
la zona líquida. Como st. ~ue~e. observa~. en la. fig. 12 el 
átomo en la posición 1 esta debilmen_t~ fi¡ado; esta puede 
desplazarse fácilmente por la. superh~~~. y de nuevo des
prenderse. El átomo que ocupo la pos1C1on 2, al ten~r tres 
enlaces, se fijó firmemente. Cuan.~o la cap_a ~e atemos 
cubre toda la cara, para la formacwn de la siguiente capa 
es necesario .un nuevo núcleo cristalino bidimensional de 
tamaño crítico. 
Por Jo tanto, la velocidad de crecimiento de los cristales 
queda determinada por la probabilidad de formación del 
núcleo cristalino bidimensional. Cuanto mayor es el grado 
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de sobrecnfr i<Jmien'!o, tanto menor es el rarm;Iio crítico del 
núcleo cristalino y 1nás fácilmente se forma. 
El crecimiento del cristal se facilita considerablemente por 
el hecho de que sus Célfas no son idealme:~:e planas. 
En las caras de los cristales e¡¡ crecimiento siempre hay 
diferentes defectos superficiales en forma de escalones y 
salientes, en los cuales fácilmente se sujetan los nuevos . 
átomos que llegan del líquido. En este caso, el crecimiento 
del cristal puede transcurrir incluso sin la formación del · 
núcleo cristalino bidimensional 1• 

Número de centros de cristalización y velocidad de creci- . 
miento de los cristales. Siendo iguales las demás condicio
nes, la velocidad del proceso de cristalización y la estruc
tura del metal después de la solidificación dependen- del 
número de núcleos cristalinos (centros de cristalización) 
que surgen en la unidad de tiempo y en la unidad de volu
men [l/(mm

3
·s)], y de la velocidad de crecimiento de los 

- núcleos cristalinos, es decir, de la velocidad de crecimiento 
de las dimensiones lineales del cristal en desarrollo en la 
unidad de tiempo (mm/s). 
Mientras mayor es la cantidad de núcleos cristalinos for
mados y mayor la velocidad de su desarrollo, con mayor 
rapidez transcurre el proceso de cristalización. 
Como se puede observar en la fig. 13, el número de núcleos 
cristalinos y la velocidad de su desarrollo a una tempera- I 
tura equilibrada de cristalización, son iguales a cero, y por ¡ 
eso, el proceso de cristalización no transcurre. Al aumentar 

1 el grado de sobreenfriamiento éstos crecen, alcanzando el ¡ 
máximo a determinado grado de sobreenfriamiento, des
pués de lo cual disminuyen. i 
Semejante carácter de variación del número de núcieos 1 
cristalinos y de la velocidad de su crecimiento en depen- ¡ 
dencia del grado de sobreenfriamiento, se explica por el ¡ 
siguiente motivo. Con el aumento del grado de sobreen- ' 
friamiento la diferencia de las energías libres del metal lí
quido y sólido crece (véase la fig. 8), lo que contribuye al 
aumento de la velocidad de cristalización (véase la fig. 13). 
Sin embargo, para la formación de los núcleos cristalinos 
y su crecimiento es necesario un desplazamiento de difusión 
de los átomos en el metal líquido. 

1 En el crista 1 en crecimiento siempre existen imperfrcciones de dis
loc2dón. En el lugar de sa !ida a la superficie de la asf llamada dis
locación hclfcoidal, existe un escalón, al cual se unen fácilmente Jos 
~tomos que llegan del liquido. Por esta razón con frecuencia se ob
serva el crecimiento en espiral de los cristales. 

Fig. 13. Influencia del grado 
de sobreenfriarntento ~n ~1 
número de núcleos cnstah
nos (1) y la velocidad de su 
crecimiento (2} · 

1 ados de sobreenfriamiento Por eso, siendo altos os _gr a la disminución de la ve-
(a _bajas te;rr_a,tu~:sl¿r!eab~~óon dellúcleos cristalinos Y su 
loc1dad de 1 usi~n_ Como consecuencia de esto, el 
crecimiento es dificultoso. 

1 
¡ 'dad de su crecí-

, 1 · t ¡1·nos y a ve oc¡ ~ número de nuc eos cns a b · (arado de 
. . A temperaturas muy aJas "' . , 

miento di_smi_nuyen. 1 do) la movilidad de difuswn 
sobreenfnam1ento muy e eva_ ue la gran diferencia de 
de los át~mos .es ta~¡e~~:~l~~ qinsuficiente para formar 
las energi_as l!bres crecimiento. En este caso la núcleos cnstalmos Y _p,ara su f 
-solidificac:ón, conducma 1 ~ 1 esta~~~~~~ ~-as ramas aseen
Para los metal e_:. se rea ~~:~ctseriza el número de núcleos 
de_ntes_ de 1~ CUJ; ~ qiurieaJ de su crecimiento (líneas llenas 
cnstalmos ~ la \ P oct_ l'd'¡f'¡ca antes de que se alean-f. !3' El nc -· se so 1 d' 
en la Ig. '. • - e'•friamiento, que producen una. ¡s-
c:en lo~ ,grados 9e sobrde , .-,· .~]eos cristalinos y su velocidad minucwn del numero e .1.1. 

de crecimJento. M' ntras mayor es el número de 
Tamano del grano. Ie . ¡· ) nor la 

centros de cristaliza~i~n f~ú~~~sp~rqi~!~~n~ss elycr%~al que 
velocidad de su crecimien ' d 1 t 1) 

. 1 · t lino (grano e me a · nace de un nuc eo cm a b ¡ · iento (peaueña 
A un grado no m~y el_eYado de soe·~~nl~~~~ el núme'ro de 
velocidad de enfnamiento), por 1 ¡p ¡ ''dad de creci-

. . eño pero a ve oc1 
núcleos cnstalmos e~ peq~ ~ondiciones se obtendrá un 
miento es grande. -n es asumentar el grado de sobreen-
grano de gran t~mano1 · Al/ ó.T" el número de núcleos friamiento, por eJemp 0 • Y ' 
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, cristalinos crC'cera en un grado mayor que la velocidad d 
su crecimiento y ci tamaño del gnmo C'il el metal solidif; 
cado disminuirá. 
El tamaño del grano n se determina de la relación: 

n = 1 l ( velocidad de crecimiento · )''• 
' número de núcleos cristalinos ' 

El gran~ ?el metal influy: enormemente en sus propieda 
des mecan1cas. Estas propiedades, sobre todo la ductilida, 
y plasticidad, son más altas, ·si el grano del metal e: 
fino. 
La magnitud del grano depende no sólo del grado dt 
sobreenfriamiento. En el tamaño del grano influyen: !1 
temperatura d~ <;~lentaiTii.ento y de colada_ del metal líqui· 
do, su composiCion qu1m1ca y la presenc¡a de impureza! 
extrañas en él. 

La agitación del· metal que se está enfriando, la colada a 
presión, y el sacudimiento, aceleran notoriamente el pro
ceso de cristalización y posibilitan la obtención de un 
grano f_ino: Tiene un .significa_do especial la presencia en e! 
metal liqUido de parbculas cnstalinas ajenas. 
Influencia de las impurezas. La nucleación en el metal lí· 
quido según el mecanismo descrito, se denomina espontá· 
nea. 
La formación espontánea de cristales en el metal líquido e~ 
sumamente dificultosa. Frecuentemente la fuente de forma· 
c!ón de núc.leos cristalinos son las partículas sólidas que 
Siempre esta~ presentes ~n la masa fundida. Si las partí· 
culas de las Impurezas t1enen una red cristalina parecida 
por su estructura al metal que se solidifica (las así .lla· 
madas impurezas isomorfas), entonces éstas desempeñan 
el papel de centros de cristalización ya formados. La su
perficie de las partículas de impurezas adsorbe átomos de 
la masa fundida, con la particularidad de que una estruc· 
tura ordenada de la superficie sólida produce una distribu
ción orden_ada de. ~os átomos adsorbidos; en la superficie 
de la partJcula solida se forma algo parecido a un cristal 
de una capa; sobre él se van estratificando nuevos átomos, 
sucede el crecimiento del cristal. Cuanto mayor es la canti· 
dad de impurezas, tanto mayor es el número de centros de 
cristali~?ción, Y. tanto ~eno: es _el tamaño del grano. Tal 
formac10n de nucleos cns!almos se denomina heterogénea. 
Las paredes del molde (lmgotera) en la cual se vierte el 
metal líquido desempeñan el mismo papel que las inclu· 

<.iones. El proceso de cristalización comienza 
1

gcn_eralmente 
•·rr las paredes del molde. En algunos casos ,3.s rn:pur_eza_s 
disueltas en el metal líquido también pueden drsmrnurr 
t·l tamaiio del grano y modificar su forma. . 
Durante la solidificación las imiJurezas se depositan en 
frmna de una capa delgada sobre la sup~rfi~ie ~t;l cristal 
en crecimiento, lo que conduce a una d1smmucron de la 
l'nergia superficial. Por eso, tales impurezas se llaman su-
perficialmente activas. . . 
Un fuerte recalentamiento del metal ltqUJdo c_op respecto a 
~~~ temperatura de fusión conduce a la formacwn de g;anos 
de tamaño grande. Al recalen~ar el metal las partJculas 
ajenas se disuelven y se desactivan. . 
Si el metal líquido recalentado es enfnado a un~ temp.era
tura más baja y se expone a esta temperatura c1erto tJem
po, entonces se produce la separación de las impurezas 
disueltas anteriormente, que nuevamente desempenan pa
pel de centros de cristalización anulando el efecto del re-
calentamiento prematuro. . 
Modificación. El us? de la~ .imp_~rezas para obtene;. u~ 
grano fino se denomma mod1f1cac~~n. Dura.nte la mod1_flca 
ción en el metal fundido (aleacwn) se mtroduce c1e~ta 
cantidad de sustancias especiales (in?<;~lante~),- que, ~ra~
ticamente sin modificar su compos1c1on quJmJca, dismi
nuyen durante la cristalizaci,ó~ el ta":Iaño ct:l grano : 
mejoran sus propiedades mecan1cas .. As1, por ejemplo! du 
rante la modificación de las aleaciOnes de magnesiO el 
grano disminuye de tamaño de 0,2--:-0,3 ~~ a 0,01-
0,02 mm. Al fundirse lingotes y en las fu_ndic_wnes d~ per
fil, la modificaciór. gc neralmente se realiza mtr~duc1_endo 
en la masa fundid& a~'iciones que formar: combm.a~10nes 
de alta temperatura de fu::ión (carburos, mtruros, oxidos), 
que se cristalizan en prime~ lu~ar. . . 
Separándose en forma .de part1~ulas_ d1m1nutas, estas co~~ 
binaciones sirven de nucleos cnstalmos. Durante la m?dt 
ficación de las aleaciones de alumini~ en _calid_ad de mo
culantes se emplean el titanio, vanad1o, c1r~omo, manga
neso; en calidad de las aleaciones de magnesiO_, se emplean 
la magnesita, la creta, algunas veces el grafito, carburos 
de aluminio y el calcio; en calidad del acero, se emplea_n el 
aluminio, titanio, Yanadio. El bor? es empleado en cal1d~d 
de inoculante superficialmente activo para al.gunas aleac~o
nes en base a níquel y hierro, y el magnesiO par.a el hte
rro colado. 

1 
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Fig. 14. Repre.sentación esquemática de la dendrita (a) y el esquema 
de su crecimienio (h) (D. K,. C:hernov). 

2. Estructura del lingote met<ilico 
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Los cristales que se fo11man· en el proceso de soli-dificación 
del met~l pueden te~er ?ife.rente forma en dependencia de 
~a velocrdad de enfnam1ento, el carácter y la cantidad de 
Impurezas. 
Comúnmente, en el pn>ceso de cristalización se forman· 
cristales ramificados o arborescentes, denominados dendri· 
tas 

1 
(fig. 14). Durante la formación de los cristales el 

desarrollo de los núcleos cristalinos transcurre fundamen· 
talmente en dirección de los planos corf máxima densidad 
de empaquetamiento de los átomos (distancia mínima in· 
teratómica). En los metales, que se cristalizan formando 
una red cúbica esto conduce a que e:1 primer luga'r se for· 
man las ramas largas (fig. 14, a), los así llamados ejes· 
de primer grado (ejes principales de la dendrita k). 
Simultáneament~ con el alargamiento del eje de primer 
grado, e~ sus anstas se produce la formación y crecimiento 
de semeJantes ramas de segundo grado (m) perpendicula· 
res a las primeras. A su vez en. los ejes de segundo grado 
se forman y crecen los ejes de tercer grado (n). Finalmen· 
te se forman cristales en forma de dendritas, entre cuyas 
ramas hay metal toda\·ía no solidificado. 

1 Dendrita procede de la palabra griega cdendron» que s1gnifica 
árbol! 

• 

Fig. 15. Dendritas en la superficie del lingote de antimonio. 

La forma regular de las dendritas se perturba como resul
t:ldo del choque y la adhesión de las partículas en las úl
timas etapas del proceso (fig. 14, b). Cuando todos los in
tersticios de la dendrita se han llenado, es dificil observar 
una estructura dendrítica, por eso generalmente vemos los 
lugares de unión de las dendritas en forma de límites in
tcrgranulares. 
Los cristales con forma de dendritas a veces se pueden ob
servar directamente en la superficie en forma de relieve 
muy característico (fig. 15) o bien en la superficie de la 
cavidad e:~ contracción, es decir, en las regiones donde no 
se ha sumir::.trado suficiente cantidad de metal líquido. 
Generalmente .2 ·.::structura dendrítica se revela solamente 
después de un <Jtac1'.le químico especial de la sección meta
lográfica. El ataque revela no solamente la estructura de 
los cristales, sino que también los límites entre ellos. Las 
ramas de las dendritas están separadas unas de. las otras 
por capas delgadas de impurezas insolubles y diminutas 
franjas y poros, que surgen como resultado de la disminu
ción del volumen al pasar el metal del e\tado líquido al 
sólido. 
La cristalización del metal líquido comienza en la superfi
cie más enfriada del molde y transcurre primeramente con 
preferencia en la capa fina del liquido fuertemente sobreen
friado, contigua a la superficie. Como resultado de la gran 
velocidad de enfriamiento, esto conduce a la formación, en 
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iJ~di~~: Esquema de la estructura (a) y macroesfrucfura (b) del acero 

:;;¡uz~~~rPdse d~ls~alej dl.ml~utos de distinta orientación, 2-zona de cristales 
<.rlcntaclón. gua Orlen ación; 3-zona de cristales grandes de distinta 

---------~------

fa "upcrficie del lingote, de una zona estrecha de cristales 
f·rpitaxiales rclati\·arnente pequeños (fig. 16). 
Dc~pués dL' la primera zona se encuentra la segunda zona 
rlr dendritas alargadas (zona de transcristalización). El 
crecimiento de estos cristales transcurre en dirección de la 
C'X(racción d2 calor, es decir, en dirección perpendicular a 
f;¡.; paredes de la Iingotera. El crecimiento posterior de las 
dendritas a partir de las paredes de la Iingotera transcurre 
erarias al movimiento de las ramas de primer grado hacia 
el interior de la masa fundida, y a su ramificación de ma
rlera análoga a como fue explicado anteriormente (véase la 
li¡::-. 14, a). 
En el caso de un fuerte recalentamiento del metal, de un 
enfriamiento muy rápido, de una alta temperatura de co
f;¡da y de un llenado lento del molde, la zona de las dendri· 
las alargadas puede llegar a ocupar todo su volumen 
(flg. 17). 
A una temperatura baja de colada y un enfriamiento lenlo 
(por ejemplo, en las capas centrales de piezas de fundición 
de gran tamaño) se crean las condiciones para la apari· 
ción de núcleos cristalinos en la parte media del lingote. 
Esto conduce a la formación, en la parte interna de la 
pieza de fundición, de una tercera zona estructural, com
puesta de dendritas globulares de distinta orientación 
(véase la fig. 16). Las dimensiones de estos cristales d~
penden del grado de sobreenfriamiento del metal líquido, 
de la velocidad de enfriamiento, de la composición química, 
de la presencia de impurezas, etc. 
La influencia de las condiciones de colada en la estructura 
del lingote se puede ilustrar con la macroestructura del 
nluminio, vaciado por el costado del molde inclinado 
(fig. 18). Los cristales globulares finos se obtuvieron en 
nc¡uel!a parte del lingote que se solidificó durante el pro· 
ceso de vaciado. Los cristales basales grandes se formaron 
en aquellos volúmenes del lingote que se cristalizaron en 
estado de reposo después de haber finalizado el \·aciado. 
Los inoculo,ntes (véase la pág. 39) no solamente dismi
nuyen el tamaño de los cristales, sino también varían la 
relación entre las zonas basal y globular del lingote. 
Las partículas de alta temperatura de fusión que se en· 
cucntran en el metal líquido, favorecen el desarrollo de zo
nas de cristales globulares (equiaxiales) pequeños. 
La zona de cristales basales tiene una gran densidad, de
bido a que contiene pocos poros de gas y rechupes. Sin 
embargo, en las zonas de unión de los cristales basales el 
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Fig. 17. Microestructura de 
un lingote de cobre. 

Fig. 18. Macroestructura del alumint 
fundido, verlic..lo por el borde de u 
molde inclinado. 

metal posee una resistencia mecamca reducida y al ser so 
metidos al ulterior tratamiento por presión (forja, lam¡ 
nado, etc.), en estas regiones pueden surgir grietas. Po 
eso para los metales poco plásticos, incluyendo al acen 
el desarrollo de los cristales basales no es deseable. Po 
el contrario, para obtener un lingote más compacto de lo 
metales plásticos (por ejemplo, cobre y sus aleaciones) e 
preferible la difusión de la zona de cristales basales po 
todo el volumen del lingote: gracias a la alta plasticida. 
de estas aleaciones es imposible la rotura del lingote du 
rantc el tratamiento por presión. En el caso de fundició
perfilada se pretende obtener una estructura equiaxia 
fina. _ 
El metal líquido tiene un volumen específico mayor que t 
sólido; por esto, en aquella parte del lingote que se enfri. 
en último término, se forma un vacío llamado rechupe · 
cavidad de contracción. El rechupe generalmente está rr 
deado de la parte más impura de metal en la que despué 
de la solidificación se forman poros microscópicos y macro 
scópicos y sopladuras. 

3. Transformaciones alotrópicas (cristalización 
secun.daria de los metales) 
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Algunos metales en dependencia de la temperatura puede: 
presentarse en diferentes formas cristalinas o, como a vr 
ces se les llama en distintas modificaciones. La capacidat 
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CAPITULO IV PROPIEDADES MECANICAS 

Comúnmente las propiedades mecánicas del metal se ca
racterizan por las siguientes magnitudes; 1) resistencia, 
por la cual se entiende la resistencia del. metal (aleación) 

·a la deformación y destrucc.ion; 2) plasticidad, es decir, la 
capacidad del metal de adquir.ir deformación remanente 
(que se conserva después de qtle· las fuerzas deformantes 
dejan de actuar) sin que se destruy;:¡. 
Una pequeña plasticidad o la cárencia total de ella se de
nomina fragilidad. Como resultado de las pruebas mecáni
cas se obtienen los valores numéricos de las propiedades 
mecánicas, es decir, los valores de las 'tensiones o defor
maciones con las cuales se modifica el estado físico del 
material. . 
Las propiedades mecánicas dan la posi~ilidad a los cons
tructores y tecnólogos de establecer en qué límites de car
gas y en qué condiciones este materia 1 'p'uede ser em
pleado. 
Las pruebas mecánicas se emplean ampliamente para el 
control de la calidad de fabricación y elaboración del metal 
en las fábricas metalúrgicas y de construcción de maqui
naria. 

l. Tipos de tensiones 

Se llama deformación al cambio de las dimensiones y h 
forma de la materia bajo la acción de las fuerzas aplica
das. La deformación puede ser producida p'or la acción 
mecánica de las fuerzas externas aplicadas al cuerpo, o 
Por diferentes procesos físico-químicos: que surgen en el 
Propio cuerpo (por ejemplo, la variación del volumen de 
algunos cristales durante las transformaciones de fase 
0 como resultado del gradiente de temperatura). 



Las te:'lsiones que surgen 
ción axiai son iguales a 

S= ; ¡\\\/m2 (kgi/mm2), 

en el caso más simple de trae· 

donde P es la carga que se aplica a una superficie deter· 
minada, que generalmente no es perpendicular a ésta, sino 
que iorma con dicha superficie cierto ángulo. Por esta 
razón, en el cuerpo surgen tensiones normales y tangen· 
ciales. 

E .· t una <:erie de métodos para medir las ten::-:o:1cs de: 
XI~ e · - , . · ' ~· , 8 r· · " E<:.tos métodos son ap11Cab:e:s prlilCi¡Ja:m-.•1 .e. f'c. · aencro. - . · • d ·0 -·11· 

determinar las tensiones en las p1ezas y prooctas e 1 , 1 , 
<:enci:\a "simétrica (cilindros, tubos. placas. etc.). . 
Los métodos indicados se basan ~~ la e:-.tracc_10n d~. u~~ 

arte ctel cuerpo en tensión, medlcJon _de las detorm:~~JO!lc, 
p u e surgen en este caso y cálculo, seg~n las def_orrr·;...,c_J~nes d ia magnitud y el signo de las tens1ones res!_dud.10:o · 
L~~ tensiones de Il y Ill géneros se deterrnman i)Of 

método radiográiico. 
Por cuanto las tensiones surgen por diierentes razones, es 
necesario diferencia~ 
1) las tensiones temporales que surgen bajo la acción de 
la carga externa y que desaparecen después de que ésta 
deja de actuar, 

2. Deformación elástica y plástica. Rotu:·a 

2) las tensiones internas que surgen y se equilibran en los 
límites del cuerpo dado sin la acción de carga exterior. 
La formación de tensiones internas está relacionada fun· 
damentalmente con la distribución heterogénea de las de· 
formaciones por el \"Olumen del cuerpo. Así, las tens¡ones 
internas surgen en el proceso de caLentamiento o enfria· 
miento violento del metal como result~Jdo de la dilatación 
-(contracción) heterogénea de las capas externas e inter· 
nas: estas tensiones se denominan tensiones térmicas. Ade
más, las tensiones surgen en ei proceso de ·cristalización 
durante la deformación heterogénea, el tratamiento térmico 
como consecuencia de que las transformaciones de fase 
transcur-ren no en forma simultánea en todo el volumen, 
etc. Estas tensiones se llama-n tensiones de base o estruc
.turales. 

¡a 

Las tens1ones internas se diferencian también por otro cri· 
tcrio (como fue propuesto por N. N. Davidenkov): 
l) tensiones de I géi1ero, que se equilibran en el volumen 
de todo el cuerpo, llamadas de otra manera macrotensio· 

nes; 1 
2) tensiones de l I género, que se equilibran en el volumen 
del grano (cristalita) o en unos cuantos bloques, llamadas 
también microtensiones: l 
3) tensiones de III género, que se localizán en los volúme· l 
nes del orrien de ias d1mensiones Je la célula cristalina 
(submicroscópicas). Este tipo de tensiones se han estudiado 
i ns u i i cien temen te. 
Las tensiones internas ejercén gran influencia en las pro· 
piedades del metal y en las transformaciones que tienen 
lugar en ellas.. 

La deformación puede ser_ el~stica y plásticR .. , , ~ .: . u 
Se \\ama deformación e\ast1ca a. aquella dC':L~- .nac,on q -~ 
desa arece completamente despues _d_e qu? \~:o fuerzas .. e> 
ternfs dejan de actuar. La deformaClon e~asllca n~, [H~~.··.::·-

b·os notable" ,~ 13 estrucbra y propiedades l.cl J .. l. ,.· cam1 -·~ ... - d · ··z·· 
b 

· 1 · ·
11 

de la carera aplicada se pro tlC"C un llesn,: _a 
aJO a acc1o "" d 1 . t En el 1' r . ·p<"•' 

miento relativo insignificante e ~s a omos. . ~ :':. ~.- · ,V 
de tracción de un monocris\al los a tomos -~e alcju~ J .• ,l.,' e 

los otros, mientras que en el de compreston se 3f"r"\•l:l:1!l. 
Durante tal desplazamiento de los atomos d: l~ .P~~l.ClO.~ 
d 

·l"b ·o se..,",,~~ el balance de las fuerzus !;\ec¡,(Sla e equ11 n, -·····'- .. . ¡ -u~ 
ticas de atracción y repulsJOn. Despues de que a ca._:c:· 
d . de actuar bajo la acción de las fuerzas de atracclu·~ 

eJa 
1 

• • los' átomo"- nue han sido desplazados vuelve¡, 
o repu s1on, - '' . . · l 1 t 1 s·¡ 
a su estado inicial de equillbno, los cns a es omai . ' 
forma y dimensiones iniciales. _ . d 
La magnitud de la tracción elástica es n:uy pcquena ) .. r 
pende linealmente de \a carga respondiendo a la ley e 

Hook (fig. 31) 

~\l 
a=E-1 , 

d d u/ es la deiormación elástica re\ati\ :¡ ,;,: -· .~l' 1 '· 
011 e 1 · · d d l 

E el" módulo de elasticidad, que caracteriza l~ r1g1 e~: sr 
m'etal, o sea, su resistencia a las deformaciones e éL 1 

e as. 

. d ¡ género t1encn signo Se !i'l ~c,·c~'··r_!,, 
, So];1rncr't<' lns tPlloiOilCS e . . ) 1 , 011 1 t 1 con el s1gno (mns ! as ( 2 ' · • 
dcslgll<lr las tcnSJ01i<'S re racCI~'I Signo de las . :JilCS r!c 11 : 111 
[HCSII; 11 c 1111 el ~l[.:lhl (lliCilüS) E. 
~CIH..'J\lS I!O Sl' CSLiblc~c. 
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Fig. 31. Deformación en función de h 
tensión. 

El módulo de elasticidad depende muy poco de la estruc 
tura del metal (aleación) y de su tratamiento y se deter· 
mina por las fuerzas de enlace interatómico 1• Más·abajo 
se exponen los valores de E para algunos metales: 

Metal . . . . . . . Mg Al Cu Fe 
E, MN/m2 (kgf/mm2) • 45 000 72 000 103 000 210 000 

(4500) (7200) (10300) (21000) 

Deformación plástica. A una determinada tensión at deno· 
minada límite de· fluencia, se altera la proporcionalidad 
directa entre r:i y !!.l y surge la deformación plástica resi· 
dual, que no desaparece después de que la carga deja de 
actuar. La deformación plástica está relacionada con la de· 
formación y desplazamiento de las dislocaciones dentro del 
grano y producen cambios residuales de la forma. Después 
de que la carga deja de actuar el cuerpo no restablece su 
forma antedor, estructura y propiedades. 
La deformación plástica en los cristales puede producirse 
por deslizamiento y maclaje. 
El deslizamiento (desplazamiento) de las distintas partes 
del cristal se produce por la acción de las tensiones tan· 
genciales, cuando estas tensiones alcanzan, en el plano y 
en la dirección de deslizamiento, una determinada magni· 
tud crítica (Ter). 
En la fig. 32 se muestra el esquema de las deformaciones 
elástica y plástica del metal con red cúbica, sometido a 
la acción de las tensiones tangenciales .. Este esquema da 
una idea clara del desplazamiento de los átomos en los 

1 Todas las demás propierhdes mecánicas son estrw:turAimente sen· 
sibles y varían según . .el tratamiento (estructura) en límites muy 
amplios. 

a b e 

Fig. 32. Esquema de la deformación de cizallamiento elástica Y rema· 
nente: 

1· b- deformación elástica: e-Incremento de lB 
~;[0~r~sat~iloneens e:¡:~~c~or~ap.láslica. produc1d~s por el deslizamiento dL1ro!1te 1~ 
car a superior al limite de elasticidad: e-fa car_ga que provoca el cJZalla 
miegnlo. ha sido afe¡ada. se conserva la deformacion renanente. Con 1.1 !Jilea 
punteada se Indica el plano de deslizamiento: 

planos adyacentes al deslizarse a una distancia interató· 
mica. 
El deslizamiento en la red cristalina se produce en los pla· 
nos y direcdones con un em~aquetamient? más. compact.o 
de los átomos, donde la magmtud de la res1stencta al desli-
zamiento (Ter) es mínima. . . . . 
Esto se explica, porque en dtchas d¡recct?n.e_s, la ma~~1tu.d 
del desplazamiento del átomo de una postcion de equ_II,?rlo 
a otra es mínima, y la distancia entre los planos atom1co." 
vecinos es máxima, es decir, el enlace entre ellos es mi· 

nimo. d' . d d 1" En la fig. 33. se dan los planos y l!:ecct?nes e es Iza· 
miento para distintos tipos de redes cnstalmas. En los me· 
tales que tienen red cúbica de caras centrad?s· a .los cu~les 
se refieren el Fey. Al, Cu, Ni y otros, el desltzam1ento .tiene 
Jugar en los planos del octaedro ( 111) y en las direccione;; 
de las diagonales de las caras del cubo [110]. En la red 
cúbica centrada (Fe(l, \V, Mo. V y otros) el proceso de de<;· 
lizamiento transcurre más fácilmente en los planos ( 110) 
y en la dirección de la diagona) espacial del cub? [111]. F1: 
nalmente. en los metales que ttenen una red hexagon;¡\ d.~: 
empaquetamiento compacto (Zn, Be. Mg y otros). el desii· 
zamiento se produce en el plano de la base (0001) y en la 
dirección [21 \O] (fig. 33). . . 
Cuanto mavor es la cantidad de planos y d1recc1ones po· 
si bies de deslizamiento en el metal. tanto mayor es su. de
formabilidad plástica. Sin embargo, el proce.so. de de~J¡za
miento no se puede interpretar como un moYimiento simul
táneo de'una parte del cristal. ~on res~ecto a la otr2. Set;Je· 
jante desplazamiento requerma tenstones que superar~an 
a aquellas a las que en realidad transcurre el proceso de 
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F1g. 33 Planos cristalográficos y tensiOnes de deslizamiento: 
a-red ctiblca de caras centradas (CI2). En total hay cuatro plan.,s, con lreJ 
direcciones en rada pl;¡no; b-red cúbica de volumen centrodo IC~i. En foiJi 
son seis pl.1nos, ron dos d~rccclones en cada un~; e-red he\egonal (Hi2). 
/-planos del octaedro (planos de deslizamiento); 2-d•a•wnales de los plnnos: 
3-dlrecclones de desll7.amiento; 4-aristas del prisma de Primer orden: j--base del plano de deslizamiento, 6-d~reccion de des]izamlentQ. 

e 

deformación. Así, por ejemplo, en los monocrisL1les de hie· 
rro el deslizamiento se observa en el caso de una tensión 
tangencial (resistencia crítica al deslizamiento), igual a 
29 MN/m

2 

(29 kgf/mm
2

) y la menor magnitud teóricamente 
calculada es de 2300 MN/m2 (230 kgf/mm 2), es decir, casi 100 veces mayor. 

Para el alumin_io la magnitud teórica de la resistencia crí· 
tica al deslizamiento es [1900 MN/m 2 (190 kgf/mm

2
)J ca:,i 

más de 500 veces superior a la magnitud real de resisten· 
cia crítica [!,2- 2,4 MN!m 2 (0,12-0,24 kgf/mm

2
)], y para 

el cobre es 1540 veces mayor. 

Conforme a las concepciones modernas, el desplazamiento 
se realiza como resultado del desplazamiento de las dislo· caciones en el cristal. 

En la fig. 34, se muestra el esquema del movimiento de la 
dislocación positiva (de derecha a izquierda) bajo la acción 
de las tensiones de cizallamiento. El movimiento comenzó 
desde el lado derecho donde se formó un escalón, cuva di
mensión es igual a un período de la red. Para el desplaza
miento de la dislocación a un período, de la posición PQ 
a una nueva P·Q' (línea punteada), es necesario mover Jos 
átomos a una distancia insignificante. Esta distancia es 
considerablemente menor que las distancias interatórnic<ts 
en una red cristalina normal (fig. 34, a). El plano extra PQ 
no se desplaza (fig. 34, b), y su papel Jo cumple el p:ano 
vecino P'Q· en dirección del desplazamiento del plano atómico 1• 

1 

L<.s dislocaciones negativas se desliza,n a lo largo del plano d~ 
deslizamiento en dirección contraria (de izquierda a derecha). 

Veclor oe 
J)'D de spla ZCMII e,? lo -=tJ:tr-¡--<r-< 

' l ~1 Jl 
~ 11o· ;¡Q 
r 1 -í j_ • j_ 

i ~ L · 1 r-+- -i ¡ ' 
¡ ~í 1 I-L 1 

b 
, d tazamiento de los Fig. 34. Esquemad de, e~~~cio inleratómico dislocación de bar e un 

átomos al avanzar la 

---·-----
----------- . 

3 
tra\·és de todo el 

El dec;p\azamier.to de l~s disl?ec~t~o~~s la parté correspon· 
~ d ce el desp¡azam! . ' 1 .,<1, En este caso 

~-----·---

~~istf~ ::tc~sta! a una distanci~ .1~Le~l ;¡~~~ extra saldrA 
Ielan ~7q~ierda se iorma und ese~~~ .al dn:;,lizamiento de lla 

a •·· 1 , non llCitc• ' d bre a 
a la ":f,",;;i~;e,de~ ,;¡·:~,[a un P,''}"d¡~,~~ ~e 'u'n; ~~sición ~:;\: fnieri¿r. El paso ~e 1 :~ ~~~~;~'más f 3cilme~te 'j,",e ¡; 
de la red cristalma a D.c~ ._,, :,_ -" la misma dlstanc!a. d 

. -
0 de una serie de atom~·~· ,'.

1
.: :a" di~locaciones pu~ en 

pa., ¡·d· d se ha demosi:arj" ,,: . _' ~. to e·¡ la red cnsta-actua 1 a \ano~ de Jesliz.o.·: .:n~ 1 

moYerse por los p Ji ~miento pr:,¡¡·~:i!<lS. d las 
lina a tens¡ones de de~ .zq"'ue ia defor¡r,;.cicín. a causa. e_ nte 
Se debe tener en cue~ a dc.cir que se torman dura. . 
dislocaciones pr_Ir~aal~~~~¡J~) e~ m~y lim~tada. Def~~m~~~~: 
el procesi~e~~bc{~: sólo son posibl~s., grac!~s aari¿~óen de una 
n~s ct~nsde las dislocacione~ prO\?'-a !a dufante el proceso 
mien . d de nuevas dlslocaciOne , gran cant1da 

1
• t' 1 

· · as ¡ca . · 
de deformac10n P . . de di•'ocaciones en 

· m os de formaciOn -· or dos 
1 L'lO de los posible~c:~~ca[~~s descubierto a 1 mismfo/~~~;Ón pde di s-
el proceso de dek!orRead. Por eso las fuen~~s d~r d¡~IJos cJentificos científicos Franc yd d 1 mecanJsmo rropue_ o p con ayu a e R ,, locaciOnes 1. 1 Franck _ ea u. 
se han llamado uen es 75 

~· 
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• o Fig. 35. Esquema de la formar¡·o·n d 1 1 
macla. - e a 

Como regla, las dislocaciones d 
de deslizamiento a otro S. no pue en pasar de un plano 
dislocaciones entre sí u. t 1 durante la m ter acción de las 
sión de la red crece ~nt 0 ros !pos de d7!ectos, la distar· 
al movimiento de Ia's mi~;~es ~ece tamb1e~ la resistencia 
defectos en la estructura d s. or est~ ra~on todo tipo de 
locaciones, dificultan el m e l.a _red cnstalma, .Y otras dis· 
El movimiento de las di'sl OVI~Iento de las dislocaciones. 
t . ocacwnes por pl -an, as¡ como la presencia d d' 1 . anos que se cor·¡ 
trario ~n las vecinda.des d e Is ocacwn~s de. signo con· 
el movimiento de las disl~l pl~no de desiJ~amiento, frena 

1
1 

borde de igual signo durant~ac¡lones .. L~s dislocaciones de 
de deslizamiento se repuls e Tovlmiento en sus planos 
contrario se atraen. an mu uamente, Y las de signo 
Al aproximarse las disloca . . . , 
ést.as _se aniquilan mutu c~ones positivas y negativas, 
amqullación de las di'slocam~n e. Este proceso se denomina 
M l . ac10nes. 

ac a¡e. La deformación 1 • t' 
(que poseen redes de em~:~uict d~ utna serie de metales 
H 1 2) puede efectuarse or e ~mi en o compacto C 12 y 
formación plástica que ~on ~~claJe.l El ma_claJe es una de
parte del cristal, 'a una ~~~cf .en .a ~eo:1entación de una 
parte con respecto al pl~no ~~n slmd etnca a la primera 
(fig. 35). ' ama 0 plano de maclaje 1 

El maclaje, semejantement ¡ d · · 1 
acompañado por el paso de f a d' ,esJ¡z.amlento, debe ir 1 
cristal. as IS ocacwnes a través del l 
Rotura. Todo proceso de def .. 
sienes, termina con la rotu~rmacio~, ?1 aumentar la~ ten·¡' 
~otura: frágil y dúctil. a. Se disbnguen dos tipos de 
-n la rotura frágil se rod . . ! 
laces in ter atómicos ba ·J 

1 
uce. ~na alteracwn de los en-

las tensiones-normales J La a ~ccwnf, _fu_ndamentalmente, de : 
76 . ro ura rélg!l no va acompañada j 

.4--- --------· 

de deformación plástica Este tipo de rotura comúnmente 
transcurre por los límites inlergranulares y la fractura 
tiene carácter cristalino. 
Sin embargo, la rotura frágil pura, prácticamente no se 
encuentra. La rotura siempre va antecedida de cierta 
deformación plástica (aunque pequeña). 
La resistencia a la rotura frágil se llama también resisten
cia al arranque Ser· Este tipo de rotura se puede encontrar en 
el zinc y sus aleaciones. en el hierro y aceros de baja alea
ción (después del templado y a bajas temperaturas) al se
pararse las intercalaciones frágiles por los limites intergra
nulares, etc. 
La rotura dúctil transcurre fundamentalmente por la acción 
de las tensiones tangenciales que alcanzaron una magnitud 
determinada llamada resistencia al cizallamiento Ter· Este 
tipo de rotura \·a precedido de una defo\mación plástica 
considerable. En la rotura dúctil, la fractura es fibrosa, 
porque la destrucción tiene lugar como resultado del corte 
a través del cuerpo del grano. 
Comúnmente la destrucción del metal se produce no como 
resultado de una rotura o cizallamiento pllros, sino como 
resultado de una compleja combinación de estos dos tipos 
de destrucció.n. 

.. . 
3. Resistencia y plasticidad del metal 

El aumento de la resistencia del metal eleva la fiabilidad 
y longevidad de las máquinas (construcciones) y disminuye 
el gasto de metal en su fabricación 1• La resistencia real
mente alcanzada del metal (resistencia tecnológica) es 
considerablemente menor que la teórica 2• 

La baja resistencia del metal (reshtencia a la deformación) 
se puede explicar por la gran iacií:dad de movimiento de 
las dislocaciones l Yéase la pág. 74) Por lo tanto, para 
elevar la resistencia es necesario eliminar las dislocaciones 
o bien aumentar la resistencia al movimiento de las mis
mas. La resistencia al movimiento de las dislocaciones 
crece con la interacción de ellas, e igualmente al entrar e:1 
coniacto con los distintos defectos de la red cristalina, que 

1 A cuenta de la disminución de la sección de las piezas de las 
máquinas 
2 Por resistencia teórica se comprende la resistencia a la deiormac1ón 
y destrucción que deberían poseer los matenales conforme a los 

. cálculos .físicos de las fuerzas de interacción de los átomos en los 
sólidos. 

77 

M& a d&&itWkiNt4A&§!ii5iJ» .. - . s:.wz ;a ws.ac- · 



78 

' 
'vz 

'1 

1 
1 
1 
1 
1 
1 
1 
1 

' 1 
1 
1 ,. 

\ J?!J 1/ Fig .. ?6. Resistencia del cristal ¡·! 
\_ 1 : func10n de la densidad de diskl 

'-..., ;- 4 1 caciones y otiOs defectos rle Ji 
i¡¡ : estructura cr;staiina (esquema)· j 

1 1 1 1 1- resistencia teór1ca; 2- tenacidad i, 
0 los \\lll~kers, 3-n:etales y aleacion< 

Canlto'oo' de defectos en la endurecidos; 4- metales no endurecldc'j' 
eslruclura cr/s!a/tna 

surgen durante el tr~tamiento de) metal. Por lo tanto, 1J 
defectos ?~ la red, ejerc.en en 1~ resistencia del metal a ¡,1 
defo.r!Tiacion una. doble. Influencia. Contribuyendo a la for· 
ma~10n de las d1slocacwnes, éstos debilitan el metal. Si-

1 e~_oargo, los defe.ct~s aum.entan. su resistencia, puesto qu!~ 
d_.ficultan el movimiento libre ae las dislocaciones. En !) 
fig. 3~ se muestra la influencia de la cantidad de defecto' 
( dens~dad de las dislocaciones) en la resistencia del me
tal. S1 la cantidad de defectos no sobrepasa una magni· 
tud a, entonces una disminución del contenido de ellod 
auf!lenta. bruscamente la resistencia a la deformación. L;i 
r~s1stenc13 en este caso se aproxima rápidamente a la teó·¡' 
nca. · 

En l.a actualidad se ha logrado obtener cristales de Lln21 
longitu·d de 2-10 r:nm .Y un ~spesor de 0,5-2.0 J.lm sir: 
d.e.fectos en la red cmtalma (dislocaciones). Estos crista!e:: 
filiformes, llam~dos ~or lo_s ~ientíficos americanos whisker./ 
posc.cn una resistencia prox1ma a la teórica. Así, la rcsis·: 
tenc1a a la r?tura (límite de rotura) de los cristales fiUor; 
mes de h1er~o es aproximadamente 13000 MN/m:; 
( 1300 kgf/mm ) , los de cobre cerca de 8000 1\1Njm'. 
(8.00 ,kgf/mm 2

) y l?s de ~in~ 225? MNjm2 (225 lq2}/mm2): 
!TIIen.ras que el. hierro tecnico tiene un límite cie rotun 
Igual a 300 MN/m2 (30 kgf/mm2), el cobre 260 t:.\N/m' 
(26 kgf/rnm 2

) v, _el zinc 180 /1'1N/m 2 (18 kgf/mm2). La: 

ausencia de dcíectos en los wl-Jiskers se pllcde exrlic:-Jr por 
las condiciones de su crecimiento y por sus pequeñas di
mensiOnes. El aumento de las dimensiones de los \\·hiskcrs 
ra acompañada de una brusca disminución de l_a resi.stcll· 
ci<J. Con un espesor de más de 0,25 ~tm la re~1stenc_1a de 
!os whiskers de hierro no se diferencia de la restslencta d2l 
hierro empleado en la técnica. El módulo de elastici_da_rl 
normal de los whiskers de hierro se encuentra en los ]¡m,
lcs de 185000 a 300000 fv1N/m 2 (18500-30000 kgi/mm 2), 

t'<; decir, igual a! de los monocristales corrientes de hierro 
1210 000 MN/m2 (21 000 kg-í/rnm 2)]. Esto se eJ~plica porque 
el módulo de elasticidad depende sólo de \a magnitud de 
las fuerzas de enlace interatómico. que es igual para la.~ 
redes ideal y defectuos<J. Las dimeiJSiones insignificante
mente pequeñas de los whiskers dificultan su empleo en IJ 
IL·cnica. 
Los cristales filiformes se emplean solamente en La iabri
r;¡ción de resortes y siJspensiones diminutas en la industria 
constructora de instrumentos 1• 

Si !a cantidad de defectos de la estructura cristalina es su
perior a un valor a, el aumento ulterior de éstos endurece 
el metal. Los metales y aleaciones que se emplean en la 
industria corresponden a la parte derecha del gr3fico. Por 
e~o su endurecimiento sólo puede lograrse con el aumento 
llllerior de los deiectos de la estructura cristalina a cuenta 
de la aleación. tratamiento térmico, endurecimiento por de· 
formación en frío o tratJmiento termomednico 2• 

Durante la aleación, los átomos de impurezas. produciendo 
rli~torsiones locales de la red cristalina, dificultan el movi
miento de las dislocaciones \' con ello <Jumentan su resis
tencia a la deformación. ou'ranle la deformación plástica 
crece la densidad de disloc;¡cir'!::s \', por consiguiente. au
menta la cantida·d de obstác-ulos p2r: las dislocaciones en 
movimiento. ~or eso, al aumentar el ~;ri1do de deformación, 

1 [n rrinctpio se pueden obtener mater1<1les de construcción de all~ 
resistencia reforzándolos con cristales ftltiormes s\n defectos, wh¡
~kers. 

z En la industria. actualmente se emplean ale~ciones con un limite 
ele rotura de 1400 h~sta 2~00 ;\\0l/m 2 ( 140-220 kgí 'mm~) [s ce 
~11roner que en el iu:uro cercano el tl\\·el de resistencia tgual a 2500-
:JOfJO J\\Njm2 (250-300 kgi'mm 2 ) será alcanzado en la rr:ict1ca tn
clustrial al iabricar construcc1ones de acero de ¡_:r<Jn resronsabilidad 
,\J parecer. el lim:1e de rr>tt:r<! puede ser e:cYado hes'~ ~lllO
:i()QO ,\\:"Jjm2 (400-500 J..gi/mm 2 ) Esto d!stntnuir3 constdcrabierncn!e 
el \·o!umen de las construcciones (máqu111as), aumentará su iiabtlidad 
y longevidad y dará una gr2n economía de metal. 
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'a 
CaniJdad de defec/o,s en la 
eslruclura cri.rlalma 

Fig .. 37. Esquema de la resis
tencia de la red cristalina 
al cizallamiento y ruptura 
e~ función de la densidad de 
dislocaciones: 
1-re~istencia al c/znllamlento· 
2- resistencia a la ruptura. • 
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1 dfspereton "'r 
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1 liolurl' l dúcl!i 
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t 
Fig. 38. Esquema que expli· 
ca la rotura frágil y dúctil 
del cuerpo en función de la 
temperatura: 
/-resistencia a la 
2-l!mlte de fluenc/a. ruptura; 

fo~~e~~~~~ rf~s~~::;~i~t~el meta_! (véase la pág. 104). Sobr 
los bordes de ¡

0 
el movlmJento de las dislocacione• 

de las distintas s i~~fu~~~Jesbl~qlues, así tcomo las pa:tícul~· 
generalmente va acompañado d ~u~~n o. de _l_a res1stenw 
ticidad Y el metal se hace frá/J t JsrJnucJon de la plas 
los materiales de alta resiste~~ia aa elevad~ ten1e~cl_a dr 

. puede explicar en primera a .· .a, ro ura rag¡J se 
aumento de la cantidad d d proxJmaciOn porque con ~1 
lalina (fig 37) la . t e . efecto_s de la estructura cris· 

. resJs encta al ctzallamient ( ) 
en un grado mayor que la res· t . o Ter creer 
cantidad de defectos no debe ~~;nc~a a. la rotura (Ser). La 
~· porque en caso contrario la rot~~~erJOr a una m_agn_itud 
sm que vaya precedido de deform . , del! _m~tal sera fragil 
que el metal se h f · · aclon P astJca. El hecho de 
frágil repentina d~cfa ~~!~~·. ~~eec~~~f~~:n~ausa de la rotur_a 
vamente pequeñas. Sin embar o e a. car~as relatl· 
para una resistencia dada la ~l~:t~c7d~~s~rJO sednaldar que 
ellos factores. epen e e mll· 
Algunos metales con red cristalina cúbi 
xag~nal,_ en particular el hierro, cromo c~~fi~~·ada o hl~· 
ramJo, zinc y otros tienen u , . eno. wo t· 
frágil al disminuir ia t na gran tenden_cJa a la rotura 
fréi~ilidad en frío. La ~~i~f¡~tauia~nE~~fofenomeno se ll~ma 

-~segun el e.squema de A. F. :foffe (fig. 38). se puede explicar 1 

~o 1 
1 
1 

la disminución de 1 a temperatura, sin va riM 1 a magnitud 
del límite de rotur;¡ Ser, aumenta considerablemente la re
sistencia a la deformación plást1ca crr. Por eso, los meta les, 
que son p·lásticos a temperatura ambiente, a bajas tempe· 
raturas pueden romperse en forma frág1l. En las condicio
nes señaladas la resistencia a ID rotura Ser se alcanza a 
tensiones menores que el límite de fluencia. 
El punto T de intersección de las cun·as ar y Ser, corres
ponde a la temperatura de tran::ición del metal de la rotura 
dúctil a la rotura frágil y vice\'ersa, a la temperatura crí
tica de fragilidad (véase la pág. 94). ¡o\tientras mayor es 
el líníite de rotura Ser. menor es la tendencia del metal a 
la rotura frágil, es decir, menor es la temper.:Jtura de tran· 
~ición del metal o su aleación del esta9o dúctil al frágil. 
la tendencia a la rotu1 a frágil crece al aumentar la velo
cidad de deformación v al aumentar las dimensiones de la 
pieza (factor de escala). Cuanto mayor es el grano, tanto 
menor es la resistencia a la rotura y, por lo tanto, mayor 
es la temperatura de transición del metal al estado frágil. 
Mientras más puro es el metal, por ejemplo, wolframio o 
molibdeno, menos tiende a la rotura en frío 1• 

La entalladura conduce a una distribución irregular de 
las tensiones, formando concentraciones de tensiones 2, 

(fig. 39). La distribución irregular de las tensiones a veces 
aumenta la resistencia a la deformación plástica, pero 
siempre di~minuye la plasticidad. En los materiales de alta 
resistencia y frágí·Jes la entalladura disminuye la resisten
cia. Mientras más aguda es la entalladura, mayor es S\..1 

influencia en las propiedades mecánicas del metal. Por eso 
la acción de la entalladur;¡ se debe referir a los factores 
que fa\'orecen a! paso del metai al estado frágil. 
En conclusión señalemos que la resistencia del metal lo· 
grada en las construcciones (resiste¡;cia de construcción) 
se determina no sólo por las propiedade:, del material, sino 
que también por el carácter de la construcción, el niYel 
tecnológico y las condiciones de explotación. En la resis
tencia constructiva ejercen gran influencia las dimensiones 
exteriores (factor de escala) y la complejidad de la forma 
de la construcción (carácter de los concentradores de ten
siones), la existencia de tensiones residuales tecnológicas, 

1 Son sobre todo d<Jñinas tales lll~pürezas como el oxigeno, n1trógeno 
hidrógeno y C<Jrbono. 
z Por eso todas las entallJduras posibles, orif1ci_os, transiciones, etc., 
se ll-aman concentradores de tensiones. 
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Fig. 39. Diagramas de las 1• 
s10nes de tracción a 1 exi• 
d~ferentes concentradores de 11 
swnes. 

~~c~s~:i:ie~et~a :~1~e¡~\~~e (~i;;f~~~~~ de .~lab~rfción, tipo d 
como también el medio 'en u . racion . e acero, etc 

;:~~~~~~~ad~o~~truct_iva t puJd~ ~e~.s~fe:~~~~~~~!~~e e~~; 
lógicas y constru~f¡~Jaus~ o e medidas meta·lúrgicas, tecnr 
La ausencia de una 1' - • 
mecán' . Igazon umvoca entre las propiedadr 
nifiest~c~~nd~~ematen.al ylla resistencia constructiva, se mz 
iencia. cuencia a emplear materiales de alta resi' 

:~~~~~~~edades mecánicas determinadas durante las prueba 
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A .las pruebas estáticas se refieren las prueba 
miento, a compresión, de torsión, de flexió~ dve ~~ar~~ reza. _ 
Las pruebas estáticas perm·t d t . 
elásticas la · t · 1 en e erminar las propiedade , res1s enc1a a las peque-
ciones plásticas, a la rotura como ~as {·gr~ndes ~eforma 
deformación plástica (plasti~idad). a m Ien a aptllud a 1: 
En el proceso de prueb 1 t 1 acción de esfuerzos tang:~cfale~lev ~e sf cn~~entra bajo li 
Con la ayuda de los esfuerzo t 'a .~acCJon (normales) 
~inar ]a posibilidad de) desa~r~~o~l~C~~~~S r" pue?~ de[~r 
tJca que finaliza con la rotura dúct¡'' L te o, .macwn p!as· 

¡. as enswnes norma 

----------~-

les, por el contrario, facilitan la rotura frágil del metal 
por desprendimiento. 
Los distintos estados de tensión que surgen durante uno 
tr otro método de pruebas estáticas, se ha aceptado valorar 
con un coeficiente de rigidez 

a= Tmax 
Gmax ' 

donde Tmax es el esfuerzo tangencial máximo, 
O'max la máxima tensión normal (de tracción) 

reducida . 

Mientras mayor es el valor de los esíuerzos de tracción 
Gmnx en comparación con los esfuerzos tangenciales, menor 
es el valor de a y más rigurosa es la prueba. El ensayo de 
alargamiento es más riguroso (a= 0,5) en ccmparación 
con !a prueba de torsión ('X = 0,8) y el más suave es el 
ensayo a compresión (a= 2,0). 
Sin embargo, es necesario tener en cuenta que la rigidez 
de la prueba está determinada no sólo por el coeficiente a, 
sino que' también por las propiedade,s del material que se 
está experimentando. Así, por ejemplo, para la mayoría de 
los aceros y aleaciones no ferrosas deformables que poseen 
una alta plasticidad, el ensayo de alargamiento es suave, 
mientras que para el hierro colado ·de baja plasticidad y 
las aleaciones de fundería a base de aluminio la prueba es 
rígida y conduce a la rotura por separación brusca. 

Ensayo de tracción (alargamiento). Est'e tipo de ensayo 
ha obtenido amplia difusión para los aceros de construc
ción, metales no ierrosos y sus aleaciones. En las especifi
caciones para el acero de construcción y muchos metales 
no ferrosos y sus aleaciones, como regla general, se pre
veen las exigencias a las propirdad'cs mecánicas, obtenidas 
durante los ensayos de tracción. 
Para el ensayo- de tracción se USa¡l muestras standard 
(principalmen~e de sección circular o rectangular). Las 
máquinas de ensayo tienen un aparato cr¡e dibuja el dia
grama de tracción, es decir. la variación de la longitud de 
la muestra en función del esfuerzo aplicado. 
En la fig. 40. a se muestra un diagrama de tracción para 
los aceros de bajo contenido de carbono. Al comienzo del 

:ensayo, cuando las carg·as aplicadas son relatinme'lte pe
queñas, la elongación de la muestra es proporcional a la 
carga. La ley de proporcionalidad es válida hasta cierta 
carga Prr· 
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Fig. 40. Diagramas de tracción de las tensiones convencionales (a,! 
y reales (e, d). 

La tensión, calculada para esta carga por el área inici 
de la sección transversal de la muestra, es 

Opr = J; MN/m2 (kgf/mm2) 

y se denomina límite de proporcionalidad. 
Se llama límite convencional de proporcionalidad la te; 
sión con que la dirergencia de la dependencia lineal ent· 
las tensiones y las deformaciones alcanza una magnilt: 
determinada, caracterizada por la tolerancia establecicl 
por las especificaciones; por ejemplo, hasta el aumento d 
la tangerite del ángulo formado por la tangente a la cunl 
de tensiOnes el eje de tensiones en 1 O ( O'pr 1o), 25 ( O'pr: 

50% (rr1Jrso) de su valor primitivo. 
Las tensiones que no sobrepasan el limite de proporcional 
dad prácticamente producen sólo deformaciones elástica' 
es decir, _deformaciones que des~parecen después d~ que :

1 carga deJa de actuar. Por eso, lrecuenremente el limite ¿~ 
·-¡Jroporcionalidad es igualado al límite de elasticidad. Es:: 

1 

~ • e~ exactamente correcto, pero para muchos cas~s _prácti
co~ es aceptable. Frecuent~l!lente _el límite de elasticid~d. ~s 
determinado como la tension, baJo la cual la deformd.cion 
remanente alcanza una magnitud determinada, por _eJ_er_n· 
rdo, 0,01 (ao,oi)' 0,03 \O'o,o3) ó 0,05% (ao,os) del valor tntctal 
de la longitud de la muestra. . . . 
El límite de elasticidad es una caracterrstica muy tmpor
lante del metal, que determina su ~esistenc!a ? una peque
·ria deformación plástica. Muchas pieza~, ?rincipalmente en 
la construcción de maquinaria de precision, y los r~s.ortcs 
~e calcÚ!an de tal modo que las tensiones de servicio en 
ellas no sobrepasen el límite de elasticidad. . . 
Al sobrepasar la carga el límite de proporciOnalidad Ppr 

~e altera la dependencia lineal entre la carga :,:.el ala:ga
miento de la muestra. En el diagrama de tracc10n la linea 
recta pasa a ser curva. A una determ!n.ada c_arga, en el 
diagrama se suele observar una superf_lcie horrzontal, que 
indica que el metal fluye (se alarga), srn que haya aumen
tado la carga. 
La tensión que corresponde a la carga Pt se denomina lí
mite de fluencia: 

p 
a1 = F; MN/m2 (kgf/mm2). 

Por lo tanto, el límite de fluencia determina la te~sión 
mínima baj9 la cual la muestra se deforma (fluye) sm un 
aumento notorio de la carga. . . 
La deformación de la superficie de íluencia con mas fre-
cuencia se puede observar al experiment?r el hierro. . . 
La mayoría de los investigadores explican la formac10:1 
de la superficie de fluencia por ~!. he~ho de que a determ~
nada tensión, de un valor suftcientemente alto, se des
truyen las capas que existen en el n:e~al alrededor del 
grano, constituidos por componentes f.r_a¡;Ile~ Y. duros y q~e 
impiden el desarrollo de la deformac10n plasttca. D~:;pues 
de la destrucción de dichas capas se produce una detorma· 
ción intensa sin un aumento de la carga. . .. 

En los últimos tiempos, la formación de l~ superticie 
de fluencia es relacionada con el proceso de trenado del 
movimiento de las dislocaciones. En el hierro que se em· 
plea en la técnica siempre hay una pequeña ca~tidad _de 
carbono cuyos átomos se agrupan cerca. de las ~islocacio· 
nes (nubes de Cottrell) dific~ltando su movtm_I~nto. Las 
tensiones en el matertal durante su deformac10n crecen 
hasta que las dislocaciOn-es se desprenden de la nebulosa de 
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Cottrell Y se.~oncn en movimiento fácilmente a un esfu 
de dcformac10n poco considerable 
La m~yoría de los metales no .tienen una superficir 
flucncta cliHamente expre · d· ¡ · . . . s,1 a. ~a curva en el dtarJr ¡ 
de lraccton ~asél 5uaHmenlc de una ~ona cl<ística ; l! 
que caracten~a .la def?rmac.ión plástica ( fig. 4D, b).l 
este caso el ~t.mtte de tluencta convencional se detern 
co.mo la tenston a 'la cual la muestra obtiene un alar 
mtento remanente igual a 0,2% de la longitud inicial J 
culada (cro.o2). t 
El .lí.mite de fluencia, por el hecho de que se determina. 
f~ctltda~, ~e elige frecuentemente como índice de resis' 
cta mecantca Y.para el cálculo de las tensiones admisi\ 
en la construccton de maquinaria. 
Las ~agnitudes O'pr Y ar caracterizan la resistencia a 
pequenas deformaciones plásticas. Un aumento ulterior 
la carga produce una deformación plástica más consi. 
rabie en todo el vol~~en del metal; la tensión que corr 
ponde a la carga maxtma que precede a la destrucción · 
la muestra se denomina límite de ruptura: 

P, 
cr, = ¡:; MN/m2 (kgf/mm2). 

En los metale~ pl~sticos, a parttr de la tensión que cor;, 
ponde a la l!l.agnttud cr,, la deformación se concentra 
una sola reg10n .. ~n la muestra aparece un estrechamier · 
loca~, de l.a s.ecctOn transversal, el así llamado cuello. 
tenst.on dtsmmuye, y en un determinado momento 
muestra. s~ destruye. Por lo lan.lo, para los meta les pJá, 
cos el l.tmtle de rotura caractenza la resistencia del me' 
a .c~nstderables deformaciones plásticas· para el esta 
frag_tl la magnitud de límite de rotura ca;acteriza la res · 
tencta a la rotura. 
En lo~ e_nsayos de tr?~ción se determinan además las e 
racten_stJ~~s de plasticidad: el alargamiento relativo y 
constriCCton (estrechamiento) relativa. 
El a~~rgami~nto relativo (6), por el cual se entiende 
rel~cion del Incremento de la longitud de la muestra df 
pues de la rotura a su longitud inicial calculada ¡ se, 
presa en %: 0 

l- lo 6=-1-0
-· IOO?ó, 

donde l es la longitud de la muestra después de la r, 
tura. ¡ 

l 
1 

I',H cons\rtcció;¡ rciati\ a 1.p se entiende ]él relación entre 1;:; 
.:;,¡nillucicin de la secctón transversal de le muestra de-.· 
'ruida y el árc·a inicial de la sección trans\·ersa\, expresada 
1 ·¡ ·~ü: 

Tensiones reales. Al determinar (J':-.r. crr, cJr, sus respectivos 
I'~Íucrzos Ppr, Pr, ·P,. se referían al úrc?, ilLICl:il d~ la sec
,¡,·,11 transversal cte la muestra fo. Por eso. en el diagrama 
de tracción (véase la fig. 40, a y b) no se con:,ideró \a 
d -rninución considerable· de la sección trans\·ersa\ de la 
muestra de metales p\~sticos a lens.io~es sup~riores a\ lí
rni\e de fluencta, sobre todo durante !a ¡ormaclO!l de la gar· 
¡~anta (cuello). . . 
1 ·na relación más exacta entre la deformacion de la rro
hl'la y la tensión real se muestra en los diagramas de ten· 
~iones reales. Estos cli<lgramas se construyen en las coor
denadas· tensiones normales ren\es S y constricción de la 
'tTción transvers;:ll 'i'· 
i.a tensión real S -e calcula dividiendo la carga efecti\·a 
t:n un momento deteíminado entre el área de la sección 
\r.1nsversal que la muestra tr.nía en ese inst~nt.~. La deior
lllación se vnlora en esle ca:J: por la cor.strlCClO!l relati\·a, 
que se calcula para cadé! insté·ntc de Célrga respecti\'a· 
m~nte. 
En la fig. 40, e se muestra el di~.g; JrJL! ''e tensiones rea
k s. En e 1 diagrama e 1 1 í mi te de I 1 u e r u a : · 'les 1 g na por Sr 
(nr), la tensión de -Jtura Ser· Las mognituc:12.' ·.· .. \'Ser para 
lo\ metales frágiles que se rompen sin un,j ro -rnaciÓil 
plúo.tica considerable. son prácticamente i~~a\c, 
Para los metales f!láslicos el Yalor de Ser stempi'e e= .. :··."-Of 

P:tc ar. Como se puede obscrYar de la fig. 40, e e\ dia; ·~,:! 
J. tensiones reales \1cne dos secciones rectilíneas qt:l: _.,_ 

rrcsponden a l<1s deiormncioncs elástica y pl~;stica .. Tent:·'r.·· 
do en cuenta que el papel de l<J cleforrnac1on p\asttca es 
muchísimo ma\'Oí' ou~.: el de \a elástica. con frecuencia se 
lOnsidera que t<J se~ción del diagrama correspondiente a la 
ddormación elás\ic'l coillcic\e con el eje de ordenad2s y en· 
l•1nces el dié!grarna cie \.::nsiones reaic~s tomD la iorma re· 
prcsC'r.\ada en la i\g .. HJ. d 
\l;¡¡,l los rn;¡leria 1e_o. 4~1e 5on frcj~,\es dura'lte :J~. ensayJs 
de tracció-n. se ern~:ican ios enea~ es está\:co5 a compres:on 
1;1or ejemplo, pua e: iú1ro coi2clo). a \a torsión (por 
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ejemplo para aceros tem 1 d 
trucciones) y de flexión P a os. para herramientas y ce 
maleable y gris (véase ¡par? P1

3
ezas de fundición de hir 

a pag. 52). 

5. Dureza de los metales 

Se llama dureza las ro . 
resistencia a la defór~a ~!cdaf~s .del material de ejer 
tura frágil) durante la . cdiOnt p .a.stica (raramente a la 
La d' . . m en acJOn 

me lCJOn de la dureza d b'd . . 
del ensayo y a la posibilid' d ed 1 .o a la rapidez y sencil 
d~s de la pieza sin necesi~ad edJuzgar sobre ~~s propieé 
mdo amplia aplicación p 

1 
e su destrucc10n, ha ob 

metal y de las piezas met~r~ e co~trol de la calidad 
minada entre la dureza de~llcast. ~XJste una relación del 
o su resistencia. ma enal Y su límite de fluen 
Determinación de la durez B . 
damenta en que en la superr . ruzell. Este método se fr 
bajo una carga constante ~CI~ plana del f!l.etal se produ 
dura de acero de 2,5 5 · 10 • a penet_r_acJOn de una be 
Después de que la c;r ao . mm de d1ametro' (fig. 41, 
una huella (muesca) g deja de actuar en el metal que 

El número de dure;a Brinell HB 
entre la carga, aplicada 1 b 1 r_epresenta la relaci 
huella o?tenida. Si la sup~rfi~ie ~a, Y la superficie de 
por medio del diámetro D d 1 b 1·e la huella se expre 
la huella, entonces el núm e a 0 Ita Y el diámetro d 
determinar por la fórmula ero de dureza Brinell se pue 

HB= 2P 
rr.D (D - ¡í 02 _ d2) · 

El diámetro D de la bola 1 
dencia de la composición ~ela ~a~gt P se eligen en depe· 
de la muestra a experimentar e a ' la dureza y el gro5i 
Al ensayar el acero y el h' · 
p = 30 D2, al ensayar el ~~rro colado se toma una car~ 
y al experimentar metale~o re ybslus aleaciones p = 10[ 
y otros) P = 2 5 02 muy andos (aluminio, babb: 
Prácticamente para .la dete . . . 
el diámetro d de la muescarmmacJO_n de la dureza se rnii 
de du_reza en t.ablas especial~J. por este se halla el núrnerl 
El metodo Bnnel/ no se rec . 
que poseen una dureza su O~lenda emplear para meta/¡ 
bolita puede deformarsL: f~nor a 450 H_B, puesto que!.: 
del ensayo.· ' · que al-terana los resultadc' 

a 

Flg. 41. Esquema de determinación de 
instrumento de Rock\\·ell (b) y la indentación 
diamante (e) por el método de Vickers. 

Determinación de la dureza Rockwell. A diferencia del mé-
. todo Brinell, la dureza se mide no por el diámetro de la 

huella sino por su profundidad. · 
Como punta se emplea un cono de diamante con un ángulo 
del vértice de 120°, o bien, una bola de acero templada 
con un diámetro de l ,5875 mm. El cono de diamante se 
emplea para el ensayo de metales duros, y la bola, para 
metales blandos. 
La indentación del cono y la bola se efectúa con auxilio 
de dos cargas que actúan .en forma consecutiva: la preli
minar P

0 
es igual a lOO N (10 kgf) y la fundamental P., 

Igual a 900 N (90 kgf) para la bola (escala B), 1400 N 
( 140 kgf) para el cono de diamante 1 (escala C) y 500 N 
(50 kgf) para el cono de diamante al ensayar materiales 
muy duros y de menor grosor (escala A). 
La dureza Rockwell se mide en unidades convencionales. 
Por unidad de dureza sa ha ace¡:.tado la magnitud que 
corresponde al desplazamiento axial de la punta a 
0,002 mm. El número de dureza Rockwel.l H R en este caso 
corresponderá: 
al medir en las escalas A y C, a 

HR = 100-e; 
al medir en las escalas B y C 

ifR=130-e. 
La magnitud e se determina por la siguiente fórmula 
(fig. 41' b): 

h- h0 

. e= 0,002 ' 

1 La carga total se compone de la preliminar 'i la suplementaria. 
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donde ha es la f d Pro un id a d de 1 a p t . , en el material ene ra.ciOn de la pun!< 
caraa p . que se ensaya baJO la acción de¡. 

1 b o, 
1, la pro_fundidad de penetración de la . . 

material que se ensaya b . 1 . • punta en e 
total P, que se mide desaJo. a accio~ de la carg1 
principal p d · pues de quitar la cargz 

La magnitud de la du1;ez~J~;~iJa carga _pr~liminar Po. 
rato. La dureza Rockwen de por el Indicador del apa· 
e~c. Las cifras indiCan la J~rezesigna 75 HRA, 60 HRC. 
diente (A e 

0 
B). el . t d a en la escala corres pon· 

cillez y r~pidez de' me~~e.? o lRockwell, gracias a la sen· 
dimensión de la huella e~lfan, a a~~a. exactitud y pequeña 
ha obtenido un amplio empl super,Ic~e que ~e experimenta. 
Determinación de la d eo en. a mdustna. 
mide de diamante (m~~::J~ f,~rkmdentación con una pirá· 
plea ampliamente para la d :' e~s) · .~ste método se em· 
piezas de pequeño es )esor e erminaciOn de la dureza de 
que poseen alta durez'-a (ce~e~f ~apas. superficiales finas 
durez~ se determina por la in a as, _ _riitruradas, etc.). 'La 
expenmentar (rectificada e . dfntaciOn. en la superficie a 
mide -tetragonal de diamant '7 uso pu)Ida), de una pirá· 
de_ 136o); la huella obte~id~onfun anfgulo en el vértice 
(f1g. 41, e). Iene orma de rombo 

La dureza Vickers (HV) es la ra . . cada a la pirámide (P) 1 Z?~ entre la carga apli· 
mero de dureza (HV) s/d ~ su~erflc¡e de la huella. El nú· e ermma por la fórmula 

2Psen ~ 
HV= 2 - P 

d
2 -l,8544-d2 • 

donde p es la carga ue t. 20, 30, 50, 10b ó f~o u~gf)~bre la pirámide (5, 10. 

a, el ángulo entre las car~ mide (a= 
136

o); s opuestas de la pirá· 

d, el promedio aritm · f d huella en mm me~i1~0 e dos dia~onales de la 
pecia 1 des ué; d as. con un microscopio es· 

La magnitud de la ~ar a e que_ la carga deja de actuar. 
dimensiones de la mues1ra se f''~e en dependencia de las 
más delgado sea el materlal a t u~eza del metal. Cuanto 
carga. La dureza Vickers se d t a~ o menor debe ser la 
especiales según la magnitud er:;x~na dcon ay~da de labléls 
huella). Los números de du .a e d (diagoaal de la 
una misma dimensionalidad reza VIclkers y B_rinell tienen 

· · • Y para os matenales que tie· 

nen una dureza de cerca de 400 unidades. coinciden. Si la 
dureza es mayor los números de dureza Vickers son su-
periores a los números de dureza Brinell. 
/l·licrodureza. La determinación de la microdureza se em· 
plea para caracterizar capas sumamente delgadas, piezas 
de pequeñas dimensiones e incluso algunos componentes 
estructurales de las aleaciones. El aparato para determinar 
la microdureza reune en sí un mecanismo para la indenta
ción de la pirámide de diamante bajo la acción de üna pe
queña carga y un microscopio metalográiico. En la super
ficie a ensayar se indenta una pirámide de diamante. El 
número de dureza (H) se determina por la fórmula 

1 

p 
H = 1,8544d2, 

Pes la carga, en (N) g; 
d, la diagonal de la huella, en ¡.tm. 
Las muestras para las mediciones deben ser preparadas 
de la misma manera que las microsecciones metalográfi-

cas. 

6. Propiedades mecánicas, determinadas durante las 

pruebas dinámicas 
Las pruebas dinámicas de flexión por choque revelan la 
tendencia del metal a la rotura frágil. Comúnmente se ex
perimentan probetas con entalla (fig. 42, e). 
La probeta se coloca en la máquina de pruebas de resilie.l-
cia de péndulo sobre dos apoyos de tal modo que el golpe 
del péndulo tenga lugar ,justamente en la parte de la en
talla. El péndulo de masa G es elevado a una altura h1

• Al 
caer, éste destruye la probeta y se eleva a la ,altura h2

• El 
trabajo realizado en la destrucció!l de la probeta es 

igual a -
A,= Gl (cos a 1 - cos a2) MJ (kgi · m), 

donde l es la longitud del péndulo, en m; 
a

1
, el ángulo de alza del péndulo antes del golpe; 

a
2
, el ángulo de alza del péndulo después de la des-

trucción de la probeta. 
El ángulo de alza inicial del péndulo es una magnitud 
constante, pero el ángulo de asc~nso del péndulo después 

1 
Al símbolo H a veces se le añade un subíndice que indica la magni-' 

lud de la carga en gramo~ Por e;iemplo, H&a = 220. 
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Fig. 42. Esquema de ensayo al choque· 
a- martinete de ens ¡ h - · 
ensayo. ayo a e oque; b- prob~ta para el ensayo· e 

, -esquema 

de la destrucción de la probet d . 
especial que existe en la m~ s~ etedrmm_a por una ese; 
determinar el traba ·

0 
A aquJ~a e pendulo. Para 

se emplean tablas e!peclafe~r e¡; /ormulr dada más arri. 
de ~2 se indica la magnitud del ~:a~~? e~ paha cada va· 
noc¡endo el trabajo de de t . . JO e e oque A1• 

puede determinar la magnit~~u~~'fn de.,.la ~robeta A,, 
A a res¡ JencJa 

a,= T MJ/m 2 (kgf · rn/cm2), 

donde f :~ ~~~ t~a~ed~~J:c~~~~ ~~a~~~~Haal ~~t!~ pdrolbe 
sayo ( cm2). ' e 

Durante los ensayos al cho 1 o dúctil. La rotura frágil uiue 1 a rotura puede ser frár 
Y no va acompañada de de ne ug.~r por. d~sprendimier.
fractura en este caso es cris¿~~~aac~o~ 1 plastJc? notable; 
el caso de rotura dúctil la fractura' n f?bnte (flg. 43, a). Ej 
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Flg. 43. Tipos de fractura después del ensayo al choque. 

te-gris (fig. 43, b); la rotura va precedida de una deforma· 
ción plástica considerable. Frecuentemente se pueden ob
servar fracturas mixtas, con zonas cristalinas (claras) y 
fibrosas (fig. 43, e). 
Los ensayos al choque son los más rígidos y conducen a 
la rotura frágil. En las fábricas, los ensayos al choque ge
neralmente se realizan a temperatura ambiente, conside
rando, que las C'Ondiciones de ensayo no son menos rígidas 
que las condiciones de explotación. 
Los metales quebradizos en frío (por ejemplo, el hierro y 
sus aleaciones). para la determinación de la temperatura 
crítica de fragilidad (umbrc,l de fragilidad en frío), se so
meten a ensayos en serie (Los DS.'lyos al choque se efec
túan en una serie de probetas s qrías temperaturas des· 
ccndentes (fig. 44). 
En la fig. 44, a la temperatura que cor!esponde al paso del 
metal de la rotura dúctil a la frágil (urni_,,-aJ de fragilidad 
en frío) \'iene designada con Ttr· 
Comúnmente, en la curva de resiliencia- temperatura se 
observa un paso paulatino del estado dúctil al frágil 
(fig. 44, b), es decir, hay un intervalo crítico de tempera
tura de fragilidad. Por esta razón, se distinguen los límites 
del intervalo crítico superior (Ts) e inferior (T1). !>\ientras 
mayor es la temperatura crítica de fragilidad, mayor es la 
tendencia del metal a la fragilidad en frío. 
Para las piezas que desempeñan un papel de importancia, 
que soportan durante el trabajo cargas dinámicas consi-

~ 
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Fig. 45. Esquema de fijación de la probeta y aplicac1ón de las fuerzas 
durante las pruebas de ia!lga ta) y d¡agrama de la variación cíclica 

de la tensión (b). --------------------
Trr. 

Tempero/ura 
et 

7. Propiedades mecánicas a cargas variables 

Muchos elementos de máquinas trabajan en condiciones 
cuando \as tensiones cambian en magnitud y signo Fig. 44. Dos tipos de 

la temperatura de ensay~~so de la rotura dúctil 
a- brusco· b · 

a la frágil al varí1 

dúctli; 2-fractura frágil. ' -suave; /-fractura combinada; 3 -fraclur 

derables, como t . mente se toma 1 emperatura crítica de fr .. 
gen zonas crist:litemperatura a la cual ~~'\'dfd fre.cuenle 
conservar u nas, a pesar de ue 1 a_ .ractura sur 
fig. 43 e) n valor todavíaq m a resdlencia pued• ' · uy alto ( · 
La resiliencia d. . . vease 1< 
bral de fra ·¡·2mmuye bruscamente . tamaño del g¡r~ ad en frío aumenta. c~~entras que el um 
giles en los ~or~~ y dc~n la aparición de c;t aumento de 
cambios estructur \ e gra?o· Es caracter'~ponentes Irá· 
J¡encia, no influ ,.a es que dJsminuyen br JS Ico que esto~ 
cánicas, que se ~e~ es'ncia !mente en \a~scamente 1 a resi 
La mayoria de la: :t'e~~?an en las pruebai'reoitá~dades m• 
miniO, cobre Iones no ferrosas d f Jeas. 
menda ble som~te~~~has de sus a \eacion:s )r~ab\es (al u 
das las temperaturas ~truebas de choque, puesto e~ reco· 
se observa. paso del metal al estad o qu_e a lo· 
Tampoco existe la . o fragcl no 
que a m h necesidad de som t tundidas"~ b~s~e~~io~es co.ladas (hi:r~~ ~o~;~ebas 1 de. cho· 
las pr b . a umcnco y de . o, a eacwnes 
frágil u e as correen tes está tic as de mta gnesw), que dura ni• . racciOn, tienen rotur~ 

(!ig. 45, b). E\ metal que soporta durante e\ trabajo cargas variables 
repetidas y sobre todo de signo \ ariable [tracción (+o) 
y compresión (-o)J, se destruyen a una tensión cuyo valor 
es inlerior no sólo al límite de ro\ura o" sino que también 

a\ límite ó.e !luencia crr. La destrucción ó.el metal bajo la acción de tensiones repe-
tidas o alternativ-as se i\ama latiga del metal y su propie
dad de resistencia a la destrucción por fatiga, se denomina 

resistencia a la fatiga. Como resultado de la rotura por fatiga surge una iractura 
ca r acteristíca compuesta de dos zonas ( !i g. 46). La pri
mera zona posee una superficie lisa y se denomina zona de 
fatiga (1). La iormación de esta zona transcurre en lorma 
paulatina. Al principio, en la parte más débil de \a sección 
se iorma una microgrieta (grieta de iatiga), que se desa
rrolla en macrogrieta como resu\tado de t~na repetida ac
ción de la carga sobre el metal. Después de que la grieta 
de iatiga ocupa una pan~ considerable de la sec:,:ión, tiene 
lugar la rotura en la segunda parte de la sección. La se· 
gunda zona, en los metales frágiles tiene una cs',ructun 
cristalina gruesa, y en \os metales dúctiles posee una 
estructura íibrosa. Esta zona se denomina fractura rema-

La grieta generalmente se lorma en la superficie, donde nente \2). 
se concentran \as tensiones má:-:;imas y la rotura ocurre en 
\a superlicie de acción de \as tensiones máximas de trac-
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46. Fractura por fa liga. 

----------t 
l resistencia a la fati 
tiga, es decir, por la ~aa s~r ctara~t.eriza por el límite di 
metal sin destruirse al ~amb~nsJ~n q~e puede soporta: 

lme_r? de veces (N es un . rar e srgno la tensión ¡, 
pecJfJcaciones). El límite d~urf.ro grande dado en la' 
:ero se determina "n ba 5 a_ Jga de las probetas dr 
·obetas de aleacio~es co~~;a lf!!Illones de ciclos, y en la~ 
!S de ciclos. Numerosas inv s t'rger_as en base a 20 millo· 
el metal puede soportar ~s ~gacJOn~s demostraron qur 

!str~irse, entonces él pueds:~~Jante numer_o de ciclos sin 
1 numero mayor de va . ~· portar la misma tensión a 
l límite de fatiga com~laLiontes de la tensión. 
t · unmen e se det · 

! a. giratoria con aplicació d ermma en una pro· 
:_acwna el surgimiento den t e ~na carga de flexión que 
on- compresión) pür un . elnsJ?nes alternativas (trae- . 

.. 4"' CIC O Slmétric 
, llg. o, a se muestra un es uema . .o ~rn~x = crmln· Er 
~ una probeta empotrada Y ¿1 • r·de pnnc1p1o del ensayo 

gra lco de carga cíclica. 

~§ ú,H--+--1---"'"'-

~ 6Jt:t=t==t==t~~- ó .. ::e _- r 
~~~--~--~-----~--

N, N1 ~ N. Ns tV=JOOOOOO 
1/l}mcrc de Ciclos N 

fig. 47. Diagrama de fatiga (número' de ciclos, que conducen a la 
ruptura, en función de la magnitud máx1ma de la tensión). 

Para la determinación del límite de fatiga se prueban no 
menos de seis probetas. La primera probeta se experimenta 
a una tensión a, que para el acero es igual a 0,6 · crr. Con 
esto, se determina el número de ciclos N que ocasiona la 
destrucción de la probeta. Para la segunda probeta y para 
las posteriores ia tensión es crz, cr3, etc., cada yez es dismi
nuida o aumentada e:l 20 ó 40 MN/m2 (2 ó 4 kgf/mm2) en 
dependencia del número de ciclos que ocasiona la destruc
ción de la primera probeta. 
Los resultados de los ensayos se llevan a un diagrama con 
coordenadas tensión cr- número de ciclos N en escala pro
porcional o logarítmica (fig. 47). La zona horizontal, es 
decir, la tensión máxima que no oca~~vna la destrucción a 
un número infinito de variaciones de la carga, corresponde 
al limite :le fatiga. 
El límite de fatiga depende de las dimensiones _í<: la pro
beta, de los concentradores de tensiones (por eje: !l 'o, re
dondeos, entalladuras en las probetas, etc.), del gradr de 
limpieza de su superficie y de la influencia de la ce, ·rc
~ión. 
Con el aumento de las dimensiones de la probeta, dismi· 
nuye el límite de fatiga. La existencia de concentradorec; 
de tensiones en la probeta (piezas) baja bruscamente el. 
limite de fatiga. Cuanto más minuciosa es la elaboracion 
de la superficie de la probeta, tanto mayor es el límite de 
fatiga. La corrosión disminuye considerablemente el límite 
de faUga. 
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Es de gran importancia que el endurecimiento supedic 
ele los elementos de las máquinas (endurecimiento por e~ 
rrco con perdigones, suavizado con rodillos, temple sup: 
ficial, nitruración, cementación, etc.) aumenta el límite· 
fatiga y disminuye considerablemente la acción negati·, 
de los concentradores de tensiones. 
El ensayo de fatiga, que se realiza con las probetas, no~ 
una idea completa sobre la resistencia de los elementos i -
J;:¡s máquinas, dado que no refleja la diversa acción a qt: 
está sometido el metal durante el proceso de fabricacit 
de las piezas y su ulterior trabajo en las máquinas. 
Una noción real sobre el límite de fatiga en las condic¡.-. 
nes de explotación, se puede obtener al efectuar los e~ 
sayos en probetas que tienen la forma de las piezas. 

8. Propiedades mecánicas a temperaturas elevadas 
y métodos de su ensayo 
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Muchas piezas de las máquinas modernas (motores d: 
aviación, motores de reacción, cohetes, turbinas, caldera! 
etc.) funcionan en condiciones de altas temperaturas. E: 
aumento de la temperatura influye fuertemente en toda; 
las propiedades mecánicas, disminuye el módulo de elas\i 
cidad (a cuenta de la disminución de las fuerzas de interac· 
ción atómica), y los límites de fluencia y de rotura. En e: 
caso de carga constante y de larga duración, que se usa a 
temperaturas elevadas, se observa un lento aumento de la 
deformación plástica, a tensiones inferiores a aquellas que 
pueden ocasionar deformación residual en pruebas de du
ración común. 
La propiedad de los metales de deformarse plásticamente 
en forma lenta e ininterrumpida bajo la acción de una car· 
ga de magnitud constante a altas temperaturas se deno· 
mina arrastre (fluencia de arrastre o fluencia lenta). 
La resistencia al arrastre se caracteriza por un límite con· 
vencional de arrastre bajo carga continua, por el que se 
entiende la tensión máxima constante de larga duración a 
la temperatura dada, que provoca la velocidad dada de 
arrastre (por ejemplo 1% en el transcurso de 100 h, ó 1% 
en 100 000 h) o bien la deformación total dada en el trans· 
curso de un tiempo determinado (por ejemplo, 10-2 % en 
una hora ó I0-5 % por hora). 
Un desarrollo considerable del arrastre puede conducir a 
la d':strucción del metal. La tensión que provoca la des· 
trucción a altas temperaturas en el tiempo dado, se deno· 
mina resistencia du[adera. 

~ 
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Fig. 48. Curvas de arrastre a altas temperaturas (a) y bajas (b). 

1 ara el trabajo a altas tempe-
Los metales que se emp e?n P cia al arrastre v resistencia 
r;~turas deben P?seer _resJs¡e~etal al arrastre y a la rotura 
duradera. La res¡stenct¡a e turas cuando la carga actúa 

1 Po de altas empera • . . · t _ en e cam . 1\ ma pirorres!stencla o resls en 
durante largo tiempo, se 8 

cia a altas temperatur~s. . . a la tracción durante el ca
Los en~ayos de corta ur_:zcwnuellos casos cuando la pieza 
tcntamtento se emplean ~n a~n e ueño lapso de tiempo, o 
trabaja a altas temperat~ra.~ d~ tiabajo no es muy alta y 
cuando la temperatura e e~~s~rrolla insignificantemente. 
el arrastre en este caso se . , SP realizan de modo seme
Los ensayos de cortaddurtac!o~ón ~a temperatura ambiente, 
·jante a las pruebas e racc1 h 
pero la p:obeta se col?c~ en ~~\t~~nt~·mperaturas dependen 
Las prop1e~ades mecam~~s 1 robeta. Con el aumento 
de la. \·eloc1dad de t~ac~~~~a dra ~Jura, la resistencia y la 
del tl~mp~ d~ ensa;, o . la lasticidad puede aumentar o 
fluen_c1a. d1sm1nuye~,t per~ ci!nado con el desarrollo de las 
dismmulr. lo que e=> a re a 
microgrietas. t fectúa para determinar el límite 
La prueb~ de a~rasp'e se e~lo se emplean instalaciones es
de fluencla len a. !ara 1 probeta colccada en un horno 

. l en las cua es a ' d - m pec!3 es. d h t la temperatura da a. es ;:,O e-
eléctrico y calenta a as a continua La deformación de la 
tida al efecto de una carga t¡'tud d.e hasta O 001 mm, con 

t ·de con una ex a e · probe a se m1. t , tico 0 mecánico. A cada tempe-
ayuda de un mstrum~n ~n opru o de probetas bajo distintas 
ratura dada se ensda;, a dg eh as se construyen las cur\'aS 

v para ca a una e 
cargas -, . , t:empo (curvas de arrastre). 
de e\ongac10n - 1 
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Fig. 49. Velocidad de arrast ( ) . · fractura (b) en función de ~~e a ~ tiempo transcurrido hasta la 
para distintas temperaturas. magmtud de !as tensiones aplicadas 

En las curvas de arrastre (f' 48 ) · la zona Oa ue cor Ig. • a • se puede distinguir 
y plástica pr~ducid:sesg~rn1! ~ \~s ~~for_macion~s elástica 
carga; luego está la b ap ICacion Instantanea de 13 
forma a una veloc'zona a ' en _la cual el metal se de· 
(fig. 48 a) y la zona Igad . no uniforme y desacelerada 
Iocidad 'uniforme de ar~ (iig. t8• b), que ca_r,act~riza la ve· 
pendencia de la tensión a~ re. a deformaciOn final en de· 
e~perimenta puede fin~li~~e~~tur~ Y el taterial que se 
fig. 48, a), o bien, el roces n a ro ura (zona cd, 
~tinamente y puede pcesar op~~ ~~~;f~to s(rf;sa4Selb)a pau· 
~ra el acero, experimentado, por ejemplo a .500~ C . 1 

mienzo del período de arr t • , e co· de las 700-1000 h as re reg.u_lar se alcanza después 
oras, Y su durac10n es de 1000 h 

~::~ñ~~:n~;;~;~~: ~~: :~~~e;fi~."}~ ~a~i~~~~~o ddee ~~í:b 
clinación al eje de las absdsas· se' .d { cu~o angula de In· 
peratura de ensayo. e ermma por la tem· 

Por la velocidad dada de deformación e· 1 • 
a_rrastre regular se .puede determinar n e yenodo de 
!Imite convencional de arrastre bajo ~a~~~ ~~nt~~ra~ma, el 
;r~ estte c~s? se puede de~erminar el límite convencionLJl de 

as r~ aJo ca.rga contmua por la deformación total en 
un penado de tiempo determinado Este m¡·smo d. . 
P

ermi' d t · ¡ · . . · 1agrama ,e e ermmar e limite fisico de arrastr b . contin d · ¡ . . . e a1o carga 
.d duda, es ecir, ~ tension maxima para !'a cual.la velo· 

CI a e arrastre es ¡gua! a cP.ro. 
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La prueba de resistencia duradera se diferencia de la 
prueba de arrastre en que 1a probeta sometida a prueba '>e 
lleva hasta la destrucción. 
Durante el proceso de e'\perimentación se determina el 
tiempo necesario para la destrucción de la probeta a \J 
temperatura y tensión constante dadas. En las coordenD.das 
logarítmicas la dependencia entre la tensión y el tiempo 
hasta la destrucción es una línea recta (fig. 49, b), cul·o 
ángulo de inclinación al eje de las abscisas depende de IJ 
temperatura de prueba. Esto permite para una serie de 
aleaciones extrapolar las curvas construidas experimenta:· 
mente para 700-1000 horas a una duración significati,·a-
mente mayor (10000-100000 horas) . 

. En las pruebas mecánicas efectuadas a altas temperaturas 
se determinan igualmente la dureza y el límite de fatiga. 
Relajación. Relajación es la disminución espontánea de 
la tensión en la probeta bajo carga para un valor fijo de 
su deformación. La disminución de la tensión con el tiempo 
está relacionada con el hecho de que la deformación elásti· 
ca producida por la tensión aplicada se transforma en de-
formación plástica. 
El proceso de relajación tiene gran importancia práctica 
para tales piezas como los pernos de los acoplamientos Je 
bridas, en los cuales al disminuir la tensión se elimina la 
apretura elástica, necesaria para garantizar la compacidad 
de las uniones, resortes, ballestas, aros del émbolo, disco:,, 
encajados apretadamente al árbol, etc. Por eso el material 
destinado para este tipo de piezas, es sometido a pruebn::. 
especiales de relajación. 
Durante la prueba la probeta se carga hasta las tensiones 
o¡, o

2
, o

3
• etc., después de lo cual, durante un tiempo deter

minado, se obsen·a la caída de 'ta tensión y se determi'1a 
la tensión final Ot· La diferencia entre las tensiones pri
marias y finales (o¡- <Jr, 02- crT, etc.) permite juzg-1r 
sobre resistencia del materia 1 a 1 a re\ a j ación. 



CAPHULO V ENDURECIMIENTO 
POR DEFORMACION EN FR,IO, 
RECUPERACION 
Y RECRISTALIZACION. 

Se llama endurecimiento por deformación en frío el au
mento de la resistencia y la disminución de la plasticidad 
del material como resultado de la deformación plástica en 
frío. El endurecimiento por deformación en frío está rela· 
cionado con la variación de la estructura del material du· 
rante su deformación. 
El endurecimiento por deformación en frío del metal puede 
ser eliminado por calentamiento. En dependencia de la 
temperatura y el tiempo de calentamiento en el metal de· 
formado en frío se producen diferentes por su carácter cam· 
bios, que se dividen en procesos de recuperación y de re· 
cristalización. 

l. Influencia-de la deformación plástica en frío sobre 
la estructura y propiedades de los metales 

La deformación plástica de un metal policristalino trans· 
curre análogamente a la deformación del monocristal por 
desplazamiento (deslizamiento) o por maclaje. La varia· 
ción de la forma del metal durante la elaboración por pre· 
sión transcurre como resultado de la deformación plástica 
de cada grano. 
Variación de la estructura del metal durante la deforma
ción 'plástica. Como resultado de los procesos de deslizd· 
miento, los granos (cristalitas) cambian su forma y dimen· 
siones. Como se puede ver de la fig. 50, antes de la ds· 
formación el grano tenía forma equiaxial. Después de la 
deformación como resultado de los desplazamientos por Jo~ 
planos de deslizamiento los granos se alargan en dirección 
de las fuerzas efectivas P (por ejemplo, en dirección d¡:·J 
laminado o del trefilado). formando una estructura fibrosii 
{fig. 50, b). Al mismo tiempo con la variación de la forma 
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Fig. 50. Esquema d~ _influ~n· 
cia de la deformaciOn plas· 
!Jea en la microestructura 
del metal. 

- d él tiene lugar la· trituración de los blo
del grano, dentro ~ 

1 
• ulo de desorientación entre ellos. 

ques y un aument?f e ~~g de rayos X demuestra que des
El análisis por di racciOn . blo ues ex-
pué_s de la dtefor~acio1·~slf~a d(I{:~~~~~~sg~=~i~~rles d~ Il gé-
penmentan ens1on e 
nero). . d 1 d formación plástica se generan 
Bajo la influencia. e a e forma más exacta, deforma· 
tensiones ?~ III genero 0

' e~-talina ue representan de::;
ciones ~stat1cas ?~ la ~ed 

1 
c~.~Li·,~ 11,_ 0 ~ ~n distintas direccio· 

plazamlentos caotdiCOS dee loo~ nÍ~n~;' cristalográficos idea· 
nes desde los nu os · · ¡· • .. 

les. . . A. lto grado -le deformación tiene 
Textura de deformacwn. · a. - ~-- · 1 de los granos · t · · espacial prerert..,na . 
lugar una onen aciOn . . · a ·lai de las cristall· 
de la red cristalina. La onentaclo~x~:;~os de deformació'1 
tas con r~spectot a lo~lesf~~~~~~ d~ la textura depende del 
se denomina tex ~.ra. C? d trefilado ele.) ,. de la nJ
tipo de deformac¡on (lfmin? r La textu'ra cristalográfica 
turaleza del me:al d~~ ea~~~a· microestructura iibrosa. L1 
no debe ser con un I a e de ir no acompañada de tex
fibrosidad algunas ;ecJ! fau~ormación de textura tiene lu· 

~;:·l~~;~:i~~~~\tJe ~a anisotropía de las propiedades me
cánicas y fislcas. 
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Fig .. 51. Influencia de la d f . 
mac1ón ¡· t' e or· 
mecánica~ adse¡ca en las propiedade! 
bono. acero pobre en car· 

Endurecimiento por deform . . . ·. 
observar de la fig 51 e ~cwn en tno. Como se puedr 
n:ación '. se eleva~ la~ ~~ ~ aumento del grado de defo;: 
Sistencia a la deforma~ió~le/ades, que caracterizan la re· 
nuy~ la capacidad de deformar •. . ar, H_B .Y otras)' y dismi· 
fe~omeno se denomina endur a:Jo~ plastJca (o y 'P). Este 
fno. Durante el endurecimien~cJmJento por deformación en 
dureza (HB, HRC) y el límito por deformación en frío la 
e!evados en 1,5-3 veces y el rí~ft rotura (ar) pueden ser 
Ciertas aleaciones pued e de fluencia (ar) para 
mient 1 t· e crecer en 4- 5 E o re a IVO, incluso par veces. 1 alarga· 
deformación disminuye b a un grado no muy elevado de 
propiedades mecánicas d~~scamente. La \'ariación de las 
formación en frío está relac?nte del endurecimiento por de· 
los bloques y con un aumen~~n~ lo .con la fragmentación de 
entre ellos, ~on el aumento de 1: dang~lo de de~orientación 
fund~!l1enta1mente por los bord ensJdad de dislocaciones 
tambJen con la formación es . de los bloques, como 
II I género (deformaciones e dr t~ensiOnes considerables de 
Todos estos defectos de 1 s a ICas de 1~ red). 
el movimiento de las disl a e~tructura cnstalma dificultan 

ocacJones, y por lo tanto, aumcn·· 

1 El grado de deformación se determina por la fórmula f- Fa-F¡ 
donde Fa y F¡ son el área . . -·----¡- 100% 
dlelormación Algunas veces en dl~gl:r ~ecc;.on antes . y des pué~ de la 
e espesor de la pieza 1¡ t €' se emplea H v h 
pecli\'amente ru a antes }' después de Ja d f . . 9~e S0n 

. e ormac1on res· 

tan la resistencia a la deformación v disminuvcn la plasti-
cidad. · · 
Durante el endurecimiento por deformación en frío dismi
nuye la densidad, la resistencia a la corrosión y aumenta 
la resistencia eléctrica. La deformación en frío de los met;¡
les ferromagnéticos, por ejemplo, del hierro. aumenta !el. 
fuerza coercitiva y disminuye la permeabilidad magnética. 
La inducción remanente para pequeños grados de defor
mación (5-8%) disminuye, pero para grados mayores 
crece bruscamente. 

2. R.ecuperación y recristalización 

La mayor parte de la energía (hasta el 90%), que se. 
gasta en la deformación, se desprende en forma de energía 
calorífica y cerca del 10% es absorbida por el metal. Por 
eso el metal deformado, en comparación con que no ha sido 
deformado, posee una elevada reserva de energía y se en
cuentra en estado de desequilibrio y termodinámicamente 
inestable. En este metal, incluso a la temperatura ambien
te, pueden transcurrir procesos espontáneos que conducen 

·a un estado mas estable. Al elevar la temperatura, la ve
locidad de estos procesos crece. 
Recuperación. Durante el calentamiento hasta temperatu
ras relativamente bajas tiene lugar el proceso de recupera
ción, por el cual se entiende la eliminación de las micro
tensiones de II género y parcialmente las deformaciones 
de la red cristalina (tensiones de lli género); además, to
davía no se observan cambios considerables de la microes
tructura 1• 

La recuperación cambia levemente las propiedades mecá
nicas. La resistencia, en este caso. disminuye un poco, el 
limite de elasticidad crece 2, mient1as que la plasticidad 
aumenta. Algunas propiedades iísicas, por ejemplo, la re
sistencia eléctrica. se recuperan casi por completo.· 
Recristalización. Al seguir aumentando la temperatura, :a 
movilidad de los átomos crece, y al alcanzar una tempera
tura determinada para cada metal tiene lugar la formación 

1 La etapa de recuperac1ón 1nclu)e en sí los procesos de eliminac1ón 
de las tensiones sin formación de nue\·os bordes (descanso) o bien 
con formac1ón de nue\'os bordes de pequeños ángulos a cuenta de la 
fragmentación de los blor¡ues (poligontzación) 
2 El limtte de elasticidad. después del endurecimiento por deforma

.. ción en. frío. puede ser d1Sm1nuido por las tensiones residuales de 
1 género (macrotens10nes). 
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de nuevós granos equiaxiales, libres de deformaciones. L 
f"rmaci6n y crecimiento de estos granos en lugar de 1 

estructura fibrosa orientada del metal deformado se /lan: 
recristalización del tratamiento o recrista/iz;:¡ción prima;i: 
La recristalización es un proceso de difusión. Al princip 
surgen los núcleos cristalinos de los nuevos granos recri' 
taJizados. Lo más probable es que ellos se forman en la 
zonas, donde como resultado de la deformación están loo 
/izadas las mayores déformaciones de la red, es decir, e· 
los 'bordes de los granos (bloques) deformados o en lo 
planos de deslizamiento dentro de los granos; posteri01 
mente ellos crecen a cuenta del paso a ellos de átomos j.
las zonas deformadas. 

Después de la recristalización el metal está compuesto de 
nuevos granos equiaxiales. Cuando desaparecen por com 
pleto los granos deformados, la recristalización primari< 
finaliza 

1
• Una vez finalizada la re.cristalización (primaria). 

durante el proceso de calentamiento ulterior, tiene lugar~~ 
crecimiento de unos granos a cuenta de los otros. Este prn· 
~eso de crecimiento de nuevos granos recristalizados s•: 
denomina recristalización colectiva. Esta tiene lugar por 
la tendencia que tiene el sistema a una disminución de !a 
energía libre. Mientras mayor es el grano, menor es S'' 
sUperficie y, por lo tanto, la reserva de energía libre. El 
crecimiento del grano tiene un .carácter de difusión y tran<· 
curre por medio de la unión gradual de los átomos de los 
granos desaparecidos a la red cristalina del grano en ere· 
cimiento 2. , . 

La temperatura de comienzo de la recristalización es ca· 
racterística para cada metal. Según las investigacionPs 
de A. A. Bochvar, la temperatura de comienzo de la r~· 
cristalización de los metales, sometidos a una deformación 
significativa, está enlazada por una relación simple con 
la temperatura de fusión: 

Tr=aT¡, 

donde Tr es la temperatura absoluta del comienzo de la 
recristalización; 

Tr. la temperatura absoluta de fusión. 

• En el proceso de recristalización primaria se eliminan totalmente las tensiones de ll y ll I género. · 

2 Si algunos de los nue\'os granos poseen unas condiciones fa·;o;abies 
para su crec1miento. entonces esta etapa de recristalización se deno· mma secundaria. 

d ia composición y estar!o El coeficiente a depende e . . Para los metales y las 
estructural del metal 0 1~ ~l~act(vnéase la pág. ll9)j lécni
aleaciones [mezclas mectn.tcat~ es aproximadamente igu.~l 
camente puros, este efe lCl~n 1 tamente puros este coe~I
a 0,4, p~ra .l.os meta es a so~ 2 ara las aleacion~s 
cien te drsmrr!~ye has_ta 0·/ : ' {13) 1 éste por el con-[soiuciones so!rdas (vease a pag. ' 

trario, crece hasta 0,~-~·6 · atura de recristalización de 
i\•\ientras mayor es a emp.ertencia mecánica a altas temla aleación, mayor es su resis 

peraturas. .t en primera aproximación, 
La fórmula expuesta permr e, omienzo de la recristaliza
determinar la temper~tur~ de¡ e temperatura del comienzo 
ción primaria .. Po:. eJemp o, 

1 
a 

1 
mo es de (327 + 273) X 

de la recristalrzacron ·cpara e p ol cobre cerca de 270 o C. 
O 4 273 - -33o y para e , . d 

X • - - j · ar el endurecimiento por e-
Prácticamente, para e e~¡n calentado hasta temperatu-
formación en frw el me a e~tizar una alta velocidad de 
ras más elevadas, para ga:a 1 la temperatura de co
recristalización .. As¡! P0.r.neJ~~fa 0 ~¡ hierro técnico se en
mienzo de recrrsta lZaCtO 500o C y para eliminar el en
CUentra cerca de los 450- t GS0-700° c. Este tipo de 
durecimiento ~s ~alentaddo has.a recocido de recristalizatratamiento termtco se enomtna 

ción. . 1" ,·. e emplea comúnmente como 
El recocido de recn~ta ~ac~ont~miento térmico durante el 
operación intermedra . e ra tam ado y otros, (para J;:¡ 
laminado en frío, tref!l~d~, es , c~mo también como tra
eliminación del endurl ec!~~e7t,~¿~ de propiedades preestdtamiento final para a o .le 1'~ 

. d ¡ ·e as semtproductos. . t 
blectdas e as P

1 2 

1 c'o''!P. que no expenmen an 
En el caso ?e metales 

0 ~r~ae.~t~d~, sólido, el tratamiento 
transforma~wn:~ de fas, e. . método para regular el tade recrista!Izacwn es e umco 

maño del grano. "stalización. El tamaño del gran() 
Tamaño.del gra.no de recrz. fluencia sobre las propiedades 
recristaJ¡zado eJe:ce gr~nt In . y sobre todo plasticidad la 
del metal. La meJor resis en.cia de grano fino Sin em-
poseen los metales y aleac~o~~~esitan metales. de grano 
bargo, en. alguno~ ca~os :1 hierro para transformadore_s 
basto. As1, ;P0~4f)emp 0~ las mayores propiedades magne
(véase la pag. pose e<" basto. El grano, después dl'l 
ticas cuando su gr,ano '"'·stalización puede tener Un<ls d 'miento v a recn , . . 1 
en urec1 - menores que el grano orrgtna . dimensiones mayores 0 
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Fig. 52. Esquema de la magnitud del grano 
recnstalizado en func1ón de la temperatura 

. (a), del !Jempo de ca lenta miento (b) y del 
grado de delormacion micial (e). 

~1 tamaño del grano depende de la temperatura del reco· 
c1?o de _recristalización (fig. 52, a), de su duración 
(f~g. 52, b), del grado de deformación preliminar 
(!I_g. 52, e) y de la composición química del metal (ale:~· 
Cion); Con el au~ento de la temperatura y la duración dei 
recocido el tamano. 9e1 grano crece. A bajas temperaturas 
(ti y l2) ~a formac10n del grano recristalizado transcurre 
no 1_nmed1atan;ente, sino que después de cierto intervalo 
de tiempo: penodo de incubación (fig. 52, b). 
~uando el grado de _deformación es pequeño (véase !a 
f1g. 52, e) el cal~~tam1ento no produce la recristalización. 
A _una deform~c10n de 3-15% el tamaño del grano des· 
pues del recocido cre~e bruscamente y puede superar en 
muchas ~~ces el taman_o del ~~ano original. Este grado 1~ 
deform~_cion .s~ denomma critico. La magnitud de Ja de· 
formac10n cnt1ca depende del material. La formación de 
grandes granos como resultado del recocido disminu_,·e 1 

\ 
\ 

\ 

/.r~~/--7~r-~~~~~u~9~W 
~~--~---~~--~--~,¡¡o •t 

'71"~-f<'.:_--.-;.~":.-=-~~~===~~====/-T 6(}0 ~~· 
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orario de tleformactón. ~~ 
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S 10 ?O JO SO 7S 

orario de deformoctdn' /. 

ó 

Fig. 53. Diagrama de recristaltzación: 
a- cobre; b- hierro. 

fuertemente la plasticidad del metal. .Por eso no es reco
mendable emplear bajos gradC>:; de deformación. Con el 
aumento ulterior del grado de deformación, durante el ca
lentamiento tiene Jugar el pmceso de recristalizaciór.. 
Cuanto mayor es el grado de deformación, tanto menor es 
el tamaño del grano recristalizado (fig. 52, e). Esto está 
relacionado con el hecho de que con aum·2nto del grado Je 
deformación, la velocidad de formación de núcleos crista
linos durante la recristalización ulterior crece en un grado 
mayor, que la velocidad de crecimiento de dichos 
núcleos. 
La relación entre el tamaño del grano y la tempera tu, a 
y el grado de deformación se representa frecuentemente 
en iorma de los así llamados diagramas de recristalizd
ción (fig. 53). Estos diagramas dan la posibilidad, en pri
mera aproximación, de elegir el régimen de recocido d~ 
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Fig. 54. Esquema de la infl · 
des mecánicas y la eslructur~ed~¡'am~fallaent~~r~~r~~~ra en las propieda· 

recristalización. Pero hay u t 
sultados del recocido depe~d e ~ner len cuenta, que los re· 
res Así po · 1 d en ¡gua mente de otros facto· 
el ~reci~ie;toeJ~~p o, urant~ la recristalización colectiva 
impurezas que f~rmg:~~~ es ruscamente frenado por las 
los bo_rdes del grano. segunda fase, que se separa por 

Lo~ diagramas de recristalización to . . . 
la Influencia de la velocidad d 

1 
man_ en consideracwn 

del grano antes de la deform e .. ca ~~a~Iento ~ el .tama1io 
el c_alentamiento, más fino esa~Ilong.ran~enÁ!asd_ma~ r~pido e.s 
mano de gra · · 1 · 1smmuir el ta· 
ción. Y el gra~~ ~~~~:~tali~rae~~ (la g~~dgor~~~i~oa~~ ddefodrmf a· 
macwn) es mas fino. e e or· 
Variación de las pro · d d 
1 !" · · E pte a es del mela! durante la recris· 
? ~~~ctolz. n la fig. 54 se muestra el carácter d' la va· 

nacwn de las propiedades del mefal endurecido, a~ calen· 
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\;-¡rlo hasta di~tin\as temperaturas. Durante la etapa ,Je 
recuperación las p1 opiedades mecánicas, como indicamos 
<Jntcriormen\e .. Yarinn poco. Al alcanzar la temperaturd 
de comienzo de rccristalización (te, r), disminuye brusca
mente el límite de rotura y principalmente el límite de 
fluencia, pero aumenta la plasticidad. En el período de 
rccristalización colectiYa las propiedades mecánicas Ya
rían poco. A altas temperaturas (por encima de t,) la 
p_lasticidad disminuye, lo que se explica por un fuerte 
crecimiento del grano (fenómeno de recalentamiento du
rante la recristalización). 
El recocido de recristalización aumenta la resistencia a !:1 
corrosión. En los metales ferromagnéticos y aleaciones 
después de la recristalización, la fuerza coercitiva dismi
nuye, mientras ·que la permeabilidad magnética ali
menta. 
Textura de recristalización. A altos grados de deformación 
surge una textura, que frecuentemente origina la formació:-t 
de la textura de recristalización. En este caso, los nuevos 
~ranos recristalizados tienen una orientación cristalogr:'!
fica preferencial'. El carácter de la textura de recristali
zación está determinado por las condiciones de realización 
del recocido, por el tipo de tratamiento por presión pre
cedente (laminado, trefilado, etc.), como también por la 
cantidad y la naturaleza de las impurezas. La textura de 
recristalización se puede observar en el cobre, aluminill, 
hierro y otros metales. En el caso de formación de textura 
de recristalización el metal recocido es anisotrópico. 
La anisotropía, en una serie de casos, no es conveniente. 
Así, en el estampado profundo del material en hojas para 
evitar distintos defectos (repliegue, borde ondulado, etc.), 
éste debe deformarse igualmente en todas direccione~. 
Pero, en algunos casos, la formación de textura es d~
scable (véase la pág. 3·!7). 
Deformación en frío y w caliente. En dependencia de la 
relación de la temperaturn. de deformación a la tempera
tura de recristalización se distinguen deformaciones en 
frío y en caliente. 
Se llama deformación en frío a aquella que se lleva a cab•) 
a temperaturas inferiores a la temperatura de recristali
zación, por eso la deformación en frío va acompañada del 
~ndurecimiento del metal. 

1 Par regla general, la lexlura de recrislalización se diferencia de la 
textura de deformación. 
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La deformación en caliente se 1liza a temperaturas su. 
periores a la temperatura de rL talización. En este caso 
el endurecimiento, originado por la deformación plástica: 
es eliminado totalmente por la iecuperación y la recrist:;. 
lización, que transcurren a la temp~ratura de deformaciór.. 
La \'elocidad de recristalización en las condiciones prácti
cas de realización del laminado (forjado, estampado) es 
superior a la velocidad de deformación 1• 

En el proceso de tratamiento por presión en caliente la 
estructura dendrítica del lingote se destruye y las dendri
tas se alargan en dirección de la deformación. Los esp¡¡. 
cios interdendríticos, que contienen gran cantidad de in¡. 
purezas e inclusiones no metálicas, también se deforman 
y dan origen a fibras característicás (véase la fig. 19). 
Semejante estructura, llamada estriación, ejerce influencia 
en las propiedades mecánicas, fundamentalmente en ];:¡ 
resiliencia. Esta es mayor en dirección longitudinal e infe
rior en dirección transversal (en relación a la dirección de 
fluencia del metal durante el laminado, forjado, estam
pado). En menor grado semejante estriación influye en la 
plasticidad (alargamiento y compresión relativo). La re
sistencia y la dureza no dependen de la estriación. La di
rección de las fibras en las piezas forjadas debe coinci(!ir 
con la dirección de las tensiones máximas que surgen en 
la pieza durante su explotación. Por ejemplo, en los engra
najes estampados en caliente se exige una distribución ra
dial de las fibras, en el bandaje de_ las ruedas y en los 
anillos de rodamientos, debe ser tangenciaL 

' Ot> la fórmula expuesta de A. A. Bochvar se desprende que la tem. 
peralura de comienzo de la cristalización de tales metales de tempe
ratura de baja fusión como el estaño (t¡ = 232° e) y el plomo (t 1 = 
= 320° C), se encuentra bajo cero y es igual a- 70° e para el esta1io 
y·- 33° e para el plomo. Por consiguiente, estos metales no experi: 
mentan endurecimiento por deformación en frío, si su deformación se 
realiza a temperatura ambiente, y semejante deformación es para el 
estaño y el plomo deformacion en caliente. 

c.-\P!TULO VI ESTRUr 
DE ESTK! 

J. Fases, que se forman en las alt 

En las aleaciones se pueden 
~oluciones liquidas, solucione~ 
cos v metálicos 1• 

SolrÍciones sólidas. Se llaman 
en las que uno de los campe 
sen·a su red cristalina, mientr 
ponen tes) no conserva su re 
átomos a la red del primer corr 
Así pues, la solución sólida 
componentes, posee un tip~ 
fase. 
El componente cuya red crist. 
mina disolvente. 
Se distinguen las solucio!1f 
(fig. 55, a) y las solucio 
(fig. 55, b). 
Al formarse la solución sólida 
del componente disuelto (8) 
átomos del disolvente (A) en s 
del componente disuelto pued. 
átcmos del disoh·ente desorder. 
trariamenle en Jugar de éstos e 
,\1· formarse la solución sólida 
componente disuelto se ubican 
cv:: (poros) de la red cristalina 
Por l'Uanto las dimensiones de 
y de! cornronente disuelto sor 
solución solida la red cristalin 
rnaci?n (fig. 56) y sus parámetr 
Los atamos del componente di~ 
dislocaciones, formando alreded 
de Cottrell). 

' En algunos casos las fases son lo! 
r¿g. 123). 
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Capítulo 4: SISTEMAS MULTIFASICOS 

4.1 Definiciones Básicas.-

En el tema 3.2.3.4., se discutieron los conceptos de fase en un 

sistema de un componente o de varios componentes. Como el capítulo 4 trata 

de sistemas de varias fases, es bueno revisar aquí algunas definiciones bási-

cas. 

Una fase se define como un cuerpo de materia macroscópicamente 

homogénea. Considerando un sistema simple como por ejemplo un elemento metá

.1 ico simple, o sea un sistema de un componente (p. ej. cobre puro), el cobre 

sólido conforma a esta definición de una f~se, también cuand6 se encuentra en 

forma líquida o en forma gaseosa. 

Sin embargo, sólido, líquido y gas tienen características muy 

diferentes si coexisten las dos formas (p. ej. líquido y sólido a la tempera-
¡ 

tura de fusión), hay dos tipos de materias homogéneas en lugar de una y enton 

ces dos fases separadas y distintas. 

Por otro lado, algunos metales (p. ej. Fe, Sn, Si, ... ) tienen 

polimorfismo (tema 1.3.8: tienen transformaciones alotrópicas), formando cri~ 

tales de estructura diferente con zonas específicas de temperatura de existen 

cia. En este caso, cada estructura cristalina define una fase separada, por 

lo que esos metales po1 imorfos pueden existir en más de una fase sólida. 

La tabla siguiente proporciona por ejemplo todas las fases exis 

tentes del hierro puro con sus zonas de temperatura. 

Tabla Fases del Hierro Puro 

Zona de temperatura Estado de Fase Símbolo estable (°C) 1 a materia 

> 2740 gaseosa gas 

1539 2740 líquida líquida 

1400 1539 sólida cúbica a cuerp< 

' centrado 

910 14.00 sólida cúbica a caras 
centradas 

~ 910 sólida cúbica a cuerpc 
centrado o( 



NOTAS: 

4-2' ., 

a) en realidad, el ~ierro - ~ y el hierro - 8 no son dos fases di 

ferentes, sino una sola fase pero existiendo en dos interva

los diferentes de temperatura. 

b) Hace varios aBos se creía que el hierro tenía una tercera 

fase sólida en el intervalo 791-910°C, que llamaron enton

ces hierro -/3 (beta). 

Ahora se sabe que el llamado hierro- p tiene la estructura 

cGbica a cuerpo centrado y que es entonces hierro - ~ . La 

Gnica diferencia es que el hierro --~cambia paulatinamen

te de ferromagnético a paramagnético en el intervalo de tem 

peratura de 500 a 791°C (transformación de segundo orden, co 

mo se mencionó en el tema 2.5.3.) 

Consideremos ahora mezclas de metales (al~aciones) en l~gar de met~ 

les puros. Los· sistemas de dos componentes se llaman aleaciones binarias, Jos 

de tres componentes aleaciones ternarias. Los términos "sistema'' y "componen

te'' se definen como sigue: 

- sitema: cuerpo de materia ~islado, como empl·eado usualmente en 

termodinámica y 

-componente: elemento metálico, no-metálico o c~mpuesto formando 

parte del sistema; a veces Jos compbnentes de un sistema forman 

compuestos que se consideran como componente del sistema (p. ej. 

Fe+ C -+ F~3 C., cementita o carburo de hierro) 

Cuando se forman aleaciones, mez~léndd metales (componentes) dife

rentes, el estado gaseoso es de poco interés práctico. De cualquier manera, 

en el estado gaseosos sólo hay ~na fase (de dos componentes), ya que todos 

los gases se mezclan para formar soluciones uniformes. 

En ~1 estado líquido sucede algunas veces (p. ej. en Pb +Fe) qu~ 

los compoenentes líquidos no son miscibles y se forman varias fases líquidas. 

Sin embargo, en la ~ayoria de las aleaci~nes de interés comercial Jos dos com 

ponentes líquidos se disuelven uno en otro para formár una sola solución lí

quida: 

A continuaciqn, consideremos la naturaleza de las fases sólidas que 

ocurren en las aleaciones. Ciertas combinaciones de metales,· como p. ej. pl~ 

mo y hierro, casi no se. disuelven en el estado· líquido ni en el estado sólido, 



formando así dos fases sólidas, cada una extremadamente cerca de ser un metal 

absolutamente puro (o sea un componente). 

Sin embargo, las fases sólidas de la mayoría de los sistemas de alea 

ción son soluciones sólidas de cualquiera de los dos elementos (compuestos) 

de base. Existen a veces llamadas ''soluciones extremas", o sea fases que co~ 

servan la estructura cristalina de los elementos (componentes) de base, pero 

con un determinado porcentaje de elemento de aleación. Por ejemplo: en alea

ciones binarias de cobre y plata, hay una solución sólida extrema de Cu (CCaC) 

conteniendo hasta 8% de Ag (a 779°C) y una solución sólida extrema de Ag (CCaC) 

conteniendo hasta 8.8% de Cu (a 779°C). 

Además existen las 1 Jamadas "fases intermedias" , las cuales tienen 

zonas de composiciones entre los extremos. Por ejemplo en el latón (Cu + Zn) 

ocurren varias fases intermedias, llamadas~ (de 47% Zn a 50%), t (de 60% Zn 

a 70%), d (cerca de 75% Zn) y~ (de 80 a 88% Zn). Así el sistema binario Cu

Zn contiene un total de 6 fases: 2 soluciones sólidas extremas y cuatro fases 

intermedias. 

En algunas aleaciones se forman estructuras cristalinas intermedias 

que tienen una composición muy exacta. En este caso es preferible hablar de 

"compuesto intermetál ico" o "compuesto". Uno de los compuestos que ya menciona 

mos es el carburo de hierro Fe
3
c. 

4.2 Sis~emas de un componente 

4.2. l. Regla de fases. 

Las variables determinando los cambios de fase en un material puro 

(de un componente) son la presión y la temperatura, de modo que se usan dia

gramas de fase con los ejes presión y temperatura. 

4-) 

Como se discutió en el capítulo 2 (propiedades termodinámicas), los 

materiales puros como por ejemplo estaño, agua, alcohol etílico, Si02 , tienen 

puntos de fusión y de ebullición muy determinados. Estas temperaturas de tran~ 

formación dependen de la presión y corresponden a las condiciones de equilibrio 

entre las dos fases, lo que ocurre cuando la entalpía 1 ibre G o la energía 1 i

bre F de las dos fases son iguales (fig. 2-11-a). Una variación de la te~per~ 

tura o de la presión cambia las condiciones de equilibrio y a menudo hace desa 

-parecer una fase.Estos cambios se estudian por medio de la regla de fases de 

Gibbs, la cual se deduce en los 1 ibros de texto de termodinámica. 



-La regla de fases de G,ibbs expresa: 

F + V = e+ A ( 4-1 ) 
en donde F = número· éle fase-s 

'--

V = va r i ab i 1 i dad del si tema conservando el estado de equi 1 ibrio 

e = número de componentes 

A -- variables del ambiente (en general 2: p y T) 

Ilustremos el término de variabilidad de un sistema con un ejemplo: considere

mos un material puro, como.agua, conteniendo entonces un compoenente único: 

e= 1. Si mantenemos la presión constante (p. ej. igual a .-la presión atmos

férica) y sólo variamos la temperatura ambiente, tendremos A= 1. Para una so 

la fase, por ej. agua líquida el grado de variabilidad es: 

V = e + A - F ( 4. 2 ), 
= + 1 - 1 = 

Esto significa que cuando existe. una sola fase en el sístema, podemos variar 

1 ibremente la temperatura (en un rangp_l imi.tado, aqut de 0°C'has~a 100°C) sin 

formar otra fase o cambiar la configuración. 

Sin embargo, si consideramos la exist~ncia simul~~nea de dos fases (agua.y hie-

lo), el grado de variabilidad es 

V e,+ A"'" F 

-1·+1-2=0 

/ 

Lo que significa que no hay ningún grado de 1 ibertad (variabilidad): la tempe

ratura se queqa constante durante todo el intervalo de tiempo de existencia 

simult~nea de las 2 fases. 

En el ejemplo anterior, la regla ~e l~s fases puede parecer algo trivial. Sin 

embargo, cuando a continuación se trabaje conm~s componentes y más_f~ses,-nos 

ser~ de gran utilidad. 

4.2.2 Curva de enfriamiento y de calentamiento.-

Las curvas d~ enfriamiento (y de calentamiento) nos serán útiles pa

ra erit~nder bien el sentido de los diagramas de equfl ibrio. 



T 

agua 

so 1 id i f i cae i ón so 1 id i f i cae i ón 

hielo 

(a) (b) 

Fig. 4.1 Curva de enfriamiento (a) y calentamiento (b) de agu~ pura. 

Una curva de enfriamiento representa la variación de la· temperatura 

de un sistema en función del tiempo, si le ~xtraemos continuamente calor. 

La fig. 4-la representa por ejemplo la curva de enfriamiento de agua desde 

20°C (estado líquido) hasta- 20°C (estado sólido: hielo). Observamos que a 

la temperatura de 0°C, la temperatura del sistema ya no baja, aunque todavía 

se está extrayendo calor. La razón de esto es obvia: según la regla de las 

fases (tema 4.2. 1.), si existen las dos fases agua y hielo simultáneamente, 

la temperatura ya no es variable. Como la transformación de agua en hielo 

requiere tiempo (hay que extraer el calor y esto no ocurre con una velocidad 

infinita), aparece un alto en la'curva de enfriamiento T-t. 
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Un razonamiento parecido, pero inverso, nos da la curva de calerta

miento, en la cual también ap·arece un alto en la temperatura de 0°C (fig.4-lb). 

Segundo ejemplo: La fig. 4-2 representa la curva de enfriamiento 

de hierro puro. El primer alto en la. curva corresponde al punto de fusión del 

hierro (1539°C). Después aparecen dos altos más cortos (menos calor latente), 

los cuales corresponden a la transformación alotrópica del hierro S al hierro 

"t y del hierro "t a hierro Cl( • Se trata aquí de transformaciones de primer 

orden (ver tema 2.5.3): el calor específico se vuelve infinito, o sea la trans 

formación ocurre a una temperatura constante. 
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1 \l.-Fe: K.R.C ¡ magnetisch. 

1 CCuC 

CCaC 

1 
1 

. -· 
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Fig. 4.2 Curva de enfriamiento de 
hierro puro. 

Bajando aún más la temperatura encontramos un codo (y no un alto co

mo aparece en varios 1 ibros de metalurgia física), el cual corresponde a la 

transformación magnética del hierro -QC.para.magnético a hierro -al ferromagnéti_ 

co. Esta transformación es de segundo orden, ~a ~que no ocurre a una temperat~ 

ra constante, sino en un intervalo de temperatura, como se ve claramente en la 

fig. 2-9a.-

. L.· 

Más adelante en el curso, se tratará con mucho más detalle de la cur-

va de enfriamiento (y de calentamiento) del .hierro puro o aleado, ya que esto 

es la base para el estudio de los tratamientos t~rmicos de los aceros. 

4.2.3 Efecto de la presión.-

La presión puede ser una segunda variable del ambiente y modificar 

los puntos de fusión y ebullición de los materiales puros. Cuando aumenta la 

presión se favorece la formación de la fase más densa (principio de Le Chate-

1 ier): por ejemplo un.aumento en pre~jón reduce el punto-de fusión de agua po~ 
'; 

que la densidad de agua 1 íquida es mayor que' la densidad d.e hielo, y aumenta 

el punto de ebullición porque 1~ densidad del vapor es inferior a la densidad 

del agua líquida. 

4-6 
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En t~rminos cuantitativos se utiliza la ley de Clausius-Clapeyron: 

dT = T AV 
(4-3) 

dp AH 

en donde dT = variación de la temperatura de transformación en función de 

dp la presión. 

T temperatura de equilibrio de la transformación. 

AV= cambio volum~trico por la transformación. 

AH = cambio de entalpía debido a la transformación (= calor laten

te) 

Se puede transformar (4-3) en 

6 T = T AV 

AH 
AP (4-4) 

Si el cambio en temperatura AT no es muy grande en comparación con los de

más t~rminos. 

NOTA: Para la.mayoría de los materiales, disminuye la densidad en el proceso 

de fusión, ya que generalmente aumenta la distancia entre partículas. 

En estos casos, AV>O; además, la entalpía siempre aumenta en la fu

sión, o sea AH~O. Entonces;con un aumento de presión sube la temper~ 

tura de fusión. 

El agua, tiene AV"'-0 y es una excepción. 

Ejemplo de calculo. Vimos en el capítulo 2 que el estaño existe en dos 

formas alotrópicas: Sn- o( (estructura cúbica de diamante) y Sn- ~ (estructu

ra tetragonal a cuerpo centrado). La temperatura de transformación a p=l atm 

es de 13°C, el cambio de entalpía AH= 500 cal/mol, la densidad de Sn- ot 

es 5.75 g/cm3 y de Sn- ~ 7.3 g/cm3 , 

¿cuál es la temperatura de transformación si la presión es de lOO atm? 

AV 
. 3 

= - 0.037 cm /g 

5.75 g/cm3 



1 mol Sn = 118.69 g (P.A.) 

AV= - 0.037 cm3!g = - 4.38 cm3/mol 
2 

AP = 100 atm - 1 atm = 99 atm = 99 kg/cm 

= 9.7 x 107 dinas/cm
2 

AT = T 6V 
6P 

AH 

4 
,, 

-ü 

= (273+13) K (- 4.38 cm3/mol) (9.7xlo7 dinas/cm2 ) (0.239 x 107 cal/kg) 

500 cal/mol 

La temperatura de equilibrio bajo una presión de lOO atm es 13-5.8 = 7.2°C' 

4.2.4 Diagrama de fases de material puro. 

4.58 
mm Hg 

p 

La figura 4-3 representa un diagrama de fases para agua pura. ~omo 

bV para la transformación de hielo a agua es negativo, dT es nega

tivo para el punto de fusión, como aparece en la figura.dp Sin em

bargo, dT es positivo para el punto de ebullición y para el punto de 
dp 

sub! imación (transformación directa de sólido a gas). 

Ll QUJ DO 

SOLIDO 

VAPOR 

T 

Fig. 4.3 Diagrama de fases para el agua pura. 
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Las curvas de la figura 4-3 son curvas univariables, como consecuen 

cia de la regla de las fases: si tenemos la temperatura y la presión como v~ 

riables del ambiente (A=2) y dos fases en equilibrio para Jos puntos de las 

curvas (F=2), el grado de variabilidad según (4-2) es: 

V C + A - F 

= + 2 - 2 = 

Esto significa que si ocurren simultáneamente dos fases en un siste 

ma de un componente, se puede va~iar ó la temperatura ó la presión sin el imi

oar la segunda fase. Sin embargo, si elegimos un valor determinado a una de 

las dos variables, ya no se puede elegir la segunda, la cual ahora está ·com

pletamente determinada. 

Ahora bien, cada una de las tres zonas de la fig. 4-3 es bi~-~~ble, 

ya que una variación independiente de la temperatura y de la presión es posi

ble, sin alterar la fase estable. Finalmente existe un punto único en el dia 

grama, en el cual pueden coexistir las tres fases (F=3) al mismo tiempo. Es

te punto es invariable ya que 

V=C+A-F 

y se denomina punto triple. 

y 4.58 mm Hg. 

+ 2 - 3 = o 

o El punto triple del agua se encuentra u 0.0075 C 

4.3 Sistemas de dos componentes 

4.3. l. Introducción 

Se describe una mezcla de dos componentes como un sistema binario. 

Las variables de tal sistema pueden ser: presión, temperatura y composición. 

En,un sistema de dos componentes, las concentraciones de los dos elem~ntos, 

CA .}c
8

, no son variables ipdepEfndientes, ya que siempre CA+ c
8 

ó 

En algunos sistemas metalúrgicos de metales que pueden reaccicnur 

con un gas (por ejemplo H , N , O , ... ) , es necesario indicar claramente la 

presión de trabajo o utilizar la presión como variable del sisterna. En el 

último caso se representan los 3 par§metros en un diagrama en 3 dimensiones: 

T.Pvr.. 
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Normalmente, los procesos prácticos de aleación y de estudio me

talográfico de aleaciones se llevan a cabo a presi6n constante e igual a una 

atmósfera. Entonces, s91o nos quedan las dos variables temperatura y con

centración, en un diagrama ~e ~os dimensiones (plano). La temperatura se 

representa como ordenada (ej~ vertical) y la composición sobre el eje hori

zontal (abscisa), con el meta) puro A a un lado (lOO% A) y el metal puro B 
- ' 

a otro lado (100~ B). En la práctica no 'es usual indicar los dos porcenta-

jes, ya que uno sigue automáticamente de otro porque CA + c8 = 100%. 

A puro 
1 1 

B puro 
01 25 50 75 1 oo, % B 

1 1 1 1 

% A 100 75 50 25 o 

Fig. 4.4 Eje de concentraciones para diagrama binario. 

·-.-' 

Cada punto del ~iagrama T-C repre~enta entonces una aleación de 

determinada composición a-una temperatura -determinada. La posición_del 

punto en el diagrama nos indicará las fases existentes y sus composiciones. 

4.3.2. Sistema binario de solubíl idad tota.l en estado 1 íquido y en estado 

sólido. (Diagrama Tipo 1) 

·vimos en párrafos anteriores que es bastante normal poder mezclar 

metal~s líquidos en cualquier proporción,' pero que al solidificar se forman 

a menudo fases diferentes. En algunos casos e~iste una solubilidad total 

en estado sólido y el primer tipo de diagrªma que estudiamos es el d.iagrama 

de solubilidad total en ambos estados líquido y sólido. El ejemplo típico 

de t~l sistema es la mezcla (aleación) Ni-Cu. 

Al enfriarse- una aleación líquida de Cu-Ni, se forman cristales 

sólidos de solución sólida sustitucional de Cu-Ni. Sin embargo, la solución 

sólida que se forma a partir de la solución líquida tiene otra composici5n: 

en general;· tendrá más átomos del elemento de mayor punto de fusión. 



TF 
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En el caso de Cu-Ni, el punto de fusión del Cu es l083°C y del ní 

que! es 1455°C; la solución sólida Cu-Ni tendrá entonces más Ni que la fase 

líquida en la cuai se formó el cristal. 
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Ejemplo: Una solución líquida de 47% Ni-53% Cu empieza a formar 

cristales sólidos a la temperatura de 1300°C. La composición de la solución 

líquida en equilibrio con la solución sólida a esa temperatura es 64% Nj-36~ 

Cu (porcentaje en peso). 

Entonces, a cada temperatura entre los 2 pwntos de fusión de Cu y 

Ni, existe una fase sólida en equilibrio con una fase líquida. Las compo~~ 

ciones de las fases líquidas forman la línea llamada "línea de líquidus" y 

de las fases-sólidas la línea llamada "lí_nea solidus"-

A continuación desarrollaremos el diagrama de equilibrio de un sis 

tema binario A+ B con solubil ~dad total en ambos estados líquido y sólido a 

partir de las curvas de enfriamiento (4.2.2) y después a partir de las fases 

líquida y sólida coexistentes. 

A. A partir de las curvas de enfriamiento. 

a b e d e f 

a ) t A 

L 

1 ínea 1 íquidu 

-: =\- r 1 
1 L + « 

1 
r 

lítpea 

o( 

( b ) 

Fig. 4.5 (a,b) Deducción del diagrama de equilibrio de solubilidad total. 

B 



Ya sabemos del tema 4.2.2 que los metales puros tienen un determi 

nado punto de fusión. Esto sigue también de la regla de las fases de G ibbs, 

con V = C + A - F = 1 + 1 -· 2 = O 

o sea, cuando coexisten las dos fases (líquida y sólida) del metal puro, la 

temperatura se queda invariable (equilibrio invariable). Para el sistema bi 

nario A+ B, las curvas de enfrianli'ento para A puro y para B puro se repre

sentan en la Fig. 4.5.a y 4.5.b. Los altos corresponden a la temperatura de 

fusión de A (T FA) y de B (T FB). 

Para una mezcla binaria A+ B, durante su proceso de solidificación 

(el cual no puede ser instantáneo) ,tendremos invevit2blemente la ~oexistencia 

de una fase líquida y de una fase sólida. La regla de fases nos da: 

V=C+A- F=2+1-2=1, 

o sea, la temperatura no se quedará invariable. En consecuencia, la aleación 

no tendrá un punto de fusión, sino un intervalo de fusión, como se ~uestra en 

la Fig. '4.5.a las curvas e, d, e,f, para las aleaciones A+ 20% B, A+ 40% 

B, A+ 60% By A+ 80% B respectivamente. La curva de enfriamiento tiene una 

parte de menor inclinación, la cual corresponde al intervalo de solidificación 
1 

durante el cual debido al calor latente de .solidificación. la temperatura baja 

más lentamente. Los dos codos de la curva T-t corresponden al principio y a 

la terminación del proceso de solidificación. 

En la figura 4.5 se muestra como pasar esos puntos de las curvas 

T-t al diagrama de equilibrio T-composición. La línea que junta los puntos 

de principio de solidificación se llama 11 línea de líquidus 11 ya que delimita 

la zona de fase líquida. La línea inferior, juntándo los puntos de termina

ción de solidificación se llama 11 1 ínea sol idus'' y del imita la zona de fase 

sólida. Cualquier punto encontrado entre las dos líneas representa una mez

cla bifásica denominada L+S (líquido+ sólido) o L+ a(. ( Q( =solución sólida 

deAyB). 

Así, con la ayuda del diagrama de fase, podemos encontrar el in

tervalo de solidificación de cualquier aleación binaria A + B. 

B. A partir de las composiciones de las fases. 

Cuando en una solución líquida de A+ B se forma el primer cris-
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tal sól ~do de aleación, su composición difiere 1 igeramehte de la composición del 
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liquido con el cual existe en equ.il ibrio. En general, el sólido tendr5 

más átomos del elemento de mayor punto de fusión. Esto se debe a las dife

rencias en la energia de enlace en estadó sólido y liquido. 

Como vimos en el párrafo anterior, la solidificación ocurre en un 

intervalo de temperatura. A cualquier temperatura dentro de este intervalo, 

coexistirán una fase liquida y una fase sólida, cada una con una composición 

determinada. El equilibrio termodinámico de estas 2 fases se estudiar5 en 

e 1 tema 4. L¡. 

T T 

liquido 

T2 - - - -
L + o( 

A r, .1 
1 

1: 

1 o<: 
1 a 1 b 1 
~ )( )1 
1 1 -e ¡< 1_ , 

A 5 

e, % B 

Fig. 4.6 Diagrama de equ i 1 i b r i o. 

La fig. 4.6 indica en un diagrama T-composición una temperatura T1 
y una composición e1. El punto A corresponde a estos datos y se encuentra 

dentro de la zona bifásica L + ~, lo que significa que la aleación que e~ 

tamos considerando se compone de las fases L y OC. • La linea horizontal iso 

térmica se llama una "cónode". Sobre esta linea indicamos la composición de 
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las dos fases existiendo en equilibrio: c<. 1 para la fase sólida y L1 parra 

la fase líquida (la composición se lee sobre la abcisa). Para otra tempe

ratura T2 tendríamos otro equilibrio y las composiciones o< 2 y L
2

. 

Juntando todos los puntos de las composiciones de las fases lí

quidas (L 1 , L2 .... ) obtenemos la línea de 11 liquidus 11 y uniendo las com

posiciones ()(. 1 , c<. 2 ..•. logramos la 1 ínea de 11 sol idus 11 . 

C. Regla de la Palanca. 

Una relación muy importante que se aplica a cualquier región de 

cualquier diagrama de equilibrio binario es la llamada 11 regla de la palan

ca11. Utilizaremos la Fig. 4.6 para su aplicación en la cual se ve que la 

aleación representada por el punto A (o sea de composición c1 y a la tem

peratura T
1

) se compone de las fases sólida de composición 0(.
1 

y líquida 

de composición L}· Las composiciones del líquido y del sólido son fijas en 

tanto la temperatura se quede constante, la cantidad que sí cambia, cuan

do se desplaza el punto A a lo largo de la línea L1 o{ 1 , eso es, sin va

riar la temperatura, es la cantidad relativa de líquido y de sólido: si A 

se acerca a L1 o sea a la zona líquida, representará una mayor cantidad de 

1 íquido, mientras que si se acerca a o<. 1 , o sea a la zona sólida, represe_12_ 

·tará una mayor cantidad de sólido. 

Expliquemos ahora la ley de la palanca por medio de un ejemplo: 

tomemos lOO g. de la aleación correspondiente al punto A con la composición 

e, (65% A + 35% B), o sea que 

peso total 

peso total 

peso total 

tenemos: 

de la aleación 

de A 

de B 

= lOO g. 

65 g. 

= 35 g. 

Representemos ahora por w el peso de la fase sólida de la alea

ción expresada en gramos, y (100-w) el peso de la fase líquida. Vemos en 

la figura 4.6 que la fase líquida tiene la composició~ 20% B + 80% A y la 

fase sólida 65% B + 35% A. La cantidad de metal A en la fase sólida de la 

aleación es igual al peso de esta fase multiplicado por el porcentaje de A 



que contiene (35% A), Similarmente, el peso de A en la fase líquida es 

iqual al peso del líquido multiplicado por el porcentaje de A en el lí

quido (80% A). Por tanto: 

peso de A en la fase sólida = 0.35 w. 

peso de A en la fase líquida= 0.80 (100- w) 

El peso total de A en la aleación debe ser igual a la suma de su 

peso en las fases líquida y sólida, o 

65 ~ 0.35 w + 0.80 (100-w) 

Pasando términos similares 

80-65 = (0.80 - 0.35) w 

y resolviendo para w, el peso de la fase sólida, 

w = 80 - 65 = 33.3 g. ___ _.::;. __ 
0.80 -· 0.35 

Como el peso total de la aleación es de lOO g., el porcentaje en 

peso de la fase sólida es 33.3% y el porcentaje en peso correspondiendo de 

la fase líquida es de 66.7%. 

Volvamos a examinar la ecuación dada anteriormente: 

80 - 65 = (0.80 - 0.35) w 
ó so 65 (So 35) w 

TQ{) 

ó w = 80 65 
8o - 35 

X 100 

en donde w es el porciento de la fase sólida. 
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Vale la pena considerar cuidadosamente la ecuación anterior. En esta expre

sión, el denominador es la diferencia en compo~ición de las fases sólida y 

líquida (expresada en porciento de A), ésto es, exactamente la diferencia 

en composición entre los puntos o< 1 y L
1

. Por otra parte, el numerador es 

la diferencia entre la composición de la fase líquida y la composición prom~ 

dio (diferencia en composición de Jos puntos 0(, L- y A). La cantidad de fase 

sólida (expresada en peso por ciento de la aleación total) es dada: 

porcentaje de sólido = 

composición del sólido - composición promedio 
composición del lfquido -composición del s61 ido 



Similarmente, puede ser demostrado que: 

porcentaje de líquido= 

composición promedio composición del sólido 
composición del líquido- composición del sólido 

Las ecuaciones anteriores representan la regla de la palanca, se

gGn se aplica a un problema específico. La misma relación se puede expresar 

en una forma m¡s sencilla, pues en la fig. 4.6 a, by l representan diferen

cias en composición entre los puntos L1 A, A0(
1 

y L
1

o(
1

, respectivamente, por 

lo que 

porcentaje sólido a 
l 

porcentaje líquido= b 
t 

Ahora resumiremos la información anterior. Dado un punto tal como 

A en la Fig. 4.6, el cual queda dentro de una región de dos fases de un dia

grama de equilibrio binario: 

a. Hallar la composición de las dos fases. 
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Trazar una línea isotérmica (línea de enlace o ~ónode), a través del punto d~ 

do. La intersección de la línea de enlace con los límites de la región bifá

sica determina la composición de las fases. (En el ejemplo anterior, los pu!2_ 

tos L1 y0(
1 

determinan la composición de las fases, 1 íquida y sólida, respec

tivamente. 

b. Hallar las cantidades relativas de las dos fases. 

Determinar las tres distancias a, b y ~ (en unidades de porciento de campos i-

ción en una de las componentes, A ó B), como se indica en la Fig. 4.6. La 

cantidad de la fase correspondiendo a 1 punto L1 está dada por la relación bit, 

mientras que la correspondiendo al punto O( 1 está dada por a/( . Obsérvese 

cuidadosamente que la cantidad de fase a la ·izquierda (L
1

) es proporcional a 

la longitud del segmento de línea (b) que queda a la derecha de la composición 

promedio (punto A), mientras que la fase que queda a la derecha (O< 1) es pro

porcional asl segmento de línea (a) que queda a la izquierda del punto A. 
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4.3.3 Diagramas Tipo 1 modificados. 

Las aleaciones incluidas dentro del Tipo 1 funden a una tempera

tura comprendida entre los puntos de fusión de A y de B. Sin embargo, en 

algunos sistemai, puede darse el caso de que las líneas de 1 iquidus y de 

sol idus pasen por un máximo o un mínimo (Fig. 4.7a y b). En tal caso, las 

aleaciones, cuya composición corresponde a la indicada por dichos puntos, 

tal como la aleación de composición x de la Fig. 4.7a, tienen un comporta

miento análogo al de un metal puro; en ellas, no existe ninguna diferencia 

entre las composiciones de las soluciones sólida y líquida. La solidifica

ción comienza y termina a temperatura constante, no existiendo ningGn cambio 

en su composición y su curva de enfriamiento presenta un tramo horizontal. 

Estas aleaciones se conocen como aleaciones de fusión congruente. En el ca

so de la aleación x, como su punto de fusión es el menor de todos los de la 

serie, y su diagrama de equilibrio se asemeja al de las aleaciones de tipo 

eutéctico que explicaremos dentro de poco, esta aleación se conoce también 

a veces como seudoeutéctica. Entre las aleaciones, cuyos diagramas presen

tan un mínimo, podemos citar los sistemas Cu-Au y Ni-Pd. El caso de que 

las líneas de sol idus y 1 iquidus presenten un máximo no es corriente, no co 

nociéndose ningGn sistema metálico de este tipo. 

a_ 

~----~------------~ A l 8 
Composición 

(o) 

~ 

"' a. 
E 
Q) ... 

A 

L 

Composrción 

(b) 

----_, 

Fig. 4.7 Diagramas correspondientes a un sistema de aleación que forma 

solución sólida que presentan, (a) un mínimo y (b) un máximo .. 



4.3.4 Solubilidad total en estado líquido e insolubilidad total en estado 

sólido (Tipo JI) 
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Técnicamente no existe ningún par de metales que sean totalmente 

insolubles uno en otro. Sin embargo, en algunos casos la solubilidad es tan 

1 imitada que pr~cticamente pueden considerarse como insolubles. 

La ley de Raoult dice que si a una sustancia pura se le adiciona

otra, soluble en ella en estado líquido e insoluble en el sólido, su punto de 

solidificación disminuir~ en una cantidad proporcional al peso molecular del 

soluto (lo mismo para el punto de ebullición). 

! 
lÓ 
o 

f,O 
40 

~o 40 
50 60 

30 
70 

Tiempo---

20 
80 

---

C -- Pnn:entaju de A 
100-- Pone11ta¡e de 8 

--

Fig. 4.8 Curvas de enfriamiento de un sistema de aleaciones de dos metal~s 

totalmente insolubles en estado sólido. La línea de trazos indica 

la forma de la línea de liquidus. 

La Fig. 4.8 representa las curvas de enfriamiento de dos metales 

puros y de algunas de sus aleaciones. Cuando se adiciona a A ~na pequeAa 

cantidad de B, el punto de solidificación de la aleación disminuye, y si la 

cantidad de B aumenta, el descenso de este punto es todavía mayor. Por con 

siguiente, puesto que cada metal disminuye el punto de solidificación del 

otro, la línea que une estos puntos presentar~ un m'ínimo, tal como se ve en 

la Fig. 4.8. Si sobre un gr~fico de temperaturas y composiciones 1 levamos 

los puntos singulares de las curvas de enfriamiento, se obtiene un diagrama 

de equilibrio an~logo al de la Fig. 4.9. 
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Fig. 4.9 Diagrama de equilibrio de dos metales totalmente insolubles con 

formación de eutéctico. 

El punto de intersección de las líneas de 1 iquidus, es decir el 
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punto mínimo E, se denomina punto eutéctico. La temperatura correspondie~ 

te a este punto, TE' se llama temperatura de solidificación del eutéctico y 

la composición 40 A - 60 B, correspondiente a ese punto, composición eutéc

tica. La línea del sol idus es siempre una línea continua que une los puntos 

de fusión de los metales puros, por lo que la línea de sol idus completa es 

MFGN. 

Al designar en los diagramas de equilibrio las distintas regiones, 

conviene empezar a hacerlo por las regiones monofásicas, con lo que se lo

gra que toda línea horizontal que atraviese una región bifásica tenga sus 

extremos en regiones monofásicas. Por tanto, si en la Fig. 4.9 se quieren 

determinar las fases que coexisten en la región bifásica MFE, hay que trazar 

la línea de enlace horizontal OL. Esta recta corta a la línea de 1 iquidus 

en L, lo que indica que una de las fases presen tes en esta región es la sol~ 

ción líquida, y corta también al eje de la izquierda en el punto O. Este eje 

presenta una sola fase, el metal puro A, el cual, por debajo de su punto de 

fusión, se presenta en estado sólido. Por tanto, las dos fases que coexisten 

en la región MFE son la solución líquida y el sólido A. Estas normas que aca 
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bamos de exponer son aplicables a cualquier diagrama de equilibrio, y pueden 

ser de gran ayuda a los lectores a la hora de designar las distintas regiones 

de diagramas más complejos. 

Como se supone que los dos metales son totalmente insolubles en el 

estado sólido, es evidente que cuando comience la solidificación, el único 

sólido que puede formarse es un metal puro, por lo que toda aleación, compl~ 

tamente solidificada, cualquiera que sea su composición, estará formada por 

una mezcla de dos metales puros. Normalmente, las aleaciones cuya composi

ción.se encuentra sobre el gráfico, a la izquierda de la composición del eu

téctico, se denominan aleaciones hipoeutécticas, y las situadas a la derecha 

de dicho punto, aleaciones hipereutécticas. Seguidamente, y con objeto de 

estudiar el proceso de solidificación de estas aleaciones, vamos a considerar 

el enfriamiento lento de algunas aleaciones. 

Veamos cómo solidifica la aleación de la Fig. 4.10 cuya composi-

ción es la eutéctica, 40A-60B. Por encima del punto E, a la temperatura To, 

la aleación se halla en estado líquido formando una solución homogénea. Al 

alcanzar en su enfriamiento el punto E, intersección de las líneas de 1 iqui

dus y sol idus, situado sobre la horizontal correspondiente a la temperatura 

del eutéctico, se inicia la solidificación del líquido, la cual se lleva a 

cabo por completo sin que disminuya la temperatura. Este se comprueba fácil 

mente con la regla de Gibbs: V = C + A - F 

ra eutéctica. 

C = 2 componentes: metal A y metal B 

A = 1: sólo dejamos la temperatura como variable 1 ibre 

F = 3: en el eutéctico se forman simultáneamente, pero físi 

camente separadas (o sea: ~o se disuelven) 

dos fases: metal A puro y metal B puro; durante el 

proceso de solidificación existe todavía la fase Jí

quida 

La variabilidad del sistema es entonces 

V = 2 + 1 - 3 = O 

y la solidificación empieza y termina a la misma temperat~ 

El líquido solidificará dando lugar a una mezcla de dos fases. Es

. tas fases son siempre las que corresponden a los extremos de la línea hori-



zontal que pasa por la temperatura de solidificación del eutéctico, en es

te caso los puntos F y ':i situados respectivamente sobre las verticales re 

presentativas del metal puro A y del metal p~ro B. Supongamos que ha soll 

dificado una pequeña cantidad de metal puro A. Esto hace que el líquido 

residual se enriquezca en el metal By que la composición del líquido se 

desplace ligeramente hacia la dereyha. Para que el líquido recupere suco~ 
1 

posición de equilibrio tiene que solidificar metal B. Si la cantidad de B 

que solidifica excede 1 igeramente pe la requerida para que se restaure el 

equilibrio, la composición del líquido se desplazará hacia la izquierda, lo 

que obliga a que solidifique cierta cantidad de A para que se restablezca 

el equilibrio. Por tanto, a temperatura constar.te, solidifican alternativa 

mente metal puro A y metal puro B,, obteniéndose una mezcla extraordinaria

mente fina de estos metales, denominada mezcla euté~tica, que normalmente 

sólo es visible al microscopio. La transformación a temperatura constante 

de este líquido de composición E en dos sólidos se conoce como reacción eu

téctica, la cual puede escribirse en la forma 

Líquido 
enfriamiento 

só 1 ido A + só 1 i do B .-:-------calentamiento mezcla eutéctica 

Como la solidificación de la aleación eutéctica se verifica a tem 

peratura constante, la forma de su curva de enfriamiento es igual a la de un 

metal puro o a la de cualquier otra aleación de fusión congruente. Sin em

bargo, la solidificación eutéctica es incongruente, puesto que las composi

ciones de la fase líquida y de cada una de las fases sólidas son distintas. 
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Una aleación hipoeutéctica, t~l como la aleación 2 de composición 

80A-20B, constituye una solución líquida homogénea hasta que, al alcanzar la 

línea de liquidus, a la temperatura T
1

, se inicia la solidificación. En es

te punto el líquido L1 , se encuentra saturado de metal A, y al disminuir 1 i

geramente la temperatura, el ·exceso de metal A tiene que solidificar. Al 

precipitarse los cristales de metal puro A, el líquido se enriquece en B. Si 

aplicamos a ,la temperatura T
2 

la Regla 1, vemos que la fase sólida está cons 

tituída por metal puro A y que la composición del líquido L2 es 70A-30B. La 

cantidad que hasta alcanzar esta temperatura ha solidificado se obtiene apll 

cando la regla de la palanca: 
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A (porcentaje) = X 2 L2 X 100 = 1 o X 100 33 
T2 L2 .30 

L2 (porcentaje) = T2 x2 X 100 = 20 X 100 = 67 
T2 L2 30 

(O) 
•("\ 

Fi g. 4. 11 Fases del enfriamiento lento de una aleación 30A-20B. 

La mic~oestructura de la aleación presentar~ un aspecto similar 

al representado en la Fig. 4.11 .a. Conforme avanza la solidificación, la 

cantidad de A va aumentando gradualmente al precipitarse éste de manera con 

tínua desde el líquido. Entretanto la composición de éste, cada vez más ri 

ca en B, recorrer~ lentamente en sentido descendente y hacia la derecha la 

curva de 1 iquidus, al mismo tiempo que disminuye gradualmente la cantidad 

de líquido presente. Cuando la aleación alcanza el punto xE, sobre la línea 

eutéctica, la composición del líquido es la correspondiente al punto E. A 

una temperatura inmediatamente superior a TE las condiciones existentes son: 

Fases Líquido Sólido A 

Composición 40A - 60B lOO A 

Cantidad relativa TE X E X 100 = 33% X E E 
67% 

TE TEE 
X 100 = E 

La microestructura presentar~ un aspecto similar al representado 

en la Fig. 4.ll.b. El líquido residual (33%), una vez alcanzado el punto 

eÚtéctico, empezar~ a solidificar apareciendo la fina mezcla íntima de A y B 
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descrita al tratar del enfriamiento de la aleación 1. Al terminar la sol i 

dificación, la aleación estará formada por un 67% de granos primarios de A 

o proeutécticos (los cuales se forman en el intervalo de temperaturas com

prendido entre Tt o TE o antes de que se real ice la reacción eutéctica), y 

por un 33% de mezcla eutéctica (A+ B) (Fig. 4. !J.c.). La constitución que 

presentarán las aleaciones situadas a la izquierda del punto eutéctico E 

será granos proeutécticos de A y mezcla eutéctica, diferenciándose unas de 

otras solamente en las cantidades relativas de cada constituyente presentes. 

Cuanto más próxima sea la composición de la aleación a la composición euté~ 

tica, mayor será la cantidad de mezcla eutéctica presente en la aleación 

una vez sol idifiyada. 

Consideremos ahora la solidificación de la aleación 3, una alea

ción hipereutéctica de composición lOA - 908. El proceso de enfriamiento de 

esta aleación es similar al de la aleación 2, con la diferencia de que al al 

canzar la linea de 1 iquidus, los cristales precipitados son de metal puro B 

en vez de ser de metal puro A. A] disminuir la temperatura, va sol idifi

cando cada vez más cantidad de B, al mismo tiempo que el liquido se enriqu~ 

ce en A. La cantidad de este último va disminuyendo gradualmente, y su com 

posición varia al recorrer en sentido descendente y hacia la izquierda-l-a-l-í

nea de 1 iquidus, hasta alcanzar el punto E, cuya temperatura es la de s~ 

J idificación del eutéctico. En este instante, el líquido restante sol idifi

cará apareciendo la mezcla eutéctica (A+ B). 

Final izada la solidificación, la aleación estará formada en un 75% 

por granos primarios o proeutécticos de B, y en un 25% por la mezcla eutéctl 

ca (A+ B). Al llegar a este punto sería conveniente que el lector compro

bara estas cifras y dibujara un esquema del aspecto que presentaría la micro

estructura a la· temperatura ambiente. La constitución que pre~entarán las ~

leaciones situadas a la derecha del punto eutéctico ~1 solidificar será granos 

proeutécticos de B y mezcla eutéctica, diferenciándose entre sí únicamente ~n 

las cantidades relativas existentes de cada uno de los constituyentes. L~ re

lación que existe entre la composición de la aleación y su microestructura en 

estado sólido puede determinarse considerando la cpmposición eutéctica como una 

l·ínea divisoria imaginaria. La región situada por debajo de la línea de soli

dus y a la izquierda de la composición eutéctica estará formada por metal A + 



mezcla eutéctica, y la situada a la derecha de la frontera imaginaria que 

hemos supuesto, por metal B +mezcla eutéctica (Fig. 4. 10). La Fig. 4.12 

muestra la relación existente entre la composición de la aleación y las 

cantidades relativas de los constituyentes. 
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Fig. 4.12 Diagrama correspondiente al sistema eut~ctico de la Fig. 4.10 en 
el q~e se muestra la relación lineal que existe entre los constituyentes de 
la mrcroestructura y la composición de la aleacipn. 

Vemos pues que, independientemente de la composición de la alea 

ción, al alcanzar la línea correspondiente a la temperatura de solidifica 

ción del eutéctico, se verifica siempre la siguiente reacción: 

enfriamiento 

Líquido 

calentamiento 

sólido A + sólido B 

mezcla eutéctica 
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Esta reacción, tal como está escrita, se refiere concretamente a 

este diagrama; sin embargo, la forma general de la reacción eutéctica es la 

siguiente: 

enfriamiento 

Líquido sólido + sólido -------
calentamiento mezcla eutéctica 

teniendo en cuenta que la mezcla eutéctica está formada por dos fases sól i

das distintas, pudiendo ser éstas dos metales puros, dos soluciones sólidas, 

dos fases intermedias o cualquier combinación binaria de las fases citadas. 
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fig. 4.13 Diagrama de equilibrio simplificado del sistema aluminio-silicio. 

la Fig. 4.13 corresponde al diagrama de equilibrio simplificado 

del sistema de aleaciones de silicio-aluminio, ya que en su trazado no se 

ha tenido en cuenta la 1 igera solubilidad del silicio en eJ·aluminio. 

4.3.5 Solubilidad total en estado líquido y solubilidad parcial en estado 

só 1 ido (T i po 1 1 1 ) 

Este tipo podemos considerarlo como un caso intermedio entre los 

dos explicados anteriormente porque, en el estado sólido, las soluciones de 

un metal en otro tienen a menudo un Jimite de saturación. 

En lo que sigue suponemos conocido ya el procedimiento para tr~ 

zar un diagrama de equilibrio, por lo que prescindiremos del estudio de la 

serie de curvas de enfriamiento. Por ello, en los restantes tipos, el estu 

dio lo efectuaremos directamente sobre los diagramas ya trazados. 
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Fig. 4.14 Diagrama de equilibrio correspondiente al caso de solubilidad 
parcial en estado sólido. 

El diagrama de equilibrio correspondiente a este tipo es el re

presentado en la Fig. 4.14. Los puntos de fusión de Jos dos metales puros 

vienen indicados en el diagrama por Jos puntos TA y Ts, respectivamente. 

La línea de 1 iquidus es la T AET8 y la de sol idus T AFEGT B· Conforme he 

mas Indicado anteriormente, designaremos en primer lugar las zonas del dia 

grama representativas de una sola fase, comenzando por la región situada 

por encima de la línea de 1 iquidus que corresponde a una solución líquida 

monofásica. En Jos puntos de fusión, que a su vez son puntos de encuentro 

de las líneas sol idus y de liquidus, el diagrama adquiere una forma de hu

so similar a la del diagrama del Tipo 1 (solubilidad total), lo cual es 1~ 

gico que ocurra, puesto que, como estos metales son parcialmente solubles 

en el estado sólido, tienen que formarse soluciones sólidas. Al sol idifi

car las aleaciones pertenecientes a este sistema, nunca se forman cristales 

puros de A o de B sino que siempre tiene lugar la formación de una solución 

sólida o de una mezcla de soluciones sólidas. Por tanto, a continuación se 

designan por o(. (alfa) y fl (beta) las regiones correspondientes a las solu

ciones sólidas monofásicas, las cuales, como se forman en las regiones con

tiguas a los ejes, se denominan soluciones sólidas finales. Las tres zonas 

l¡-2 7 



bif3sicas que quedan por designar las nombraremos por líquido+ O( , líqu~ 

do +- j3 y Q( + )3 . Al des·cender la temperatura y alcanzarse TE' la sol~ 

ción sólida o( disuelve un máx-imo de un 20% de B, correspondiente al punto 

F de la figura, y la solución sólida~ un máximo de 10%' de A, dado por- el 

punto G de la misma figura. Conformé desciende la temperatura, disminuye 

la cantidad máxima de soluto que puede di~olverse segGn indican las líneas 

FH y G J. Estas líneas se denominar 1 íneas de transformación o de cambio 

de solubilidad, e indican la solubilidad máxima (solución saturada) deBen 

A (solución Oi) o de A en B (solución f3) en función de la temperatura. El 

purto E, donde la línea de 1 iquidus presenta un mínimo, se denomina, como 

en el Tipo 11, punto eut~ctico. A continuación vamos a con~iderar el enfria 

miento lento de varias aleaciones. 

Aleación 

1 ¡ 

lOO A 
o 8 

1 
1 

'r, 

Aleac1ón 
3 
1 
1 
1 
1 
1 
1 
: liquido 

1 r, ' ' 
3 

l 

.A.Ie~'71rP1 

2 
1 

- i 
1 
1 
1 
1 
1 

1 
1 

,_,r----a +Mezcla eutéctir.~>-• !--¡¡ t Ml)z··l., 
1 1 1 -- -

H 1 1 lA, J 
--'- ----- ___ _j ___ L::-_-:: ::__ ~: __ ~:_:-= ¡:_ __ -:_:-_:--

70 60 · 50 -:C )0 :!" __.,'0____.~0 -
1008 

Fig. 4.15 
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Una aleación de composición 95A - 58, tal como la 

4-29 
(Fig. 4.15), 

seguirá en su solidificación un proceso exactamente igual al de cualquier 

aleación del Tipo l. Empezará a solidificar cuando la ordenada corta en 

T1 a la línea de 1 iquidus, dando cristales de solución sólida ot , sumamen 

te ricos en A. A medida que desciende la temperatura, el íquido se enriqu~ 

ce en B, siendo su composición la indicada por la línea de 1 iquidus, la cual 

recorre en sentido descendente. Al mismo tiempo, la solución sólida también 

se enriquece en B, de acuerdo con las composiciones dadas por la línea de so 

1 idus. 

A la temperatura T4 termina la sol idificaci~n y si las velocida 

des de difusión y de crecimiento cristalino son iguales, la fase sólida for 

mada será homogénea, conservando esta homogenidad hasta su enfriamiento a la 

temperatura ambiente. 

Veamos cómo solidifica una aleación tal como la 2, de composición 

eutéctica, 30A - 708. Por encima del punto E, correspondiente a la tempera

tura de sol idificaci6n del eutéctico, la aleación se halla en estado líquido. 

Al alcanzar el punto E que pertenece a la línea del 1 iquidus y del sol idus, 

el líquido solidifica de acuerdo con la reacción eutéctica, apareciendo una 

mezcla muy fina de ambos sólidos. Las composiciones de los dos constituyen

tes del eutéctico ~on las indicadas por los extremos de la horizontal que p~ 

sa por E, es decir, solución sólida ex de composición F y solución sólida p. 
de composición G. La reacción eutéctica que tiene Jugar puede escribirse en 

la forma 

enfriamiento 

Líquido 0(. + f3 
calentamiento mezcla eutéctica 

Esta reacción es igual a la que se verifica en el diagrama del 

Tipo 11, con la diferencia de que, en este caso, los constituyentes del eu

téctico no son metales puros sino soluciones sólidas. La cantidad de cada 

una de ellas, presente en la mezcla eutéctica, puede determinarse aplicando 

la regla de la palanca: 



o( (porcentaje) EG lOO 20 100 28,6 = FG" X = 
70 

X = 

¡?; (porcentaje) EF lOO= 50 lOO 71 ,4 = FG X 70 X = 

Como la solubilidad de B en A varía de acuerdo con la línea FH, y 

la de A en B según la línea GJ, las cantidades· relativas de C(. y ?->que com

ponen el eut~ctico a 1~ temperatura ambiente, difieren ligeramente de las ob 

tenidas, y son: 

O( (porcentaje) KJ 
HJ >: 100 = 

13 (porcentaje) = ~~ x ·J 00 = 

25 8s X 

60 
"SS X 

lOO 

100 

= 29.4 

= 70,6 

Consideremos ahora la sol fdificaci6n de la aleación 3, de composi

ción 60A-40B. Al alcanzar la temReratura T3 que pertenece a la línea de lí 

quidus, comienzan a formarse crista-les primarios o proeut~cticos, de solución 
~ ' ' 

sólida O( muy ricos en A. A medida que, desciende la te,IT)peratura, el líquido 

se enriquece cada vez m§s en B, si~ndo s~ composici6~ ia j~dic~da por la li

nea de 1 iquidus, la cual recorre en sentido descendente y hacia la derecha 

hasta alcanzar el punto E. Cuando la temperatura al~anza un valor 1 igeramen 

te superior al de solidificación del eut~ciico, las con~iciones existentes 

son: 

Fases Líquida ot primaria 
' 

Composición química 30A-70B 80A-20B 

Cantidades relativas 40% 60 % 

Como el líquido que queda sin solidificar tiene la composición co

rrespondiente al punto E y se encuentra a la temperatura de sol idificaci6n 

del eut~ctico, solidificará formándose alternativamente ~ristales de O( y ¡?J; 

cuya composición será la correspondie'rite a los extremos de, la 1 ínea horizon-

tal que pasa por E (puntos F y G). Est~ solidificación se 1 leva a cabo a tem 

peratura constante, siendo la microestructura que aparece una vez completada 

~sta, la representada en la Fig. 4. 16. Obs~rvese la símil itud que existe en

tre esta microestructura y la representada en la Fig. 4.11 .c. Al enfriarse 

4-30 



4-31 

esta aleación hasta alcanzar·la temperatura ambiente, como la solubilidad v~ 

ría según la curva FH, el exceso de ¡S existente en la solución se precipita. 

Fig. 4.16 Representación 
esquemática de la microés 
tructura, una vez sol idi~ 
ficada, de la aleación 3 
de la Fig. 4.15 

Una a~eación como la 4, de composición 8SA-15B vemos que solidifica 

siguiendo el mismo proceso que la aleación 1, formándose una solución sólida 

homogénea monofásica, solución sólida o<., entre las temperaturas T2 y r 5 , co

mienzo y final de la solidificación respectivamente, la línea de cambio de so 

lubil idad FH muestra la disminución de la solubilidad deBen A al descender 

la temperatura. Por tanto, cuando al enfriarse la aleación alcanza esta lí

nea de transformación en el punto N, la solución~ se encuentra saturada de B. 

Al descender todavía más la temperatura, manteniéndose las condiciones de en

friamiento lento, la solución quedará sobresaturada debiendo precipitar el 

constituyente B en exceso. Como A es soluble en B, la solución va 1 iberando 

el metal B en exceso, no como metal puro sino en forma de solución sólida f3. 
A la temperatura ambiente, la aleación quedará po~ tanto, constituida en gran 

parte por solución sólida ~y por una pequeña cantidad de la solución f3 en 

exceso, depositada principalmente a Jo largo de los contornos de grano. La 

determinación de la cantidad de solución sólida ;.; en exceso puede hacerse 

aplicando la regla de la palanca en el segmento HJ. 

Si la fasefo es relativamente frágil, la aleación será poco dúctil 

y presentará una resistencia pequeña. La resistencia de una aleación depenpe 

en gran medida de la fase que se presente en forma continua en su microestruc 

tura. Así, en este caso, aunque la cantidad de solución f.> existente en la 

aleación representa sólo un 5%, forma una red continua a lo largo de los con

tornos de grano. Esto hace que la rotura de la aleación tienda a producirse 

en estas mismas zonas. Sin embargo, sometiendo la aleación a un tratamiento 

.. ----- --- ---- _ __. __ ----- -
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térmico, sus características mecánicas de resistencia y dureza pueden experl 

mentar un cambio significativo. 

La Fig. 4.17 muestra el diagrama de equilibrio de varias aleaciones 

del sistema plomo-antimonio. 

Fig. 4.17 Diagrama de equilibrio del sistema 
plomo-antimonio. 

En la Fig, 4.18 se ve el diagrama de equilibrio de algunas aleacio 

nes del sistema plomo-estaño. 

Fig. 4.18 Diagrama de equilibrio del sistema 
plomo-estaño. 
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Nota: Las propiedades en los sistemas con eutéctico. Las propiedades de 

una aleación compuesta de varias fases dependen de las características partl 

culares de las fases componentes y de la distribución que tengan éstas en la_ 

microestructura. Esto es lo que ocurre en Jos sistemas de aleación con for

mación de eutéctico. Muchas propiedades físicas, tales como la densidad, la 

conductividad eléctrica y el coeficiente de dilatación varían 1 inealmente en 

las zonas de equilibrio bifásico. La resistencia, dureza y ductilidad depen

den del tamaño, número, distribución y propiedades de los cristales de ambas 

fases. En muchos sistemas de aleaciqnes comercialmente importantes, una de 

las fases componenetes es relativamente blanda y plástica, mientras que la 

otra es relativamente dura y frágil. Cuando en este tipo de aleaciones va 

variando la composición, acercándose a la eutéctica desde la región de la f~ 

se plástica, la resistencia de la aleación experimenta un rápido incremento. 

Pasada la composición eutéctica, la resistencia dismJnuye debido al mayor n~ 

mero de partículas pequeñas de eutéctico existentes, y al aumento en tamaño 

y cantidad de la fase primaria o proeutéctica frágil presente. Por tanto, en 

esta clase de sistemas, la composición eutéctica es la que presenta una resis 

tenc i a mayor. 

Como ya hemos indicado anteriormente en una mezcla de dos metales, 

la fase físicamente continua, es decir, la que constituye la matriz o red en 

en la que se encuentran dispersas las partículas de la otra, es la que más in 

fluye en las propiedades de la aleación, de tal modo que éstas se asemejan más 

a las propiedades de la primera fase que a las de la segunda. La mezcla eu

téctica es siempre una fase continua ya que procede de la solidificación de 

la última porción del líquido y rodea a los granos primarios. También suele 

ocurrir que, por lo general, la fase que se encuentra en la eutéctica en mayor 

proporción, sea la fase continua de la mezla. Por todo ello, si esta fase es 

plástica, toda la serie de aleaciones del sistema mostrará cierta plasticidad; 

por el contrario, si esta fase es frágil, la serie entera participará en cier

to grado de este carácter. Además de los factores indicados, un incrementq de 

la velocidad de enfriamiento durante la solidificación puede dar lugar a una 

mezcla eutéctica más fina y en mayor cantidad, y a unos granos primarios de me 

nor tamaño, todo lo cual puede ejercer una influencia considerable en las pro

piedades mecánicas. 
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4.).6. Diagrama con compuestos intermedios de fusión congruente (tipo IV) 

Cuando una fase se transforma en otra isotérmicamente (a temperat~ 

ra constante) sin que su composición química sufra ninguna variación, se dice 

que ha experimentado un cambio de ·fase o transformación congruente. Este tipo 

de transformación-es el que se presenta en la solidificación de todos los me · 

tal~s puros. Cuando la solidificación de una fase intermedia es congruente, 

se puede considerar ésta como citro componente del diagrama de equilibrio. Si 

esta fase intermedia se presenta en un· intervalo de somposiciones m~s o menos 

grande, se trata por lo general de un compuesto ele~trónico y se suele de~ig

nar con una letra griega. En los últimos año, algunos autores tienden a de

signar todas las fases intermedias con letras griegas. Si el intervalo de 

composiciones en que se presenta la fase intermedia es muy pequeño, como ocu

rre con los compuestos intermetál icos o intersticiales, se representa en el 

diagrama mediante una línea vertical y se designa por su fórmula química. 

, PuniG de fu:ión 
de ~o. 

de fustón 

(

Punto 
de A 

Punto de 
fusión 

de B 

8 

Fig. 4.19 Composición y punto de fusión de los 
metales puros A y B y del compuesto 
químico A B . 

m n 

Como se indica en la Fig. 4.19 el sistema A-B puede se~ararse en 

dos partes independientes, una que comprende todas las aleaci~nes entre A y 

el compuesto AmBn, y la otra, que incluye a las formadas entre AmBn y B. 

Cada una de estas dos partes puede representar cualquiera de los tipos de 

sistemas estudiados hasta ahora. Si los metales puros son totalmente insolu 



bies en el compuesto, y éste es parcialmente soluble ~n aquéllos, el diagra

ma de equilibrio será similar el representado en la Fig. 4.20. 

1' ,¡ 
1¡ !!_ _____________ ------

A 4~ 
Com,..osic•ón 

\. 
" ---· .--.-1.1 

Fig. 4.20 Metales parcialmente solubles con formación de 
un compuesto intermetál ico, dos soluciones sólidas y 
dos eutécticas. 

En este diagrama se forman dos mezclas eutécticas distintas. Sus 

ecuaciones respectivas pueden escribirse en la forma siguiente: 

A 

A 

líquido 

Líquido 

enfriam.'" 

'ca 1 entam. 

enfr iam. '

"ca lentam. 

El estudio de muchos sistemas reales en Jos que se forman varias 

fases intermedias de fusión congruente puede simplificarse tal como hemos di 

cho, subdividiéndolos en una serie de sistemas parciales. 
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4.3.7 Diagrama peritéctico (tipo V) 

Cuando dos fases, una líquida y otra sólida, reaccionan isotérmica 

mente entre sí, dando lugar a la formación de una nueva fase sólida, se dice 

que han sufrido una reacción peritéctica, la cu~l, en general, puede expresa~ 

se por: 

enfriamiento..., 
Líquido + sólido nuevo só 1 ido 

.,..ca lentam1ento 

El nuevo sólido formado suele ser una fase intermedia (Fig. 4.21), 

pero en algunos casos puede ocurrir que sea una solución sólida final (Fig. 

4.22). En el diagrama de la Fig. 4.21 vemos que cuando la temperatura del 

compuesto AmBn, eje c.omposición 70A-:-30B, se eleva hasta alcanzar la correspo~ 

diente a la reacción peritéctica, punto G, se descompone en dos fases, una 

líquida, y la sólida A. Así pues esta aleación intermedia constituye un eje~ 

plo de f~sión incongruente. Si nos fijamos bien vemos que la reacción peri

téctica es exactamente una reacción inversa de la eutéctica, ya que ésta co~ 

siste en la formación durante el enfriamiento, de dos nuevas fases a partir 

de una sola. La línea del iquidus es la TADET 8 , mientras que la de sol idus 

es la TATpGJTETB, siendo la línea TpD la de reacción peritécti.ca. Obsérvese 

que solamente una parte de esta línea;,el segmento TpG coincide con la línea 

de sol idus. A continuación estudiare~os.las transformaciones que tienen lu

gar durante el enfriamiénto lento de varias aleaciones. 

Una aleación tal como la 1, de composición 90A-10B, permanece en e~_ 

tado líquido hasta que su ordenada corta en T1 a la línea de 1 iquidus, mamen-

toen el cual se inicia la solidificación, formándose cristales de metal puro 

A. Al descender la temperatura, la cantidad de líquido que queda sin sol idi

fica~ va dism)nuyendo, variando al mismo tiempo su composición de acuerdo con 

los valores.correspondientes a la línea de 1 iquidus.: A una temperatura inme

diatamente superior a la que se verifica la reacción peritéctica Tp, las con

diciones· existentes son: 

Fases Líquida Sólida A 

Composición 60A-40B lOOA 

TpF FD Cantidades relativas X 100 25% TPD 
X lOO 75't 

TPD 
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A una temperatura inmediatamente inferior a la de reacción peritéc

tica, las condiciones existentes son: 

Fases A B Sólida, A m n 

Composición 70A-30B IOOA 

T F 
FG Cantidades relativas p 100 33% 100 67% X = TGX TPG p 

A primera vista, un examen de las condiciones existentes a estas 

dos temperaturas parece indicar que al alcanzar la aleación la línea horizon

tal el líquido desaparece, formándose en su lugar el compuesto químico AmBn. 

Sin embargo, si consideramos las composiciones químicas vemos que esto no es 

posible que ocurra. En efecto, el líquido contiene un 60% de A, mientras que 

AmBn un 70, lo que nos indica que la cantidad de A que contiene el líquido 

no es la suficiente para el compuesto químico pueda formarse por simple tran~ 

formación del primero. El líquido tiene por tanto que reaccionar con la can

tidad de sólido A precisa para que su composición sea la del compuesto quími

co AmBn. Por consiguiente, a la temperatura de la reacción peritéctica tiene 

que cumplirse la ecuación: 

Campos ic ión: 60 A 100 A 70 A 

enfriamiento 
Ecuación: Líquido+ sólido A ------+ só 1 ido AmBn 

Cantidades relativas: 25% 8% 33% 

La reacción se verifica alrededor de la superficie de cada grano 

de sólido A en contacto con el líquido. Cuando se alcanza la composición co

rrecta, el líquido solidifica formando una capa de material A B alrededor de m n 
cada uno de los granos de A. Una vez formada esta capa la reacción prosigue 

lentamente, puesto que, para que continúe, los átomos tienen que difundirse a 

través de la capa perit~.'ctica de A B (véase la Fig. 4.23) m n 
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de equilibrio en el cual se forma una fase ínter
fusión incongruente como consecuencia de una 

peritéctica. 

\ 

Cl'~Ja ~~ ___ \ 
se>luo:l.d<.1 ---.• _, \ 

A 
---- --- ----------.JB_ 

Com~o•1cfé'n 

Fig. 4.22 Diagrama de equilibrio en el cual se forma una solución 
sólida final como consecuencia de una reacción peritéc
tica. 
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Fig. 4.23 Representación esquemática de la 
reacción peritéctica. El espesor 
de la capa de A B aumenta al di-

m n 
fundirse a través de el la, los 
átomos de A hacia la periferia y 
1 os de B ha e i a e 1 in ter i o r . 

1¡-39 

Al terminar la difusión habrá desaparecido todo el líquido y, como 

en la reacción sólo se habrá consumido un 8% de metal puro A, quedará un 67~ 

de este metal. En la microestr·uctura final aparecerán granos de metal prim~ 

rio A, rodeados del compuesto químico AmBn. Este proceso es el mismo para t~ 

das las aleaciones situadas a la izquierda del punto G. La única diferencia 

estriba en la cantidad de metal A que queda en exceso al terminarse la reac

ción peritéct~ca, siendo tanto menor esta cantidad de metal primario cuanto 

más próxima sea la composición de la aleación a la eutéctica. 

La aleación 2, de composición 65A-35B, empieza a solidificar en T2, 

dando cristales de metal puro A. Entre T2 y H la solidificación continúa, 

formándose nuevos cristales de A y enriqueciéndose el líquido en B, siendo IJ 

composición de éste al alcanzar el punto H 60A-40B. Aplicando la regla de la 

palanca a esta aleación encontramos que está formada por 35/40 x 100 ó 87,5 % 

de líquido, 12,5% de metal A. Como el segmento GD no forma parte de la línea 

de sol idus, cuando termina la reacción debe quedar todavía cierta cantidad de 

líquido, parte de la cual reacciona nuevamente con el metal A formando nuevas 

cantidades del compuesto químico AmBn. Esta reacción es la misma que ya hemos 

indicado: 

Composición 60A IOOA lOA 
enfriamiento 

Reacción Líquido+ sólido A 
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La cantidad de líquido que interviene en esta reacción puede deter 

minarse aplicando la regla de la palanca a temperaturas inferiores a la de 

·reacción: 

Ltquido (porcentaje) = GH 
D G 

X lOO= lO X lOO = 50% 
20 

Como la cantidad de líquido que existía antes de la reacción era un 

87.5% y después de real izada ésta un 50%, quiere decir que un 37,5% del lí~ 

quido ha reaccionado a la temperatura de transformación peritéctica con un, 

12.5% de sólido A, formando un 50% del compuesto A B Al continuar el enfria 
m n 

miento se separan ahora del líquido cristales de A B mientras que el líqui-
m n 

do residual continúa enriqueciéndose en B de acuerdo con las composiciones in-

dicadas por la línea de 1 iquidus, hasta alcanzar el punto E sobre la línea de 

temperatura de solidificación del eutéctico. A esta temperatura solo queda sin 

solidificar un ~/50 x lOO ó 10% del liquido, el cual lo hace en este momento 

formándose la mezcla eutéctica A B + B. Esta aleación estará constituida a m n 
la temperatyra ambiente por un 90% de A B primario o proeutéctico, y por un 

m n 
10% de mezcla eutéctica (A B + B) que rodea a la fase anterior. m n 

4.3.8 Solubilidad parcial en estado liquido (tipo VI).· Reacción monotéctica. 

Hasta ahora, en todos los tipos explicados hemos supuesto que la 

solubilidad en el estado líquido era completa. Sin embargo, puede ocurrir que 

en algunos intervalos de composición se formen dos soluciones líquidas insol~ 

bles una en otra. La solubilidad también suele conocerse como miscibil idad, 

y así los líquidos, como el agua y el aceite, que son insolubles uno en otro, 

se dice que son inmiscibles. 

La Fig. 4.24 representa el diagrama de equilibrio correspondiente 

a este tipo de aleaciones, siendo TACFET8 la linea de liquidus y TATEJT
8 

la 

de sol idus. Las aleaciones cuya composición se encuentre comprendida entre 

C y F estarán formadas a una temperatura inmediatamente superior a T M por dos 

soluciones liquidas. Las líneas CD y FG muestran la composición de las fases 

liquidas que coexisten en equilibrio a temperaturas más elevadas. En la mayo

ría de los casos estas líneas no son continuas sino de trazos, ya que su deter 

minación exacta encierra normalmente dificultades experimentales prácticamente 

insalvables. Como estas lineas son convergentes, puede que, a temperaturas 

más elevadas, se unan, formándose una sola solución líquida homogénea. 



La zona ocupada por esta solución se considera para todos los efectos como 

cualquier otra región bifásica, aplicándose las mismas reglas para determl 

nar la composición química de L1 y de L
2 

y de las cantidades relativas 

presentes a cualquier temperatura. 

El estudio de este diagrama revela que a temperaturas inferiores 

a la temperatura monotéctica T M no existe la solución L1 , rica en A . 

.? ,G 

/ ' 1 \ 
1 \ 

1 \ 

¡ \ . 

,J .¡. ¡: 
1 

1 
. 1 

L _ _L 
A ------------------Jl 

8 

Fig. 4.24 Diagrama de equilibrio correspondiente a dos metales. 
parcialmente solubles en estado líquido; reacción mo-
notéctica. 1 
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Veamos que sucede cuando se enfría lentamente una aleación tal como 

la x. Hasta que la temperatura no alcanza el valor x1 sobre la línea de líqul 

dus la aleación permanece en estado líquido, pero al llegar a dicho punto em

piezan a solidificar cristales de metal puro A. A medida que la temperatura 

desciende, el líquido se enriquece en B, siendo su composición la indicada por 

la línea de 1 iquidus al recorrerla en sentido descendente. Cuando se alcanza 
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la temperatura monotéctica T ~, la composición de L1 viene dada por el punto 

C. A temperatur~s inferiores a ésta las fases existentes son sólido A y L
2

. 

A primera vista cabría pensar que L2 no es sino una transformación de L 1 ' p~ 

ro, tras un estudio más detenido, se JI ega a la conclusión de que esto no 

puede suceder, puesto que a la temperatura TM la composición de L2 es la co-

rrespondiente al punto F, cuyo contenido en A es inferior al existente en L
1

. 

Por tanto, a T~, L1 experimenta una reacción monotéctica, en la cual precipl 

ta metal puro A de L1 , hasta que la composición del líquido residual-es igual 

a la de L2 . En general esta reacción puede escribirse en la forma 

enfriamiento 
+ sólido 

calentamiento 

Durante la reacción se forma sólido A, por lo que la cantidad de 

éste que existe al final izar la reacción es superior a la que había antes de 

que se verificara. Los suscesivos descensos de temperatura darán lugar a que 

se precipite sólido A de la solución líquida L
2

, de tal modo que, al alcanzar 

se la temperatura de solidificación del eutéctico TE'- la composición del líqul 

do residual será la del punto E. La reacción eutéctica que al llegar a esta 

temperatura se desarrolla es: 

enfriamiento"- A + j3 

calentamiento mezcla eutéctica 

La microestructura final estará formada por granos primarios de A, 

rodeados por la mezcla eutéctica (A +[3). 

4.3.9 lnsolubil idad total en ambos estados sólido y líquido (tipo VIl). 

La Fig. 4.24 representa el diagrama de equilibrio correspondiente 

a este tipo de aleaciones, aunque en realidad, en este caso, los metales no 

forman propiamente tales aleaciones. Este diagrama es realmente el caso lí

mite de la reacción monotéctica. Si en la Fig. 4.24 los puntos C y F se des 

plazan en sentidos opuestos, aumentando el intervalo de insolubilidad de las 

soluciones líquidas, 1 legará un momento en que abarquen todo el campo de va

riación de las composiciones, transformándose el diagrama en el de la Fig. 

4.25. Cuando se funden juntos plomo y aluminio, el aluminio líquido se encon 
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trará sobre el plomo fundido, debido a su menor densidad. A 1 so 1 id i f i ca r se 

forma una aleación compuesta de dos capas distintas unidas por una lámina 

muy fina, ya que prácticamente no existe difusión. 

liquido A+llquido 8 

Ql ~ ¡------------~ 
~ 
~ •• c. 
E 
::. 

4. 3.1 o 

Sóiido A+liquido 8 

r-------------------~~ 
1 

Sólido ~- + sólldc 8 1 

}-------- ------~ 
Com;.;;~ic1ón 8 

Tipos fundamentales. 

Fig. 4.25 Diagrama de equilibrio de dos 
metales insolubles en los es
tados sólido y líquido. 

los diagramas reales no son sino combinaciones de Jos distintos 

tipos de diagramas de equilibrio que hemos estudiado. El estudio de las re

laciones que existen entre Jos tipos fundamentales encierra gran interés, ya 

que permitirá simplificar en gran medida el estudio de los diagramas comple

jos. los tres primeros tipos difieren únicamente en el grado de solubilidad 

en el estado sólido. Así, si Jos extremos F y G de la línea que pasa por el 

punto eutéctico del diagrama correspondiente a un sistema de dos metales in

so Jubles, o sea del Tipo 11 (Fig. /.¡_26.a), se desplazan sobre dicha línea 

aproximándose, lo que equivale a decir que la solubilidad en estado sólido 

aumenta, se obtiene un diagrama correspondi-ente al Tipo 111, o de solubilidad 

parcial en estado sólido (Fig. 4.26.b). Si en su desplazamiento coindiden en 

el punto eutéctico E se obtiene el diagrama correspondiente a los sistemas 

con solubi-1 idad total (Fig. 4.26.c). los Tipos IV y V se caracterizan por la 

existencia de una fase intermedia·. Si esta fase se descompone en el calenta

miento (fusión incongruente), el diagrama presentará una reacción peritéctica. 

En cambio cuando la fase intermedia presenta un punto de fusión verdadero (fu 

sión congruente) en el diagrama puede aparecer una reacción eutéctica. 



...__ _____ -------
Compos1c1ón 
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Composoc:ó-: 
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Fig. 4.26 Relación entre los diagramas de equilibrio al variar la solubi-
1 idad en el estado sólido. 

4.4 Transformaciones en el estado sólido. 

En el estado sólido pueden ocurrir también varias transformaciones 

y reacciones de equilibrio, las cuales se real izan en su totalidad en dicho 

estado. 

4.4. 1 Alotropía. 

Al tratar en el Cap. 1 de los metales y estructuras cristalinas, 

decíamos que hay metales que pueden presentar diversas variedades dependien

do el que adopten una u otra de la temperatura a que se encuentren. Esta 

propiedad se denomina alotropía, y entre los metales que la poseen se encuen 

tran el hierro, estaño, manganeso y cobalto. Sobre un diagrama de equilibrio 

: 
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una transformación alotrópica viene indicada por uno o varios puntos situa

dos en la vertical que representa el metal puro, tal como se indica en la 

Fig. 4.27. En este diagrama la zona en que se presenta la solución sólida 

gamma se encuentra encerra.da en un ''lazo". El metal puro A y las aleaciones 

ricas en A experimentan dos transformaciones alotrópicas. Muchos de los 

diagramas de equilibrio, en los que uno de los componentes es el hierro, ta

les como los diagramas Fe-Si, Fe-Mo y Fe-Cr presentan zonas de solución só-

1 ida en forma de lazo. Como el tipo de hierro que existe entre estos límites 

de temperatura es el hierro gamma, esta zona se conoce g~neralmente como lazo 

gamma. 

' 
1 Li:¡u1do 

1 Pv.,:r :1" l11s•<ln 
lú"' ,.¡ 

a.. i ..J, _... --- t.:.-+ _a_~ 
·~-----
~~--~,. 

~ ; . \)) Tr¿.¡n·Ú~"''•nar.•ones 
- 1' 1. alotrérl''ilq 2]..( _;--- a 

1.:;. ___ ../ 

1 
1 
l ---------------'. 

11 Composición 8 

Fig. 4.27 Diagrama de equilibrio en el 
cual el metal A experimenta 
dos transformaciones alotró
picas. 

4.4.2 Orden y desorden en las soluciones sólidas. 

i 

Normalmente, en las soluciones sólidas por sustitución, los átomos 

del soluto se distribuyen arbitrariamente en la estructura cristalina del di 

solvente, no ocupando unas posiciones determinadas. Estas aleaciones se di

ce que se presentan en forma "desordenada". En algunas de estas soluciones 

sólidas, cuando se enfrían lentamente, aparece cierta reagrupación atómica, 

en virtud de la 'cual los átomos del soluto pasan a ocupar posiciones defini

das dentro de la red. Estas nuevas estructuras se conocen como soluciones só

lidas ordenadas o super rede:; (Fig. 4.28). las super-redec. <;uelen prnr!ucir·;e 

les áto,··,:s de disolvente y de sol•Jto es sencilL:. Por est<:: raL6n la~.;~~ c;rdc-

nada responde algunas veces a fórmulas químicas tales como AuCu y Aucu 3. E:.n 
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Desordenada Ordenada 

() 

Fig. 4.28 Distribución atómica en las soluciones s6l idas ordenadas y 
desordenadas. 
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Fig. 4.29 Diagrama de equilibrio oro-cobre. 
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Fig. 4.30 Sistema oro-cobre. Variación 
de la resistividad eléctrica 
en función de la composición. 
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el diagrama de equilibrio las soluciones ordenadas se suelen designar por 

o( 1
, J3 1

, etc., y las regiones en que se presentan vienen 1 imitadas por 

lineas de puntos y traz~s.' La Fi~. 4.29 representa el diagrama de equil i

brio real del sistema Aú~Cu. 

Cuando las dos fases; ordenada y desordenada, presentan la misma 

estructura cristalina, la influencia que ejerce la ordenación sobre las 

propiedades mecánicas es despreciable. Sin embargo, en los sistemas en los 

que la forma de la celdilla fundamental se modifica en el proceso de orden~ 

ción se produce un aumento de dureza. Independientemente de que la celdilla 

fundamental se distorsione o no, la ordenación siempre da ·lugar a una nota

ble disminuación de la resistividad eléctrica (Fig. 4.30) 

4.4.3 La reacción eutectoide. 

Esta reacción se produce frecuentemente en el estado sólido y repr~ 

senta en este estado lo que la reacción eutéctica en la so)~dificación. En 

este caso, una solución sólida formada en la solidificación se descompone du

rante el enfriamiento en dos nuevas fases sólidas. La ecuación general pue

de escribirse en la forma 

Sólido enfr i am." \.. só 1 ido + só 1 ido 
~------~v J 

calentam. mezcla eutectoide 

La mezcla eutectoide resultante es sumamente fina, presentando un 

aspecto exactamente igual al de la mezcla eutéctica, de tal modo que, al m~ 

crcscopio, generalmente se confunden, no pudiéndose determinar si la mezcla 
1 

observada procede de una reacción eutéctica o de una eutectoide. La Fig.4.31 

representa un diagrama de equilibrio en el que se prodUce una reacción eutec

toide. 

...-Metal A primario 
o proeutecto1de 

Mezcla 
eutectoide 

lA + BJ 

Fig. 4.32 1 icroestructura de una aleación 
hipoeutectoide enfriada lentamente. 



Fig. 4.31 Diagrama de equilibrio en el que se desarrolla 
una reacción eutectoide. 
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La linea de 1 iquidus es la TAET8 y la de sol idus TAFGT 8 . La mezcla 

eutéctica está formada por las fases existentes en los extremos de la línea 

correspondiente a la temperatura de solidificación del eutéctico, es decir, 

so 1 uci ón só 1 ida (punto F) y sólido B (punto G). El punto M ~ndica ~na 

transformación alotrópica del metal puro A. La línea de variación de solubi-

1 idad MN indica que, a medida que aumenta la concentración de la aleación en 

B, la transformación alotrópica se presenta a temperaturas inferiores, sien

do la temperatura minima a que puede presentarse N. La linea FN indica la 

disminución que experimenta la solubilidad deBen A al descender la tempera

tura. El punto N se denomina punto eutectoide; la composición correspondie~ 

te a este punto, composición eutectoide, _)f _ _la~~9_r::_i~onta_! __ gue_pasa __ por_éL,-OF',----------

corresponde a la temperatura de formación del eutectoide. Las aleaciones si-

t~adas a la izquierda de la composición eutectoide se suelen 1 Jamar, por ana-

logia con el diagrama eutéctico, aleaciones hipoeutectoides, y las situadas a 

la derecha del punto N aleaciones hipereutectoides. 
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Si enfriamos lentamente una aleación hipoeutectoide tal como la 1, 

ésta empieza a solidificar al alcanzar su temperatura el valor x 1 sobre la 

línea de 1 iquidus, dando cristales de solución sólida~. La solidificación 

prosigue al descender la temperatura, formándose nuevas cantidades de~ y 

terminando cuando su ordenada corta a la línea de sol idus en x La solu-
2 

ción sólida formada conserva su homogenidad al continuar el enfriamiento has 

taque su ordenada corta a la línea de variación de soluhil idad en x
3

, en e~ 

yo momento el metal puro A comienza su transformación alotrópica. Como en 

la región situada por debajo de M, la insolubilidad es total, la nueva estruc 

tura cristalina de A no puede disolver nada de B, por lo que los átomos de es 

te metal tienen que sal ir por difusión de la zona de transformación alotrópi

ca. Una vez desembarazada la solución de los átomos de B, los átomos de A 

pueden reagruparse de acuerdo con la nueva estructura cristalina. El exceso 

de B se disuelve en la solución ~ restante, la cual se enriquece por tanto 

en este metal al descender la temperatura, siendo su composición la indicada 

por la línea MN. Cuando la aleación se encuentra a la temperatura de forma

ción del eutectoide, la composición de la solución residual O( es la indicada 

por el punto eutectoide N. A esta temperatura se verifica la reacción eute~ 

toide descomponiéndose la solución O( residual en cristales alternativos de 

los dos metales puros A y B, dispuestos en forma de una mezcla sumamente fina. 

La reacción puede escribirse en la forma 

enfriamiento, 
A + B 

calentamiento mezcla eutectoide 

la micr6estructura ~ la temperatura ambiente está constituida por 

metal A primario o proeutectoide formado entre x
3 

y x4 , rodeado por la mezcla 

eutectoide (A+ B) (Fig. 4.32). Compárese esta microestructura con la repr~ 

sentada en la Fig. 4.11 .c. La curva de enfriamiento de esta aleación hipoeu

tectoide es la representada en la Fig .. 4.33. El estudio de las transformacio 

nes que tienen lugar durante el enfriamiento lento de las aleaciones hipereu

tectoides 2 y 3 se deja como ejercicio a desarrollar por el alumno. 



Tiempo-

Fig. 4.34 Diagrama de equilibrio 
en el que la solución 
sólida final se obtie 
ne como consecuencia de 
una reacción peritecto~ 
de. 

Fig. 4.33 Curva de enfriamiento 
de la aleación 1 de 
1 a Fi g. 4. 31 . 

liQuido 
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Fig. 4.35 Diagrama de equilibrio en~~ 
que el compuesto electrónico 
se obtiene como consecuencia 
de una reacción peritectoide. 
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4.4.4 La reacción peritectoide. 

Esta reacción, que se desarrolla también en el estado sólido, se 

presenta con menos frecuencia que la eutectoide. Las Figs. 4.34 y 4.35 re; 

presentan dos diagramas de equilibrio en los que tiene lugar esta reacción. 

En la primera de ellas reaccionan dos fases sólidas, el metal puro A y la 

solución sólida fo , al alcanzarse la linea CD correspondiente a la temper~ 

tura de reacción peritectoide, formándose una nueva fase sólida, la solución 

sólida final i . La ecuación puede escribirse en la forma 

enfriamiento ..... 
A + fo 

calentamiento 

Tabla I Reacciones en los diagramas de equilibrio 

·Ñ;,:nh·e-d~-¡;--~.---- -E- ·· ---------~-J-'"r.rrna q·•c adopta en el 
, • . . ruacro:> gentral ·J ': 

___ r<a<_:c._I_(Jf!_______ ____ · · dragr:Jma 
1 ------------ --,---------

11 "nfn,.:1,:;n1u ,
1 

\ Ll_J_ 
lv1L · ........ .:r•~ .. a . j,1 ~~=:...:: 1 .. 2 t .,/.~,de• _y__ 

1 cale .:·.nucnro L~ .._ sólido 

----,~-- --:~r~~:~::.---- -·· -- --; --·- \L/ 

,:,,,c\11(~ !.i .. ~~1ic!0 :-:=---=---=-~ .:,[.lt:.J... .. ;. :,c~idv ¡ V 
__ . ------- __ _1 ___ ca!~~ta~t:n:a _______ ¡' sólido+ sólido 

1 -----
1 en•ro:.~·eoto 1 !M~ 

Eu•~<..'.:'tclc 

1

1 s;,¡;d·J :;__-_-_ ::-::. ,l)jidn -r súhdo l ~ 
cak~·or. o;t·J sólido + sólido 

- - ----- ---- - --- ---· ----·----------· -----
Líqurdo -1 sólrdo 

Pcr ~ .. ~."rtrc¡-¡ 

Peritcctoide 

:.., ! ... r1.:1.icnlu n:...~.?V~ 

L iqur.jo -y ~ólrdn _:·.:==::-. ~,Jl;c;,, 
'"a.ienl J~Jlleti•.u 

t ,r,¡;. ni,.:nh. nu~vo 

Sólido+ <61i0·> ::;..:.--:-.."::-. sólidn 
rah"'r.'a''¡,..;.:to 

~ 
sólido + sólido 

z:s;;" 
----------4-------------~~---~--~~---------

Sintética L. 'd 1~ 'd En f. 1qut o+ rqut o__.,. 
tal 

Líquido+! íquido 
¡nuevo 

só 1 ido 

Tipo 1 

Tipo 11 

En la Fig. 4.35 las fases sólidas o( y f3 reaccionan a la temperat~ 

ra de reacción peritectoide, indicada por la línea EF, dando lugar a la for

mación de una fase intermedia i. La ecuación de esta reacción viene dada 

por 

enfriamiento..._ 

calentamiento 
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En general, la reacción perictectoide puede expresarse en la forma 

enfriamiento, 
Sól,ido + sólido nuevo sólido 

'calentamiento 

La Tabla anterior resume tas distintas reacciones estudiadas, ind! 

cando también la forma que adoptan en los diagramas de equilibrio. En la ta 

bla se observa que las ecuaciones generales de las reacciones peritéctica y 

peritectoide, y la forma que adoptan, coinciden con las i~dicadas para las 

reacciones eutécticas y eutectoide. 

En la figura 4.36 se ilustra la reacci6n sintética en el sistema 

Na-Zn: Jos ~os metales presentan una solubilidad 1 imitada ~n estado liquido y 

además se forma un compuesto intermetál ico NaZn
13 

con punto de fusión incon

gruente. La reacción sintética consiste precisamente en la formación de di

cho compuesto a partir de las dos soluciones liquidas L1 y L2 , según: 

NaZn
13 

ó, en forma general 

o( 

1 

~ 
+ 

de luslón del Cu 

! 1 
:5! . 
:::' \ r.r \ r 

~, ,, ,-:... 
: . J __ -a ~~-r---.1,.:_; 

liquido 

f'"•·•o ,¡,. i;on¡.,n i 
01:'1 antomo·'liú- , 

a 1 a + NaZn13 co. 1 
1 ..__ ______ ---'---:! ./ cr+a a 

-~---------N_P._ ----- -Porcentaje-de-zn;-en-peso __________ Zn ___ - :__¡ __ -- -- ---~:.1- --

Fig. 4.36 Diagrama sintético. Realmente, las 
regiones« y~ en ambos diagramas 
son muy estrechas pero se las ha 
representado con anchos finitos por 
razones de claridad. 

Co:. ;'L ~ .. ;""ióra 

Fig. 4.37 Sistema cobre-antimonio. 
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4.4.5 Diagramas complejos. 

Algunas aleaciones presentan unos diagramas de equilibrio similares 

a los explicados al tratar de los tipos simples, pero otros sistemas de ;:¡Jea

cienes responden a diagramas de equilibrio, en Jos que se desarrol Jan varios 

tipos de reacciones, Jo cual los hace por lo general más complejos que los a~ 

teriores. Sin embargo, incluso en Jos diagramas más complicados, las reacci~ 

nes que se desarrollan son similares a las explicadas. Por el lo el alumno es 

tá ahora ~n condiciones de designar cada una de las zonas del diagrama y de 

conocer el significado de todos los puntos, ·líneas y zonas que en él aparecen, 

así como de determinar las distintas reacciones que tienen Jugar a las tempe

raturas indicadas por las líneas horizontales, todo Jo cual permite estudiar 
' . : 

por medio del diagrama el enfriamiento lento y microestructura de cualquier 

aleación binaria. La Fíg. 4.37 representa el diagrama de equíl ibrio del sis

tema de aleaciones Cu-Sb, en el cual aparecen designadas todas sus zonas. 

La~ reacciones que se verifican en las líneas horizontales· responden a las 

ecuaciones siguí~ntes: 

enfriam. 
T1 eutéctíca: Líquido o( + " calentam. 

T2 perítéctica: " 
enfriam. ~ 

Líquido + Cu
2

Sb 
"'calentam. 

r
3 

eutéctíca: 
enfriam.:!l... 

Líquido Cu
2

Sb + fo 
"""calentam. 

r
4 

peritectoide: enfriam. 
ol. + t ó 

"'calentam. 

T eutectoíde: 
5 

(/ 
enfriam.llo. 

8 + Cu
2

Sb 
"'calentam. 

-- ·-·- ------ ......._ ___ - ----------
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4.5 Aspectos termodinámicos de los diagramas de fase. 

Los diagramas de fase que se describieron en el párrafo anterior 

representan las fases existentes en funci6n de la temperatur~ y de la composl 

ci6n. En estos ~iagramas no se considera la presi6n p como variable, ya que 

esto compl icaria mucho la representaci6n (en 3 dimensiones). De todos modos 

en la práctica, es usual trabajar a presi6n consta~te = 1 atm6sfera. 

Como ya se discuti6 en el capitulo i, la ex~stencia de una fase o 

la coexistencia de 2 6 más fases depende del criterio termodinámico siguiente: 

la configuraci6n estable de una mezcla de componentes será la configuraci6n 

con la energia 1 ibre (F = U - TS) minima (si se trabaja a volumen constante) 

o la configuraci6n con la menor entalpía 1 ibre (G H -rs) si se trabaja 

a presi6n co~stante como es usual en la práctica. 

~sí vemos que los diagramas de fase son en realidad diagramas ter

modinámicas indicándonos la zona de existencia estable de las diferentes fa

ses. A continuaci6n se demostrará c6mo obtener el diagrama de fases a partir 

de las entalpías 1 ibres ..... 
\.]• . 

4.5.1. Termodinámica de las soluciones. 

Supongamos que se forma una soluci6n sólida entre átomos de dos 

clases, A y B y que cualquier átomo dado, bien de A 6 de B, no exhibe prefere~ 

cia en cuanto a si sus vecinos son de la misma clase o de la opuesta. En este 

caso, no habrá tendencia de que los átomos A o B se agrupen o para que tipos 

de átomos opuestos se atraigan unos a otros. Esto significa que A y B se mez

clarán de manera homogénea y no habrá ninguna segregaci6n de A ni B y tampoco 

formaci6n de algún compuesto intermetálico ni de una fase intermedia (ver 4.3. 

2). Se dice que tal soluci6n es una soluci6n perfecta. Un ejemplo práctico 

que se acerca bastante a la soluci6n perfecta es el sistema Cu-Ni. 

La entalpia 1 ibre de una mezcla como acabamos de describir se com

pone de una fracci6n de entalpía 1 ibre debido a la componente A, una fracci6n de

bido a la componente By un término de entropía de mezcla- T~S, ya que cua~ 

do se mezclan las componentes, aumenta la entropía según la f6rmula (2-21) de 



4-55 

2. 6 .6.: 

S = - k N (e 1 n e + (1-c) 1 n ( 1-c)] 

= R [e 1 n e + (1-c) 1 n ( 1-c)] (por mo 1) 

con k 1. 38 x lo-16 erg/K = 0.33 X lo-23 cal 1 K 

N número total de partículas en p~oceso de mezclado 

1-~}= concentración de los 2 productos 

R = K X N.A. = k X (número de Avogadro) 

1. 987 cal 1 mol K 

A contiñuación se trabajará para cantidades totales de una mol de 

aleación (de solución sólida), util izandof~cciones molares como medida de la 

composición. Ejemplo: si mezclamos nA moles de A con ~B moles de B, ten

dremos un total de (nA + n
8

) moles de aleación con las fracciones molares: 

y = 
+ + ( 4. 5) 

En forma general, si tenemos N compohentes, cada una en una canti

dad de nA' n
8

, ... nN mole,s, las fracciones molares' serán 

por G o 
A 

(en 

será: 

G 

-,..-
con '.l 

A 

N. = 
1 

Sj la entalpía 

ca 1 /mol) y de 

o 
·" NA = .l 

A 

o 
= G NA A 

o 
= NA (S 

A 

NA 
,... 
\l 

A 
" o + RT = .l A 

- -- - .!_,_-

n. 
1 

1 i bre 

B por 

o ,... 
+ .l 

B 

o 
+ S 

B 

+ RT 

+ NB ...., 
1 n 

= 

por mol de 

N 

n. 
1 

L nj 
j=A 

la componente 
o la entalpía 1 i bre 1 B ' 

NB TA~ 

N~ + RT NA 1 n NA 

o 
1 n NA) + NB 

f' + J B 

r; 
B 

o 
NA y ':; 

B G B + 

A puro se representa 

de la solución sólida 

( 4. 7) 

+ NB 1 n NB) 

RT ln NB) 

( 4 .. 8) 
RT ln I':JB ( 4. 9) 
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Los términos G y S se denominan entalpía 1 ibre molar 
A B 

parcial y dependen, además de p y T, de la composición de 'la aleación. Así 

vemos también que la entalpía 1 ibre ~ de una solución a p y T constante de

pende de la composición de la aleación: 

G = 
· te e -

Por diferenciación parcial, la diferencial de la entalpía libre de 

una solución simple (homogénea) de tres componentes a temperatura y presión 

constante, es: 

.e 4. 1 o) 

en donde las derivadas parciales, tales como ~S , representan 

el cambio en entalpía 1 ibre cuando sólo varía una de las 
a NA 

componentes por una 

cantidad infinitesimal~ Así, para variaciones muy pequeHas de A, mientras que 

las cantidades de B y e se mantienen constantes, tenemos 

,... 
NA G + NB S + N e; ~ = (4.8) A B e e 

dG ~ c)G O S = ~ y --¡::;- G "' aNZ e) NA A 3NB = y e B 

( 4. 1 1 ) 

En el, ca~o presente las derivadas parciales son las entalpías 1 i

bres molares parciales de la solución, por lo que la ecuación (4. 10) pueJe es 

cribirse también: 

ds = G A + G B el NB + r _, e 
( 4. 12) 

La entalpía 1 ibre total de una solución compuesta de NA fracción 

-------mo-1 a-r- de--G0mponente--A--,---N8---f racc-i ón--mo+a r -de- -f racci ó~-mo_l_a_r- de -tonfpóne-n-te- s-~ -------------

y Ne fracción molar de componen,te e se puede obtener por la integración de la 

ecuación (4. 12), con la precaución siguiente: cada vez que añadimos cantidades 

infinitesimales de A, By C hagamos que las cantidades aHadidas tengan la mis-

ma proporción que los nGmeros finales de las fracciones molares, de manera 4ue:. 
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= = 

Si se forma la solución en esta manera, la composición será constan 

te durante la integración y los valores de A' B'y e también. La in

tegración de (4. 12) comenzando desde una cantidad de solución cero, nos dá: 

G = + G 

Equilibrio entre dos fases: 

B 
+ N ,. e ~ e (4.8) y 

(4. 13) 

Consideremos un sistema binario (o sea de dos componentes) con dos 

fases en equilibrio (en coexistencia). La entalpía 1 ibre total para la prim~ 

ra fase (oC.), es: 

G-c = Ncoc 
A 

-1:1(. 

S A + 

y para la fase~ es: 

N ,a 
A 

Como estamos en condición de equilibrio, podemos transferir una can 

tidad infinitesimal dNA de componente A de la fase alfa a la fase beta. 

Como resultado de eso, la entalpía 1 ibre de la fase alfa disminuirá, mientras 

que la de la fase beta aumentará. El cambio total de entalpía 1 ibre del sis 

tema será: 

dS"' dS$ - 01, -~ 
dS + = S (-dNA) + S ( d NA) A A 

(-;:;-/3 -;:;-o( 
d NA ds .lA - .l 

= A 

Pero como tenemos equilibrio, S está a un mínimo y entonces~S =O 

Como d NA:/= O, podemos deducir la importante conclusión: 

= (4.14.a) 



y ce la misma manera 

_O( ,.. 
l) = 

B 
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(4.JL¡.b) 

Estos resultados no están restringidos a sistemas de dos componen

te~ o sistemas conteniendo únicamente dos fases. En efecto, se puede demos

t ré. r que, en el 

entalpía 1 i bre 

caso 

mo 1 <J r 

general 

parcial 

de'-1 componentes cor._;.c. fases en equilibrio, la 

de cualquier componente es la misma en todas 

la~ fases: 
(4.1Lj.c) 

~O( -ra 
-JI A = G 

A 
-¡:::-'! -;:;-.)'-
, A = = u 

A 

-,:;-o< ~ra 
.;¡ 8 '"' 8 = 

-;:::-"f 
= 

-;:::-/'< , 
B 

,, 
B 

¡::-o( -¡3 , S 
'1 ~ 

-'1 ~JA. G = , 
'1 '1 = 

4.~ .2 Equilibrio entre las fases. 

En el capitulo 2 se estudió la transformación de fase para los ma

teriales puros, por ejemplo para la transformación de estaño-alfa a estaño

beta. Para materiales aleados, tendremos que comparar la entalpía 1 ibre de 

la~ diferentes fases, las cuales podemos calcular con la teoría de la secc!ón 

4. ~.l. 

Si~tema de 2 componentes con 1 fase. 

El tipo más sencillo de sistema multicomponente es, por supuesto, 

une binario, y la estructura menos compleja en tal sistema es una solución 

si rr•p 1 e. 

La entalpía 1 ibre para una mol de solución sólida se escribe: 

= 
G N . 

A GA + NB G 
B 

ó S = NA 
,..o 
., A + NB 

(' o 
..:~ B + RT (NA ln NA + NB 1 n N

8
) 

Los dos primeros términos (NA 
,... o 

+ N " o ) sobre e 1 lado dere-"'A B ,, B 

cho de !a ecuación anterior pueden ser considerados como representantes de 
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la energía 1 ibre de una mol de los dos componentes si no se mezclan los mis

mos. El término RT (NAlnNA + N
8

lnN
8 

) es la contribución de la entro~ía 

de mezclado a la entalpía 1 ibre de la solución. Obsérvese que este término 1 

es directamente proporcional a la temperatura y que aumenta en importancio 

según aumenta la temperatura. 

Ejemplo: Consideremos la solución sólida A+ B a la temperatura de 500 K. 

La figura 4.38 muestra las curvas de entalpía 1 ibre en función de la temper~ 
' o 

tura para los dos metales puros A y B. Allí encontramos los valores G 
8 

== 
o 2000 cal/mol para el metal B puro y G A = 1500 cal/mol para el metal A p~ 

ro. 

o 
E 
L 

o 
Q. 

l1l 
u 

Q) 
L 
.o 

l1l 

·-Q. 

l1l 
.¡_; 

e 
LLJ 

Fig. l¡, 38 

! 

~~-
"')_ -~ 
1 '500 -- -- - - - - - ' ... 

1000 
~"'

~<.a: 
500 ·--'----l-.--. _. __ ..;- .. ...l _¡___ 

O 5u0~~ 

Las Entalpías 1 ibres de los elementos son funciones 
diferentes de la temperatura absoluta . 

. t;_.: Jntalpia 1 ibre de comro~cntes 
"Ú' •') ____ L t¡,· - 20-.;!": 

---__¿_·a . ' 
------ '1 ,!J j( .L : -.... --~ •r_,f"!,) 

-0 '., 1 ,~!> d 1 __.Entalpía 1 ibre de la solución 
2 1 --1" -- { .._ ·----
~ ·s-:;or b./.1 -- . i :ooo 

~ 1 ! i 

! '":L __ ~: ________ : ______ _: _ __J se~ 
-,, o2s ,,\o 0.75 ,4i E t l ~ . "-... ~ ---- n a p 1 a 

1 ...... " / '00 -t-·Jur ..... ...._ .. - ./ '-----
. L ______ :::=.._-:::..=:.-=:-_- -----' 

1 ibre dcl mezclado 

Fig. 4.39 Entalpía libre hipotéctica para una solución 
perfecta. 
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1/2 M o 1 de 
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B 
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Fig. 4.40 
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0.25 N = A 0.75 

0.75 N = 
B 

0.25 

Mol 1/2 M o 1 

de 11a ter i a 1 

( b ) 

Supongamos ahora que tenemos un par difusor, consistiendo de me

dia mol de A puro en contacto con media mol de B puro, como representado es

quemáticamente en la figura 4-40-a. La composición promedio de este par de 

metales en fracción molar es: NA = NB = 0.5 y la entalpía 1 i bre de los 

dos metales separados corresponde al punto a de la figura 4-39 y es de 1750 

ca 1 /mo 1. La misma cantidad de A y B, pero ahora mezclado en forma de una so-

lución sólida homogénea, tiene la entalpía 1 i bre del punto b o sea 1060 cal/ 

mol. Se ve claramente que el proceso de mezcla de 0.5 mol de A + 0.5 mol de 

B reduce la entalpía 1 ibre del sistema en 690 cal, Jos cuales son, por tanto, 

la fuerza impulsora capaz de causar la difusión de las componentes en el par 

(capítulo 3). 

Con un razonamiento análogo, se puede demostrar que el par difusor 

de la figura 4-40-b compuesto de una parte de aleación con N8 0.25 y una 

parte igual con N
8 

= 0.75 se transformará en una solución sólida homogénea c9n 

NA= 0.50. La entalpía 1 ibre representada por el punto e de la figura 4-39 

y de G = 0.25 X 1500 + 0.75 X 2000- 2 X 500 (0.25 ln 0.25 + 0.75 ln 0.75) F 

1312 cal/mol, la parte derecha tiene una entalpía 1 ibre representada por el 

punto d de la figura 4-5 conG = 0.75 x 1500 + 0.25 x 2000-2 x 500 (0.75 In 

0.75 + 0.25 In 0.25) = 1062 cal/mol. 

El conjunto de Jos 2 bloques metálicos sin difundir tiene una en

talpía 1 ibre representada por el punto e de la figura 4-39 con ':l = 0.5 x · 

1312 + 0.5 x 1062 = 1187 cal/mol. Una simple solución sólida homogénea con 

NA= N8 = 0.5 tendría la entalpía 1 ibre del punto b, o sea 3 = 1060 cal/mol. 
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Aquí nuevamente vemos que la solución sólida homogénea tiene la energía 1 i

bre menor y representa al estado estable. 

Con argumentos similares a los utilizados con anterioridad, es 

posible demostrar que cualquier falta de uniformidad macroscópica de la com 

posición en la fase de la solución representa un estado de entalpía 1 ibre 

más elevada que una solución homogénea, de modo que si la temperatura lo pe~ 

mite ocurrirá una difusión que tendrá, como resultado final, una solución so 

1 ida homogénea. 

Determinación gráfica de G A y G B 

~ 1 

l1l S B ___ ¡ ____________ -__ -__ ---===::.."::___..;_:r-1 -_.-:::.:_-T 
·- 1 1 

Q._ 1 1 

,..o 
J A 

r; A 

l1l 1 
-1--1 ' 1 e ----- ---'-~---'---'------L--L_-L-___J 

W 0 NA- 0.7 10 

(A) 

aJ 
L. 

..o 

X 

l1l G ·- B Q._ 

' 
·~-e:~~~-:-¡ ------"1 " 

J A J B 

' l1l 
-1--1 

1 

e 
w L__----------~L-----~ 

1- -----------NA---

(B) 

Fig. 4.41 Determinación gráfica de las entalpías 1 ibres 
molales parciales 
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En la figura 4-41 se muestra un método gráfico para determinar 

las entalp~as 1 ibres molares parciales, S A y G B de una solución binaria 

simple. Supóngase que se desea determinar· las entalpias 1 ibres molares pa~ 

ciales de los dos componentes A y B de la solución para una composición de 

por ejemplo NA= 0.7 (N 8 - 0.3). Una linea vertical a través de esta comp~ 

sición intersecta la curva G = f (NA) en un punto l(, el cual nos da el 

va 1 o r de !~ = NA S A + N B "; B • Ahora, si se traza una tangente a la curva 

de la entalpia J ibre en el punto X, la intersecciqn de esta tangente con los 

lados verticales (ordenadas) del diagrama (en las composiciones NA= O y 

NA 1 ) da las entalpías 1 i bres molares parciales. La intersección sobre 

la izquierda es G B y sobre la derecha (' Por la geometria de 1 a figu-.l A . 
ra se demuestra fác i 1 mente que estas relaciones son- ciertas como se ve en la 

figura 4-41-B: 

S GB (G ~ B) 
NA 

=G NA 
,.. 

NA G B = + - + A NA + NB B \.lA 

G + S 
B 

Coexistencia de dos fases. 

Cuando en una mezcla binaria coexisten dos fases a una temperat~ 

ra y presión determinadas y constantes, entonces son fijas las composiciones 

de esas fases. Esto aparece claramente con la ayuda de los diagramas de en

talpía 1 ibre de las dos fases en función de su composición, sabiendo que la 

condición de equilibrio es: 

Q) 
L 

..0 

ru 
·-a. 

r:f3 _, B 

~ r-o<. 
e .l B 

w 

-O( :; 
A 

= "G p. 
A 

y 
--O( 
G 

B 

__ .J._ __ __. 

!O 

-~ G 
B (4-13) 

Fig. 4.42 Dos fases 
conteniendo composi
ciones de N~2 y NA~ 
respectivamente no 
pueden estar en equ~ 
1 i br io. 
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La figura 4-42 muestra dos curvas hipotéticas Cio< y G.4 de un 

sistema binario a una ·temperatura donde se intersectan las dos curvas. Es 

ta intersecciÓ!l de las curvas 'es una condición para la existencia de dos fa 
--- 1 

ses simultáneamente, ya que si una de las curvas queda enteramente por deb~ 

jo ~e otra, la inferior será siempre la más estable en todo el rango de co~ 

posición. Además es importante observar que las .curvas G = f(comp.) son 

funciones de la temperatura: cada una de esas curvas tendrá un movimiento 

diferente en función de la temperatura, y un punto de intersección puede oc~ 

rrir en algún rango de temperatura, pero desaparecer según variamos la temp~ 

ratura. 

Supongamos ahora que tenemos una aleación conteniendo dos fases 

« y J3 , en la que la composición de alfa es N~ y de beta N~ Los 

puntos a y b sobre las curvas de la figura 4-42 dan la entalpia 1 ibre de las 

dos fases. Encontramos las entalpias 1 ibres molares parciales de las dos fa 

ses trazando tangentes a los puntos a;y b. Su intercepción 
. -ot -(3 ~Q( 

das del diagrama determinan los valores de G A' 8 A' "B Y 

puede ver en la figura, las composiciones elegidas en fo~rna 

con las ordena
~/i " 8 . Corno se 

arbitraria de las 

dos fases nos dan entalpias 1 ibres molares parciales de cada componente di fe 

rente en las dos fas'es,'-o sea: 

_Q( ,.. 
'"'A 

/ ·. 

y 
_CI( 

" B 
r;-·fA 
" B 

Esto significa entonces que las fases O( y~ con las composicio

nes NA~ y N/2' :!'JO p~eden. coexistir en condición de equi) ibrio. La única 

manera de que dos fases puedan coexistir (o sea: tener 'f~ = G~ y 3~ = 
G~) _es que ambas fases tengan la misma tangente. En otras palabras, como 

se muestfa en la fi~ura 4-9, la composición de las dos fases se obtiene por 

la intersección de una tangente común a las dos curvas G_. y ':i ,s . Como 

a las curvas de la figura 4-43 solamente se puede trazar una tangente común, 

las composiciones de 'las fasesoty p deb~n- ser N~ y N!z. 

---- ---------~~-------------
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Fig. 4.43 Dos fases e~ equilibrio 
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"'A 

4.5.3 Deducción termodinámica de los diag~amas de fase. 

~- ~ 

' A 

Las propiedades básicas de los diagr~mas de equilibrio pueden 

explicarse fácilmente a partir de los principios termodinámicos discutidos 
antes. 

Como ya mencionado, el diagrama de equilibrio representa en una 

gráfica los límites de composición de las fases est~bles determinadas por 

las posiciones relativas de las curvas de entalp_ía 1 ibre de las fases a V(]

rias temperaturas. 

Q) 

'
..0 

ro ,_ 
o. 
ro 
~ 

e 
lLJ 

' i 
: ~· 
~ /-.,, 1 ~~ -""( 1 

' ' 1 
- c.c1_;._ 1 a . • cr ... .&.~.Jc: 

1 1 1 "1 

A cA e 'EJB 
(a) (b) 

Fig. 4.44 
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Una curva de energía 1 ibre en forma de "U11 simple da una solu

ción homogénea. Si existe un alcance de curvatura negativa, la fase estable 

será una mezcla de fases y no una solución sólida ·homogenea, como se ve en 

la figura 4.44.a. Una aleación de composición e tiene una energía libre G 
e 

menor si existe como mezcla de una fase rica en A (o{J) de composición cA y 

una fase rica en B (<X2) de composición c 8 en las proporciones dadas por la 

ley de la palanca, o sea 

= 

Aleaciones con una composición c<.cA o e> c
8 

existen en for 

ma de soluciones sólidas homogéneas y se llama fase 0( 1 y e( 
2 

respectivame!2_ 

te. Una solubilidad parcial en estado sólido puede ocurrir también cuando 

las estructuras de los cristales de las componentes metálicas son diferentes. 

Entonces, la curva de energía 1 ibre toma la forma mostrada en la figura 4.44.b, 

las fases llamadas o( y 'fo . 

Para ilustrar la deducción del diagrama de equilibrio, examine

mos las posiciones relativas de las curvas de energía 1 ibre a diferentes tem

peraturas para el sistema binario sencillo de _solubilidad total en ambos es

tados sólido y líquido, por ejemplo el sistema Cu-Ni. 

En el sistema Cu-Ni sólo pueden ocurrir 2 fases: una solución 

líquida homogénea a alta temperatura y una solución sólida homogénea a baja 

temperatura. 

La fig. 4.45.a muestra las curvas de entalpía libre de las 2 fa

ses para una temperatura T
1 

arriba del punto de fusión de la componente con 

mayor punto de fusión, en este caso el metal A. 

Para cualquier composición, la fase líquida tiene una entalpía 

1 ibre más baja que la fase sólida y, por eso, a la temperatura T
1 

todas las 

aleaciones del sistema son líquidas. S_l:!_~!1d9~-bªj~ Ja_ temper-at-ura,--el--valor ---------~ 

~-----.:fi556Tuto de la energía libre de ambas fases aumenta, pero, como la energía de 

la fase sólida va_ría menos rápidamente (ya que tiene un calor específico in

ferior) el valor de la energía 1 ibre del líquido se acerca al valor del sól i 

do. Entonces, a una temperatura T
2 

(figura 4.45.b) el líquido está en equi-

1 ibrio con el sólido de composición A, lo que representa el punto de fusión 

de la componente A pura. 
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Fig. 4 .. 45 (a -e) Curvas de Entalpía 
T 1 , T 2 , T 3 . . . pa r a 
d i a grama C u- Ni ( f) 

Free energy - (' - ~ entalpía 1 ibre. 

·(d) 

Corrpc&: 10n -- 5 
(e) 

Sol id 

el c2 

Composd:~·n ··---
(. \ 

' J 

J'' 
a 

1 ibre-compo~ici6n a temperaturas 
las fases s61 ida y 1 íquida del 

A temperatur~aún más bajas, cada vez más aleaci6n se vuelve es

table en la fase s61 ida y, como, se muestra en la figura 4.4S.c., la fase 

s61 ida es más estable que la fase líquida, a condici6n que la composici6n 

de la aleaci6n no sobrepase c 1 . Entre c
1 

y c
2 

la mezcla (L + S) de las 

fases líquidas y s6Jidas es más estable que el líquido o el s61ido solo. Es 
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to es pol-que la energía 1 ibre de tal mezcla de fase, dada por el punto apr~ 

piado de la tangente común trazada a las dos curvas para la fase sólida y 

la fase 1 íquida, es más baja que para la fase sólida O( o la fase 1 íquida. 

La temperatura r
4

. (f~gGra 4.45.d) representa la temperatura más baja a la 

cual el líquido está en equilibr'io con alguna fase sólida, o sea el punto 

de fusión de B. 

A todas las temperaturas mas bajas la curva de la energía 1 ibre 

de la fase sólida está más baja que la de la fase liquida, lo que significa 

que la aleación existe corno solución sólida a través de todo el alcance de' 

composición. 

Q,l 
Q,l 

!t 

,_ 

r, 1 
), 

1 ! 1 

~~~\n~\ 
A __ C_o_m_p_c_::-.t-.o-n----· --'8 

(a) 

( b) 

r . J 

1. 
1 \ 

~ ;'\ ¡;; 1 ¡_ 

Fig. 4.46 (a-e) Curvas de entalpia_l ibre-composición para las 
fases sólido y líquido de un diagrama perité~ 
ti co ( d). 
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En sistemas más complejos, la posición relativa de las curvas 

de energía 1 ibre de varias fases (1 íquidas, sólidas, O( , p y 'l/) debe 
ser considerada. 

La figura 4.46 muestra las posiciones relativas de las curvas 

de energía 1 ibre para sistemas de aleaciones perit~cticas simples. Es 

claro en la figura 4.46.b que a T2 ~ las aleaciones de composición entre 

c 1 y c2 existirán como mezcla de fases (O( +líquido), porque esta mez

cla tiene una energía 1 ibre más baja que cualquiera de las demás fases. 

Una situación semeja.nte ocurre a T
3 

(fi·gura 4.46.c), entre las composi

ciones de ~3 a c4 y de es á c6. 

Los .ejemplos anteriores nos mostraron cómo se obtienen los lí

mites de existencia de alguna fa~e para algun~ fe~peratura determinada. 

Repitiendo esto para varias temperaturas i graficando los resultados en 

un diagrama T - composición, podemos obten~r cualquier diagrama de fases. 

--- , __ - --~-- --- --------- -~-'---



g 
-~ 

centro de educación continua 
división de estudios superiores 

facultad de lngenierfa, unam 

TRATAMIENTOS TERMICOS Y SUS APLICACIONES 

Tema ll. TRANSFORMACIONES EN EL ACERO 

Capítulo 4: La Influencia de los Elementos de Aleación: 
Figuras Faltantes. 

Dr. Ivan Houbaert Irmen 

Junio-Julio, 197 8. 

Palacio de Mlnerfa Calle do Tacuba 5, primer piso. México 1, D. F. 



r~j. tr -z ~ 
(2w, ~ .:j..Q f'~ .. :d..o J e,....4u..JVLu'~ ~+o 

~Q~ cJ.oAJ. o Jj_ o.~ of_ Ct.- M o ~ 

4% G-r O O.:SS% L (~ E. BaAik) 

'E·~- 4--.2'1 

1 ~ e......v.·.u. rjgJ.. ¡/ /}o~tll. ~ Ú(A~ . di!. 

)IJJ (J.Q.II\A d.D dJL a c:.&..o ~ al!,to CtlA. hn..o · 
) 

Uv\ u-a ~l.Q \"'&A.J~ cJ..<J ~ a~ nc:-rn·d..o 
1<'- Lt- 1 (_~ E.~"' C'J ~~Jj 

lt'd. )f-!2.~ ,. 

' W-u¿~..-.:~1-o L ~V<-~ 
1M H~f-<'. r~" dv:~je, H;.....,~o.ÍMAo-, j 
)\.2~ .. ·d..u l.ko té IV~ vo. ·difJ..t a~ l-e.-... ¡.J~ 

rJ.1 HS 0fv L (J 5'.% 'fto {~ E ~0. 



centro de educación continua 
división 

facultad 

de 

de 

estudios superiores 

lngenierra, unam 

TRATAMIENTOS TERMICO S Y SUS APLICACIONES 

Tema IV: Tratamientos Térmicos del Acero 

Introducción: Inclusiones Endógeneas y Exógeneas 

Ing. José Pappaterra Caballero 

Junio- Julio, 197 8. 

Palacio de Mlnerfa Calle de Tacuba 5, primer piso. M'xlco 1, O. F. 



Vl-13. Inclusiones endógenas y exógenas 

Desde el punto de vista de ~u origen. las inclusiones se cla
sifican en: 

a) lllclusiulles endógenas; 

b) /nc/u,·icme.\ exrí~enas. 

Las inc/u:;iones Clldfigena.' o IWillrales ( fosfuros. óxidos. sili
catos. alúmina. nitruros de hierro, etc.. se torm.:~n por reacc 1ón 
química (m1entr.:1s el metal líquido se enfr1al. por cristalización 
o durante la sol1d1ficación: 

Las i11c!uswnes_ e-crigena:; u accidentales pro\ ienen pur acc 10 n 
mecánica. arrastr(a.ccidenral de escoria O· refractario del re\·es
timiento del ho,rn~ durante la colada. adic,1one~ de <tito punÍu de 
tusión difíciles de disuh·er. material de las lingutcras. t.'!c ·. Su :o 
dimensiones ,on :1'!ayores que la~. endógen~1s 

Las. inc 1 LIS ion~~. ¡0 n'Íbi.é~n pi.l;dciÍ' cons id'e r~u:.~c: d~selc;-, o'i ~~ pun· 
!o de \'ISté\ ' clasihc.:~rse en: · · · · · 

• ' : : t J • - ' ¡ : < ' • ~ ' ; ! j ' T • ., ~~, '¡ 

a) lnclu'doiiC.\ me¡,:/ic(¡, · o.;ull uro Je m·ang.llieso (,\tlnS )•. sul
furo de hiaro (FeS), etc.; 

b l lnc!us'icmes i1o 1/U!!d/ic;t.~·.:- 0:\id;, dé hierro,.CF.eO )~ ~xido de 
;duminio, all'u;nin~ .(.~1~~:). <!~.~4o, de ... ilic: .. i(·, .. ~ílicc:. ( Si·O ). 
:.ilicatos . ._·~e: .. ·. · · · . , . · ~ ._. 

C·Jn b·.lst.· en lo .e'rUt.:-.r~'-· .. ·1 mapg<tn~s\J._tlenc: ~~,;··~1~·c:io~ ·dc:.· 
oxidante ~· de~ulfúrúite que conduce h la ·ru~~~~iÓn ¿¿ ¿xido:. 
,. sulfuros. El aluminio, _ppr unel acc1ón desoxidante similar. d<t 

.lugar ~·.la alumin:~:-~n.ta~tu: que ·eL silicio.; al 'oxií.1ar: 1origiiü 'síli
ce~ s1ilcatos .con utrwvdénwntús}''' ·· ··'" :, ::¡.;,;;:: ::.:-,: · ! · • ·._. 

En .ge'ne'ra[ 't.od~s .est~s' ~~~.:.:p~~sc~~' ·Ú~n·:~·~ u~- :p~s¿ esp~(ífi-
co. menor· que el metal, y por eso tienden a ascender hacia la 
parte ·superior del lingote.· Es e\·idente q'ue. dt: acuerdti l~Orl' su 
dimensión, •:at iarJ la pósibilidad· & su· ~.:litníni\ción ·s'~crú-,1 . ¿.me· 
eanismo de:.criptu. I.:~s ·~~élusíon·é :!11as p~q~i:l.~á~ '~J:~:\l;Jscei)(i-
bles de quedar incur·puradas' a ·[a ·m;1sa~ del'·a·c~·n; · ! · · 

_ ·, ;: , : ~ ! : ~. ' • • . ' ~ • • • ' ._ •- ; . f :. - ,__- ; r 1 :' ) • ' '. 

Lu:o dem~ntus :-~gregados JntenciUn,\lmente al ace.ru lormaíl 
también un tipo de inclusiones. Si bien lo~. d_e menor tam;-,f!U 
-·•Je_!t'" perrr::tnt:Ct:l dertro ¿ · ,,q~(·i P'Jt.•dc '····c¡dt'r que :a c~mt! 
. ,~a ~ .. . : ml,_ t!lc:· . ..~d'-! ~'•C'i :·.!:\·t"flüu :· b·."'ih.:! 1L:l' ;11 11 la ht.:~na 

'lt.!~t.:·iuq !og1·~·j~ ~·:::·,, tr. :'lt•r;u~\ 'tJ ~·.J .. 11 ~· · ... ·nt...-~:IL!,) 
/¡ -

. -' 

Vl-14. Factores influyentes sobre las inclusiones 

Los factores que mayor influencia tien~n sobre d tipo o na
turaleza dt! las inclusioneS (tamaño, forma. cantidad V distribu-
CiÓn) son: · 

l. Proceso de fabricación: co,mprende el tipo de horno. ma
t~ria prima. inarcha del proceso. ferroaleaciones. combus-
tible's, etc.: · 

2. ·conaición: ~· 'rorma en lfL;e· s~ ;eali:.á la solidificaciÓn: m
_'cluye el tie-mpo en que el acero 'se mantiene líquido antes 

de" s_olidificar, condiciones de ehfriamiento. sistema de 
éólada. dimensiones de la p-ieza, etc.'; 

3. :.T1:acu.mientns de. deformacirin plástica: comprenden a los 
' . qu{ sufre el acúo antes de su utilización final. 

·e.·:vt"15.' ·;Efecto de ·las· inclusiones ; 
t' .. :_ .·_.;. .J J.- .• J-

' ' 
'·.:,:.,;~.,.'·.En forma ge.neral, la!> inclusiones p~qducen,un efecto nocivo 
.:· .. sobre las· distintas características .de !os aceros. 

' ' . 

t.; .... ,~~~-,-~).·_;be{onnac'irm pláslica en calie11te: algunas inclusiones. 
taJes' COmO sulfuros de hierro y Ciertos t!UtéctiCOS, poseen bajo 

:.;~púnto de fusión. Por ello, ei trabajo mecánico en caliente ( f._¡rja 
'· o laminado); se ve notablemente afectado por la reducción que 

dicha deformación contiere al acero .. Por otra parte, si las in
.· clusiones son duras e indeformahlt:s (como la .;ilice, la alúmina . 
.-:etc.). disminuven conside· 
.. iablcmt.>ríte la -plasticidaJ ·. 

del acero: 

.· ... ·'Cuando se somcte.eJ me· 
; .. :fa l.. a :·un· :·trabajo de defor· 
';.· macioñ' plást'ica a 'elevadas' 

.. tempeiaturas (por eje.mplo 
·'laminado'), las inclusiones 

pueden pre.sentar disti'nto 
; : dJinpoFt:\miento y aspecto. 

'· En la figura 'vr-, 12 se 
ha esq'uematizado In ,·aria· 

.ción de aspecto que presen
, ta11 -las incl~:~sioncs_ luego 
que el_met_~_l ha sido defor· 
mado. En [ se observa la 
forma de las inclusiones tal 
::·~mo se obtienen de fundi-

i: 

fll;. Vl-12. \'anac;ón dt:l aspecto d.: la~ 
1nch . .!sione' !uego de !a tlt:lc11·ma.:ion: 1 
rw -allt>i~da!'· 1 i c~uchk~ v ¡.¡¡;,r,c1a-. de 
fo,.OT.«.~ti'"': :!·1 fr¿,í·•}t:s · .. ,.:I.lf r-c::o::-• 

f(n: ... 110 iiÍ!?d_.,.C.~~~ 



sufrir b acc1on del trabajo Pit:canJ..:o en cah,.lle, adquit:l\.!11 lu.-
ma ala"rgada cuando se las obser\'a sobre sccc:wnes longitudinales 
y tangenciales •. 

En la sección transversal 1 normal al laminado) su forma 
es. _g~neralmente, globular. 

En III se obsen·a la forma correspondiente a las inclusiones 
frágiles, pero susceptibles de deformación v rotura. v en IV el 
aspecto que presentan las inclusiones cuando son demasiado 'du
ras y resistentes y no sufren deformación alguna (como ocurre 
con la sílice :v la alúmina, aunque el tamaño de ésta será menor 
ai simbolizado en la figura). 

b) Defonnacúin en 1 río: cuando d acero debe ser laminado 
én frío u trefilado hasta pequeños espesores u diámetros. las in
ciusiunes duras e indeformables IJbstaculizan considerablemente 
estos traba jos. 

e) Car{icterisrica~ mecanicus: la estructura fibrosa da lugar 
a propied3des unidtreccionales, con lo que afecta grandemente 
las características del acero. Además. de acuerdo 3! tamaño, can
tidad y distribución de la~ mclusiunes se reduce la tenacidad. 
Teniendo en cuenta .el efecto de entalladura ,. su nbicación con 
respecto a las solicitaciones. fa\·orecen ei fali,J del :1cero por e~ 
fenómeno de fatiga. 

Si se tit-ne en .:uenta que la red de inc!us1unes dirige la for
mación de !a red de ferrit3 _, cons!ituye. rur utra parte, las líneas 
de menor resistencia cid metal. resulta _justificado que, frente a 
acciones prU\·enientt·~ de ddurma..:iones ~- choques, la propaga
ción de las fisuras se p.-oduzcan ~~ 1 r::n c.!s de la citada red. 

d) Crudo de rermi11ació11 Sllpt:rficiul: el trabajo de: curte de 
la herramienta, así como el grado de terminación, se ven muy 
1!ectadu:. por la presencia de ir.clu"iunes. La herramienta encuen
rra un escollo en las indusiones. Esto se traduce en un decto 
Jbrasi,·o que, po'r consiguiénte. acelera su .desgaste :'-'. además, 
conduce a una terminación deficiente. 

El corte por golpe (según se efectúe en sentido longitudinal 
•J transversal con respecto de las fibras y. por ende. a la ubica-, 
ción de !as inclusiones) se ,-e acre<.:cntado por el desg<tstt! pre
maturo de matrices y punzones. 

La presencia de mclusiones reduce ~uswndain~enrt! el rendi
miento de ;,)., cojinete~ a holilla~. Er. t>ftó'clv. c:l ~,·(jntac:u de ia 

-2 

bolilla que ac1úa sobre las pistas cun una prt!Sion específica ek 
vada, puede producir el desprendimiento de las inclusiones e ini
ciar el deterioro del conjunto. El pasaje de la bolilla por el lugar 
dondt! se han dt!sprendido las inclusiones produce un martilleo 
que genera calor y, por- t!nde, da lugar a un fenómeno que oxida 
y ablanda el acero, precipitando de esta forma la destrucción del 
órgano. Por estas razones. el acero para rodamiento<; debe ser 
de alta pureza. 

e) Resi.,te11cia a /u corrosiú11: la presencia de _inclusiones 
favorece la formación del par qut!, con un electrolito, produce 
la pila que conduce al deterioro del metal por corrosión. 

Los aceros utilizados para rieles constituyen un caso típico 
de lo expuesto. pues en la superficie de trabajo el metal sufre 
el martilleo repetido y constante. a fuertes presiont!s. de las rue
das, produciendo en poco tiempo picaduras que se acrecientan 
por la acción corrosin\ de la atmósfera. 

f) Traramitmtos rérmicos: las inclusiones dispersas en la 
masa de acero en forma de partículas pequeñas, retardan el cre
cimiento del grano del acero. Las leyes que lo regulan depen
den, en gran proporción, de la naturaleza y de la repartición de 
las inclusiones más finas. La presencia de inclusiones grandes. 
aunque son indeseables, ejercen una acc1ón. menos prununciaJ.1 
sobre el creci-miento del grano. 

Teniendo en cuenta la acción inhibidora que ejerceP las in
clusiones. es necesario y conveniente hacer notar la importancia 
de las mismas cuando se consideran Jos tratamientos térmicos 
(recocido. temple, etc.). La templacidad o penetración dd tem
ple del acero está estrechamente vinculada a la granulometría dto>l 
mismo, tal como se ,·crá en su oportunidad. 

Vl-16. Alotropía o polimorfismo del hierro 

Como se ha dicho. es frecuente observar en los metales ele
mentos no metálicos y compuestos que, sobre o bajo una tem
peratura fija, presentan propiedades completamente diferentes 
sin haber experimentado variación alguna en lo que a su estado 
y composición química se refiere. Estos fenómenos sqn debidos 
a la alotropía: la temperatura a la que se verifica el cambio St' 
denomina temperatura crítica. ' 

Por consiguiente, la alotropía o polimorfismo se put!de de
finir como la propiedad t!n \'irtud de la cual un demento ::mee-~ 
.:xislir ba1 u de, o iTi'"~ forma:; cc;o J/·~renrcs ¡:¡rCJplcd:~de.,. ( csi<l 
clo •:l'IS(3!l:1U ·. 'p:~U-\Cie:, !n:.ldi,;:: -~~ ;,:- ... ·~ t·:,'1e('ii!::,) etc). As• 



para dar carburo de manganeso (compuesto s1milar a la ~emc::n
tita). La cementita de los aceros comunes contiene ·proporciones 
\'ariables de carburo de manganeso. 

El manganeso aumenta la penetración del temple o suscep
tibilidad de temple, la forjabilidad (por la formación del sulfuro 
de manganeso en vez de sulfuro de hierro). la resistenci~ al cho
que y el límite elástico; en cambio, disminuye un poco la ducti
lidad. 

Los aceros con alto manganeso (no siendo los amteniticos). 
ti~nen mayor tendencia a las rajaduras por temple. 

El manganeso desplaza al eutectoide hacia la izquierda. ob
teniéndose, por ejemplo, una estructur::~ Rérlitica con 0,78 u.o de 
carbono cuando el acero tiene 1 uo de manganeso. 

Los aceros al manganeso son susceptibles a la frngilidad 
Krupp. 

Sz!zcro 

En los acerus al carbono, d contenido de siliciO 'aria entre 
0.05 v 0.3 °b Esta impureza útil del· ac~ro -porque lo desoxi
da-: forma solución só!ida con la fernta, de manera que su 
presencia no se puede detectar con el microscopio. sino que debe 
realizarse por análisis químico. · 

El ;;ilicio, al impurzticar la ferrita. modifica sus propiedades, 
haciéndola más frágil } resistente, pero menos tenaz y más dura. 

Cuando d acero debe someterse a ciertos tratamit:r.tos tr.t:

cánicos, es conveniente que d .conll:,nido de siiiciu sea inferior 
ai maximo antes citado. · 

El silicio reacciona· con d o.\ig~nu _, da lugar al sílice (Si O:;. 
Las inclusion~s de sílice tienen forma esfénca. y aspecto vítreo 
A veces están asociadas con óxi¿os v sulfuros. Son inclusiont:s 
duras. in_deformables por laminacióñ y formado. Esta caracte
rística permite distinguirlas: de: otras inclu.,iones. Su coior varia 
con lé! composición.· 

El aluminio, dt: acción desoxidante más ~nérgica que e! man
gane:>o v d silicio. se utiliza para obtener los aceros calmos u 
calmadc)s; \'ale decir. aceros que. duran!e la solidificación, ven 
disminuido o e.\tinguido e! desprendimiento de gases que se agi
tan durante dicho proceso. Los acerm dcso-..;idado!: con aluminio 
..;or. de grano fino. 

Las partict.:l3s dt: <uumina { A!:O·! st• uhse1; ;,n ai mlct\JSC.:u-

;-w como puntos negro~ uüros-: incit'S:ormnnlc~ ~-.. .,, dt: Í;· 

'•on t:S de 2 O.liO' C. 

-

La alumina es dura y frágil, de dimensiones pequeñas, y su. 
distribución es irregular. La presencia de alúmina dificulta el 
mecanizado y el pulido del acero, actuando, además, como par
tículas abrasiva~ en determinados traba jos de deformación en 
frío ( trefilación, laminación, etc.). · 

Vl-12. Clasificación de las inclusiones según normas ASTM 

La clasificación de las inclusiones se realiza de acuerdo con 
io establecido por la Asociación de Siderurgistas Suecos (adop
tada por ASTM). que divide las inclusiones en cuatro grupos 
(fig. VI--l 1, fuera de texto). a sabt:r: 

1) A (tipo sulfuros); 
2) 8 (tipo alúmina); 

3) e (tipo silicatos); 
4) D (tipo Ú\idos, globular). 

Cada una de estas clases se subdivide en cinco grupos. nu
merados del l al 5. según la cantidad de inclusiones qut! :::xisren 
por unidad de superficie. 

La número 1 designa una pequeña cantidad de inclusion~s. 
mientras que la número 5 corresponde a la mayor cantidad. A fm 
de que resulten comparables, ambas se obtienen de una observa
ción realizada con 100 aumentos. Cada grupo admire dos moda
lidades: inclusiones finas e inclusiones gruesas. 

En forma general. las inclusiones de las aleaciones ferrosas 
se clasifican en trc::s clases: óxidos, su!{Ltros y silicatos. 

A continuación se da una nómina de las inclusiones má~ fre
cuentes: 

Oxidus 

O"ido de hierro 
1Fe01 

Sílit.:c 
ISiO.J 

Alumina' 
(AI;O,I 

Sulfuros 

Sulfuro de manganeso 
iMnS• 

Sulfuro de hierro 
(FeSI 

Sulturo doble de 
hic:rro \ manganeso 

t ~.tnS-Ft:S, 

' -1 \.) 
[:.lcéu-~ 

Srlicatos 

Silicato dicálcico 

1 2Ca0 · Si O~ 1 

Silicato tricalcico 
_ 1 J(¡,Q · Si O!¡ 

Siii¡;ato de hierro 
C FeO· SiO.I 
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TR .. AT:UIIK\TOS TÉR3IICOS DE LOS ACEROS 

(Conrinuación) 

H. El rt:''·en id o 

!2-i. u=FI:\IC!t.)X 

Se ;.-:-~:.-:~Ic:·i el r:--~. ~-~: l1r) t':-l :·.)~ :~..:~·:··~·S ,-~~¡e h;-:,· .. ::1 sic'o 
:: .. r~;.:ric·~·s al _:,-¡:t,~l •. . -\ e; te eÚ:do. e:_ 2..:e;c. tem-pi<lcio se 
!JL:es Ee ::i:1:H!.::te a tiT::t :-c..~:;~_..~ .. ;·-:.L!':·_: :;~~ .. -r: . .;·r :J:· ":·nl-7 ~-!~ 

~e· \·t:e>:e ~ !a :en~:)tJ-:~~!r2. a~r-::t.ic~::e · fi~. !2-l · . 

1 

1 
o 0,85 

1:?-1 

pre\·ia ::en:e 
llera '" des

fi¡~;,.! Iccrnte. 

C% 

El acero te:npi...~~:o t~~t~ ;orin::. ;(' t"~...:;:,~: _.! ~:t·-:"":: r·~·r .::c.rr ... :·3."·u. (r:nl

po:~e:ne ~-:~!e c:1rece ~r: cquil1in i·J. ~ .:· ~::~~ : _ :¡·~~:;:~ ~lt: ~:n~~ sol~:.· )11 .:;.:_,;_)rc
s:ttur<tda_,; la manen.>ita. ele ac:t!er.Jo c• .. ·ll !:-ts c:rcur.~raac:as d.::! ce:-:~?le 
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TRAT . .UIIE::>.""TOS TÉR~IICOS DE LOS ACEROS 

eiectuado, puede esrar acompañada por ccr11entita y troostita ~ cúm¡>o
nentes en equilibrio) o por austenita no transiormada (componente que 
carece de equilibrio). 

Durante el curso del calentamiento. la cementita \. la troostita sólo 
sufren modificaciones poco importantes en sus dimc~siones; la auste
nita se transforma generaL'11ente en cementita y martensita. 

Finalmente, el fenómeno del revenido está caracterizado por la eYo
lución de la marffnsit,r, cu:J.Ir¡uiera que sea su origen, hacia un estado 
de equilibrio físico-.luímico. Rest.:lta t:T:a disminución de la dureza H 
\" de la resistencia ;1 la tracción R, Dero también un incremento del 
~!largamiento .·! y, principal•ne¡¡te. d~ la resiliencia K. lo cual faso
reccrá la mecaniz;1ÓÓn riel :tcero. 

12-.2 E\"OT-l""Cl(l~ DE L\ :..L~RTE:\SIL\ 

Po~ ,;er pr:ic~icamer:te nub la s.-úTbilidad del carbono en ei hi..:rro a 
a la te!llpc;·;;tu:·a :tmbiemc. h martensita, "o!ución de carbo:w en ei 
hierro a. resulta necesariamente sohresaturac!a. Su malla crisra!ina es 

Fig. 1:?-2 ,,_- Sorbit:J (.\L H.) (x 30t)) 
F:.;. 1~-2 b. - Perlita g!obul:lr (S) 

(x 300). 

un pri,ma r<::cto, cuya ahura es ligeramente supe;-¡(':- :>' '· 1" ¿,¡ cua
drado de la hase (malb. te<:ragonal). 

En el curso del cl:~nranlier.w \ a m¡;did:t qt:L -~ c.c,·a !a tempé
ratu:-a la martensita se transforma- v la estructt:!'":, -:~·i :1cero se acerca 
progr~si,·amcnte a-b estructura perÍítica. 

De iOO a ::?000 C. ~e ~waran carburos <.!e hierro de ~a :n:1::cnsita. 
cuyo cunteni·:!o en carbono .disminuye. 

,· 



1. 

De 250 a -1-000 C, la separación de los carburos de hierro prc•sigue 
al mismo tiempo que se hace mis lema: simultáneamente, la malla de 
martensita (tetragonal). se acerca cada ,-ez más a la forma de la malla 
de ierrita (cúbica). · 

De -1-00 a 6300 C. ha1· coalescenc:a de los carburos de hierro v se 
-::omprueba b :-t¡,arici._;n rÍe! con•ponente característico del re1·enid0': la 
:for!•ita. agregación de iernta y cementit;:_ de estructma globular ultra
t1na cuyo! elemento~ no se pueden dt::r·n:;uir con los aumento~ usuales 
del ¡:tiaoscopio rTi~. J:?-.2 ai. Cn manttnilllie:no isotérmico prolongado 
pro1·qca :a cC>alescencia ele !a :'•)rhit:l :·- ~nai:r:ente. ei n:icr••SCC>pio rc
n·h b ¡>~esencia de p:-trtíct:!:t:' reJo:!dea-.:~:s de cementita 5\.>bre un iondo 
·:ie ierrita. r¡~1e con~riru:. e!1 I:1. .~:r!,:,¡ ::;.'.;i·,•!.J,- r,Fi;. 12-2 _:,-¡_ Este co¡¡¡
~:uncnte. que es nnty hl:li:(~·:· . .:üt:~~:r~i~a ~1 acero i..!:t~:. ll•'tJ.hle aprirurl • 
par~ 1~ n1ecani::1ción 

Si se pa3a de la ¡e:~tper:ttur:t de 65Cr:· C. !:J. ;:'erlit::t ,::Ic.bu;.~,r ::tt:mcma 
m:·¡, .1ún de tamaüo _\- las prc•p:el::-t•lc3 :!:ec:ínicas del :.lcer•J se !tacen 
:·¡,:di.~c··e~: rn parL~c::~a~-- !~ :-~~t!:~!:c:a ~-·::ec~e: di~tni!::.¡Ír. 

12-3. L\.RL\CJó~ DE L-\5 C\~\..\C-:RfSTlC.-'1.::: :\lEC.\~ [C_-\S 
Dt.-R..-\.~TE EL CCRSO DEl'... RE\'E~IDO 

1. t~nerali(Jafl,-..5.- La cJ.~!(~.:tc~ ,je t:n ~cc·:-o .... e fll:e• ic (·xpre:::;~r 

~~-'~l !~.Js Yal·Jres numérico~ de do.-, .;:-':..~pr)=-- ·le c.1.rar..::crí.-.t;c:-t.::- 1necúnicas: 
,zJ las c:tracterísticas de r<"Si . .-:c:::;,¡: r!uraa ( H·\. resistencia a la 

<racción (R\. lí::1ite de e!a,;tÍL"i•!:'ld 1'E,: 
b"¡ las caracteri3t!C:.l5 t!e d :rct:"::-(i.:d. :!1ar~:1.:11iemo ( .-l t;é ). e;:rricción 

'~ l1o) ,. re;:;ilicnci:t 'l\. '· - . 
El r;bjeto a alcannr es ei our~n.;>~ ;:'.17;\ ;o;: Yalores t~n;>.les impnesto;. 

de 1H], tR) y (El. lo~ ,-aJ,)res m:ís e:e\·a·!n,: que ;:ea po;:ible de¡_-/.%). 
.~ ';(.)\'K. 

El r'e~ultado depenJe no soian~enre rk las con el iciones ele! re\'Cnido 
sinn tarnh!¿n d~ b iorma cómo ha ::d.) te·:.u:a':!o el acero. En éecw. las 
¡;ropiedades mec:lnicas de tr;: acero S(•Inc-tido a un temple dtolce sólo 
pneden ser ligeramente modir!c:tdas p0r e! reYe::rdo: por el contrario. las 
prnpiedades de un acero sometido a un ren~ple enérgico pueden ser pro
fundamente cambi:tda;; si el re\·enido ha sido lle·.-ado suficientcmentt> 
"a itmdq'', es decir. ~i hl sido e:-ect-..:z,do a una temperatura ~uficiente-
n,ente elevada. · 

2. Influencia ele la temperatura ele revenido [Ir ...- rle la flura" 
eión.- ~e pt!cde :<egnir la marcha de un re\·er.ido ·par:~· un:~ temnera
tur:~ daria l"r. nlarcando ·t !:1tcr:··~~·)~ :-'. ;~:'1rf:- !n::;. ,-;¡lores nuntt .. riros 
de una de las características mec:inil-:1.:'. po:- \:jemrlo. la clmen H. 

TRATA~!lEXTOS TÉR::I!ICOS DE LOS .-\CEROS 

Se comprueba que, ai prin~i
pio del tratamiento, la d~reza dts
minuye con bastante raptdez: des
pués, más lentamente. A! ~nal, la 
dureza tiemle hacia un hmtte que 
sólo depende de la tempe-ratura_ de 
rct·enido {}, 4ue resulta ser ast el 
iactor esencial del re1·eniclo. 

La figura 12-3 a muestra ade
má~ c:ue a la temperatura {},, el l , . . 

eiecto del reYenido queda pracu-
camente z.rlquirido al cabo de u~ 
tiempo r. Este eiecto es tamo r:1as 

e, 

H~- Fig. 12-3 .1 

111:¡_rcado (Fig. 12-3 t-·, cttanto más 
ele\·oda :t?. {}_, r!>ic:-.tras que 
el tien~po ;,ecesar:o para ob
tenerlo será t:tnto más breYe 
ct:amo más cleYada sea it,. 

De modo que. partiendo 
de un :1:ismo estado de tem
ple (dureza H 0) y haciendo 
dos reYenidos a las tempe
raturas tl1 \' {}~ ({}~ > {}1). 
b. d!sm!:.t:ción rie la dnrez:-, 
(H.,-,-¡~- > , .:.r .. - .-.
se ol,tie:¡e prácticamente en 
los tiempos ! 1 y t~ (t~ < ft)

t:l Fe m pe 

La ñgur:J. 12-3 e ex[Jre
sa las variaciones de los 
valores limites de las dife-

rentes constantes meónicas de un acero semiduro en función de {)~-

-3. Observa· lSO 

ción. - En el ca- 11.1 

so de los aceros ct 
ledeburiticos (17-
6. 5.0 ). se com
pn:eba que un re
venido practicado 
a una temperatura 
conveniente pro
voca un aumento 
de la dureza y de 
las resistencias 
iniciales. 

Fig. 1:!-0.: 30 

::e 
~ 
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1:?--t. PRA.CTIC.-\ DEL RE\-E:\"IDO 

. • 1 ~eóricamente (;¡ ,-elocirJ:ld rle c::lenr.amiento desde la temperamr;:¡_ 
,t.II,Jl<.:nte &,) a la tc:11peratura de re\ t::1ido 1 {) ) \- la \·eloc1'dad de t' 
( 1 ¡} {} d h . . - . r - re ;Jrno 

e ~ a o no e en2.n eJer-:er erecto alguno en el acero puesto qüe ta 
tot:t~l?ad del tratamiento se efectúa por debaio de r/_

1
_ : 

:->m en_¡bargo. la tr:J.nsfc.rmaci-Sn · 

1 ) ; 
l--· . r::;E\·E;\._·\LTD.\ DES 

12. 

TR.-\TA:\IIEXTOS TÉRmCOS DE LOS .\CEROS 

Con carácter general, en todo acero que pre5ente, a causa de su sis
tema de obtención o de los tratamientos anteriormente sufridos, una 
detc';;ninada heterogeneidad, está justificado un tratamiento de recocido. 
Las denominaciones de los diierentes tratamientos de recocido recuer
dan el objeto que se proponen conseguir. 

12-6. RECOCIDO DE :\OR:\L-\LIZ.-\Ció.\" 

Este recocido está caracterizado por un ca1emamicnto a 900° C se
guido de un eniriamiento en aire rra¡¡r:·•;'!o, e..-idemememe más r:ípido 
que el enfriamiento en el horno apag-:1do dtl rece-ciJo ciá~ico. 

Por com·ención, las características mecánicas de los aceros :Oe :1::1.!1 
de det..:rminar en muestras nor;¡:ali::adas. ~iendo los resultados ol_,ter.idos 
ligeramente superiores a los que se obtendrian en una mues:ra r,-cccid,1. 

Se halla por ejemplo. Rn ~ 1~- N_, para R_, \·ari~.nJo er.tre :=o y JC>"I 

kg.-'mm:!_ 

12-/. RECOCIDO DE HO:\IOGE.\"ETZ.-\CI6\" 

Cn lingote de acero está lejos de pre5emar una compo,iciún 'J·llill:
ca uniforme en el conjunto de su masa. El examen de una sección re' eb 
gramles diferencias de composición entre la periferia y el núcleo del 
lingote. Estas diferencias se deben al ienómeno de segregación. es Jcci r. 
a la ::lct:mulación hacia el centro de todo:5 los elementos que son n1a" 
iusioies (fó~ioro, azufre. etc.'!. 

Por 1~ demás. en la \'ecin<iad de un punto dado, se pueden obserYar 
pequei;as \':=triaciones en las concentraciones de carbono, manga~1eso. etc .. 
<iebida:S al hecho de que, durante el curso de la solidificación, los cri;:ra
les sólidos se encuentran en contacto con un liquic!o cuya composiri.'m 
varía constantemente. l:n recocido a i}R = A 3 + 2000 C perm;te reme
diar sobre todo esta:5 heterogeneidades locales perrnitiendo una r>t:e\·a 
difusi•)n de los elementos, lo cual resulta tanto mejor cu<!nto má5 
eieYada sea la temperatura. Sin embargo, es necesario evitar ~l lle~ar 
hast::. el sol!dus, porque pro,· oca ría la "quema.. del acero, hacien_éo 
imposible la regeneración. Ahora bien. 1!1 recocido de homogeneizacion. 
que se practica en los lingotes en brut0 de colélda. o en las piez:~s de 
acero moldeado de dirnensione:5 de importanc;a, lo más corriente es que 
ha·. a de estaí· :5eg11ido de un recocido de r.:gcllercción a causa del a tunen
lo-de tamai'io d~! grane, lo que se prodt:ce du:-antc el mantenillliento 
isotérmico a .13 --t-- 200° C tFig. 12-8). 

' 



CL"RSO B.\5ICO DE )!ET.-\Ll'RGIA FÍS!C.\ 

12-S. RECOCIDO DE REGEXER.:\CI6X 

Este recocido se hace posible gracias a um propiedad alJ~olutamente 
particular de los aceros y que no se puede hallar en las demó.~ aleaciones. 

Sea un acero de estructura hipoeutectoide relati\·amente grosera a 
la temperatura ambiente (a), pre.senta:1Jo, pue.>. una cierta fragilidad. 
E:,tJ. iorm:1do po~ ierrita proeu~c:c~0ide y perlita. LleYado a la tem
peratura 

f\r. = .--13 -7- i{l'> e. 
'-liÍre durar.re el curso clel .:aleman¡¡ento. cios rrans:r,r:1l:lCH.mes: 

perlita- itrrita- austeni:a 

~- b otra. e~~r:.:c:ur;;.l. e in~p·.·~;bJe de ?:-e:~::-, c:trac~e:i;::¡da por la .. . . . . . . . .. . . 
cli\"15~on ce l•.)S gra:1os g:·:t!!CC3 t:1 ~ r:!~'-"':: • .. e: J~n~t·ns1~-~nes :1t:ro.:-nenre In-

feriores. :;.i bien q·.le J. tt.';! = .-1 ~- ;-(')C. e: :!ce~o <:~t:i iorn::1.do por 
pequei'io;; granos ·c!e au.:::te:1ita. 

A v .. -:/e/7 t~=4 
f._ora,7os J'~·esos) 

~ 

0;!) 
/.,;;.; [;t;•/3 

!grt?/;~s/i"r-_'15' 

Al-·- -1- ·- -·
A,--·-}-- -· ---

Ferrita o~- perlita 
(estructura grosera) 

Ferritc+pe-úla 
(cs/"tlcl'tl.~a ,·e;er:ero-:!,;o) 

Fi~. 12-~. - Reco~ido de rege:1erac!ón e in:iLer.,:~ de :.::'! 'alen:ami¿nro prolongado 
lsegl:n Por;e•:1r.) 

En el ~niria:niento. se oher·;a la tranúormaci6n iis:co-quimica 

TR.-\TA.:\HE:o-:TOS TÉR:'o!ICOS DE L•)S ACEROS 

pero, si la velocidad e~ enfriamiento, inierior a la primera Ye!ocidad 
critica de temple, no es demasiado reducida, sin embargo, la estructura 
,fi1::z se conserm y la fragilidad del acero habrá desaparecido (Fig. 12-S). 

En cambio, si se prolongara demasiado el man~enimtento a {}R = 
= .-is + 700 e, o si se 'sobrepasara esta temperatura. se ob5en·aría un 
nuevo crecimiento del grano, el cual, como es natural, no desaparecería 
en el enfriamiento (e). La duración de un recocido de regenerac:ón se 
ha de controlar cuidadosamente, por lo tanto. 

1~-9. RECOCIDO DE SUA .. \-IZ_-\CI6X 

Este recocido tiene como objeto obtener al ;;:..:x11110 !fll cc<ro :ne
.;.;;:i.::c:·:c·. Es necesario. p~.;es. hacer desaparecer todos los componer.tes 
que comunican dureza: martensita. troostita y sorhita. que son sus
tictwJos. e~ los aceros hipc•eutecwides. por la ferrita y la perlita. La 
fo~m:l lami::a:- de la perlita favorece las operaciones de ire5a¿o y de 
t:tbdrado: la forma globular es préerible para el embutido ;; el tor
neado. En principio, 5C Ilna el aceru a !a temperatura{},= _-:1.3 + 75° e 
y '~t'S;Jliés se le deja eniriar con mucha lentitud ~ *). 

Los aceros hipereutectoides calentauos a {}R =_,.J.,.,. -:-/5° C. me-
d::mte un eniriamiento muy lento (1 1 2 .grado por minuto en la 
zo:1a _·i .... ,- A¡) pu<:>den su;:;.\·izarse hasta una dureza Brir.dl •Ir- '.111"· 

la perh:a obtenida se halia en forma globular (Fig. 12-.2 i'.t· 

12-10. RECOCIDO DE EST.-\BILIZACióX 

Practicado a temperaturas comprendidas entre _-/~ y .·ls 1 7~ 0 C. 
este recocido tiende a destruir las tensiones internas pro\'ocadas por 
determinados tratamientos (estampación. estirado· en irío). De esta 
manera se e\'itan las deformaciones pósibles durante una mecanización 
ulterior. 

El recocido de e:,t:..bilización tiene asimismo por eiecto re;;tituir 
al acero fa dureza característica de su estado. propio, haciendo desapa
recer la dureza aparente resultante de los tratamientos antes citados. 

1..?-ll. RECOCIDO DE RECRISTALIZ_-\CI6:\ 

El trabajo en frío de los aceros ordinarios, es decir, el traLajo · 
efectuado por debajo de .4 1 , deforma la estructura cri5talina " hasta 

inn:':-~a: (*1 ~¡ e: contenido de carbono pasa de 0,6'1, es necesario deja: enir:ar el 
au.stenita __. ierr:ra 7 perlita. ac~ro en d horno 'amzeali11gj. 

'3 
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puede llegar a de:,truirb. De esta m:1nera. por laminación o martilla
do, se puede pru\ <JC:-tr la iormación de una Ca[>a superficial amorfa; 
entonces .>l! dice r¡_ue el mei:al ha r¡_ueJado G9r:aáo. Este erecto provoca 
1111 ~ran aum~·¡¡tu de la ir..1g-iliúaJ y, e¡¡ ciertos casos, es imposible con
tinuar el tr:tktjo del :J.cer.J (estirado en la hilera, por ejemplo), y antes 
de reanudarlo, se ha Je ''1metcr el acero a un recocido a t}R = .·h + 
-7- ;-_:;o C cu;:a durariún dl'be ->~r liuritadn con ,·istas a evitar el creci
tll i~·llt•) del ~ ranrJ. 

12-1 :?. CO\'C'LL'Sfl¡~ 

1-:, r:n•.ki:Ic •¡u-.: ~··)t!lu .. •:.: ':¡ may••r ¡•arte de ios recocidos se • 
pr:1..:rican ..:n el mi-;l!ln :nt•~!·-.:ti·) ele ~et:tp•:ract!ra .-l~-'- 75° C. lú::; dife
rentes e:.;cros· que ~e h::t:l ,k:icnto a;H<:o, p· q· separado. se conJugan. 
en reahdad, 1· mmnhu•:(;n todos ;.1 :k,;~r c.!l acero a este e.;taclo de 
equilibrio a 1~ tclllpe:"Ll<:;r:t ·,:nhier.tl!. q•.:e ~e .~dmlte m;e representa la 
\'en!ade:·::t tiS<.lJI<)!lll:l <!·~~ lll<:!:d ':.t<o·ru :•• •rJll:diz;,dc,'. 

1 ~-
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TRAT_\.:.'\IIE;:\"TOS TÉRJDCOS DE LOS ACEROS 

l. El temple 

1 i-1. DEFI:\ICió:\"" Y GE:\ER.-\LIDA.DES 

Se designa con el nombre ··le :ralu.::i,·:zfa t,;r;;·ico una operacron .;:::-, 
el curs0 de la cual una preza de metal .;e lle\·a primero desde la tem
perat:.ra ordinaria a una dctúmi:;ac!a ten•per:uura, más eleYacla. {}, _\
a continua..:iún sé mantic:ne a es;a temperatura a durante un cieno 
tiempo: finaimente. se n1eh·e a la temperatura ordinaria. 

Lo:; efc•ctvs de estos trat:uúientos támicos der·<"nden. )Jara w· .... _-mo metaÍ: . 
1°. de la lt'lilpcral;tra {}, 
2.'-'. de !a duruci,íH del mamcr.imien~o de la preza metálica a la 

telllperatura /}, 
3.0

. de la •·t'f,Jcid,;d con la cual se n::dizan las operaciones de rak:•
tamiento y eniriamiemo. 

El oh_it'fv de esto~ tratamientos térmicos es el de obtener U!la llJt'

jora de una o de mas caracteri:'tios mecánic::l:i del· metal tratado. 
:\ \"cC~:s .:;ucede que esta mejora está acompañad:t por el debilita:niento 
de lltra propiedad m<··~a:1ica ele! nwtal 1,'"1: ~:u:1b1én. prácticame¡•tt•, h 
excesi\·a intensidad Liel e:'ecto de ·un tratamiento térr.1ico, a mt·nurl•). 
!1::1 de ,er arenuada por la acción de otro aatamiemo ailtagon ista 

Ha::.ta el li.nal del siglo xrx. el empiri,;:no ma,; completo ha regido 
la práctica de los tratamientos ténnicos. En la actualidad, numerosas 
exp• ;·¡encÍa:' han permitido dar a la técnic~ de es•.-., : , .. ,_ta111ientos un~~ 
1 ··:-,· n-aln:<:IIle cientiF.ca v establecer reglas racionaL- ·¡,!' cuak~. ~·;; 
n,::::;::· . .,:~:; .::J.sus. confirmándo. ·adeinás, !as prácticas tral.!i::wnales. hau 
· ~-'~•:• i~ 1• l•J .J.¡K•rtaries importantes per-feccionamientos. 

1-t::···, .- .. ~¡ aumento <..!~·:a dúrcza "de un me~al. a menudo, esta acf•nlíJuÍ:ad .. 
~ ; -... ·: ·:,:."r. Je su tcsiliencia. 



1·1-2. TR.-\TA:\ffE:\TOS TfR:\fiCO~ DE LOS .·\CEF:OS 

Los tratamientos térm:cos iund::llnentales ·de los aceros son: el 
femt/r. el rCO.'Cilido y los rc'i'IJC:'dos. 

Su acci,·lll ,ubre bs proJ.liedade::: del acero resulta de la::. n;odifica
c!ones qne aportan a b. llt:::!r,:f.-_-.:J y a ;,, rcpartic;",jll de los compo
nente, del metal. 

Los tratamientos térmiu•, ~e a~J!ic;m a lo~ acero~ en bruto de Í•)rja 
o moldeados. o que ya ha:::::; ::::d,J :'·':'>:neridos a trata:niento,; nl,·c,ínit"vs 
il;uninac:,;n. estiraje. etc.' -~· : · .; :,._,_,. cementación. etc '1. 

El temple de lo,; aceJ'O:O, 

11-.1 EL TI·:).¡ !'LE Y Li 1:- f_'.,('l.'(lí...:.E.S Ul·: TE).IPLE 

dtGl :1 O.:Olltllltlac'lUJl. 

1. >t' l:e\·a el lllL't:ll ::! : ... ;._. 
_2, ... ,. -. •,'llf!"!:r C0~1 ra; .,'-2-. 'U:~··- ·.;~~·,;,__:('.J,-, t._~T; :-l!:!1!:1. pt)t' C'it.~nlplo. 

El r<·,:.::ra.:o m.i;; sorp:-c:.::c;::.:: ,_¡t' "-::t •'Jper:lL'h.:ll1 t:;, 1m ::Jtllltento de 
la du:·eza H del :tcerL' 

l'"n c:x~n!en n1.i:; att;1t··, .:~: ;e·:·--:~:t:·:1ü n1ue~tra: 
l! que el !nrrcnlt"'liid dt· ·: (:"·.·.·_·:.: .:f~:t·::de del[". ;;/t'n:'d,¡ de c3.rhon0 

(if 1:-t !ll:!t~tra. ~~er1d() 1!e :·-.-_~ ... :·~ i~1 1 · ... :-:·.il•_:;_ p~t."'t l.)s 11:crrn .. _ ... ¡,_a,:o¡ ace
r. "" txtr:•-duke,-. p:t"a -¡.>or ::;: :;l:t.•,:::: .1 ;_.¡:tn un cnntt:!lido de carbono 
d<" n .-..:.;. 'é 1. acero emectoidc . 

21 'it:e de torios modos . .::;;te at::J:::o:~c') de la durela so)lo ~e puede 
• ,: ,. ·:::t:r c. :n dttennmada~ C('n• :=.:~un,'::. <e 1as cuale;; do~ son absoluta
~lH·:~tl· ·nt'l·e::-ari~:-- · 

a' d :.cero ;,e ha Je lle1·ir prin;e:·,_, ~' ·.;na temperatur:t mínima. 1la
nta,!;t !t~,.,.,_"~~raturu dt· ft .. i!',""/t· 1 i}T,: 

:, 1 e! retorno a la tem~~eratt:ra J.:;;iJ:u'te ~e !l;l :!t.: c-i't:c:uar a una 
\·elncid~d ~~tñcientetnente g-~·~t::de. ("t:._.,J \ ~ilor :11J!Uil1(J :=t~ ll;una -;.·clo
,·;,¡,¡¡f ,·,·:¡·.-u d .. tc'Lir.'-· ( ¡·, '· 

IJL· múdo '!ue si no ,e ca!i.:ma e: t':·:~.-:! por enc:t:::, , !t· i1T \' st ,;e 
le- tm'ria con exce,i\·a lenr;;¡¡d. r.o ¡ ..... ¡-·"ele El .,,.,.¡ 1t"::· 1 :;r:íctic•) 
l'"ll~i.-;te. pues. en dctl'rmin:i". ;1;,.~:. t;;;-' : .. .-: .. ~:.:; r~~do. :···· ,_.. •!1\'e-
:-¡•o.:nte~ de DT y r· .... I•J, (U2.it~. C•_ :; !-. -·-·il•pu~ici.)n " .. · ... :.cero. 
'-"'Jil;,litn\·en lr)s tre~ !¡f!g(i1~~l~C""! :"ttt·t'·<l'"-'~' d~~ ft':.'!t'lt". 

TR.\T.\~I!EXTOS TÉR~IICOS DE LOS .\CEROS 

11--1-. TE:\IPER.ATCRA DE TE:\IPLE: DETER:\IIX_-\CJ6X 
DIRECTA 

l. Principio.- Durante el curso de una serie de experiencia-. la 
muestra a temjJlar se lle\·a a temperaturas {} regularmente crecientes 
\' cada vez ha de suirir un eniriamiento rápido (por inmersiún en agua 
fría. por ejemplo) para estar 
seguro de que se ha alcan
zado con !:eguridad la velo
cidad crítica de temple y 
que. ~i el temple es posi_l,Je. 
tiene lu6ar ele un modo eiec
tlYO. !'ara cada temperatu
ra a. se anotará la ciureza 
c·m~eguicla después del en-
irian;iento. 

Para los aceros ordina
rio al carbono, se obtienen 
cun·a, cuyo trazado esque
mirico com¡Jrende tres par
tes distintas (Fig. 11--t¡: 

a• desde la ten1prratura 
o)rdiiLlrta a una ten~ner ... tt!t-

at . D 
9001 

<a~of~----------z 8 
70(1 

600 

e 

500 

A 
100 zq_o 

Fig 11·4 

ra ligerantemt: ~uperi•)r a 120·• C. el eiecto de tentplc es nulo ¡.-IBI: 
b¡ desde la temperatma H1 a la temperatura a~ (7500 a 8C()•J C,1. la 

\·ariación de la dureza e,; considerahle (BC'); 
e) tinalmente. una ele\·ación ele temperatura por encima rle {l~ no 

;m.1duce ningún aumentn Sl!jJiementario de durt:z:l 1 C'!J). 

2 Conclusión. -La temperatura ele temple debe ser igual. o un 
poco superior a {)~. 

11-3. TE~fPER_-\Tl'R.-\ DE TE~fPLE: DETER:\IIX.-\Cf<:)~ 

COX .-\ \TD.-\ DEL DI.-\GRX\L-\ DE EQCILIBRIO 

l. Puntos <le transformación de los aceros (Fig. 11-5 l. -Las 
lineas GS y SE. igual que la horizontal PSK del diagrama de equili
brio lábil. han sido ohtenidos mediante el aná!i-i, térmico de! r;tlellla
miento o del eniriamiento !cnros de lo;; acer· ., · .-t!rvas {} = _.- 1 t ¡;. o 
bien mediante dilatometría r curvas 1L = f (t) ]. COIHÍtuyen lo.: luga
res geométricos de lo.; puntos de transformari,;¡, f"') de los aceros. \-a-

1•¡ E,to; pu.nu,; d~:: translormaciún están simbolizad·,; l'_"r la l_e_ua .1. :~_iectada 
por un índice numérico 0. l. 2. 3, que determ1na la transiUrmacwn e;;tudr'lda. '! 



mos a estudiarlos bre\·emente tll ruix:o~n dtl contenido en carbono de 
los distintos aceros. 

:11 .-\CF.ROS HIPOEl'TECTOlDES (Cc;c. <0.¡:::~. 

G TRA:\SFOR:.l.\CIÓX .-!¡.-~e ,;ahe que ese'-'" a..:eru:; ,,z) e,;t;in iorma
r!os. a la temperatura ordinaria. rk ierrita (FJ y :;er:ita lP l. Durante 

e! 

;:.: .. · .:;: ~' :..:o:-1 0)~5 °'0 de c.t:-2cnn: 
1 ~~- :r,·:·:._·,:,.c.·i o,: 

.-le: 
--->- .·\~::·c·~::.J /:0~10.".1 e eJe car~l1no) 

'i ,·.· ~·.~·/·.tl'u" =· ... 
0 @~;(.'..\".:0['(¡:c.;.\ClÚ.'\ -<1-> .J.~.- r·v~ t::<::lia rle /.?1° (, ]:-. Ícrnta 

~t ~:'"G.!l~torn1a prng-rt•!'!,·:trrlt~n!·..; .:n l:i~!"ro ~.·.e: ~,::-tl ~t\ n:Lur!H1ra ~la aus-

TRATA:'>IIE:s'TC)S TÉR:'>IICOS DI:: LOS .\CEROS 
( 

tenita ya formada (lo que se interpreta por una disminuciún de su ' 
contenido de carbono) y cuyo punto figurativo se corre, siguiendo !a 
flecha, de S hacia- a3• A la temperatura -33 (transformación Ac3), la 
transformación se termina y el acero está iormado entonces exdusi<•a
motft? por una austenita cuyo contenido en carbono es igual al conte
nido en carbono inicial del acero. 

Por encima de -3:~, el acero es, pues, homogéneo y una nue\·a ele
\·ación de la temperatura no modifica la naturaleza de su único com
ponente. mientras que· no se alcance el sC'iid us del diagrama. 

En el eniriam:emo, las mismas transiormacione.s se producen e:-1. 
sentido im·e:-so. 

:-\. la temperatura (};¡ (transformación .--1 1:~). se comie:12a a ::e¡>ar:1r 
ferrita Je la all5tenira, cuvo contenido de carbono crece de a has•:t 
0.85 % de carbono, cuando !a temperatura descie:1de ho.sta 7.?1 ° C. 
.-\ esta te:nreratt:ra, la austenita de 0,85 % de carbono se transiorma 
en eu~ectoide de 0,85 Sé de carbono (perlita): es la transiormacién • .J~i· 
.-\ la temperatur;¡_ ambiente. el acero \·uelve a hallar su estructura y st:s 
propied::des iniciaies. si el calentamiento r el eníria:·niento l~:m sido 
suficienren:ente lentos. 

b) .-\CERO ECTECTOIDE (e% = 0,85).- Este acero está Íormado 
únicamen:e por perlita. La transiorma-:ión 

periita ~ au:;tenira 

comienza. prosigue y termina a /21° C. Los puntos A 1 y "i3 se con
funden, pues, y las dos transformaciones quedan simbolizadas respec
tivamente por . ..Jcl-;} y .-lr3-1· 

Cna elención de temperatura por encima de 721° e no ~porta 
ninguna modificación a b 5olución sólida Fe y- e, mientras r¡t:e no 
se alcance el so/idus. 

e) .-\CEROS HIPERECTECTOIDES (C % > 0,85).- Estos aceros est:in 
formados por cementita libre y perlita .. -\ í2I 0 e, la perlita se trans
iorma .::n :l'l:,tenita de 0,85% de carbono (transformación .-l 1). 

Por encima de 721° C. la cementita se disueh·e poco a poco en ia 
austenita. cuyo contenido en carhono crece y cuyo punto ñgmativo 
se corre de S hacia Cm. 

_\ la temperatura {}cm correspondiente, toda la cementita e~t:i di
-·.:elta :punto Acm), y el acero está formado por austenita cuyo cOC<'
, .. .¡u dt: carb•·no es el del acero inici;¡_L l'na nuc:va elevación de la te:n
r·e!·atura no n10r.litic:r la naturaleza de esta ::.olución sólida. mientr:t~ •e 
¡•t:rmanezl·a p•Jr encima del so/idus. 

Er: ei cniriamiento, el punto . ..Jrcm marca la iniciación <k b. separ:J.-
:··m la cememita r· •eutectoid~ 1 () sec•.mdaria") \' el pur.!•) .l. ; 
4 1.? l'·' ('' marca la tr:m~inrm:Jciún: 



:\usrenita (con 0,8.) 0
10 je ca~c:o!:o) -->-perlita (con ll,S5 ° 0 de carbono) _ 

(homogénea ~) (heterog.!nea e) 

:\. la temperatura o~cinaria. el acero ,·ueh·e a reet:¡wrar ~~~ co_n~ti
tución \" sus proiJicJacies i:1iciaies. si el calentamiento y el e m nam1ento 
han sid·o suficientemente lentos. 

2. Relación enh·e las tem¡u'rat~ras de lrausformación ~- la 
lt'mperatur:t de temple.- L1. con:parac:ón en~re el dia:;!·an•a ·~. H) 
y el di:1grama de q:.:!Ebrio IT't:e~tra ,-~ue 3r. te~1peran:ra d_e tem~l_e. 
cnr¡·esponde sensib:e!:.J~r::e a ~::. r:q'!·c;-:-ttu:--a de ~u1 r!t~ ::-~n:::-:o:-rnacion 

.-1,~: pa~a !os aceros :~!~C·el::ec:c~;~,e~ 
- a b tenme:-::o.r:.::-a ce 7.?1° C. ;:'~lía lo5 aceros cu:ec:v:ce;: y para 

!os ac..:ros hipe;eutec :.:;:es . , ... 
De mo..:o que, ~·~·~:: :--:~;:.::~,r ,::: ::.:ero, ':na pnmera crmrucwn es 

1:,·, .-~·,11- 1 ,~ · .:aiemari0 :1 ,::::\ ·.·.::·:'<·~~,:;_¡r::t 5~!ptnor a la rld f..;~al de la 
t r J.;' <••r:11:1ci.Jn '.·:L.-: •· ;:>:: ;-~ · '· l· 

Prjc:.:cJ.i~1e:-'.t·.e. •.):-... ~~~ ·_::: .... ~·- ·' ,:- .. !·: :; ·,, rc..' .... 4 t·~·:~: '· ~': =---~-;,-.-~(:"~1tJ. de 
~¡j"' e e.:-~~ tem~·e:-~~:.::-3. . : ·:n ~e .. -! ,.:_"¡-·:·n~aciun. (l:~.c:--:. ;-,.-J~ ~inlple 
!ecr:.:ra. en el diagr<.;n:>. ~e < :·..:i': -:-1 :-,t'~rc.-.:en1et1t'ta e:: ¡·.::11:10n del 
,_r_-::LLnido de c~:bo;~-=' 

I \~ .. ·ar el .:1 ... .-e:·.J .!. .~. ·-= ...... _-:-~\.:;.: .... ~ _;.; --~ _ _. .. )e: ;__'~ ~:!l;J. (Ui1dictÓn u,~
t,'."i]l·::c p:.:-a la obte::.:i~'n ·>:i.·::· .. !,::c-.::'1::•:!:~·::. ¡.•·r tc::tp:..:: e<~a ,·ondición 

¡:;¿ l i·t> 

H E 

V 

t:·, e.: _; .::".-i.·;:•,·: b ex-
pe ricnc i:t_ .::t:e•t~'l. q_ue 
e.., Pcce::-:-\:·¡o_ a.-le1nas. 
•¡:.<.: la -,·el•xi,!ad ·!e en
iri;;miento al;:~,nce un 
,-;¡;,,r ccH;-.·eniente. 

Este ,-;.lrJr ~e puede -
¿, :er111in-·:· ,-;::.ri:::ndo a 
,-docicl:y;e;: crecientes 
ha,;ta !a te!llpt-ratura or
dinaria ,·arias muestras 
ele un mismo acero lle
,·;¡cla,- pre,·ia;~;tnte a la 
te;11pcr'atura .-1 :...C..50° C. 
.-\;:i se o';til'Pé una cur-
\'<.l ( Fig. 1 ! -1) J que hace 
<!narec<:r !a primera ,·e-
¡, ..:irbrl crítica • le temple 
r·n. a panir de la cual 
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el crecimiento de la durez~. se manifiesta de una manera muy clara por 
el cambio de pendiente de la cun·a. 

También se observa que e..xi:.te una ye!ocidad de enfriamientc:• óptima 
i'c2 (o segunda velocidad crítica de temple), más alla de la cual. un 
aumento de la rapidez del enfriamiento ya no procura ningún aumento 
apreci:1ble de la dureza. 

1!-/. TRAXSFOR:\L\CIOXES DE L\ ACSTEXIL\ DCR.-\X
TE EL Cl"RSO DEL E\'FRI.-\:\IIEXTO DESDE .d 3 7 50 
H:\ST.-\ L\ TE:\IPER.\ Tl'R.-\ ORDIX.-\RL\ 

l. Principio de este cstmUo.- El acero, lle,·ado a b tempe~at;.:ra 
.--!3 + 50° C durante un tiempo suficiente. se halla .5Íem¡:>re en el esr:1d0 
de au.stenita homogé:1ea. .-\.1 Yoh·er a !a temperatura ordinaria. ;:u 
estado ti.sicoquimico qri:1 de ;¡ct:erdo c•.~n la yelocidad de en'riamiemo. 

El est;.tdio de las tr.:m:;iormaciones st.:iridas ::>or la austenita <:?n ei 
ct:r:;o de este enfriamiento es diiicil, a causa de la· bre,·edad del ienóme
no, 'lU<" ,..~ Jel orden del .segundo: se obtienen re~ultad0~ m:i.s íác!lt'S Je 
ir.rer¡1n'tar modiiic::md0 ia rapidez del en{riamiento . .-\. este rin . .se 
pnxede a electuar · 

1.0 l'tl er:.f riamicnw extre:-nadamen:e rápido (práctic:unen::e !!15t~:.
táneo> de b tetnperatura .-1 3 -i- 50 hasta una temperatura {} < .·! ¿: 5e 
admite que durante esta primera iase, la austenita no se transionn:l: 

2.0 Se mantiene el acero a la temperatura constante iJ durante un 
tiempo suficienremeate largo para que todas las transformacione.;; su~
ccptiuies •le prociucirse pt!edan ser te_rn.inadas por compie:o: esta se
gunda iase constituye el ¡¡za¡¡tcnimiento isotJnn:'co del acero: 

3.0 Se termina el ensavo con un eniriamiemo instantáneo de -(} a la 
temperatura ordinaria; en. el curso de esta tercera iase. no se produce 
nin~una modificación del acero. 

2. Cun·as T. T. T.- :\Iuestras muv pequeñas de acero lleYadas 
a .4. 3 + 500 C, que se transiorman, pue~, en austenita, se enman in;:
tantánearnente a una temperatura í}1, iníerior a 721° C. a la cuai 3e man-
tienen. Entonces se determina: ' 

a) el tiempo t que transcurre antes' del comienzo de la transiunna
ción de la austenita; t representa el período de incltbao'ón; 

b) el tiempo t', después del cual ha terminado la transiormación de 
b austenita: (t'- t) representa la durariú11 de la trallsfom:aá.311. 

Uniendo los puntos figuratiYus de lo;; tiempos t y :·. se ()' rien"n 
dos cun•as S y S', llamarias de comienzo y de im de t:-an;:iorm:J.cion 
de la austenit:1. 



La cun·a S corresfl•j:1de. pues, a una fracción de austcnita transior-
111~1da Í91.lal a cero: 1:-: n::-•:a s· corresponde a un 100 ~ de austenita 

" trans!ormada. Entre 
estas dos cun·as. se 
pueden tr:lzar las cur
yas rciat i ;·as a rl i i e
rentes t:L~a~ (10 C:C. 
:?0 'é . etc., Je rr:m~
¡'.:,r;na•::._;:J de l;¡, aus
tenit~ :{·!o""l.·as iso4:·u·-

f-1 ,·.-.;::u !HO cons-
:::u .. e e i . ~ i a~ í a n l..l ~ 

·r í .... -.:· .... · ;r.!t:.:;f\)r;J.a

::·,_,~:~·J-:"t~;.~:--l ,l:run1 1 en 
tlt\'r·,-:~¡ 1 :1_~- -•:t-i:!tO 1t'l1 

f('J.!!,:~:·· .:=L1r! l05 /d: d

r:: ;;:~J . .- J ... ·t.:. ::·aiL.).. t !el 
tiem:J•) 'lt:e se lle\·an 
~ la ~l;):;Ci:)~5, "igu
r~l ! }., J 

r. ¡ ! : :-- 1 1 · : .. ,_-. r' : . e ~-- , ~ \ . \ ::- 1. ! 
.,-
¡. 

La experie!~cl:t :1~· .. c~:r~~ ~-t::e !1. i·•rn:~ rle e5t:l~ cui~\·as \-~r~3 conside
¡· LLi ,;cn:en:e con !a '-·· -::1r·"~::.h .. :.·,., • >.' · ;ü~ ~ce¡·Qs e:::u~t.l~:t·J·l~ _-\ c~usJ. de 
-;: llnrn~t:!llci:-t pr:h·::c:c ::r::
t~~r~:P1•}5 e: C3..:50. p~·lr::c·.!!::.:-
.P<.tlté -1.np!t-. del ::.ce:-o o:-
. :i:1ar:,, eutL'~:t-Jicle cr• .. n 1).S5 
! .• ,r ctt·n~~i 'le carb•.:rlO 

L.~~-.-~~·1{) a ·ttt~:-t ~en!r.t:!·::.

~u:-a .!ei ··nkn d<. sorp"c. el 
acero e:; hnmngéneo. e~ta 
f•)r~!l~u!o r·ur austcl!it~.;, ~·=--lu
:!c~·n ... ~.¡i·l~ \1e L:!rl.~c 7"''-" en e: 
!:i\. :·r·l ·.· ! .h::\·arl~! i~.:-t:t:lt¿l-
i1l:.''Li:'~.,·t .. :l ~:r;~ ~t n ;•·.·r;-1L::r:1. 
H. ;:¡:·l.~- Ji. a /l(r- 1 ... .' y t!::J.n
tc:tir:: ~ ~~..:t~l tt~::pr:-:::.::.¡:-~l. r:1 
~:.~: ... ~e:~¡~a ,:;.e t:-::.n-;~0:-:~·::-: .:Lld-

l•J nt:e·\-. ,.: (• •111}-l'''ic·HfS · .. ··.!:·a 
n:1.turalen dcrende e~e;;ciai
:J:t·nre de il,. thcicndo \"a· 

tl 1 ~,.r•~··r.· n•.·-:, ,.._.., ....... e: ...... --' -

721·.- -·-·.---7t·-·-· . ~ '-1/1 /. 

('' 
tz. \ 

!-ig. ¡¡.,_ .z .. 
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riar sistemáticamente esta temperatura \),, cabe disting'.lir cuatro G.L::'JS 

diferentes (Fig. 11-Sa). 

l. {},:::::,.. 650° C. - La transformaoon de la austcnita sólo comien
za al cabo de un tiem¡x¡ \·ariable, entre 5 minuLOS a 70()0 C )' 7 a 8 se
gundos, a 6500 C. y su duración. pá:-1. esta temperatura, es de un mi
nuto aproximadamente. Cuando la transformaCIÓll ha terminado u·ll· 
el acero queda enterameme compuesto por perli.'a y, ct:aly11iera que sea 
la \·elocidad de enfriamiento, se lleYa a ia temperatura ordinaria. siem
pre en el estado de perlita. sin suir!r ninguna mod!l1c::tci6n í cun·a 1 lt J. 

2 .. '5-10° e¿{},¿ 650') c.- En este imcn·a!o de remperat·.:ra3. 
el pe:-iodo de incubaciún es Je un 3e;undo aproxirr.a.::Iamen~e y a :._., 
600° C. la duraci..)n ele ia transform:lción es de 10 se.~undo:' • ¡~ ;_ ;__a 
at:stcaita produce además un ;)gregado ierrita-cemen:na de ia ::Ji~ma 
11atura!eza que la perlita. pero de dim<:nsiones bastante m:ís peé1ueria:: 
Este nuevo componente es la :ruoo·titu !_Fig. 11-S b) cuya ele·.-:¡da (~u
!·eza ¡_dureza Brindl = 300) se debe precisamellte a ia ñnura de 5::s 

elementos, lo que hace decir que la troostita está templada estruct:.:ra!
mente. l La transformación austl'nita ~ troostita se designa con el s:m
bolo .-r. cun·a (2).] 

3. 2100 C < a, < 3-!0° C. -El período de ínct.:hac!•ín ._:rpr~ •• 

alcanza a \·aler -1- minutos hacia !o~ 2lJJ1 C. La dmación de ia tran;;ir.r
mación aumenta también. V hacia 2200 (, es del orden de 2 horas. La 
austenita produce, adem:í;, un agregado ferrita-cementita de una es
tructura bast:mte más tenue que la de la troostita; este nueYo compo· 
nrnte es la bai11ita, su dureza Brir.rll es cercana ;¡, los 500. 1 La tran;;
fornt:-tción austenita.....,. bainíta se designa con el si.mbolo .--1' r· ·, 

-t. \), < 210° C.- Por deuajo de una temperatura JI8 cercana a 
hs 2100 C. el penodo de incubación ~e hace cero. El hierro ~, de la 
austcnira se transforma eu hierro u. pero el carbono (;ueda disuelto al 
e;;tado sobresaturado iormando a~i un nt:t~í"O compontnte homogéneo. 
la martrnsita, solución sólida. CU\'3. dureza Brinell alc::mza íos 700. 
La martensita es el componente ¿aracterístico de! temple de los ace
ros (Fig. 11-S b y e). 

La c:tntid::td de austenita transformada en rnarten.-:i:a depP!1dc de {}, 
y no ;;e purde aumentar con un mantenimiento isotérmico a 1~,: de aqu: 
se deduce que esta transformación e~ !'níctiomente :nst::tnt;lnea. L-1 
temperatura co.-re:;ponJiente a la de:>aparición 10tal .je la austenita se 
Je~i~na e• m .11 1 . Para un .acero con O,SO iJr; de carbono :,· 0.;6 ~ de 
m.m:,:ane,;o ( r¡uc se comporta co,mo un acero eutectl)iJe 1. J[~ e; cercJ.ao 
a 1100 C. 
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I i-9 . ..\PLIC.-\ClóX .-\ L\ Di~T:::::lDliX.\C[(l\" :·>eL-\::: ,-:-::LO
CID.-\DE5 DE TL\I t'LC: 

PriH<·i¡1io.- En 'é''e"·i ei r:'··c·J del ·e¡-¡,n:., ':s ,_-,' :cr;er el ~ :· •• ~··• _ 11 .1 "-\ L 1 ·t-'·._. . l 

e;Hlt:~ecimicr:lO máxin;o t1e1 :<:r:>r•:> .. ) ,;c-:t, pro·;oc:tr b i•.)r:L::JC:•-'11 ce la 
::1a:rcll3lta. 

[n el te:nple clási.:·.,. se ?r-~.:e.!e por i:~:nersi··,.l de !.1 :nue-'~:1 e¡¡ un 
~1~f1r, c~~-:1 Tt·n1~e~~tura ,~5. Jo Pl~l5 a n:et:::do. cerc:-:.:1:1. :. !os ! -~n C. El 
e::ir--,:¡;ier.tn es có~;~:H:to \· 5~: \·el:)•:id:td, -:::e de¡-e::l!:: ,[e '::.: con:-
t::lntt:s del b:uio ¡calor esoe~íi;co \' .:ondt:c:i1)ilid:td. té:-a:ic:.1: ¡¡t:c-de e~rar 
.:ar:J.c~e~¡¿,:¡.Ja. por com·~n.:ion, por el tien~po corresponJ¡cme a un 
·lesn::·.óc' de temperatnra de 1 CO·) C. \"o caLe. pues, hab1:tr de trans
iür:llac:ón is•)ténnica. ante~ , i~· •.;;:.: ~:! ;:''Je::ra entera :1:-::mce !a tem
j'f::'::Jt·.;ra riel ha.r.o 

P.1ra ir::eruretar los hecho~ obserya.Jo.> cuar.do se :~ace :tt:mentar 
la wlcciclad ct~ en~ria:·nienro hasta o::,te!1er el efeci:O de :emple m:í.ximo. 
!(JS c"oe.:¡;¡¡¡.:tas americanns d·? ::Jct::-Cls. que b.:m est::.b!ec!clo l._,s prir:1eros 
l:iÍaJr~!11:1S T. T. T .. ad~~~:!~n l¡,_.e e:~ ti p·...:¡!:n t. e!l el LU~~ l.!n~ c::rra -~e 
er:i~ia::1iemo continuo ~e une ~ !a cun·a en S. la muc;;t~:l ,;e :::.:!:a en el 
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mismo estado que si hubiera sido enfriada instantáneamente desde la 
temperatura A 3 + 50 hasta la temperatura -&, manteniéndose a esta 
temperatura durante el tiempo t. , 

Esto supone admitir que. en la parte del dia~rama situada a lü 
izquierda de la cur.·a S, el acero no suire nunca ninguna trans[or
mi!ción. 

2 Ca"'o del acero cutectoide.- La h~ura 11-9 a· representa en 
píimer:l aproximación e! d:u.grar.1a T. T. T. relatiYo al acero eutectoide 

M"!!-___ __J, __ _L_L_ __ .l_~ 

' 1 '2. 

MF ~~ =======~====~==:\:, ===='======~:==----o 3 't 5 '3 
'og t 

Ú:"YCS e'!' ,<~-ra.7SfO/'ll!éJC/Cfl; -- .1'.7,.fay/'rd/lSl'¿ .. _,._'7l~C'Ct7 

-- - - lli!y lr.?nsl":Jrr:7<1C:'dn 

Fig. 11-9 a 

con O,S5 C:C de carbono, sobre e[ cual se han dibujado di\·ersas cun·a,; 
de eni:-iamiento. 

a) La curya· (*) muestra que. con un enfriamiento lento ( 1000 C h :, 
se realiza la transformación A, 

austenita ~perlita 

entre las temperaturas {}1 y l}'l, en la vecindad de !05 ;-c~)O e Des
de l}' 1 hasta la temperatura ambiente. el acero se enfría sin suirir 
modificaciones. 

(*) A causa de la ic.rma de !as cur\'-aS ¡;;o-auskl:Íticas. se C:OI:c1b.! q~c 
puede haber muy poca bainita. 

., 
so. o 



b) La cun·a (2_¡ muestra que. para un eniriamiento moderado 
(1000 C/min), la transiorm~ción .·l'r· 

austenira ---+ trno~rita 

comienza con una tem¡:>er:ltt.;ra H~ Yecin:1 a 650° C \" terlllina a Ja 
temperatura (}' ~- En el cur~0 de esta tr:msiormación, tÓJa la at;stenita 
st r:·;msiorma. La co•npo,:;ci~lJ1 Je !a trüL'~i.ita es idéntica a la ele la 
pt:·ka. pero su estructura L·::~tanre más fina le cont',ere una dureza 
netam.c:1te .-::ás ele·.-~ria 1 <k reza B1 indl = 300). La contm~!aci~·n del 
r:!<i~ia;nienro no apc-n;, ;:;n.;ú:1 c::r.;nhic. al esw.d~ del acero. 

~- • L~ '-~ur\·a {3 1 (~·:-:-c:-:· .. -~:i.(:e :!. :::-:J. Yelorid~u.l tie enf:-ia¡n:ento t!e 
!• -~-,. .. <- ~f\.,.. ~l~ \-p • ·---. >t ·-.-~ .. ,-":·-' 1 l...,c'.",:l (ie l-; ····..;;.h-H1ira -'e ex:t;~n ..... e 

- - -.·- .... :··- -~ ~--··· ••• ~- --~ - •••• .._ ....... l. - - ·- l! 

·-· : ;::.' 11::e:·.-~lo ,:e: t·.-·::·;e~~.i~:~". ::'.:-'··-~¡· .·\! pri¡;cp!o. 1_1:1_:.- ;,)~l<l:<..:i,•n Jt' 
~ ·, ~~:,.:;.t::~t: ~1 nnal. St; ~~_,rc~1 ~--~~i::i:::. • i !. F i:1J..l¡lJt::;~e. ta at!SttnaJ. pro
dt. .... ·c ~:n:l r::ezc!J. (!t: tr.-c1.f"_··l: -- :·.;:n:·.: ~-- r('lf deb~tjn de a·.;. el eniria
;¡··r_:H•J nd .1pnrt~ .\·a _r:::1:.,:1_: .. ?. _~,.~.-Fr:l.1..l~:,·.n n:j,:: -li e:-t~h.!o dct ac~ro. 

d1 f .... ,:, Ct;r\-~1. 1_.;._, L>-t.c::-:.1 ··.\:.: ~i ~~!ld. ·~eluciJt:l<l c!f" en:'rla:~~icr:tú (úlll

l1i·, :;d;r1a t'lltíe 50 :\ ~,_'.f.}' ( ~•(lf 3L· . ._;~:r:..!.l. :\lt¿c_.;tf.:1 CL:dnl('Il.~e que !a 
: -~----.-.··¡'"'CI·L·'tt '11•· h ~··;:·,e-·-~ .:e I·-tL'e '""1 c'n- .,· .. ,1-.·-- p-=~1ero ,·[e ·'~ ··•:•¿~1 ... , j1to • 1 "- ,(, L•••- •··•~•- t 

0 
\..l. 1 :::: L '-• ¡1)1_1:" :111. 0 • ~-~ 

~i ~t-:. !3 :1\.i~lenna se tr:.:.:1~:o:·l~:i , ... t:··~-·-l: ::'=-·;z:'t~ en :.:!1~ ~:leZCla troo~tna-:

- ·,;·,i!<It::t. e,;ta pri:!lt'r:l ;~:::>:,_,~_;::;ción ,;e: dctie:Je 2. b tern!leratura {};,. 
_\· -~e V:-. a J'! ~- ei :::.ccrn ::-e ('":1i·t·¡~: .:-!!1 :-: .. :-r:r :-¡1odi~·.::.l(;·~lnes. 

p.-.~ rie:)~LJO ~~é _, -'"::·· :~ : "'::-~t~n:t~l !'~~id_~al se :--~~Il~~·~-..¡¡n~ t.:.!1 ··uJr!t'H

..'J:;..:_: 10. pr•Jporc1un ,_!e ;IL:.:-:c:-:~1~:~ ~r~!::.::¡·,~.:-:naJa Jr:-pe;!dt.: de ;a tetti?e
r;t~t:r3. Jel bcLi-~O V.-::. ~i 111: -:: ir:·\.·:·:·_,:· :1. .L' F· t•)d~~ L:.a. d:.:~te:lÍt:l pa~a al 
e-:ado de man~:JS!t:!. pr:o ~; tl 1, \:o ct:¡•c:r>)r a .11r. u;;a par:c de .b aus
i_t~P!!:l. snlJ . .;iste sin a:r~r:h:··,·,-~ t:..;.· :...·..:~e 1. • .':-!SO. !,_~-; co:liponcnte~ del acero 
... ,·-:-:.t:-! !:~ tron~ttta { ~Qtl !~~l~\· :_,a:--: l'~I~~: ·:...:.d dl' l J:t!:~:t:l .~. l:..1 n1~rtcnsita v 
b a;-~~;em::::1 n•stdual. ~_muy:_;· . ."·~·;u. · 

!""' :: .. :tl:tlt';tte. la .c:1r\·a :.: .._'(lrr~s~~vnt!e a 1111:1. Ycl0l~irl~~d Je enfria
t:·i•·;::•..- ~;¡ti.cienttme:.te r-:t:; : . .-:.1 pz,ra ut:e únicamente se ptlCcb proJucir 

1 ... 

. "' 

•k; ·cu.!iendo h pro;Jorc:ón ::lt: ce:: ,;tcu!ta transf•.-r!Tiada. como ames, de 
b ;rc,~ición de la tcil::x:íatt: !'2. del k [:o de temple i} r. re<pecto a la 
1 ~·:' ::~·'::íú.t:¿ra JI r. 

E.i~ to(:o ca~·.}. i!~1purt~ ... :¡:q·a: .. tr q .:e Lls interp:-et~cio::c5 dad:t.5 en 
l".::LC ¡.)~trraio St::!.J :--:):1 L-!'t!:::t!' ~· ,•,\· . .s: ::t r...!esea o')tencr U!l?.. 1!1iürn1aCitJn 
.-l~~~:cab~t a 1a !ndu::tr!:-t. (::~ ::c!_l"):<l:·,o ·.¡t:!i:~tr d!a;;:nnas T. T. T. c•iJte
:n.-!·)~ ?,Jr e::ir~~l.nii~~r:.:.:, Cü!l'.!:!L··~ . .-::1 1_:1/': .. ~·--. (·l r;·::.z<"'Lr],-. flc. e:-tu~ (1!3-
;~:tll. 1~ .sóio se :::::..:e !-'ar~ ~L.;:::~-:; .1l>=.:--r_J~. 

TRATA~IIE:-o;TQS TÉR~!ICOS DE LOS .\CEROS 

11-10. \'ELOCID.-\DES CR1TIC.-\S DE TE¿.fPLE 

( 
{ 

Para que haya temple, es necesario que la austenita quede t rans
iormada en martensira. Se definen dos velocidades críticas de temple· 

l. Primera Yelocidnd c.-rttica de temple V,- 1.- Es !a Yelocidad 
de enfriamiento más reducida su.sceptible de pro\·ocar la aparición de 
la. martensita. La cun·a reure~enrati,·a de T ·n de k sarisiacer a b con-
c!icit)n necesaria: · 

Xo cortar la curYa S' (sin esta .:ondición. la :ranstc':-m:J.ción de 1~, 
austc.1ita en troostita ~ natntra se:ía tr•tal '" no halJr:;¡ austenit:J. re~¡
duJ.l susc("¡;tihle -de set: transformada en :n~:-ten;;ita·,_ 

2. Segunda ,-clocidall crítica de teníple J'L~·- Es ia YC"locidad 
de enfriamiemo m:"t..; reducida. en !a cual 1.1 tr:J.nsi.l)rtllación .·lr. ccs::t ck 
pruducir~e: d~ modo que la cun·a reprt·,;e::tati\·:! rle r··c~ no debe -:or
tar la cun·a S. 

X o sin· e para nada, con YÍstas a autúentar la dureza del acero tem
plado, el LHÍ]izar \"CIOCÍdadeS de temple SUperiores 3. Í'-c~. porc¡ue a 
pa:-tir Je esta n~locicbd crítica, la prc-po:-ción de austenita transior
mada no depende ) a de la ,-elocidad rle cniria;11Íen~0. ,;inn de la tem
perawra del b;-,iio. 
. Vn v Ve~ se llanian ran1bién Yelocidades ;:rít;ca, de telllp!t•. m
feriar y 'superior. Se muestran en el diagrama tFig 11-ó¡. en donde 
las temverawras del principio de transiormación A,' y J[, se lle\·an 
a las ordenadas y la, yeJociclades de enfriamiento figur:m en las ah~
etsa:>. 

11-11. .-\PTITGD DE l'X _-\CERO P.-\R.-\ EL TE~IPLE 

Se puede tener una primera idea de la aptitud de un acero para 
el temple, :J. base de las ,-elocidades criticas de temple; es tamo mayor 

· cuanto mis reducirlas sean las ,-elocidades críticas de temple. 
Los aceros ordinarios de carbono tienen yelocidades criticas de 

temple elevadas. siendo aceros de un poder reducido para adquirir 
temple. 

Determinados aceros aleado5 poseen \-elocidacles crítica5 de temple 
tan red:!ciJas q~tc un simple er:iriamiento con aire es suficiente para 
pro\ ocar la iormación de martensita. La aptitud para el temple de 
estos aceros, llamados aato!emplalllc.r. es. pues. nmab!emente ele\·a(!a. 

Sin emi,argo. !..1 consideración rk !as \·elocid:J.rles critica• n•1 es "11-

ñciente pa:-a caracterizar la aptitud de un acero para el temple. En . 



eiecto, si ~e- .templ~. ~~~ '-?u.a:e_::< conc1 :cione~. dos piezas de dimensiones 
Y dco,mposi:IO~- fJUimica Ident;~as. se oLtier.e:1, por ¡0 general, resul-
_ta o_ mu~ diterenres. Se arnbt!,·e e::t~ hecho a , · na--.' . '· d . - . - un comport:-tmiento 
•", LICL.Jtr e Clrla acerü 'J•.:e no .:cnenc1e r:·-·ic~ 111 en'"' d - · · · 

1 1 . J. - . · · ·- ··· ·• _, -e :-u compusJCIOn 
o~~ e _a, Imcn"'Ione- ee J:t ~J::toc:·:'l. sino tarr!bi~n Je numerosos iacto~ 
re,. ue los c<:ales. los pnncr:.!es son: 

el t~im:1'!o dt! -~r~no, 

de los 

la pre:;er:c¡a de !r.dusio!'!es (na..;p;;: "~.--, 1'ct1 :a- . .:.1:,¡~-
1 

. . :::, _..,._. :........ , .;, .:--v.!~\.d.!) fir;~::;'i, 
as 1rrc;ulan ·Jades de :o. coTno:::c=ón r. 1-:-11 :c., • · ·: -· · • ., .... " o ae! n·¡•arto 
componentes, · · 

F.::' r.J' .'-. ·,:- -_,1'.-\ f..,P ',- --- .• , -~,.. -r -- \ ,J -- 1"\...\v-:L\.... 1 ;_,L..~- lL.1~';_¿ 

TR.'\T,-\!IIIE::-:TOS TÉR~!ICOS DE LOS ACEROS 

3. Penetración del temple.- a) Dr.-~~IETRO CRÍTICO DE TDI?LE. 

Si se templan sucesiYamente y en las mismas condiciones. una serie 
de harras de acero de diámetros crecientes, se comprobará que el con
teniJo de martensita del centro es tanto más elevado cu:mto m:!, redu
Cido sea el diámetro de la barra. Se denomina "diámetro crítico·· el 
de la barra en la cual el contenido Je martensita en el centro sea igual 
al 50 %. Para los diámetros inferiores. se conYiene en añrmar qu'é la 
pieza está totalmente templada; cuando los diámetros son St:]··er:ores, 
e! micieo comprende menos Je 50 ~ de manen:;ira y se con::ide:-a qúe 
n.J esr~ templado. ; 

Es e\·ide:-~te que esta ::.oc1Ón de di.:ímetro critico sólo es Yálicia para 
¡_::1 conj~!ntO ¿e condici•)I~es de enfriamiento bien determin~,dzcs. 

iJ'¡ E:\"SX'ú) Jc)l!l:\"Y DE PE:\"E'i"R.-\(:!0:\" ~'EL.T!:::.IPf !. -.-\ l~U3:1. .. :e 3'.: 

imp•:.~:a¡;cia. 'a te!11plabilidad se ha de determinar. no 5Ó1o ¡;r:?. \'ez. 
para co.da matiz del acero, si¡¡o para cada co!=.da. 
De los diiercntes ensayos propuestos. el e;;5a
-_·o Jominy parece ~er e! mis intere~ar:cé •.:~gt:
ra 1 l -12 .~ '. 

E~te e:-t~ayo consi:;te en proyectar un cl:orro 
de agua fria sobre la e.'Ctrell1idad inie:-ior de t:na 
prouera cilindrica ~longitud 100 mñ-,, diá!lletíO 
:?S mr::1 lleYada a la" temperatura de temple du
rante 30 :~ .inutos y :--!10.:1:.:.·1.¡Ja \·e:·~icai 
en medir !a Jureza en ~::1:. j<lrte rei·;~]:.r.i::: ;.::::-.3. 
paralela a las generatrices. La cun·a J omi:1y re-

Fig. L L- L2 •1 presenta la dureza en funci,)n de la distancia en-
tre el punto considerado y la extremidad enfriada (~ig. 11-1~ b). La 
templabilidad es tanto mayor cuanto con menor ·:~.p1dez rlesc1enda la 

1,5 10 20 30 ltO 50 mm 

Fig 11-12 !•.-Ens3yo de Jcm:r.y. La cur
,.a de ;razos represent3 la cap:1cidad media 
para :dquirir el temple Jominy del acero. 

J 

:S. 20 ~S 11) 5 O S 1C' 15 20 25 rnrn 

Fig. 11-e e -Curvas de .::.:reZ3 relati
vas a dos barras de acero a:eaéo. 

(C~ío=0,-!6, Mo~/0=0,23: :\i0 
0= 1, i2). 



cun·a. Con m:is sen.:J!Iez, la tempbbilidad puede estar re¡J[esentada piJr 
una cun·a que dé la dureza en una sección trans,·er~al de la barra 
templada en iunción de la di:;<ancia al centro (Fig. ll-12 e); sin embar
go, b determinación expenn~emal es m:·;ci!o mis larg-a que el ensayo 
Jominy. 

ll-13. PREC.-\L-CIO:\"ES .-\ TO:.T.\1\ E:\" EL CT.:R.SO DEL 
TE~rPLE 

l. 5i bien es necesario que b pte:::l qt;e se ha ele <enpbr esté 
.......... -~,,.,·-re ... n ··l e--- ... ,-l() :~ ' .... _~ ...... ;---; e- .... o 1 ·e ·ie r. .; :"'oo l ""lrfT t_,,~"'"~~ .. :.l.l e~ "- :::nl1'~- u~ ·-~-~··~ ~L ...... ::3 \. I \ t, :l.t.:. ;:,ln t.,n ~ •.. ::::-0· 

t:\'H;i¡ c:1.lentar d~!r~:u:re u~ ::e::1~1r'l CX(r:-::-:--:o '" ::t u::~t ren1oer:-~.t:.::-~L de-
6 ... _, ,¡~-~¡ 1 . :~~·· .... - ;. :" •. ..1, ~···· ¡ 1 •.•• -~~---~1a~.0 :·"-\,.la. 0 q .. e u.l:• 11...~ ........ • Lf!.....L.:ll.:c:l ... ,, ·....~Cl ,.;,f ... L1l 1~ Ce f,h . .:ta1. 

cw !•·· cua1 :-.::,;::Ira t:n a::n•enro:· .. :e ,:¡ na:::-llrC::;d Como que et ter:iple no 
rnoda1ca tl grueso cie! g:--;;.no. t~ta f:·.~f,'"i~·d;1d ¡:-crsi::rc en :"río :~ ~-¡el dcs
;;.p~~;-ece más CJUC n~cJ;an:e ~tt~ :~t:t·•:r) ::-:l~J.~~~it:Ho té~n~:cr_': re-,·ct1ido f) 

rt·cr.c!do. 

2. El e~!:n:.1nm:nw r:ir·'· ;,., ::cc""~-~:c- ':i~:l cr:>n.oe6t:ir el temple. de
:crmina en el sc:l() ck ~:.: p:ez::. i::erzc. ~ ;:;tern;~:> qt:e pl!ec!en dar por 
n·sult::.d•> de:0r!11:lCÍon.::s ;'e:·;n,,:::..:ltt~ '.:i.- ·:,·ao:J: c11 c:ccw. al prmcipio 
'!d e:1i~1amiemo. el :n.Jc'<•) ·ie !2. ;:·>za e't:1 cnn:;-.;j;¡¡;r;CJ por la pen
:·er·~a. (;t~e ~e L'O:i.::-;-Le t.,~·~r.:!'-.. r~.~~t::::·:: ~~l._ .• :. :'ll:e~;t:.:e. '~O:- ei L•·n~r:lri{1. 
t:U:'U!du- la t:"~tnSiOrrr!ac!~._•!l . j r ... \ lJl:C St tr.:a}iza COil d :·iat~iCÍÓi~) ai..:anza 
el centro. es b pen;.:::ra !a c¡t:t ;cs:ti:;, ,r,mprimic!a. T. ·n cx~m~n micro
~r:í~ico CI_Hl un :ttunc.::at~J gr:1:1dc ~.>.: 2 . .?~:-o · ~!~t:cs~:-a. con frecuencia. la 
<:'XÍStencia Ce micrc•Íl'~lCtt:r:l;; •¡•.:<: :'·:·!' f•<"':_; .. dÍcÍa]e~ p:!ra Jas prOptedar!es 
·nec:'Lr.ic;t::;:_ D~ n1od~~ u::e c ... ~e.:,·,.-~r:.-, n·, .::O!)tep:.i:-tlí !.ilÚtiln~ente :~L ,-e
incid:td cririca Je temi·lt:. ~It:lld" i:::c~e.,;,:-;¡e que e::t:~ \·elocidad sea lo 
n1ás reduciJa qut: ."'e:l r•osil;le. De e:::::t m::meta. el empleo de los aceros 
:lttt•Jtempbnte~ ya cir:1dos e- :¡a el ne.':.!O r!e deiectos y ñsuras. ase
.:::urat:rJ•"> al mi~mo ciempo un te:11['le J:r.¡nc;;éneo del conjunto de la 
p·r za. 

3. El calenra:niemo en atnl•)~:era oxi··h:ne puede implicar una Jes
carburación parcial del metaL lé! e!in1i:1:~ción ulterior de esta capa 
de:;carLur:J.da repre::ema una co:npEc:Jci,):: de mec:1nización y un au
II1,_·!~:r) del 1-Jrec1o ¿e ct:"'.s~c: se ~~,-~r--:. 1J~}er~~::rJr, e;1 atn1:):':"era :1eurra o rc
dlirrr,:-a. 

4-. Conelusitin.- El prolde:m prácti•:.j d'?! temple queJa h:t!úuGI
n;r:ne :-esuelw sig:;iendo hs i:1dicc.cic.:1e:: dd e.;peC!a!ista en acer')S, por 
i, 11uc :-Se rct1ere a 1:-t Len~¿e:-a~:::·tl d~ ~·:::ei1l8.!11Jen~o ~- a !a il~Huraicza y 
temperatura del baüo. Cu:1ndo :·(lite:: es:as indicaciones, seri r.eccsario 

TR.'ITAMIE:s'TOS TÉR:\IICOS DE LOS .-\CEROS 

experimentar con los. diversos baños de temple de. que se disponga. :a
lentando el acero a temperaturas crecientes; se elige la que proporciO
na la dureza mayor, teniendo presentes los principios generales antes 
explicados. Al temple siempre deberá seguir un ren~nidu. 

EJERCICIOS DEL C:\P1TCLO 

11-1. Reproduc: r la ti gura 11-9 cxpresanéo los t:cmpos .'ab>c:5as) ~n segund•)5. 
,miPur:·-: y horas; deducir del nueYo d!~gran¡a ias cEfe:-e:nes duract,Jr:es de inc:!
b~c:¿¡¡ y de tr:J.nsi ... )r:T::"l(.Ón dei acero esrudia¿o Dar ap;-oxirr:;J.damt.:·~te el \"a:cr 
de las ,-~!Oc:6des cr:::c::1:: ~t' tt~r:~lc 

11<!. L·n c~lindro óe Jcero de d!3mciro ::unc:enteo~-._.:-.te .r::;r:'nan~e. !le,·ario a 
t.!r.a tcrnpcr'ltura t:ti Gt¡e _:(• halle craerJ.n!e::.tc en el estado cie a~lstenita, se eniria 
rr.ecianté ;.m chorro de ag-ua a O" C. ;\[o,trar que es posibie ,·si e! diagrama T. T. T. 
tiene ~:n c:1rso convcntente·) obtt!ner. en un inst3.i::e d~ter:1::n~do. la sig~1iente 
(.Jil::t:ttl(ll·.¡¡. 

C\.!n~r.J: pc:-litu.: p~rtc e;.....Lc-ri·)r: martcn5ita; zona n:tc:-n1c:d1a: austenna. 

.. .. 
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III - 1: Hierro Puro. 

Desde luego, la denominación "hierro puro" es relativa. Las propiedades: 
del hierro absolutamente puro no se conocen más que aproximadamente por 
extrapolación, ya que el grado de pureza absoluta no puede ser obtenido 
y además no tiene importancia práctica. Sin embargo, la expresión "hie
rro puro" tiene un sentido especial cuando se utiliza en contraposición 

al término "acero" con que se denomina siempre a una aleación de hierro · 
con carbono, y sobre todo, cuando el verdadero grado de pureza del "hie
rro" es disponible. 

Durante los últimos años se hicieron progresos muy importantes en la pr~ 
ducción de hierro con muy alto grado de pureza. Los procesos técnicos 
----- ----

usuales de producción se basan en la pur-i{i-cación del hierro puro después 

de la reducción de los óxidos, para lo cual existen métodos muy diversos 
como electrólisis, la oxidación selectiva en estado líquido, recocido o 
fundición en alto vacío y repetición de cristalizaciones controladas en 
el proceso de la fusión fraccionada o fusión en zonas. 

En la tabla 1 se dan las composiciones de algunas variedades usuales de 
hierro técnicamente puro. 

TABLA 1.- VARIEDADES TECNICAS DE HIERRO PURO 

--
DENOMINACION e % S. O/ 1 /o Mn % p % S % o % 

---
HIERRO ARMCO 0.015 o. 01 0.02 0.01 0.02 o. 15 

HIERRO CARBONIL 0.01 TRAZAS -- TRAZAS 0.004 0.5 

HIERRO ELECTROLITICO 0.008 0.007 0.002 0.006 0.003 --
HIERRO DE ALTO VACIO 0.001 0.003 -- 0.0005 0.0026 0.0004 

El nombre "hierro ARMCO" es un nombre comercial derivado del fabricante 
inicial, la "American Roll ing Mill Ca". 



\ 

En realidad, el hierro ARMCO es un acero producido en el horno Siemens
Martin, en el cual el carbono y los elementos de elaboración Si y Mn 
son reducidos hasta un mínimo por oxidación. Este material se utiliza 
sobre todo por sus propiedades magnéticas y como material de base para 
la producción de aceros aleados. 

El 11 Hierro Carbonil 11 se utiliza sobre todo en la metalurgia de polvo, 
por su alto grado de pureza y porque es producido precisamente en forma 
de polvo. Durante la sinterización en vacío o en atmósfera de hidrógeno, 
se bajan aún más los contenidos de C, S y N. 

El hierro electrolítico es producido en una proporción relativamente pe
queña. Con frecuencia es purificado además por fundición en alto vacío 
o por cristalización múltiple en fusión de zonas. De esta manera es po
sible elevar tanto el grado de pureza que la suma de las impurezas no es 
superior a unas cuantas partes por millón. 

III. l. 1.- Propiedades físicas y mecánicas del hierro puro. 

Constantes físicas 

Peso atómico 
Estructura cristalina 

Densidad relativa (20°C): 
Punto de fusión 
Calor específico 

55.85 g/mol 
o 

CCuC a: parámetro a (9l0°C) = 2.866 A 
CCuC ó: parámetro a (1425°C) = 2.94 ~ 
CCaC y: parámetro a (950°C) = 3.656 A 

7.87 

1539°C 
cal a (20°C-700°C) 0.1075-0.230 ~Y~r-~o~c 

y (25°C-1500°C) 0.1220-0.171 cal 
gr-oc 

Calor latente de fusión : 64.9 cal/mol 
Coeficiente de dilatación 
térmica 

Resistividad eléctrica 
(0-900°C) 
Coeficiente de conducti 
vidad térmica (0-800°CT : 
Punto de Curie 

9.8-114 v n . cm. 

(12.6-16) X 10-6 / °C 
promedio (23.4) x 10-6 1 ~e 

0.18-0.07 cal/cm3 seg oc 
768°C 
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Propiedades Mecánicas 

Resistencia máxima (última) 18-29 Kg/mm2 
1 O- 17 Kg/mm2 

40-50% 
Límite elástico 
Porcentaje de elongación 
Estricción (reducción de 
Dureza (Brinell) 

á re a): 80-93% 
45-55 DB 

Módulo de elasticidad : 21000 Kg/mm2 

=a: 
R 

=cr E 

Con excepción del módulo de elasticidad, las propiedades mecánicas depen
den mucho de la estructura. 

III.1.2. - Estructura cristalina y transformaciones del hierro puro. 

Varios metales como el hierro, el estaAo, el cobalto, el manganeso, el 
plutonio, etc., son QOlimorfos, es decir, a una temperatura determinada 
la red cristalina cambia de un tipo a otro. Esta transición es una re
cristaJización y por lo tanto un fenómeno de nucleación y de crecimiento 
de los núcleos. (polimorfismo, transformación alotrópica). 

Una vez que la temperatura termodinámica real de la transición está exce 
dida en sentido ascendente o en sentido descendente, se forman núcleos 
de la nueva fase. 

Este tipo de recristalización tiene mucho más semejanza con la solidifi
cación que con 1a recristalización de un metal deformado en frío, ya que 
encontramos aquí una transición de fase, es decir, una reconstrucción ~o
tal de la estructura cristalina durante la cual los límites de grano no 
se conservan de ninguna manera. En general el nuevo grano va a distinguí~ 
se en tamaño, forma y límites, de los demás (existen algunas excepciones). 

Los cambios en las propiedades del metal que acompañan a tal transforma-
ción, son principalmente la consecuencia de la modificación de la red cr·i~ 

talina que determina las propiedades intrínsecas del metal y mucho menos 
la consecuencia de los cambios de distribución, es decir, del nuevo grano 
de la masa policristalina. En general, es por el cambio súbito de una pr~ 



piedad intrínseca (p. ej. volumen específico) que se determina el punto 

de transformación alotrópica. 

De todas las transformaciones alotrópicas de metales, las más importantes 

son las del hierro. Estas transformaciones son aparentes en la curva de 
calentamiento (diagrama de fundición) y de enfriamiento (diagrama de soll 
dificación) en la figura III-1-1. La curva de la izquierda (de enfriamie~ 
to muestra de arriba hacia abajo en primer lugar el importante alto de te~ 
peratura que se manifiesta en el punto de solidificación. El hierro cris
taliza en una red cúbica centrada en el cuerpo; esta fase es estable des
de la temperatura de solidificación de 1539°C hasta 1400°C y se llama hie
rro o 
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Fig. III-1-1: Transformaciones alotrópicas del hierro puro. 

A la temperatura de 1400°C se produce la primera recristalización: la 

red cúbica centrada en el cuerpo se transforma en una red cúbica de 
caras centradas (hierro -y). 



Como se observa por el alto de temperatura durante la transformación y 
según la regla de las fases de Gibbs (V= 1 + 1 -2 = 0), la transform~ 
ción ocurre a temperatura constante. La nueva red cristalina se llama 
red y y tampoco se conserva hasta la temperatura ambiente, ya que a 
los 898°C se transforma otra vez en una red cúbica centrada en el cuer
po, la que ahora llamamos red a. Lo anterior también ocurre a una tem
peratura constante. Las temperaturas de transformación de la figura 
III-1-1 corresponden a un calentamiento o enfriamiento rnuy lento y pue
den entonces ser aceptadas como temperaturas de equilibrio. La posi-
ción del punto Ar3 es_muy sensible a la velocidad de enfriamiento o de 
calentamiento. Para una velocidad de enfriamiento de 2°C/ minuto el 
punto Ar3 se localiza a 898°C y para una velocidad de enfriamiento de 
l2°C/minuto se localiza a 892°C. 

Estas transformaciones, en principio reversibles, no ocurren a las tem
peraturas de equilibrio, sino con un subenfriamiento o un sobre-calenta 
miento que depende de la velocidad de enfriamiento o calentamiento. 

La diferencia entre Ar3 y Ac3 se llama histéresis térmica. Es sobre to 
do la transformación en enfriamiento que está retardada y ocurre siempre 
con un sub-enfriamiento. 

Los calores de transformación de los diferentes niveles son: 
solidificación 
ó -+ y 

Y ----r a 

65 cal/gramo 
_l.7 cal/gramo 

·~. 68 ca 1 /gramo 

Tiene lugar además otra anomalía a los 768°C. Aqúí no se trata como 5~ 

pensaba anteriormente, de una transformación alotrópica_, sino solamente 
(?" 

de un cambio a nivel atómico acompaHado de un cambio en~las propiedades 
magnéticas. 

El punto A2 (r y e) no corresponde a un verdadero escalón ~n la curva 
temperatura-tiempo, sino sólamente es un codo representativo de la varia 
ción del calor específico. Este sube rápidamente desde 0.23 a 700°C has 

i !: -; 
_/ 



ta 0.32 a 768°C y recae en seguida para llegar a 0.21 a los 800°C. 
(Fig. III-1-7). 

El punto A2 se llama punto de Curie o temperatura de Curie; por debajo 
de este punto el hierro es ferromagnético, por arriba de este punto el 
hierro es paramagnético. También se habla de hierro a magnético y no 
magnético. La transición de una variedad a otra muestra una disconti
nuidad pronunciada a los 768°C, pero en realidad se extiende sobre una 
cierta zona de temperatura. 

Una verdadera recristalización ocurre únicamente en los puntos A4 y A3. 
En relación con las letras universalmente utilizadas para indicar las 
transformaciones alotrópicas del hierro, es conveniente mencionar el 
origen de éstas. 

A = inicial de la palabra francesa "Arret., = parada, alto. 

r = inicial de la palabra 11 refroidissement 11 = enfriamiento. 
e = inicial de la palabra 11 Chauffage 11 = calentamiento. 

La primera discontinui.dad de la curva temperatura-tiempo fué descubier
ta en los aceros y nombrada A1; de ahí la serie de símbolos A1,A2,A3,A4 
cuando no se especifica, y Ac1, Ac2, Ac3, Ac4 en calentamiento, Ar1, 
Ar2, Ar3, Ar4 en enfriamiento. Más adelante se explicará porqué A1 no 
aparece en la curva de enfriamiento/calentamiento del hierro puro. 

Las den~minaciones de hi~~o a , hierrro y , hierro o , fueron introdu
cidas hace mucho tiempo y:::son utilizadas en forma general, derivadas del 
análisis térmico como aparece en la figura III-1-1. Esto sucedió mucho 
antes de que se supieraq~ alas diferentes variedades del hierro corres
pondían diferentes redes cristalinas, lo cual se descubrió en 1921 media~ 
te el análisis con rayos X. En estos experimentos apareció también q~~ 
en realidad no había mas que dos variedades de hierro, es decir, el hie
rro a y el hierro y , ya que el hierro a y el hierro o son idénticos ~n 
estructura. El parámetro de la red del hierro a extrapolado hasta la z~ 
na o concuerda con el valor encontrado experimentalmente para el hierro 
o . (Ver figura III-1-2). 

., 
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Fig. III-1-2: Parámetro de las redes cristalinas del hierro 
puro en función de la temperatura. 

Las transformaciones alotrópicas del hierro están acompañadas de un cam
bio súbito de volumen. Debido a eso, el hierro y tiene a la misma temp~ 
ratura que el hierro a una densidad más grande: Fig. III-1-3. 

Fig. III-1-3: Densidad del hierro en función de la temperatura. 

Los puntos de transformación del hierro y del acero se determinan a men~ 
do por dilatometría. Actualmente, los métodos dilatométricos se utilizan 
aún más que los térmicos, o sea,,que los métodos basados sobre el cambio 
súbito del contenido total de calor . 
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Se supuso mucho tiempo que los fenómenos de histéresis térm~ca en el hir-
rro dependfan solamente del grado de pureza y de la velocid~d de enfria~
miento o calentamiento, y se pensó poder concluir que ésta ~istéresis d~
saparecerfa en el hierro muy puro y con cambios de tempey.atufa muy lento~. 
Como no es el caso, se acepta ahora que en ést~s transforma~iones los. nt- ' 

z F-veles de energía de los últimos electrones de la capa del átomo de hier,-o, 
~ 1 

los cuales son responsables de las fuerzas de atracción y pÓr tanto de ~a · 
~ ¡, 

red cristalina, se cambian de repente, y que por ésto se neeesita una eper 
. ~ ¡: -

gia de activación. Esto se confirma por mediciones del calbr especffic6. 
~ fi 
~ j 
~ . 

La posición de los puntos de transformación Ac y Ar depende~de varios f~~ 
tares. Una compres1on muy alta, baja los puntos A3 aproxim,damente so! 
~or cada 1000 Kg/cm2. Sin embargo, la influencia principallse debe a lis 

~ n 
~ t 
~ f 
~ ~ 

elementos de aleación:como se analizará posteriormente. 

~ 4 

Durante 1 as diferentes transformaciones, 1 a mayoría de 1 as Jropied.¡des h 
sicas como densidad, coeficiente de dilatación térmica, capJcidad de coj·~ 
ducción, etc., experimentan un cambio-brusco. ~1 cambio má~ impor:ante · 
es e 1 de 1 a so 1 ub i1 i dad de 1 os mayOres e 1 ementos de a 1 ea e i óq, pri nc i pa 1 je!!. 

te del carbono. Esto :es la base de la técnica de los trata~ientos térm -
. • r 

cos del acero. : . ~ J 
: ~ ~ 

Otro aspecto interesa~te de la relación que existe entre laJ fases a y ~ 
1, ~ 

aparece cuando se examina la mayoría de las propiedades físikas de·r hiet~ro, 
'1¡ f¡ \ 

especialmente de las c:onstantes de la red, en función de la ~temperél~~ra.~ 
La curva para la fase o se encuentra exactamente sobre la p~olongac:1on Je 

~ 
la curva para la fase a , como si la variación de una constante fí~ica ~ 

el trayecto de tempera;tura solOmente se hubiera interrumpid~ temporalmete 

durante la aparición d~ la fase y • Esto es visible en la qurva de los t~ 
rámetros de la red del: hierro en la figura III-1-2. ~ ~

1
.: i . 

/, : 
í ., % ,, 

Esta continuidad aparece aún mejor 
,\ 

. ! 
con otros -e 1 ementos, y~ que muchos 

1 

se más adelante). \ 

en muchas aleaciones binawias del hi~rro · 
f j ~ 1 

elementos pu~.den reducir ~1a zona y (v!éa-
~ ) ~ ¡ 
' : 0. 
~ ~ 
~ ~ 
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III-1-3.- Propiedades mecánicas del hierro puro y de monocristales de 

hierro. 

Las propiedades mecánicas de monocristales son claramente anisotrópicas. 
Incluso en un material policristalino con orientación de granos totalme~ 
te arbitraria, las propiedades mecánicas del material no serán el prome
dio aritmético de aquellas medidas en un monocristal en diferentes dire~ 
cienes cristalográficas. Esto aparece por ejemplo en la relación de Hall
Petch sobre la influencia del tamaño del grano sobre las propiedades mecá 
nicas: aE-= a

0 
+ K d-112, en donde 

oE = límite elástico 
o-

0 
= constante 

k = constante de Hall-Petch 
d = diámetro 9e1 grano 

Muchas veces, durante la deformación de un metal, los granos se orientan 
más o menos según ciertas direcciones preferidas. Debido a ésto, la ani 
satrapía de las propiedades mecánicas de los granos aislados puede tam-

.. 

bi~n aparecer en la masa policristalina. 

Es posible medir muy precisam~nte la anisotropía de cristales de hierro 
por medio del módulo de elasticidad en diferentes direcciones cristalogr~ 
ficas. En cristales muy puros se determinaron los valores siguientes: 

en la dirección [WO» (arista de la celda) 13500 Kg/mm2 
en la di rece i 6;1 [1111 (diagonal en el espacio)29000 Kg/mm2 
en la dirección ~11 O] (dia~onales de cara) 21600 Kg/mm2 

Es claro que la mayor resisten~ia a la deformación elástica se produce en 
la dirección de mayor empaquetamiento. 

La deformación plástica tiene lugar principalmente por deslizamiento en 
la dirección de la diagonal espacial, sobre los planos de mayor empaquet~ 
miento, como el (110). Sin embargo, hay deslizamiento támbi~n en dife
rentes direcciones cristalinas no precisas. 



El esfuerzo cortante crítico depende mucho del grado de pureza y aumenta 
con una reducción de temperatura porque hay menos posibilidades de desli 
zamiento. Por éso, los valores medidos demuestran una dispersión impor
tante. Para hierro Armco a temperatura ambiente se encontraron los si
guientes valores extremos: 

límite elástico <rE = 8.2- 13.2 Kg/mm2 
resistencia a la ruptura-- <rR = 15.6 - 22.8 Kg/mm2 

porcentaje de e 1 ongaci ón-- E = 84 - 17 % 

III-1-4.- Propiedades físicas del hierro puro. 

1) Ya que la magnetización se debe a una orientación de pequeños dominios 
dentro de la red cristalina, la fuerza para ésto dependerá mucho de su di
rección con referencia a la red cristalina. Por éso se distinguen en los 
monocristales direcciones de magnetización fáciles y difíciles. Esta sen
sibilidad a la dirección es menos pronunciada para la red cúbica centrada 
del hierro que para la red hexagonal del cobalto (Fig. III-1-4 a y b). 

J 

Fig. III-1-4-a: Curvas de magne
tización del cristal de hierro 
puro. 

J 

Fig. III-1-4-b: Curvas de magneti
zación del cristal de cobalto puro. 
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En un material magnético blando, se busca el mínimo de obstáculos al moví 

miento de las paredes entre los dominios magnéticos. Queda por tanto el~ 
ro que las propiedades magnéticas del hierro dependen mucho del grado de 
pureza y del tamaño del grano. Esto está ilu~trado en las figuras III-1-
5 y 6 por la influencia de un proceso de purificación con hidrógeno y del 
grado de deformación en frío sobre la curva de histéresis del hierro. 

Fig. III-1-5: Curva de histéresis 
de hierro Armco. 
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Fig. III-l-6: Curvas de histéresis 
de hierro electrolítico. 
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a. recocido 
b. deformación en frío: 18% 
c. deformación en frío: 75% 

En contraposición a ésto, la posición del punto de Curie depende sólo li
geramente de los pequeños contenidos de impurezas. 

2) El calor específico del hierro depende mucho menos del grado de pureza 
que las propiedades magnéticas. 

La variación del calor específico es sobre todo importante en los punto~ 
de transformación, como se puede apreciar en la figura III-1-7. Como ya 
se dijo anteriormente, el calor específico presenta una variación fuerte 
cerca del punto de Curie (A2). En la gráfica de enfriamiento (Fig. III-1 
-1) aparece por eso un cambio en la pendiente en forma de codo. En el pu~ 

to AJ. la curva tiene un valor mayor para el hierro~ y un valor ~enor pa-
\ 

ra el hi~rro y (Fig. III-1-7). En el punto A4 se pr<(duce lo contrario y 
' coincide <jm la curva del hie-

rro o . 
la extrapolación de la curva de la zona a 

1 t 
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Fig. III-1-7: Calor específico cp del hierro en función de la 
temperatura. 
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3) Co~o para la mayoría de los sólidos, el coeficiente de expansión o di 
lación térmica del hierro sube con la temperatura. Esto es válido igual
mente en l~s zonas a , y y o . Sin embargo, ocurre una anomalía en la zo 
na a para el punto A2, como se aprecia en la figura III-1-8. 
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Fig. III-1-8: Coeficiente de dilatación térmica lineal 6 del hierro 
en función de la temperatura. 

Durante la transición del estado ferromagnético al estado paramagnético, 
desapareciendo poco a poco el magnetismo espontáneo, ocurre un efecto de 
"magnetoestricción" que reduciría el volumen hasta en un 1.6% aproximad~ 
mente si no fuera que existe una ,compensación por la dilatación térmica. 
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Entonces, la trayectoria del coeficiente de extensión como se representa 
en la figura III-1-8, está definida por debajo del punto A2 por la suma 
algebraica de la reducción de volumen por magnetoestricción y del aumento 
de volumen por dilatación térmica. Esto expl1ca el aumento brusco del 
coeficiente de extensión arriba del punto A2. 

Entre temperatura ambiente y 100°C, el coeficiente de dilatación del hie
rro a es de lOxlo-6 a 12xlo-6 1 °C, del hierro y de 900 a 1000°C 2lxlo-6 

a 23.5xlo-6. Los vaiores para el hierro o , o sea 16 x lo-6 a l9.5xlo-6 . 
1 oc a 1400°C, corresponden con los valores del hierro extrapolados has 
ta esa temperatura. 

4) Como la conductividad térmica y eléctrica del hierro puro es industrial 
mente menos importante que la de los metales cobre y aluminio, se conocen 
menos datos sobre la influencia de pequeños contenidos de impurezas. Sin 
embargo, aquí también es válida la regla de que la conductividad eléctrica 
y térmica disminuye por la adición de pequeñas cantidades de elementos aj~ 
nos y que el efecto depende del alejamiento en el sistema periódico entre 
el elemento aleado y el elemento de base, (regla de Norbury). 

El aumento de la resistividad eléctrica del hierro puro con la añadidura de 
varios elementos, está ilustrada por los siguientes datos (en micro-ohm pa
ra un por ciento atómico del elemento ajeno). 
Elemento Co Ni Cu Au Cr Al P C 
Aumento 1.0 1.5 4.5 4.9 5.0 5.8 6.1 7.3 

5) En la serie electroquímica de los elementos, el hierro tiene un poten
cial estandard de 0.42V anódico comparado con hidrógeno, o sea el hierro es 
menos noble que el hidrógeno, entonces, activo. También es menos noble que 
el Cu (0.34V catódico), pero más noble que el cinc (0.76V anódico). Por 

1 

tanto, el hierro es atacado por el agua y por ácidos rápidamente. Sin em-
bargo, la resistencia a la corrosión depende mucho del grado de pureza del 
metal. 
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.puede ocurrir en el hierro el fenómno de 1 a "pas ivaci ón" en un medio 
~~oxidante (por ~jemplo ácido nitrico concentrado) por la formación de 

una capa de óxido que impide la continuación de la oxidación .. Además, 
debido a la presencia de determinados elementos de aleación como el 
cromo, ya ocurre ·pasivación con contenidos muy bajos en oxígeno del 
medio oxidable. 

Las aplicaciones muy importantes de los aceros inoxidables se basan 
sobre este comportamiento, el cual será discutido más adelante. 
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CAPITULO 9 

ENDURECIMIENTO POR ENVEJECIMIENTO 

INTRODUCCIÓN 

l"na de las características más interesantes e importantes de la.s aleaciones 
es la posibilidad de producir en ellas cambios internos que alteran espec
tacularmente sus propiedades. Una de estas transformaciones ya la hemos 
encontrado al tratar del fenómeno de la recristalización y otra, el notable 
proceso del endurecimiento del acero, se estudiará en el capítulo siguiente. 
Los procesos de este tipo se agrupan bajo la denominación de reacciones en 
el cstudo sólido, en los que se incluye el endurecimiento por envejecimiento 
como un e¡emplo importante. Antes de comenzar la discusión de este tipo 
particular de endurecimiento, será útil considerar brevemente el tema gene
ral del endurecimiento de los metales y aleaciones. 

Procesos generales de endurecimiento. Comenzaremos con la considera
( ción de un metal puro, qÜé es-ércasomás sencillo. Se recordará que los 
) metales son blandos a causa del movimiento de las dislocaciones en la es

\ tructura cristalina y que el endurecimiento de los mismos se produce cuando 
l se dificulta este movimiento. En un metal recocido, la movilidad de las dis-

locaciones puede ser afectada significativamente, disminuyendo el volumen 
disponible para el deslizamiento continuo, por ejemplo, haciendo decrecer 
el tamaño de grano. La figura 8-14 presenta un ejemplo en el que este mé
todo es eficaz en una aleación comercial, pero el efecto del tamaño de grano 
es usualmente pequeño. Los límites de subv,rano son también eficaces en la 
limitación del volumen dispomble para un deslizamiento fácil, como mues
tra la figura 8-7. El endurecimiento máximo de Jos metales puros se obtiene 
por deformación en frío (Fig. 7-1 O). Se recordará que, en este caso, se pro
duce un complejo sistema de dislocaciones que hace extremadamente difícil 
cualquier movimiento posterior. 

Los procedimientos utilizados para el endurecimiento de los metales 
puros pueden emplearse también para las aleaciones, pero en el caso de 
éstas, existen también otros métodos para aumentar su resistencia mecánica. 
E:otos métodos se dividen convenientemente en dos clases: los que se fundan 
en reacciones en el estado sólido, halladas en un número rel1:1.tivamente 
pequeño de :;istemas de aleación, y los que se basan en el endureciuúento por 
aleación (formación de solueiones sólidas o present:ia de una segunda fase) 
que se produce en todas las aleaciones. En primer lugar estudiaremos el 
endurecimiento por aleación que es más común. 

Los elemento!:> ele aleación en solurión sólida cndull"cen siempre el metal 
solnnte. En las soluciones diluidas, el grado de endurecimiento "" casi 
proporcional a la concentración del elemento de aleación y, si está ¡m:sente 
más de un elemento, el endurecimiefl_to total es, aproximada.mente, la suma 
de los,-· 'os característicos de eada elemento. El endurc::cimiento produ
cido Jh .1 determinado elemento de aleación parece depender de la.s 
diferencia~ en tam'li'io y 

CHAPTER 9 

AGE HARDENING 

lNTRODUC'l'ION 

One of the most interesting and important characteristics of alloys is 
their ability to undergo interna} changes thet dramatically alter their 
properties. One transformation of this type hs.s already been met in thc 
phenomenon of recrystallization, and another, the remarkable hardening 
process in steel, will be studied in the following chapter. Processes of this 
kind are grouped under the designation solid-state reactions, which in· 
eludes· age hardening as an important example. Before beginning a dis
cussion of this particular type of hardening, it will be helpful to review 
briefly the general topic of hardening of metals and alloys. 

General hardening processes. We begin with a consideration of apure 
metal, the simplest case. It will be recalled that metals are weak because 
of the motion of dislocations in the crystal structure and that strengthening 
is produced when this motion is impeded. In an annealed metal the mo
bility of dislocations can be significantly affected by reducing the volume 
available for continuous slip, for example by decreasing the grain size. 
Figure 8-14 shows an instance in which this method is effective in a com
mercial alloy, but usually the effect of grain size is small. Subgrain bound
aries are also effective in limiting the volume available for easy slip, us 
shown by Fig. 8-7. The grea·; . .- .. ~ :· .. :rengthening of pure metals· is obtained 
by cold-working, Fig. 7-10, and i~ 1 .. 'll be recalled that in this case a com
plex pattern of dislocations is produced that makes further motion ex
tremely difficult. 

The hardening procedures for pure metals can also be used for alloys, 
and in this case severa! other methods of strengthening may also be 
available. These methods- are conveniently divided into two classcs: 
those based on solid-state r~actions found in a relati,rely small number of 

alloy systems, and those based on alloy hardening (solid-solution formation 
or the presence of a second phase), which is found in al! alloys. The more 
general alloy hardening will be considered first. 

An alloying element that goes into solid solution always hardens the 
solvent metal. In dilute solutions the amount of hardening is roughly 
proportional to the concentration of the alloying element, and if more 
than one element· is-present, the total hardening is approximately the sum·· 
r- ·~e characteristic effects of each element. The hardening produced hv 

L. ~-~en alloying element appears to depcnd on the differences in size 
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Fw. 9-1. Formación de una atmósfera de Cottrell de átomos de soluto 
alrededor de una dislocación. Los dos átomos de soluto son solamente re
presentativos del gran número que puede constituir la atmósfera. (a) Los 
grandes átomos solutos en posiciones al azar crean una energía de deforma
ción. (b) El movimiento de los átomos solutos hacia posiciones bajo la dis
locación, disminuye la energía de deformación. 

Dislocation = Dislocación 
Particles = Part!culas 
Dislocation loop = Anillo de dislocación 

Fw. 9-2. Línea de dislocación forzada a través de partículas de una 
sc?-;unda fase situadas en su plano de deslizamiento. 

en estructura electrónica que existen entre este elemento y el metal solvente . 
Como se explica más adelante, aparentemente, los átomos solutos, distri
buidos al azar en el soh·ente, no constituyen una seria dificultad para las 
dislocaciones. Sin embargo, si los átomos solutos se reúnen preferente
mente alrededor de las dislocaciones, la fuerza necesaria para mover una 
di~locación puede aumentar considerablemente. En la figura 9-1 se presenta 
la razón de este comportamiento referido a átomos solutos mayores que los 
Momos de la matriz. Puesto que la matriz está en tensión en la regi0n por 
rlebajo de la dislocaóórt de borde, la energía del sistema disminuye cuando 

. los átomos solutos se mueven desde posiciones al azar en la red a posiciones 
rn rsta·re¡::ión. Entonces se dice que la-dislOOMión está. bloqueada por una 

11ósfcra" de átomos del soluto. 

CHAP. 9] GENERAL HARDENING PROCESSES 

(a) (b) 

FIG. 9-1. The formation of a Cottrell atmosphere of solute atoms around a 
dislocation. The two solute atoms shown are merely representative of the large 
number tha.t may constitute the atmosphere. (a) Large solute atoms in random 
positions create strain energy. (b) Movement of solute atoms to positions 
below d.islocation lowers the energy. 
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Fxo. 9-2. A dislocation line being forced through second-phasc particlrs 
lying in its slip plane. 

electronic structure between it and the solvent metal. As cxpbinrd helnw, 
dislocations are apparently not seriously impeded by solutc ntom~ th:~t 
are merely distributed at random in the solvcnt. Howcvcr, ii thP ~olntt• 
atoros collect preferentially around thc dislocations, thcn thr forrr n·· 
quired to move a dislocation may be greatly incrcascd. Thr n·:1~"~' f.,r 
this behavior is shown in Fig. 9-1 for a solutc nlom thnt ¡, br"•·r th·u• 
the matrix atom. Since the matrix is in tcnsion in thr rr~ion J,..J .. w llw 
edge dislocation,· the energy of thc systcm i~ lowrrrd whrn tlw ... !·ti•• 
atoros move from random positions in thc lnttirc to pn•itinn• 111 tl11• 
rcgion. The dislocation is 1:hcn·said to be loekcd by iL~ ~~~lutr -,,~u••··· 
phere." 
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Cuando existe uno. segunda fase; se produce otro tipo de endurecimiento 
por aleación. Aunque una dislocación puede pasar a. través de un conjunto 
de átomos de solut.o separados, no puede hacer esto en el caso de partfculas 
de una segunda fase. Por el contrano, la dislocación ha de ser forzada por 
entremedio de las partículas adyacentes como se muestra esquemática
mente en la figura 9-·2, dejando un anillo de dislocación alrededor de cada 
partícula. De acuerdo con este esquema la tt>nsión requerida dismmuiría 
con el aumento del espaciado d entre las partículas. Esta explicación será 
aplicada, en un párrafo posterior, para explico.r los cambios que se producen 
en lo. resistencia durante las últimas etapas del endurecimiento por preci
pitación. 

Reacciones en el estado sólido. El endurecimiento por aleación y la 
deformación en frío se aplican ampliamente, pero en ciertos sistemas de 
aleación es posible sustituirlos o aumentarlos por medio de las reacciones 
especiales de endurecimiento que se producen en el estado sólido. Estas 
reacciones en el estado sólido son especialmente significativas por las siguien
te:; razones: aumentan la dureza muy por encima del grado posible de 
conseguir por endurecimiento por aleación solamente, no precisan que la 
pieza se deforme plásticamente y permiten realizar el endurecimiento en el 

·momento más conveniente del proceso de fabricación. Sin embargo, este 
tipo de endurecimiento tiene algunos inconvenientes: 

l. No en todos los sistemas de aleo.ción pueden producirse reacciones en 
el estado sólido. Lo.s descompó:;iciones eutectoides, por ejemplo, no se en
cuentran comúnmente en los diagramas de equilibrio. 

(o.) Temperature = Temperatura 
Conccntrution = Concentración 
Hardenable o.lloy = Aleación endurecible 

(r) (clisorclerecl) = (dc:sordenach) 
(ordered) = (ordenada) 

\ 

(d) Reactant concentmtion, %C Concentración del reactivo, % de C 

Fw. 9-3. Forma de d1a~rama c1e equilibrio, necesaria para cad¡¡, una de 
las cuatro reacciones en estado sól1do. (a) Descompo:::ición cutectoide. 
(b) Precipitación en !:J. ,;olución sólicl:1. (e) Ordenación de una solución 
s dc:;oJ dcn:u ¡,l. (d) Hcaccióll de dJfusJón. 

AGE HARDENING 

Anolher type of alloy hardening occurs when a second· phase is prcsent. 
Although a dislocation can pass through an array of isolated salute atoms, 
it cannot do this in tbe case of a second-phasc partit.le. Rather, the dis
location must be forced between adjacent particles as shown schematically 

· in Fig. 9-2, leaving a dislocation loop around each particle. According 
to this picture the stress required would decrease as the spacing d between 
the particles increases. This explanation will be applied in a later section 
to account for the changes in strength during the later stages of precipita

tion hardening. 

Solid-state reactions. Alloy hardening and cold-working are applied 
widely, but in certain alloy systems it is possible to replace or augment 
them by special hardening reactions that occur in the solid state. Thcse 
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solid-state reactions are especially significant íor the following reasons: , 
they increase hardness far above the level possible by alloy hardeniniY ! En 1 
alone, they do not require that the part be plastically defoi'íiYecf,-andth~y~-.~~;; 
allow the hardening to be done at a convenient point in the fabrication 9-31 
process. However, there are severa! restrictions on this type of hardening: fási1 

l. Not every alloy system can undergo a given solid-state reaction. figu 
Eutectoid decompositions, for example, are not commonly found in phase posi 
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Fw. 9-3. The forro of equilibrium diagram necessary for each of four solid
state reactions. (a) Eutectoid decomposition. (b) Precipitation from solid 
solution. (e) Ordering of o. random solid solution. (d) Diffusion reo.ction. 
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2. l"na.reacción.en el estado sólido en c01ulicioncs de equilibrio no conduce 
llln endurecimiento apreciable. Para producir el endurecimiento es nece
sario formar una estructura fuera de equilibrio (la martensita en Jog aceros, 
por ejemplo). 

3. El ~rado de endurecimiento produc1do por una reacción determinada 
rn el estado sólido varía de sistema a s1stema y puede ser insignificante en 
ll~unos casos. La aparición de una reacción dada debe considerarse, por 
tanto, condición necesaria, pero no suficiente, para el endurecimiento. 

:\ continuación se indican algunas de las reacciones en el estado sólido 
rapaces de producir aumentos útiles de dureza: ~ 

(a) descomposición eutectoide 
(b) precipitación en una solución sólida 
(e) ordenación de una soluci6.n ;;ólida al azar 

(desordenada) 
(d) reacción de difusión (p. ej. oxid.>ción interna) 

l proce~o: de endu
recimiento por 
en Yejecimiento 

En la figura 9-3 se representa esquermi.ticarr.cntc la forma necesaria de las 
relaciones de fase para estas reacciones. rrtra producir la descomposición 
rulectoide se requieren condiciones como las que se representan en la figura 
9-3(a), un diagrama eutectoide típico. Si el límite entre una región mono
fásica y otra bifásica (la línea de solvus), se inclina en la forma indicada en la 
figura 9-3(b), puede producirse la precipitación. Para que la ordenación sea 
posible, debe poder realizarse en la fase sólida del sistema de aleación en 
cuestión, una reacción del tipo de la. de la. figura 9-3(c). Las condiciones 
necesarias para una reacción de difusión se ind1can en la figura 9-3(d). La 
composición de una aleación endurecible (un metal B en un metal A) debe 
l'ariar de una región de una fase a otra de dos fases, como resultado de 
b difusión de un tercer componente (metal C) hacia la aleación inicial. Los 
1!os procesos de endurecimiento por envejecimiento y endurecimiento por 
rracción de difusión se estudian en el presente capítulo. La descomposi
ción eutectoide, en la que se basa el endurecimiento del acero, se discutirá 
rn el capítulo siguiente. Debe mencionarse que existen otras reacciones de 
endurecimiento menos importantes, tales como el endurecimiento, durante 
la recuperación, de ciertos metales deformados en frío y quizá, hay aún 
otras reacciones que quedan por descubrir. 

ENOURI::CIMIENTO POR PRECIPITACIÓN 

La condición necesaria para que se produzca In. precipitación en una solu
ción s1ílida es, sencdlamente, la existencia de una línea de solnts inclinada 
romo la que se muestra en la figura 9-3(b). Por consiguiente, se produce 
nn cierto grado de precipitación en la mayor parte de los sistemas de alea
ción y en un grado notable en cientos de casos conocidos. No hay duda de 
r¡nC', virtualmente. cualquier metal puede endurecerse por precipitación, 
medmnte la adición de un elemento de aleación correctamente eleg1do. El 
rndurecimJCnto sería aún mavor en el ca~o de aleaciones ternarias o de un 
númrro de componentes m~ elc\·ado. Ya se hari dado ejemplos de este 
proceso de endurecimiento al discutir las aleaciones al magnesio y las 
cobre-berilio y, en una sección posterior, se indir.an aplicaciones comerc;~tos 
adicionales. 

. w.•.t:nau rza.a;a a 

CHAP. 9) I'HECII'IT.\T\0:.; IIARDENING 2i3 

2. The occurrence of a solid-state reaction under equilibrium¡;onditions 
does not lead to appreciable hardening; Lo cause hardening it is necessary 
to form a nonequilibrium structure (martensite in steels, for example). 

3. The degree of hardcning produced by a given solid-state reaction 
varies from system to systBm, and it may be negligibly small in some 
instances. The occurrence of a given reaction must thercfore be con
sidered a necessary but not a sufficient condition for hardening. 

The following are sorne of the solid-state reactwns capable of produeing 
useful hardness increases: 

(a) euteetoid decomposition 
(b) precipitation from solid solution }age-hardening 
(e) ordering of a random (disordered) solid solution processes 
(d) diffusion reaction (e.g., interna! oxidation) 

Schematic illustrations of the necessary forro of phase relationships for 
these reactions are shown in Fig. 9-3. Conditions such as those repre
sented in Fig. 9-3(a), a typical eutectoid-type diagram, are required to 
produce eutectoid decomposition. Precipitatión can occur if the boundary 
line (solvus Iine) separating a one-phase and a two-phase region slopes in 
the manner sketched in Fig. 9-3(b). For ordering to be possible, a rcaction 
of the type shown in Fig. 9-3(c) must form a part of the solid-state 
behavior of the alloy system in question. The requirements for diffuS1·on 
reaction are indicated in Fig. 9-3(d). It is seen that the composition of 
the hardenable alloy (metal B in metal A) must shift from a one-phase 
region to a two-phase region as a result of the diffusion of a third com
ponent (metal C) into the initial alloy. The two age-hardening processes 
and diffusion-reaction hardening are considered in this chapter. Eutectoid 
decomposition, on which the bardening of steel is based, will be treated in 
the following chapter. It should be mentioned that other Iess important 
hardening reactions are known to exist, such as the hardening of ccrtain 
cold-worked metals during recovery, and still other reactions perhaps 
remain to be discovered. 

PRECIPITATION HARDENING 

Thc necessary ccndition for precipitation from solid solution is merely 
the existen ce of a sloping solvus line, as shown in Fig. 9-3(b). Therc
fore precipitation occurs to sorne degree in almost all alloy systems and 
to a marked extent in hundreds of known cases. There is no doubt that 
virtually any metal can be made to precipitation barden by the addition 
,of a properly chosen alloying element, and still further hardening 5hould 
be possible in ternary or higher component alloys. Examples of this 
hardening process have already been given in discussing mngnesium and 
copper-beryllium alloys, and additional commercial applications are listed 
in a later section. 
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Temperature = Temperatura 
% ~letal B = % de metal B 
\\'rought alloy = Aleación de forja 
Liquid = Liquido 
Ca..st alloy = Aleación de fundición 
Range of tempcratures for Intervalo de temperaturas para el trata-

solution treatmcnt miento de disolución 
Range of tempcratures for Intervalo de temperaturas para eltrata.-

precipitation treatment miento. de precipitación 

FIG. H. Diagrama de equilibrio en el que se indican las composiciones 
de una ideación de forja y de otra de fundición, convenientes para el en
durecimiento por precipitación. 

Tratamiento térmico. El proceso completo para obtener una aleación 
endurecida por precipitación puede dividirse en tres partes: (l) elección 
de la composición, (2) tratamiento térmico de disolución, y (3) tratamiento 
térmico de precipitación. El desarrollo de composiciones de aleaciones 
comerciales endurecib\es por precipitación es una larga y difícil tarea, pero 
es pasable exponer algunos de Jos principios en que se funda este desarrollo. 
El diagrama de equilibrio de la figura Hes típico de un sistema que puede 
mostrar endurecimiento como resultado de la precipitación de la fase beta 
a partir de la solución sólida alfa sobresaturada. Aun cuando el efecto 
máximo de endurecimiento se produce, en este caso, con un contenido del 
6% de metal B, \Imite de solubilidad de éste en el metal A, puede produ
cirse cierto endurecimiento en todo el intervalo de composiciones en el que 
pueden existir en equilibrio la fases a y {3. En la práctica, se usan otras 
composiciones además de la que produce el máximo endurecimiento. Las 
propicd:~des de colada de las aleaciones de fundición son mejores, frecuen
temente, cuando, durante la solidificación, se forma una cantidad apreciable 
de lfquido eutéctico. Por lo tanto, se puede emplear una composición del 
9% de mHal B. La composición de las aleaciones de forja puede mantenerse 
a un 4o/o, aproximadamente, de metal B, a fin de que sea posible la obten
ción de la fase alfa para el trabajo plastico en caliente. En muchos casos, 
la temperatura máxima de trabajo plástico es la del eutéctico binario o la 
de un posible eutéctico ternario, de punto de fusión aún más bajo, en alea
ciones comple¡as. 

Para la.; aleaciones de fundición y las aleaciones de forja se utiliza un 
tratamacnlo t~rmico similar, aunque hay que emplear tiempos mayores o 
temperaturas más elevadas para los materiales colados, de reacción más 
lenta. El objeto de esta primera etapa, el tratamiento de diwlución, es disol
\'cr un máximo de la segunda fase en ltt solución sólida alfa y, después, re
tener e~ta solución hasta alcanzar la temperatura ambiente. Esto se 
efectúa: (l) e:~lentando la aleación hasta una temperatura elevada, pero 
inferior a la que produciría un erecimiento excesivo de grano o la fusión de 
uno de 
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FIO. 9-4. Equilibrium diagram on which are indieated compositions of a 
wrought and a cast alloy suitable for precipitation hardness. 
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La dure 
ened alloy may be divided into three parts: (1) choosing the composition, de precipill 
(2) solution heat-treating, and (3) precipitation heat-treating. The duccn, cve 
development of commercial precipitation-hardening alloy compositions la prccipit 
is a long, difficuJt task, but it is possible to state sorne of the principies ambiente 
underlying such development. The equilibrium diagram of Fig. 9-4 is ~--- -----C'-~é;"d"'Pn 

. l f h h h d . l f . . . f tem n ola typ1ca o a system t at may s ow ar enmg as a resu t o prec1p1tatJOn o en b fig;ur 
the beta phase from the supersaturated alpha solid solution. While the mico de 11 
maximum hardening effect is produced in this case at 6% metal B, the preciso pa 
limit of solubility of metal B in metal A, sorne hardening can occur in principal. 

indu~tnal. the entire range of compositions over which the alpha-plus-beta phase 
En rclació 

ficld extends at low temperaturf's. In practice, compositions other than dades vari 
that capable of maximum harde::1ing are used. The casting properties of las propie< 
cast alloys are often improved by thr presence of appreciable eutectic más altos 
liquid during solidification. Therefore a ·~n;:nposition such as 9% metal B muestra el 
may be used. The composition of wrought alloys may be held to about dades tale 
4% metal B to allow the alpha phase to be obtained for hot-working. In 
many cases the maximum working temperature is that of the binary 
eutectic or of a stilllower-melting ternary eutectic in complex alloys. 

A similar heat treatment is used for both cast and wrought alloys, 
exccpt that longer times or higher temperatures must be used for thc more 
slowly reacting cast materials. The purpose of the first step, solution treat
ment, is to dissolve a maximum amount of the second phase in the alpha 
solid solution and then to retain this solution clown to room temperaturc. 
This is accomplished by (1) heating the alloy toa high temperature, but 
below the temperature at which excessive grain growth or melting of onc of 
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lhrdncss = Dureza. 
fiml', hours = Tiempo, horas 
l'n>cipita.tion at a relatively Precipitación a temperatura. relativa-

hi¡:h temperature mente elevada. 
l'rt'Cipitation at a. relatively Precipitación a temperatura relativa-

low tcmperature mente baja 
llardness after solution treatment = Dureza después del tratamiento 

de disolución 
llnrdness after annealing = Dureza después del .recocido 

F10. 9-5. Curso del endurecimiento durante e-1 tratamiento térmico de 
l'rt'Cipitación a dos temperaturas diferentes. 

lns constituyentes, (2) mar,:,-niendo esta temperatura desde una fracción 
de una hora hasta casi un día. entero, para que pueda producirse la diso
lución, y (3) templando en a¡.:,u'! hasta obtener una solución sólida sobre
!'.~turada a la temperatura ambierite. Después del tratamiento de disolución 
b dureza es relativamente baja, figura 9-5, pero superior a la. del material 
enfriado lentamente y revenido. 

La dureza máxima de estas aleaciones se obtiene durante el tral.amiento 
de precipitación, en el que la solución sobresaturada sufre cambios que con
ducen, eventualmente, a la formación de la segunda fase. En algunos casos, 
In precipitación puede produ~irse en un tiempo razonable a temperatura 
ambiente y, entonces, se dice que la aleación envejece naturalmente. 
Corrientemente, es necesario envejecer la .aleación artijicialme:rue, man
l<'niéndola dentro de un intervalo de temperaturas como el que se muestra 
en la figura 9-4. La t~mperatura exacta utilizada para el tratamiento tér
mico de precipitación, está dctermmada por dos factores: (1) el tiempo 
preciso para obtener una reacción apreciable y (2) la propiedad de interés 
principal. El tiempo necesario debe ser razonable en un tratamiento térmico 
industrial. (Cuanto más elevada sea la temperatura, menor será el tiempo) . 
En relación con el segundo factm, debe entenderse que las distintas propie
dades varían a velocidades diferentes durante la precipitación. Por ejemplo, 
las propiedades de resistencia mecánica tienden a alcanzar valores máximos 
más altos a temperaturas de precipitación más bajas. En la figura 9-5 se 
muestra el curso dP-1 envejecimiento a dos temperaturas diferentes. Propie
dades tales como la dureza alcanzan un valor máximo durante la precipita
ción a una temperatura dado. y, después, disminuyen gradualmente como 
consecuencia ele un sobrecnveJecimienlo. Este ablandamiento es consecuen
cia natural de la uproximn.ción de la aleación al estado de equilibrio, al 
aumentar el tiempo durante el que la aleación se mantiene a temperatura. 
En efecto, una aleación muy sobrecnvejecida seria esencialmente idéntica 
a una aleación recocida, es decir, una aleación en la ·que la estructura 
de equilibrio se produce por medio de un enfriamiento lento desde la tem
ncratum del tratamiento de disolución. 

Además de la composición y de las condiciones del trr.tamtento térmico, 
las propiedades obtenidas en ciertas aleaciones resultan muy afectadas por 
la deformación en frfo después del tratamiento de disolución. En algunos 
casos, el trabajo en frfo impide la obtención de los valores máximos de-las 
propiedades durante el tratamiento de precipitación subsiguiente, 
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Fw. 9-5. The course of hardening during precipitation heat treatment at 
two dífferent tempcratures. 

the constituents would occur, (2) holding for a fraction of an hour to al
most a day to allow solution to take place, and (3) quenching in water to 
obtain the supersaturated solid solution at room temperature. The 
hardness after solution treatment is relatively low, Fig. 9-5, but it is 
higher than that of the slowly cooled, annealcd material. 

The full hardness of these alloys is developed during .the precipitation 
treatment, in which the supersaturated solution undergoes changes that 
lead eventually to the formation of the second phase. In sorne cases the 
prccipitation may occur in a reasonable time at room tcmperature, and 
the alloy is then said to be naturally aging. Usually it is necessary to age 
the alloy artificially by holding it in a temperature range such as that 
shown in Fig. 9-4. The exact temperature used for the precipitation 
heat treatment is determined by two factors: (1) the time for apprcciahle 
reaction and (2) the property of principal interest. The time factot must 
be of reasonable length for industrial heat treatment. (Thc highcr thc 
temperature, the shorter the time.) In regard to the second factor it should 
be understood that different properties change at different rates during 
precipitation. For example, the strength properties tend to reach higher 
maximum values at lower precipitation temperatures. The coursc of 
aging at two different temperatures is sbown in Fig. 9-5. Propcrties such 
as hardness attain a maximum value during precipitation at a givcn 
temperature and then gradually decrease as a result of overaging. This 
eventual softening is a natural consequence of the approach of thc alloy 
to the equilibrium condition with increasing time at temperature. In 
fact, a greatly overaged alloy would be essentially indentical with an 
annealed alloy, i.e., one in which the equilibrium structure is produced by 
slow cooling from the solution-treating temperature. 

In addition to composition and hcat-treating conditions, thc propcrties 
obtained in certain alloys are greatly affected by cold-working aftcr solu
tion trcatment. In sorne instanccs cold-working interfercs with thc devel
opmcnt of rnaximum property values during the following precipitation 
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pero, con frecuencia, un importante factor de diseño, el límite de fluencia, 
puede ser aumentado significativamente por este medio. 

Teoría. Una teoría adecuada del endurecimiento por precipitación debe 
explicar fenómenos tales como el efecto de la deformación plástica sobre el 
cur::.o del endurecimiento, el hecho de que no todos los sistemas en los que 
se produce precipitación son endurecibles y la nn.turaleza del sobrecnvejcci
micnto. La teoria de coherencia reticular es, actualmente, la representación 
más útil del proceso de endurecimiento por precipitación. De acuerdo con 
esta teoría, la primera etapa de la precipitación es la reunión de átomos de 
soluto en pequeñas regiones de la red matriz como resultado de las fluctua
ciones estadísticas de concentración en ll1 solución sÓlida. Estas regiones 
enriquecidas en soluto son el primer paso hacia ]u rmcleación. En el próximo 
paso del proceso, los átomos de soluto difunden ~' través de la matriz hacia 
las regiones enriquecidas y algunas de ellas se con•::01"ten en núcleos de una 
nueva fase. Durante las primeras etapas de la ¡m:.~·pi~at.:iün no se forma 
directamente la fase de equilibrio, sino una estructura -;rl.,Lt>Jina intermedia 
relacionada con ella que crece, en íntimo contacto con la :olución sólida. 
La fi¡.:ura 9-6(b) es un dibujo esquemático de esta red de transici(;n y mues
tra la distorsión de la solución sólida que existe mientras haya tendencia a 
la contmuidad atómica (coherencia) entre las dos estructuras. Las partícu
las inic1ales no son, usualmente, esféricas sino que tienen forma de plaquitas 
o varillas. Cuando sus dimensiones son pequeñas, estas partículas producen 
efectos especiales de rayos X, tales como las vetas de Guinier-Preston en 
lugar de los diagramas usuales de difracción. 

Aun cuando las condiciones no sean favorables para un desarrollo rápido 
de la fase de equilibrio, se forma finalmente esta fase más estable después 
de un tiempo suficiente. Usualmente ella se nuclea con independencia de 
la red de transición y, durante el l:iubsiguiente proceso de crecimiento, 
compite con esta red menos estable por los átomos de soluto, causando, 
finalmente, su redisolución. En algunas aleaciones, la red de transición se 
transforma directamente en el precipitado de equilibrio. También, en 
muchos sistemas de endurecimiento por precipitación, la estructura cris
talina intermedia no se desarrolla lo suficiente para que puede ser llamada 
red de transición antes de que sea reemplazada por el precipitado de 
equ1hbrio. 

:\unquc el precipitado de equilibrio está orientado en una posición de
finida con respecto a la solución sólida denlro de la que se forma, no existe 
h continuidad o eoherencia de átomo a átomo entre ests.s dos redes, que 
earactema a las estructuras cristalinas intermedias. En la figura 9-6(c) 
:>e muestra esquemáticamente una partícula del precipitado de equilibrio. 
L:\ teorb de di~locaciones del efecto de endurecimiento por una segunda 
fa:;e, F1g. 9-2, ::e puede emplear para explicar por qué el precipitado de 
cquilibr:o es menos efectivo en el aumento de resistencia mecánica de la 
aleación que una región coherente del mismo tamaño. A causa del volumen 
circundante de matriz deformada, la partícula coherente tiene un tamaño 
efectiYo mucho mayor y, la figura 9-7(a) muestra que el espaciado d es 
menor en C' '.raeión con el existente en el precipitado de equilibrio. Se 
· •NH·dará qL. .n valor de d pequeño está asociado 
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treatment, but frequently the important design factor, yield strength, 
can be significantly increased by this means. 

Theory. An adequote theory of precipitation hardening should be able 
to explain such phenomena as the effect of plastic deformation on the 
course of hardening, the fact that not al! systems capable of precipitn.tion 
are capable of hardening, and the nature of overaging. The coherent 
laltice theory is at present the most useful view of the precipitation harden
ing process. According to t.his theory the first step in precipitation is the 
congregation of solute at,oms in the matrix lattice as a result of statistical 
fluctuations in the solid solution. The regions rich in solute are called 
clusters and are the first step toward nucleation. In the next step in the 
process, solute atoms diffuse from the surrounding matrix to the clusters 
and convert sorne of them into nuclei of a new phase. During the early 
stages of precipitation the equilibrium phase does not form directly, but 
an intermediate crystal structure related to it grows in close contact with 
the solid solution. Figure 9-6(b) is a schematic picture of this transition 
lattice and shows the distortion of the solid solution tbat exists so, long as 
there tends to be atom matcbing (coberency) between the two structures. 
The initial particles usually are not spherical but are platelike or rodlike 
in shape. \Vhen their dimensions are small these particles produce special 
x-ray effects, such as Guinier-Preslon streaks, rather than the usual dif
fraction pattern. 

Even though conditions may not be favorable for rapid development of 
the equilibrium phase, aíter a sufficient time tbis more stable pba.se 
eventually forms. Usually it nucleates separately from the transition 
lattice, and during the subsequent growth process i.t competes witb this 
less stable lattice for salute atoms, eventually causing it to redissolve. 
In a few alloys the transition lattice transforms directly to the equilibrium 
precipitate. AJso, in many precipitation-hardening systems the inter
mediate crystal structure fails to develop far enough to be called a transi
tion lattice before it is replaced by the equilibrium precipitate. 

Although tbe equilibrium precipitate is oriented in a definite position 
with respect to the solid solut1on in which it forms, there is.not the atom
to-atom registry or coherency between these two lattices tbat characterizes 
the intermediate crystal structures. An equilibrium precipitate particle 
is shown schematically in Fig. 9-6(c). The dislocation tbeory of the 
hardening effect of a second phase, Fig. 9-2, can be used to explain why 
the equilibrium precipitate is less effective in strengthening the alloy tban 
is a coherent .region of simila.r size. Beca use of the surrounding volume of 
strained matrix, the coherent particle has a much larger effective size, and 
Fig. 9-7(a) shows that the spacing d is reduced compared with that for 
the e<'":librium precipitate. It will be recalled that a small d is associ.ated 
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Fw. 9-6. Etapas en la formación de un precipitado de equilibrio. (a) So
lución sólida sobresaturada. (b) Red de transición coherente con la solución 
'ólida. (e) Precipitado de equilibrio esencialmente independiente de la 
solución sólida. · 

con una resistencia mecánica elevada. Durante el envejecimiento poste
rior, el tamaiio de las partículas del precipitado de equilibrio aumenta y su 
número desciende, como se muestra en la figura 9-7(c). La distancia entre 
partlculas experimenta entonces un aumento aún mayor y da lugar a una 
disminución progresiva de la dureza durante el sobreenvejecimiento. 

.\demás de la precipitación general uniforme descrita anteriormente, 
~lgunos sistemas experimentan una precipitación discontinua. Este proceso 
t1rne lugar usualmente en los límites de grano y consiste en el crecimiento 
dr laminitas de segunda fase entremezcladas con la matriz empobrecida. 
La figura 3-4 presenta·este fenómeno en una aleación cobre~berilio. Como 
l:to propiedades obtenidas con este tipo de precipitación son mucho peores 
011" lu;; que proporciona la 
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FIG. 9-6. The stages in the formation of an equilibrium precipitate. (a) Su
persaturated solid solution. (b) Transition lattice coherent with the solid 
solution. (e) Equilibrium precipitate essentially independent of thc solid 
solution. 

with high strength. During further aging the size of the equilibrium-pre
cipitate particles increases and their number decreases, as shown in Fig . 
9-7(c). The interparticle spacing then increases still further and causes 
a progressive decrease in hardncss during overaging. 

In addition to the uniform, general precipitation described above, sorne 
systems experiencc discontinuous precipitalion. This process usually occurs 
at grain boundaries c:nd consists in the growth of lamellae of the second 
phase interspersed with_ the depleted matrix. Figure 3-4 shows this 
phenomenon in a copper-beryllium alloy. Since the properties obtained 
from this type of prccipitation are poorer than those obtained from general 
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FIG. 9-7. Explicación del efecto de la coherencia de la red y del tamaño 
de la partícula sobre el espaciado d de la figura 9-2. (Según Geisler). (a) El 
tamai"lo efectivo de las partículas coherentes aumenta por el volumen de 
la matriz deformada que los rodea. (b) Las particulas comparables del 
precipitado de equilibrio tienen un tamaño efectivo más pequeño. Por lo 
tanto, la distanciad es mayor. (e) Cuando las partículas se aglomeran du
rante el sobreenvejecimiento, el espaciado d se hace aún mayor. 

precipitación general, el tratamiento térmico o la composición se ajustan 
frecuentemente para reducir al mínimo la precipitación discontinua. Con 
este objeto se emplean, en las al.eaciones cobre-berilio, pequeñas adiciones 
de níquel o cobalto. 

Aplicaciones. El endurecimiento por precipitación es el método más 
importante para aumentar la resistencia mecánica de los metales no ferrosos 
por reacción en el estado sólido. Es especialmente útil para el aluminio, el 
metal principal de esta clase, y tanto las aleaciones de aluminio de fundición 
como las de forja son endurecibles por precipitación. 

Puesto que en el M etals H andbook se da una información detallada sobre 
la gran variedad de aleaciones de aluminio de que se dispone en el comercio, 
sólo presentaremos aquí un breve estudio de las aleaciones más representa
tivas. Las designaciones utilizadas para las aleaciones forjadas que figuran 
en la Tabla 9-1 proceden de un sistema anterior en el que se utilizaban 
solamente de uno a tres números. Por ejemplo, la aleación 5052 era anterior
mente 52S, donde la S la identificaba como aleación de forja. El primer 
número de la presente designación señala el grupo de aleación, de acuerdo 
con el siguiente sistema: 

Número de aleación 

lx:xx 
2xxx 
3xxx 
4xxx 
5xxx 
6-xxx 
ixxx 
8_\.XX 

Elemento aleante principal 

Aluminio comercialmente puro (99+% ,A.l) 
· Cobre 

Manganeso 
Silicio 
Magnesio 
!\1agnesio + silicio 
Cinc 
Otro elemento 

, ... t:..', 
tC=:J\ ,"">' '-- / .... _, 

(a) 
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(b) 
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(e) 

FIG. 9-7. Explanation of the effect of lattice cohereney and particle size on 
the spacing d of Fig. 9-2. (After Geisler.) (a) The effective size of coherent 
particles is increased by the surrounding volume of strained matrix. (b) Com
parable particles of equilibrium precipitate have a smaller effective size; there
fore d is larger. (e) When particles agglomerate during overaging the spacing 
d becomes stilllarger. 

precipitation, the heat treatment or composition is often adjusted to 
minimize discontinuous precipitation. Small additions of nickel or cobalt 
are used in copper-beryllium alloys for this purpose. 

Applications. Precipitation hardening is the most important method 
of strengthening nonferrous metals by solid-state reaction. It is especially 
useful for aluminum, the principal metal of this class, and both cast and 
wrought aluminum alloys are precipitation hardened. 

Since detailed information on the wide variety of aluminum alloys 
available commercially is given in the M etals H andbook, only a brief survey 
of representative 1 alloys will be presented here. The alloy dcsignations 
used for the wrought alloys in Tab1e 9-1 developed from an earlier system 
in which only one to three number~ were used. For example, alloy 505~ 
was previously 52S, where the S identified itas a wrought alloy. The first 
number in the present designation spe..:ifies the alloy group according to 
the following system: 

Alloy number 

lxxx 
2xxx 
3xxx 
4xxx 
5xxx 
6xxx 
7xxx 
8xxx 

Major alloying element 

Commercially pure aluminum (99+ % Al) 
Copper 
1\langanese 
Silicon 
Magnesium 
Magnesium + silicon 
-Zinc 
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,...-----· 
Gama de propiedades (estados blando a duro) 

De~ig- Elementos de Proceso 
nación aleación de endure- Resistencia a Límite 

Alarga- Resistencia a Aplicaciones 
de la principales cimiento• la tracción de fluencia 

miento en la fatiga U picas 
aleación kg/mm2 kg/mm2 2 pulgadas, (5 X 108 ciclos) 

; % kg/mm2 

-----
Aleaciones de forja 

: 

1100 Pureza comercial Deformación en 9,1-16,8 3,5-15,5 45 -15 3,5-15,5 Utensilios de cocina 
- frío 

5052 Mg 2,5% Deformación en 19,7-29,5 9,1-26 30 - 8 11,2-14 Carrocerías para autobti-
frío ses y camiones 

Alelad Cu 4,5%, Mg 1,5% Precipitación 19 -47,8 7,7-33 22 - 9 9,1-14 Aviación 
2024 (con chapa pro-

tectora de alu-
minio puro) . 

6061. Mg2Si 1,5% Precipitación 12,6--31,6 5,6--28,1 30 -17 6,3-9,8 Estructuras en general 
7075 Zn 5,6%, Mg 2,5%, Precipitación 23,2-58,3 10,5-51,3 16 -11 -16,1 Aviación 

Cu 1,6% 

Aleaciones de fundición 
----

195 Cu 4,5% Precipitación 22,5-28,8 11,2-22,5 8,5- 2 4,9- 5,6 Piezas coladas en arena 
319 Cu 3,5%, S1 6,3% Precipitación 19 -25,3 12,6--18,3 2 - 1,5 7 - 1,1 Piezas coladas en arena 
356 Si 7%, Mg 0,3% Precipitación -26,7 -19 - 5 - 9,1 Piezas coladas en coquilla 

'---

* Además del endurecimiento por aleación 

TABLE 9-1 

SOME CHARACTERISTICS OF SEVERAL TYPES OF ALUMINUM ALLOYS 

--------------.-------.-------------------.-----¡ 
Range of properties (soft to hard conditions) 

.\lloy Principul alloying Hardening Tensile Yield Elongation Endurance 
Typical applications d1•signutio n elcments procesa• strength strength, strength, in 

(5 X 108 cycles), ·. lb/in2 lb/in2 2 inches,% 
lb/in2 

_:::.-.==-_.:.:::...::.-.:.._=c=.oO, __ oo.o;====--===,Oc-==================o===='======'====-====~=====-..=-.. :::.:::::::::·~-: 
W rough t alloys 

---------·----------e-------~-------,------~------.-----·----~---------------

1100 
5052 

.\l<)ad 
20:.!4 

liOUI 
7075 

Commericul purity 
2 .. )% i\fg 
4.5% Cu, 1.5% Mg 

(with protective 
sheet of pure 
aluminum) 

1.5% :\lg2Si 
5.6o/o Zn, 2.5% :\lg, 

1.6%Cu 

Cold-working 13,000-24,000 
Cold-working 28,0()()-42,000 
Precipitation 27,0Q0--68,000 

Precipitation 
Precipitation 

18,0Q0--45,000 
33,000-83,000 

5,000-22,000 
13,00G-37 ,000 
11,000-47,000 

8,000-40,000 
15,00Q-73,000 

45 -15 
30 - 8 
22 -19 

30 -17 
16 -11 

5,00o- 9,000 
16,000-20,000 
13,000-20,000 

9,000-14,000 
-23,000 

Cook1ng utensils 
Bus and truck bodies 
Aircraft 

General structural 
Aircraft 

-----~'------------~------~--------~------~------~----------~-----------! 

Hl5 -t.5o/o Cu 
319 3.5o/o Cu, 6.3% Si 
35o 7% Si, 0.3% :\lg. 

Prccipitution 
Precipitation 
Prccipitation 

Cast alloys 

32, OOQ-41 ,000 
27 ,OQ0--36,000 

-38,000 

16,0Q0--32,000 
18,0Q0--26,000 

-27,000 

8.5- 2 
2 - 1.5 

- 5 

7,000- 8,000 
10,0Q0--11,000 

-13,000 

Sand castings 
Sand castings 
Permanent mold 

castings ,._ ___________ ,__ __ __!_ ____ __._ ___ ___.:_ ___ .J...._ ____ J.___ _ __:._ __ 

• In n<l<litHm to alloy hardcning. 
J 
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La Tabla 9-1 muestra el rango de variación de las propiedades mecánicas 
de cada aleación desde la condición blanda hasta la dura. El estado de una 
aleación se puede indicar añádienclo un símbolo a la designación de la 
aleac1ón. La parte principal ele este símbolo es una letra que tiene el si
guiente significado: 

Letra Estado de la aleación 
p Estado bruto de fabricación 

o En estado blando como resultado 
del recocido (recristalización) 

11 Endurecido por deformación en frío 

T Tratado térmicamente 

Las letras 1/ y T van seguidas usualmente por números que indican más 
detalladamente el tratamiento que ha recibido la aleación. Por ejemplo, 
H 1 designa una aleación que ha sido endurecida por deformación solamente. 
J/2 designa una aleación que ha sido endurecida por deformación y recocida 
parcialmente, y 113 indica que la aleación ha sido endurecida por deforma
ción y estabilizada por un recocido apropiado. Se emplea un segundo 
número, 2, 4, 6, 8 ó 9, para indicar los aumentos de endurecimiento por 
deformación. Por ejemplo, la segunda aleación de la Tabla 9-1 tiene la 
designación 5052-0 en su condición blanda, mientras que su estado comercial 
de mayor dureza lleva la identificación 5052-1118. 

Los diferentes estados producidos por el tratamiento térmico están indi
cados con una T combinada con Jos siguientes números: 

T2 Recocido (se aplica solamente a piezas coladas que se han recocido 
para mejorar su ductilidad, por ejemplo) 

T3 Con tratamiento de disolución y luego deformación en frío 

T4 Con tratamiento de disolución y envejecimiento natural 

T5 Sólo envejecida artificialmente 

T6 Con tratamirnto de disolución y envejecimiento artificial 

T7 Con tratamiento de disolución .r estabilización (por un trata
miento térmico de sobreenwjecimiento) 

T8 Tratamiento de disolución, deformación en frío y, a continuación, 
envejecimiento artificial 

Por ejemplo, la quinta aleación de la Tabla 9-1 lleva la designación 
7075-0 en su condición blanda, la cual se produce por recocido. durante unas 
pocas horas a 4!3°C (775°F). El estado duro, 7075-T6, se produce por 
tratamiento térmico de disolución a 466°C (870°F) y enyejccimiento (tra
tamiento térmico de precipitación) a 12l°C (250°F) durante aproximada
mente 25 horas. La figura 9-8 mul'~tra los cambios de propiedi!cles que se 
producPn dur:1nte este 

AGE HARDENING [CHAP. 9 

Table 9-1 shows the range in mechanical properties of ea.ch alloy from 
the soft to the hard condition. The condition or temper of an alloy can be 
indi<;ated by adding a symbol to the alloy designation. The principal 
part of this symbol is a letter having the following significance: 

Letter Condition of alloy 

F As fabricated 

o In soft condition as a result 
of annealing (recrystallizing) 

H Strain hardened by a cold-
working process 

T Heat trea.ted 

The letters H and Tare usually followed by numbers indicating in more 
detail the treatment that the alloy received. For example, Hl designates 
an alloy that has been strain hardened only, H2 designates one that 
has been strain hardened and partially annea.led, and H3 designates one 
that has been strain hardened and stabilized by suitable annealing. A 
second number, 2, 4, 6, 8, or 9, is used to indicate increasing amounts of 
strain hardening. For example, the second ·alloy in Table 9-1 is designated 
5052-0 in its soft condition, while its hardest commercial temper is 5052-
HlS. 

The various tempers produced by hea.t treatment are indicated by T 
combined with the following numbers: 

T2 Annea.led (applies only to castings, annea.led to improve ductility 
for example) · 

T3 Solution heat-treated ard then cold-worked 

T4 Solution heat-treated and naturally aged 

T5 Artificially aged only 

T6 Solution hea.t-treated and artificially aged 

T7 Solution heat-tréated and stabilized (by an overaging hcat 
treatment) 

T8 Solution heat-treated, cold-worked, and thcn artificially aged 

For example, the fifth alloy in Table 9-1 is designated 7075-0 in its soft 
condition, which is produced by annealing for a few hours at 775°F (413°C). 
The hard temper, 7075-T6, is produced by solution heat-treating at 870°F 
(466°C) and aging (precipitation heat-treating) at 250°F (121°C) for about 
25 hours. Figure 9-8 shows the property changes that occur during this 
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Strength, lb/in2 = Resistencia mednicn, lb/pulg. 2 

(14,3 lb/pulg. 2 = 1 kg/cm 2 = 0,01 kg/mm2) 
Time, hours = Tiempo, horas 
Elongation, % = Alargamiento, % 
Tensile strength = Hcsistencia a la tracción 
Yield strength = Límite de fluencia 

Fw. 9-8. Variación de las propiedades de una chapa de aleación de alu
minio 7075 durante un tratamiento térmico de precipitación a 121 oc 
(250°F). (Según Dix). 

tratamiento de precipitación. Como la adición de aleantes y el trata
miento térmico de precipitación disminnyen la resistencia a la corrosión 
del aluminio, algunas de las aleaciones de resistencia mecánica más ele
vada están protegidas por una capa de aluminio puro firmemente unida a 
la superficie por medio de un proceso de laminación en caliente. La aleación 
Alelad 2024 es un ejemplo de esta clase de productos. 

El tratamiento térmico de las aleaciones de aluminio explica la relación 
entre los diagramas de equilibrio y la estructura de las aleaciones. Por 
ejemplo, la estructura de la aleación 195 en estado bruto de colada (Fig. 
9-9(b)) presenta partlculas bastas de la fase 8, CuAb, que se formó como 
una estructura eutéctica separada durante la solidificación. La matriz es 
una solución sólida a, en concordancia con el diagrama de equilibrio (Fig. 
9-9(n)). Sin embargo, hay otra fase en esta estructura, el constituyente 
oscuro (Al, Fe, Si) formado por las impurezas de hierro y silicio contenidas 
en In aleación. El tratamiento térmico de disolución disuelve ambas fases, 
quedando solamente la solución sólida a sobresaturada cuando se templa 
In aleación (Fig. 9-9(c)). Aunque el subsiguiente tratamiento de envejeci
miento da lugar a cambios estructurales que elevan al doble el límite de 
flucncia de esta aleación, los cambios no son visibles en la microestructura 
(Fig. 9-9(d)). 

Con el microscopio electrónico es posible apreciar detalles estructurales 
ndiciPnales en una aleación similar a la 6061, pero de mts alta pureza que 
la de tipo comercial. Durante el envejecimiento a la temperatura ambiente, 
esta aleación experimenta un endurecimtento sustancial, mientras la fase 
l\Ig2Si comienza a precipitarse desde la solución sólida. Se ha encontrado 
que exist~ una estructura de subgrano en esta aleación, tanto después del 
tratamiento de disolución cvmo luego del envejecimiento a la temperatura 
ambiente (natural) (Fig 9-IO(a)), aunque no es visible ningün precipitado. 
C nicnmcnte en el caso de que la aleación esté muy sobreenvejecida y ablan-

1 dada (F1g. 9-JO(b)) pueden verse las partfculas de precipitado. 

1 

El nfquel es otro metal cuyas aleaciones se endurecen principalment~ por 
· precipitación. El nfquel es muy parecido al hierro en cuanto a sus propie

¡ dadrs mrránicas pero, debido a que sus propiedades de resistencia a la 
corrosión son muy superiores, se usa en muchas aplicaciones a pesar del 

-' hecho de que su costo es unas diez veces superior. 
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FIG. 9-8. Property changes during the precipitation heat treatment of 7075 
aluminum alloy sheet at 250°F (121°C). (After Dix.) 

precipitation treatment. Since alloying and the precipitation heat treat
ment decrease the corrosion resistance of aluminum, sorne of the high
strength alloys are protected by a !ayer of pure aluminum firmly bonded 
to the surface by a hot-rolling process. Alelad 2024 alloy is an example 
of this type of product. 

The heat treatment of aluminum alloys illustrates the relation between 
phase. diagrams and the structure of alloys. For example, the structure of 
alloy 195 in the as-cast condition (Fig. 9-9b) shows coarse particles of 
the 8-phase, CuAl 2 , that formed as a divorced eutectic structure during 
solidifieation. The matrix is a solid solution, in agreement with the pbase 
diagram (Fig. 9-9a). However, there is another phase in this structure, 
the dark (Al, Fe, Si) constituent that is formed by the iron and silicon 
impurities in the alloy. Solution heat treatment dissolves both the 8-phase 
and the impurity phase, leaving only the supersaturated a solid solution 
when the alloy is quenched (Fig. 9-9c). Although the subsequent aging 
treatment causes structural changes that double the yield strcngth of this 
alloy, the changes are not visible in the microstructure (Fig. 9-9d). 

With the electron microscope it is possible to see additional structural 
details in an alloy similar to 6061, but of higher than commercial purity. 
During aging at room temperature this alloy experiences substantial 
hardening as the Mg2Si phase attempts to precipitate from the solid 
solution. A subgrain structure is found to exist in this alloy both in the 
solution-treated condition and after room-temperature (natural) aging 
(Fig. 9-10a), although no precipitate is visible. Only if the alloy is grcatly 
overaged and softened (Fig. 9-lOb), can precipitate particles be seen. 

Nickel is another metal whose alloys are hardened principally by pre
cipitation. Nickcl is much like iron ·¡n its mechanical properties, but its 
corrosion properties are so much better than those of iron that it is used 
for many purposes despite the fact that it costs about ten times as much. 
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(a) Temperature = Temperatura 
Copper, wt.% = Cobre,% en peso 

Fw. 9-9. i\Iicroestructura de la aleación de aluminio 195 (4,5% de Cu, 
0,8% de Si, 0,5% de Fe) después de diversos tratamientos térmicos. (Por 
cortesía de Alcoa Research Laboratories). (a) Una parte del diagrama de 
fase aluminio-cobre, que muestra la posición de la aleación 195. (b) Alea
ción en estado bruto de colada, con partículas de 8 y a (Al, Fe, Si) en den
dritas de la solución sólida a. (e) L:t aleación después del tratamiento de 
di~oluci6n a 516°C (960°F) durante 12 horas; solamente queda la solución 
sólida. (d) Después de un envejecimiento durante 4 h01a:> a 154°C (310°F) 
no se ob,;cn·a ningún cambio en la microestructura. (!\Iicrografías a 250 
aumentos; reproducid:B a dos tercios de su tamaño). 
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Fw. 9-9. The microstructure oí pJuminum alloy 195 (4.5% Cu, 0.8% Si, 
0.5% Fe) a.fter various heat treatm';11ts. (Courtesy Alcoa Research Labora
tories.) (a) A portian of the aluminum-copper phase diagram showing thc 
position of alloy 195. (bf As-cast alloy with particles of 8 and a (Al, Fe, Si) in 
dendrites of the a solid solution. (e) The alloy aftcr solution heat treatment at 
960°F (516°C) for 12 hours; only the solid solution remains. (d) After aging 
for 4 hours at 310°F (154°C) no change is seen in the microstructure. (Photo
micrographs X250; reproduced at two-thirds size.) 
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FIG. 9-10. Micrografías electrónicas mostrando etapas de precipitación 
en una aleación de aluminio de alta pureza que contiene 1,5% de MgzSi 
(15.000 aumentos). (Por cortesía de Al coa Research Laboratories). (a) Es
tructura. subgranular en una muestrn envejecida a temperatura ambiente. 
(b) Precipitado basto de MgzSi formado durante el envejecimiento durante 
! hora a 343°C (650°F). 

En la Tabla 9-2 se examinan aleaciones típicas de níquel. En capítulos 
anteriores se han considerado otras aleaciones de níquel con propiedades 
eléctricas y magnéticas especiales. Entre éstas se incluían el Alnico V y el 
Cuntfe, las cuales se endurecen por precipitación. 

El endurecimiento por precipitación en los aceros es de interés secundario 
comparado con el endurecimiento por t~mple, pero existen algunos aspectos 
de la precipitación en las aleaciw_ : con base de hierro, a los que merece 
prcstm- atención. Lo:; aceros e· . .- k:jo coat~nido de carbono son sus
ceptibles a un fcnc'Jmcno de em·r!·¿rÍ•ri:)nto qu~ ¡wrde tener dos efectos 
pcrjudicin.lcs. Puede producir dehwnncitm no uniforme durante el trabajo 
plástico en frlo, con 1::. presrncir, r::; las :!nco.s de tu.\·~ (Fig. 9-11) que 
perjudican ia n.pHÍf!lc:n. supedici:. . !..e 1 cacciría de c11vejceimi(nl:1 puede 
retlueir iarllhiér! 1::. dr:·iilidad del o.c(•ro y harrrlo in::>dceuarlr. pam ~plieJ. · 
c;onrs diffr!lc- G.:: ernbutido de chapa~. PPeslo que cstns difirnit~H;_,,- ~·on 
pro·lucid['.'> po, ur.". rl'~.í'r¡ón dr en\'ejecimienlo, se las puede eYila~ :il la 
ch~pa de ~l'Nil "" r!cFormo. antrs de que puedo. producirse esta reacción. 
i'or. r jcmnlo les J ~c1cs cnf riadas rápid~mrnte desde 70"1 °C ( 1300°F) están 
rn condición de , · _,(n.r.1i<.•nto por ctisolución con I'C"prdo a esta reacción de 
rnwjrcimirnto y' .~wj;;cer:in, durante un periodo de tirmpo auna tempera-
tura baja (!rmprr:.:.tura s.mbicnte), ~proximadamr.1te en la forma indicarla 
rsr¡urm:í.lieamrr.tc m la figura 9-5. De este moclo, ~irmpre que se haya 
~omr•;-lo un :J.<ero a la opcraci6P de deformación, dentro de 

C!'Al'. Pj 't· ; . l )~ : 283 

(a) (b) 

F1o. 9-10. Electron micrographs showing stages of precipitation in a high
purity aluminum alloy containing 1.5% MgzSi (Xl5,000). (Courtesy Alcoa 
Research Laboratories.) (a) Subgrain structure in a specimen that was aged at 
room temperature. (b) Coarse precipitate of Mg2Si that formed during aging 
for ! hour at 650°F (343°C). 

Typical nickel alloys are surveyed in Table 9-2. Other nickel alloys with 
special electrical and rnagnetic properties have been considered in previous 
chapters. These included Alnico V and Cunife, which are hardened by 
precipitation. 

Precipitation hardening in steels is of minar interest compared with 
eutectoid decomposition hardening, but there are severa! aspects of pre
cipitation in iron-base alloys that deserve mention. Low carbon steels are 
susceptible to an aging phenomenon that can have two dcleterious effects. 
It can cause nonuniform deformation during cold forrning with accornpany
ing Lüders' lines (Fig. 9-11) that mar the surface appearance. Also, th~ 
aging rcaction can reduce the ductility of the steel and ma.ke it unsa.tis
factory for difficult shect-forming a:9plications. Since thcse diflicultirs 
o r.:! caused by gn ::¡;i~g rca.ction, they can be avoidcd if t he stcrl ~he2t is 
defor!11c:l bcfore the aging reaction can occur. For examplc, stcels that 
are rn.pidl'.' crJ-)!ed from 1300°F (í0-1°C) are in the. solution-treated con
dition ~~ith rcsp~:·.·i:. LO thi,; ag;n~~ reaction and will agc overa period of time 
at ::t low tempcr:J.tt~re (room temperaturc) roughly in the manncr skP'Lrhed 
in Fig. 9-5. Thus, provided a stcel is given the forming opemtion within 
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TABLA 9-2 

ALGUNAS CARACTERÍSTICAS DE VARIAS ALEACIONES DE N!QUEL 

',' Propiedades mecánicas t,.r_. '• 

. El~men tos de 1 
Aleación aleación Resistencia a Limite 

Alargo.- Resistencia a 
Aplicaciones miento en la fatiga 

principales la tracción de fluencia 2 pulgadas, (! 08 ciclos) t!picas 
kg/mm 2 kg/mm 2 

% kg/mm 2 

----
N!quel "A", !ami- Ninguno 45,7 21,1 50 21,1 Industrias químicas, nique-

nado en caliente lado 

Duranickel, 4,4%Al 133,6 105,5 20 42,1 M u elles, plrusticos, equipos 
estirado en frlo 0,4%TI i para extrusión 
y endurecido por 
preci¡ntnción 

Monel, 30% Cu 63,3 38,6 35 29,5 Piezas para refiner!as de pe-
laminado en ca- lróleo 
hente 

"K" Monel, 29%Cu 126,5 112,5 5 32,3 V á.stagos de bombas, espi- · 
estirado en frlo 3%Al gas de válvulas 
y endurecido por 
precipitación 

Inconel, 14% Cr 84,4 45,7 35 31,6 Piezas para turbinas de 
laminado en ca- 6%Fe gas 
bente 

Inconel "X", 15% Cr 126,5 91,4 25 42,1 l\1 uelles y pasadores sorne-
laminado en ca- 7%Fe tidos a corrosión 
hente y enveje- 2,5%TI 
cido a 704"C 
(1300"F) 

TABLE 9-2 

SoME CnARAcrERISTics oF SEyERAL NicKEL ALi.oYs 

Mechanical properties 

Alloy 
Principal alloying Tensile Yield Elongation Endurance 

Typical applications elements strength strength, strength, m 
(108 cycles), 

lb/in2 lb/in2 2 i~ches,% 
lb/in2 

"A'' nickel, non e 65,000 30,000 50 30,000 Chemical industry, 
hot-rolled 1 ' nickel plating 

Duranickel, 4.4% aluminum 190,000 150,000; 20 60,000 Springs, plastics, 
cold-drawn and 0.4% titanium extrusion equipment 
precipitation 
hardened 

Monel, 30% copper 90,000 55,000 35 42,000 Oil refinery parta 
hot-rolled 

"K" Monel, 29% copper 180,000 160,000 5 46,000 Pump rods, valve stems 
cold-drawn and 3% aluminum ·• 

precipitation 
hardened 

Inconel, 14% chromium 120,000 65,000 35 45,000 Gas turbine parts 
hot-rolled 6% iron 

' 
Inconel "X" 15% chromium 180,000 130,000 25 60,000 Springs and bolts sub-

hot-rolled and 7% iron jected to corrosion 
agcd at 1300°F 2.5% titanium 
(704°C) 

---------------------------------
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Fw. 9-11. Lineas de Lüders (marcas de deformación) en una pieza de 
rhapa de acero, después de una operación de embutición (a tres cuartos de su 
tnmaño real). (JI etals 11 andbook, Vol. 1, American Society for Metals, 
1 !l61) 

unas pocas horas después de un tratamiento de disolución, no será afectado 
'l'nnmente por el envejecimiento (conocido en este caso como envejecimiento 
de temple). 

Hay un segundo remedio, más práctico, contra este efecto de envejeci
miento de los aceros de bajo carbono. Se recordará que, de acuerdo con 
In discusión previa. del fenómeno de fiuencia (vé!l.Se página 219), el 
rnvejecimicnto s:o produce a causa de los átomos de carbono y de nitr6-
¡:rno que forman una atmósfem de Cottrell (Fig. 9-1) en las dislocaciones. 
Por lo lanto, si s~ puede provocu en el acero incluso el movimiento más 
li¡:cro l1 lo lur¡~n de los planos ;-le deslizamiento, los átomos de carbono y de 
nitrógeno queclart.n sepamdc1s (;·: hs dislocaciones y el acero se comportará 
rn la mismr. form:-, que de : ¿ · :h~ irai~,,,;~,1to de disoJujón. Para zst<J 
fin ~e da un:\ F~··mda de ltH.~•·'~'" ,;•: ~ L·fn ce.• ~ [' -~%e~: ,-~ducción ("~.,in
Jl3..'5"). D¡,\[1 '~e \':J.rias &.¿fi\~!1~'':1 ~ies1;né!j d~ ~''"':_::: 1 t)'l'i,'lJr~•. ~1 iJ.ccro se con
formará srt; .. _·cto~ in.me11lk, ~;2co coJ el tr2..!"..:~vr~o d2l í ~~11po lr. r~~-cc~6n 
de envcjec:m;cnto (denominada e11.!!2jecún,:enlo d:< dcj<Jr;n(lr,i6,,) 1 l,·r.~;·1cir6 
una .-egre~ióP [). la indeseable condición de enwjrcido_ L!'- <<imin~t:ié:' ner
m~·mcnte de los efectos de em·cjccimiento se obtie11e si, en lugar d:.o aceros 
rfenescentcs ordinarios, se emplean aceros calmados de costo más elevado. 

J,os tres ?je,11p!o" •ignirnt'C's de endurecimiento beneficioso del acero por 
prreipitación, ::-on de com:ir.lcrable importancia industrial. Los a.ceros con 
ron tenidos apwxim:tdos ele un 1% de cobre pueden experimentar un au• 
mento de 17,5 kp;/m;n 2 (25.000 lb/pulg.:!) en su limite de fluencia por un 
tratamiento el~ precipitación, con sólo un descenso moderado de la ductili
dad. Fnn. Ycntaja adicional de estos aceros con contenido de cobre es su 
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Fro. 9-11. Lüders' lines (stretcher strains) on a. sheet-steel part after a form
ing operation (~ actual size). (Metals 1/andbook, Vol. 1, American Society for 
Metals, 1961.) 

a few hours after solution treatment, it will not be seriously affected by the 
aging (known as quench-aging in this case). 

There is a second, more useful remedy for this aging effect in low-carbon 
steels. It will be recalled from the previous discussion of the yielding 
phenomenon (see p. 219) that aging occurs by carbon and nitrogen atoms 
forming a Cottrell atmosphere (Fig. 9-1) at dislocations. Therefore, if 
thc stecl can be cr.used to experience even slight motion along the slip 
planes, the carbon and nitrogen atoms will be separated from the disloca
tions, snc!. effectinly the steel will have been "solution treated." The 
% to 1~% ccld-ro!ling of the sheet needed to accomplish this purpose is 
known as i:mpz;· rolting_ For a few weeks after temper rolling the strel 
will form sdisfr:.ctorily, but in the course of time the aging reaction (termccl. 
stmin aging) causes a J'eturn to the undesirable aged condition. Perma,12•l¡. 
elimination of aging effects is obtained if, instcad of ordinary rimming 
steels, the more expcnsive killed sü;els are uscd. 

Thc followíng thrce examples of beneficia} precipitation hardenin~ in 
SLcel ar<O 'J: considemblc industrial importance. Steels containing about 
1% coppc;· can h:we thcir yield strengths increased 25,000 lb/in 2 by o, 
precipitation i.l-eatment, with only a. moderate decrease in ductility. An 
additional advantage of these copper- bearing steels is their significantly 
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rr~istencia a la corrosión atmosférica significativamente mayor. El endure
cimiento por precipitación del acero de herramientas y del acero inoxidable 
por medio del empleo de aluminio, es un segundo ejemplo. Con anterioridad 
al desarrollo de esta técnica, el popular acero inoxidable 18-8 solamente 
podía ser endurecido por medio de la deformación en frío. El tercer ejemplo, 
uno de los peor comprendidos de esta reacción en los aceros, es el endure
cimiento secundario de los aceros rápidos de herramientas que ha sido atri
buido a la precipitación de un carburo complejo. 

ENDURECIMIENTO POR ORDENACIÓN 

El término endurecimiento por envejecimiento se emplea algunas veces 
como sinónimo de endurecimiento por precipitación. Sin embargo, este 
término es necesario frecuentemente para otro propósito, más general, 
porque el endurecimiento por ordenación (y quizás otras reacciones de 
endurecimiento) se puede producir también como resultado de un proceso 
de envejecimiento. Por consiguiente, cuando una aleación de varios com
ponentes se endurece al ser sometida a un tratamiento térmico de esta 
naturaleza, puede resultar imposible determinar el tipo de reacción que 
produjo su endurecimiento si es desconocido su complejo diagrama de 
equilibrio. Sin embargo, es costumbre referirse al proceso desconocido con 
el nombre general de endurecimiento por enveJecimiento. En este subcapítulo 
se diseutirá un segundo proceso de endurecimiento por envejecimiento: el 
endurecimiento por ordenación. 

Teoría. El endurecimiento por ordenación es sólo una parte del más 
amplio campo de transformaciones orden-desorden, cuyas relaciones de 
equilibrio se trataron en el Capítulo 4. En analogía con el sobreenvejeci
miento en el endurecimiento por precipitación, la existencia de una estruc
tura completamente ordenada es causa de que la aleación sea blanda. Por 
e~ta razón, se emplea, en el endurecimiento por ordenación, un tratamiento 
térmico como el que se utiliza en el endurecimiento por precipitación. La 
figura 9-12 indica las etapas sucesivas que se siguen usualmente para ob
tener un endurecimiento por ordenación correcto: 

l. Elección de una composición dentro del intervalo de existencia de una 
fase ordenada; 

2. Obtención de la solución sólida desordenada a temperatura ambiente, 
(a; calentando la aleación a una temperatura dentro de la zona aconsejada 
para el tratamiento de desordenación, (b) enfriando rápidamente desde 
<>::;ta temperatura; 

3. Formación de regiones de estructura ordenada en la solución sólida, 
manteniendo la aleación a una temperatura d<>ntro del intervalo indicado 
en la figura 9-12 para el tratamiento térmico de ordenación. 

Dur:mtc e::;tc tratamiento térmico final, ~e forman numerosos nüclcos de 
la fase ordenada y, a continuaeión, se produce su crecirniPnto a expensas 
de la :-;olueión sólida desordenada. El rndurccimicnto resultante continüa 
h:~sta que ,.:e alcanza un valor má:\imo nuí.,.: allá drl cual se produce el so
brccnwjccimicnlO (ablandamiento). 

Los ti'lltamicntos térmicos de 01denación a temperatura-; relat-ivamente 
clc\·ada~ o a bajas temperaturas p1 oduccn c~tmbio;; en la dureza similares 
a los indicados en la figura 9-5 para el endurecimiento por prcci¡ntac1ón. 
La duétlhdad disminuye hn,ta alrededor ele un tercio Jel valor caracterb-
tico do• 'raeión desordenada, prro la dudilicl:td rpnuuwntc 
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greater resistance to atmospheric corrosion. The precipitation hardening 
of too! steel and stainless steel by use of aluminum is a sccond example. 
Prior to this development the popular 18 chromium-8 nict<el type stainless 
steels could be hardened only by cold-working. The third examp\e, one of 
the least understood instances of this reaction in steels, is the secondary 
hardening of high-speed tool steel, which has been attributed to the 
precipitation of a complex carbide. 

ÜRDER HARDENING 

The term age hardem·ng is sometimes used as a synonym for precipitation 
hardening. However, this term is often needed for another, more general 
purpose, because order hardening (and perhaps other hardening reactions) 
may also occur as a result of an aging process. Therefore, when a multi
component alloy hardens on being subjected to such a heat treatment, it 
may be impossible to determine the type of reaction that caused it to 
barden if its complex equilibrium diagram is unknown. However, it is 
possible and customary to refer to the unknown process by the general 
name of age hardening. In this section a second age-hardening process, 
order hardening, will be discussed. 

Theory. Order hardening is only a part of the -larger field of order
disorder transformations whose equilibrium relations were considered in 
Chapter 4. In analogy with overaging in precipitation hardening, thc 
existence of a completely ordered structure causes the alloy to be soft. 
For this reason a heat treatment like that used in precipitation hardening 
is also used for order hardening. Figure 9-12 indicates the usual steps for 
successful order hardening, namely: 

l. choosing a composition within the range of a suitable ordered phasc; 
2. obtaining the disordered solid solution at room temperaturc by 

(a) heating the alloy at a temperature within the rangc shown for thc 
disordering heat treatment, (b) rapidly cooling from this tcmperature; 

3. causing regions of order~-d structurc to forro in the solid solution by 
holding thc alloy ata tempcraturc within the range indicatcd for thc ordcr
ing heat treatment in Fig. 9-12. 

During this final hcat treatment, large numbers of nuclci of the ordcrcd 
phase form and then proceed to grow at thc expense of the disordered solid 
solution. The resulting hardening continues until somc maximum value i~ 
reached, beyond which overaging (softening) occurs. 

Ordering hent treatmcnts at rclatively high or low tcmpcratures produce 
changcs in hardness similar to thosc shown f9r prec:ipitation hardening in 
Fig. D-5. Thc ductility is dC'l'rcased to about one-third of thc valuc 
charactcristic of the di-;orderC'd alloy, but ustw.lly the remaining ductilitv 
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Trmperature = Temperatura 
Hardenable alloy = Aleación endurecible 
Atomic % Metal B = Porcentaje atómico de metal B 
Composition = Composición 
Liquid = Líquido 
(Disordered solid solution) = 
Ranp;e of temperature for dis-

ordering heat treatmcnt 

Ranp;e of temperatures for 
ordcring heat treatmcnt 

(Solución sólida desordenada) 
Intervalo de temperaturas para el 

tratamiento térmico de desor
denación 

Intervalo de temperaturas para el 
trata;-nicnto térmico de ordena 
eión 

Fw. 9-12. Condiciones para el endurecimiento por ordenación. A aB y 
AB son fases ordenadas. 

Vickers hardness = Dureza Vickers 
Time, hours = Tiempo, horas 
Change in electrical resistance, % = Variación en la resistencia eléc

trica,% 
Hardncss = Dureza 
Electrical resistance = Resistencia eléctrica 

FIG. 9-13. Variación de las propiedades durante la ordenación de .]a 
composición CoP.t a 700°C (1292°F). (Según Newkirk y otros). 

es, usualmente, suficiente para las aplicaciones de ingeniería. A modo de 
comparación, cabe observar que el endurecimiento por precipitación da 
lugar a, aproximadame:~te, la misma disminución de la ductilidad, y la de
form~tción enérgica en frío produce una disminUCIÓn alp;o mayor, mientras 
que el endurecimiento por solución sólida tiene un 11equeño efecto sobre la. 
duct1lidad. La gtan reducción en la resistencia eléctrica es un importante 
cambio de propiedad producido por la ordenación, incluso m ausencia de 
rndurecimiento. Por ejemplo, en el sistema oro-cobre las fases ordenadas 
t1cnen sol:.lmente alrededor de un tercio de la resistencia de las 
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Fw. 9-13. Property changes during ordering of CoPt composition át 700°C 
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is sufficient for cngincering purposcs. In comparison, about thc samc 
decrcase in ductility is caused by precipitation hardening, and a somc
what greater dccrease is proJuced by drastic cold-working, whilc ,.-:llid
solution harde:1ing has littlc effect on ductility. An important propcrty 
change produced by ordering, even in the absence of hardcning, is a grcat 
reduction in electrical rcsistance. For example, in thc gold-coppcr sy!:'tcm 
thc ordered phases have only about onc-third the rcsistance of thc cor-
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torrespondientcs soluciones sólidas dcsordcnadrL~ y son casi iguales al cobre 
en cuanto a conductividad. La figura 9-13 muestra los cambios producidos 
en b dureza y en la resistencia eléctrica durante la ordenación de la aleación 
de romposición CoPt en el sistema cobalto-platino. La dureza magnética 
de esta aleación es comparable con su dureza mecánica y las aleaciones con
venientemente envejecidas proporcionan unos magníficos imanes per
manentes. 

Aplicaciones. Las principales aplicaciones del endurecimiento por or
denación en la actualidad, se refieren a varios usos de los metales precioso:>, 
tales como en joyería, en aleaciones para prótesis odontológicas y en contac
tos eléctricos. Generalmente, se usan aleaciones complejas en las que pueden 
producirse varios procesos de endurecimiento. Pero el oro de 18 quilates es 
un ejemplo de simple endurecimiento por ordenación producido por la for
mación de la fase ordenada AuCu. La aleación Vicalloy (35% hierro, 52% 
cobalto, 13% vanadio) para imanes permanentes, se endurece por medio de 
una reacción de ordenación. La ordenación, como la precipitación, puede 
influir en el aumento de resistencia mecánica de las aleaciones complejas, 
re,;Istentes a las altas temperaturas, como la S-816 (Tabla 7-5). El trota
miento de disolución seguido de un envejecimiento a unos 816°C (1500°F) 
mejora las propiedades de muchas de estas aleaciones para el uso a tem
peraturas ligeramente inferiores. 

ENDURECIMIENTO POR REACCIONES DE DIFUSIÓN 

En contraste con el endurecimiento por precipitación y el endurecimiento 
por ordenación, que requieren tratamientos térmicos especiales, el endure
cimiento por reacciones de difwrión se produce alterando la composición de 
la aleación. De este modo, si un metal A disuelve a un metal B pero tiene 
una solubilidad limitada por el compuesto BzCu, algunas veces es posible 
obtener un endurecimiento considerable haciendo penetrar por difusión 
un met:ll C en la solución sólida, tendiendo de este modo a precipitar el 
compuesto BzCu. Este proceso se puede seguir visualmente con ayuda de la 
figura 9-3(d). La aleación endurecible es inicialmente la solución sólida 
alfa (metal B disuelto en metal .-\). A medida de que va difundiendo el 
metal C hacia el interior de esta solución sólida, la composición resultante 
va desplazándose gradualmente hacia la región alfa más beta del diagrama 
y la fase beta (BzCu) tiende a precipitarse. Probablemente, el endureci
miento es el resultado de la coherencia de la red, que existe en las primeras 
etapas ele la precipitación de BzCu en la solución sólida. Por medio ele este 
proceso sólo resulta endurecida la capa superficial, puesto que el elemento 
que se difunde alcanza solamente una pequeiia profundidad. 

El procc~o de rlitruración para el endurecimiento superficial de los aceros 
es un ejemplo de la utilización industrial del endurecimiento por reacción 
de difusión. En este proceso se cali<.>nta un acero de nitruración* de 499 a 
538°C (930-l000°F) en una atmó:o.fera-{ie 

*El ?\itralloy 135 contiene: 0,35% C, 1,1% Cr, 0,2% :\'lo y 1,0%:\1. El 
acero ,-e templa y luego ::e rcviel!c u 53i'-7(H°C (I000-1300°F) nntP~ de ~Pr 
nitrurado. 
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responding disordered solid solutions and are almost equal to copper in 

conductivity. Figure 9-13 shows the changes in hardness and electrical 
resistance that occur during the ordering of the CoPt composition in thc 
cobalt-platinum system. The magnetic hardness of this alloy parallels its 
mechanical hardness, and suitably aged alloys are superlative pcrmanent 

magnets. 

Applications. The principal applications of order hardening at present 
are in various uses of precious metals, such as jewelry, dental alloys, and 
electrical contacts. Generally, complex alloys in which severa! hardening 

processes may operate are used, but 18-carat gold is an example of simple 
order hardening by the formation of the AuCu ordered phase. Vicalloy 
(35% iron, 52% cobalt, 13% vanadium) is a permanent-magnet alloy 
that hardens by means of an ordering reaction. Ordcring, as well as pre
cipitation, may play a role in the strengthening of complex, high-tem
perature alloys such as S-816 (Table 7-5). Solution treatment followed 
by aging near 1500°F (816°C) improves the properties of má.ny of these 
alloys for use at slightly lower temperatures. 

DIFFUSION-REACTION HARDENING 

In contrast to precipitation hardening and order hardening, which re
quire special heat treatments for their development, diffusion-reaction 
hardening is produced by changing the composition of the alloy. Thus, if 
metal A dissolves metal B but has limited solubility for the compound 
B:z;e11 , it is sometimes possible to obtain considerable hardening by diffusing 
metal e into the solid solution, thereby tending to precipitate Bze11• 

This process can be visualized witi.1 the aid of Fig. 9-3(d). The hardenable 
alloy is initially the alpha solid solutio:l. (metal B dissolved in metal A). 
As metal e diffuses into this· solid solution, the over-all composition 
gradually shifts into the alpha-plus-beta region of the diagram, and the 
beta phase (Bze 11) tends to pre~ipitate. Presumably, hardening is the result 
of lattice coherency which exists in the early stages of the precipitation 

of Bxe11 in the solid solution. Only the surface !ayer is hardened by this 
process, since only a small depth is normally reached by the diffusing 

element. 
Thc nitriding process for the surface hardening of steels is an example 

of industrial use of diffusion-reaction hardening. In this process a Nitralloy 
steel* is heated at 930 to 1000°F (499 to 538°C) in an atmosphere of am-

* Nitralloy 135 contains 0.35% C, 1.1% Cr, 0.2% Mo, and 1.0% Al. The steel 
is hardened nnd then tempered at 1000 to 1300°F (538° to 704°C) before being 
nitrided. 
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¡_!::h :tm<>nÍ:ti'O clut:ttltl' :JO hor:1s nprn:-.imnd.unenli', re~ulta11do una c:t¡,:l 
~111'1'1 fic1:d P\l remad:uncntc rima dP un C'!l(''ior d1· o,:lS rnm (0,015 pul~:tda~) 
Lo' t•l¡·nH'Itfo~ aluminio, t'I'Oil\0 y \:lnadio lil'111'11 1111:1 itlPlfe tcndcnci:1 :t for
mar nlfltliOS. Por lo f:tnto, cuando el niln)g,cno se difunde: en un ~tl'1'<l <¡tiC 
contiene uno o m:ís ck r~tos rknH·nto~, se forman en rl acero p:u tícul:1:; tic 
las fa~es de nitruro. La c:>.ticlna durez[]. supcrncial que se obt1cnc con rl 
lr:ttarn1rnto de 111lrmación, ('' af1 dJUihle al r~tado ele cli'iper~ión fina de h~ 
partículas de nttruro I;1:Ís bien que a la dureza inherente de los grandes 
granos dr nitruro. El ablandamiento que se produce cuando se somete un 
acrro nitrumdo a un calentamiento prolongado por encima de los 538°C 
puede ser debido a pérdidas de coherencia de la red al hacerse mayores 
las partículas de nitruro. 

La oxidación interna, que en el Capflulo 11 se considera como un tipo clP 
corro~Ic'm, e~ un ejemplo adicional de esta clase de endurecimiento. El 
óxido se forma b~jo la superficie de la aleación y, en ciertos casos, esta 
o:-.idarión interna produce un endurecimiento apreciable. lJna aleación ele 
plata con un contenido de 0,3% de map;nesio, por ejemplo, aumenta su dure
za Vickers desde 40 a 170 al ~er calentada al aire durante dos horas a 800°C 
(1472°F). En una aleación de cobre con 0,3% de berilio se puede obtener 
el mismo aumento apro:-.imadamente. Una ventaja especial ele este tipo de 
l'ndurccimiento es la baja resistencia eléctrica que puede obtenerse. l"na 
de~\·entaja importante es la fragilidad intergranular desarrollada en algunas 
ale~ciones policristalinas. El aumento ele resistencia a la tracción es sola
mente moderado, pero la resistencia a la flucncia serpeante (creep) y la 
lcmperalurn. ele recristalización resultan muy mejoradas, sugiriendo posibles 
aplicaciones en mecanismos eléctricos y electrónicos. 
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moni{l gas for about .50 hours, re~ultmg in ~n extn•mely kud >:urfal'e byPr 
O 013 irwh in thickness. The elemento. aluminum. chrom1um. ami y:-,nadtum 
h:n·e a strong tendency .·to form mtride~ Thcrdore. ,,·hcn ntt rogcn ddTuÓ>e:: 

.into [l stcel containing onc or more of these clements. p:uticles of thc n1tnde 
phascs form within the steel. The.ext!·eme surf[lCC hardncss that results 
from the mtnding trcn.tment. is attribui[lblr to the state of fine d1spcr~ion 
óf thc nitride partic!es rather than to the inhcrcnt hardne"" of largc nitridc 
grains. Softening that occurs when a nitnded stcel is subjeetcd to pro
longed heating above 1000°F may be caused by loss of lattiee cohcrency 
as the nitride particles become larger. 

I nternal oxidation, considered as a type of corrosion in Chapter 11, is 
an additional example of this type of hardemng. The oxide forms below 
the surface of the alloy, and in certain ca5e5 appreciable hardening re5tdts 
from this interna! oxidation. A silver alloy containing O 3<;'é magncsium, 
for example, inereases its Vickers hardness from 40 to 170 on being heatcd 
in air for two hours at 800°C (14i2°F). About the same increase can be 
obtained in a copper-0.3% beryllium alloy. A special ad\'antage of this 
type of hardening is the low electrical resistance that can be obtained. 
A serious disadvantage is the intergranular brittleness dc~·eloped in 5ome 
polycrystalline alloys. The improvement in tensile strength is only mod
erate, but creep strength and recrystallizat10n tempcrature are greatly 
improved, suggesting possible applications in electrical and electronic 
devices. 
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PROBLDIS 

l. List the hardening processes that can be med- with (a) pure metal~. 

(b) alloys. 
2. \\"hat are (a) the ad\·antages and (b) the re:otrictions in employ1ng ~01Id

state reactions to strengthen alloys" 
3. \\"hat condttion is neces~ar:c to rendcr an alloy ,ystem capable of pre

cip¡tatiOn harde:nng? 
.f Cnucizc the statement. ".\ prec1pit~tion ha~·~romn¡; a:~0:- c:m D<' an:<c;,:<:d 

~-.. : ·,\:1t·=·r fi·..:c:~c!:.~lg iro:n a :::Jlt:J.'Jic h.f;:~ te:i:~;H_·;a·_,_lf(l · 



Temper:lture = Tempcr::ttura 
% Hcryllium = o/c de benlio 
Compo~it10n = Composición 
L1quir! = Líquido · 

F!Gt:RA 9-14 

5. ndícc~e el di::tgrama de equilibrio cobre-berilio (Fig. 9-14) para elegir 
un!l eompos1ción aprop1ada par::t una aleación forjada, endurecible, dentro 
de este 5istema. (a) ¿Qué tipo de reacción de estado sólido es la base del en
durccl!niento en este caso'1 \Adviértase que el endurecimiento por descom
posición eutectoide no es factible en este sistema u causa ele la fragilidad de 
las aleaciones en el correspondiente intervalo de composiciones). (b) Aproxi
madamente, &qué composieión es conveniente para una aleación forjada? 
(e) De~críuase el procedimiento para el tratamiento térmico de disolución 
de est:1 alcac!ón. (d) Calcúlense la temperatura y el tiempo convenientes 
par:1 el tratamiento de precipitación en este caso. 

ü. Suponiendo que la reacción de precipitación es controlada por la di
íu~ión, utilícense lo:; datos que se dan en el Capítulo 8J)ara calcular el tiempo 
nen·sano pau alcanzar la dureza máxima a 100°C (212°F) en una aleación 
de alumin1o con -lo/o de cob1 e, si el tiempo de permanencia a la temperatura 
de 150°C (302°F) es ele 10 horas. 

i. Explíquese cómo la formación ele una fase ordenarla, dentro de una 
solución ~óhda, podría crear deformaciones s1milares a las producidas por 
coherrncia de 1::! red en el endurecimiento por prec1p1tación. 

:-;; (al Exnlíque;;e el proce~o de la oxidación interna por medio ele un es
quema :lprnpiado. (b) ¿Qué relación ha de existir entre las constantes de 
thfu,:lón dl'l oxígt'l\O y del metal disuelto en el solvente'? ¿Por qué'? (c)\Iués
trP,l'. por mrd10 ele un esquema similar al de la figura 9-6, c6mo puede pro
dtiL'tl"' l:t clciormactón de l::t red durante la oxidación interna. 
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[CHAP. ~ 

5. Use the copper-beryllium equilibrium diagram (Fig. 9-14) to choosc a 
suitable composition for a wrought, hardenable alloy in this system. (a) Whut' 
type of solid-state reaction is the basis of hardening in this case? [Note thut 
eutectoid decomposition hardening is not feasible in this system because of thc 
brittleness of alloys in the corresponding range of eompositions.] (b) ApprO\I· 
mately what composition is suitable for a wrought alloy? (e) Describe thc 
procedure for the solution heat treatment of this alloy. (d) Estímate the heut
treatmg temperature and time that would be suitable for the precipitation 
heat treatment in this case. 

6. Assuming that the precipitation reaction is controlled by diffusion, use 
the data given in Chapter 8 to estímate the time to reach maximum hardm·,.., 
at 100°C (2!2°F) in an a\uminum-4% coppcr alloy if.the time at 150°C (302°F) 
is 10 hours. 

7. Explain how the formation of an ordered phase within a so lid' solution might 
set up strains similar to those produced by lattice coherency in precipitallon 
hardening. 

8. (a) Explain the process of interna! oxidation by a suitable sketch. (b) What 
relation must exist between th!! diffusion constants of oxygen and of the solut.
metal in the so)YCnt? Why? (e) Show by a sketch similar to Fig. 9-6 how lattH, 
straining might occur during interna! o"idation. 
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III-2.- Aleaciones hierro-carbono. 

El carbono puede encontrarse en aleaciones Fe-C, en tres formas dife
rentes: 

- en solución intersticial. 
- en forma elemental, como grafito. 
- en forma del compuesto carburo de hierro: Fe3c 

El carbono en su forma elemental solamente ocurre en fundición (véase 
más adelante). El único carburo de hierro que puede existir aunque en 
forma inestable, o sea no-termodinámico, al lado de soluciones sólidas 
de carbono en hierro, es el Fe3C romboédr~co, llamado cementita, por 
lo cual en el diagrama de fases Fe-C, solamente se refiere al carburo 
de hierro Fe3C. Sin embargo pueden existir en aleaciones Fe-C, carbu
ros de composiciones diferentes, pero estos carburos solamente se for
man y existen a temperaturas debajo de 300°C. Durante el revenido de 
la martensita a baja temperatura se forma el carburo hexagonal Fe2C, 
con frecuencia llamado carburo-& en analogía con el nitruro-& de hie-
rro que tiene una red cirstalina muy semejante. La composición de ese 
carburo depende de las condiciones de formación y sobre todo dé la tem 
peratura. Como se desvía mucho de la fórmula ··Fe2c, se puede considerar 
ese carburo como una fase intermedia con zona de solución muy larga. 
Sólo se puede identificar en esa zona el 11 Percarburo 11 Fe2oCgrque se for_ 
ma durante el revenido de la martensita a los 300°C, pero no se conoce 
exactamente la estructura cristalina. El mecanismo según el cual estos 
carburos se convierten en cementita arriba de los 300°C, tampocó está 
completamente conocido hasta ahora. 

Las aleaciones industriales de Fe-C se clasifican independientemente de 
los demás elementos de aleación, según el contenido en carbono, con cla 
sificación principal: 

acero menos de 1.7 % 
fundición más de 1.7% 



Nota~ la concentraci6n lfmite entre el acero y fundición corresponde 
q un determinado punto del diagrama Fe-e cuyos datos de concentraci6n 
y temperatura varfan según la literatura utilizada. 

En los aceros el nombre se refiere a la relación que existe entre el 
contenido en carbono y la dureza, o sea: 

muy suave e< O. 1 % 

suave 0.1 - 0.25% 
medio-suave 0.25 - 0.40 % 

medio-duro 0.40 0.60 % 
duro 
extra-duro 

0.60 1,0% 
> 1 % 

también se usa 11 dulce .. 
en lugar de 11 suave .. 

Además se consideran, en relación directa con el diagrama de fases, los 
aceros: 

Eutectoides con C= 0.87% (el dato varía según la literatura uti
lizada) 
Hipo e H~ereutectoides 
Ledeburíticos o seaconteniendo el eutéctico ledeburita, y perte

neciendo entonces ya a las fundiciones. Sin embargo este nombre sóla
mente se utiliza para calidades de aceros muy altamente aleados donde 
ya se forman carburos complejos a concentraciones de carbono inferio
res a 1 1. 7%. 

Aunque el acero se define como aleación de hierro con carbono, es ine
vitable que tenga también otros elementos, clasificados en la clase de 
impurezas como S,P,O,N, ... y en la clase de elementos de elaboración 
como Si y Mn; necesarios para la producción del acero. 

Su influencia no se tomará en cuenta en la siguiente discusión de la 
estructura de los aceros con el diagrama de fases Fe-C, pero se discu
tirá más adelante (aceros aleados). 

,. ( 



III-1-2,~ El sistema Fe-C. 

La característica más extraña del diagrama Fe-e es la existencia (ca
si) simultánea de dos sistemas: un sistema estable y un sistema met~
establ e. 

Fig, III-2-1.
Diagrama de estado 
Fe-C. 
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El sistema estable puede ser considerado en gran parte como un sistema 
binario hierro-grafjto, del tipo de solubilidad total en el estado lí
quido, en el cual se presenta-un eut~ctico con una solubilidad reduci
da en el estado sólido al lado del hierro y una insolubilidad total al 
lado del grafito (Fig. III-2-1). El carbono baja el punto de fusión 
del hierro de 1539°C hasta 1153°C en el punto eutéctico e (ledeburita). 
La línea de lfquidus hacia el grafito tiene una pendiente muy pronunci~ 



Hansen, por· ejemplo da los puntos siguientes para elementos muy pur9s 
y en condiciones de equilibrio: 
P:0,02r~;S:0.50%C; E:2.06%C; H:O.l0%C; J:0.16%C; B:0.51%C. 
Hac~ poco tiempo~ se encontraron en condiciones experim~ntales ópti~as 
los valores: 
c:l158CC;Cll50°C; E:2.1%C; S:727°C y 0.76% C. 

Debido a las 3 variedades alotrópicas del hierro (a , y y ó ) y a las 
diferencias con respecto a la solubilidad del carbono en estas formas 
alotrópicas, aparecen en el diagrama de equilibrio las zonas de solubi 
1idad sólida homogénea y las_ zonas bifásicas correspondientes. 

La pequeña zona de existencia de la fase o .homogénea está separ·ada del 
metal fundido y de la fase y respectivamente por las zonas bifasicas 

·AHB (líquido+ ó ), y HNJ (y+ o): la zona homogénea de solución só 
lida a está limitada por las zonas bifásicas GPS (a+ y ) y PQLK (a 
+ Fe3C). Por otro lado, ia zona de solución sólida y , la cual es mu 
cho más extendida debido a 1a gran solubilidad del carbono en la red 
ccac, está limitada por una primera zona bifásica donde y está en 
equilibrio con el metal fundido, por una segunda zona en donde está 
en equilibrio con o y por una tercera donde está en equilibrio con 
Fe3C. 

En realidad, las líneas que delimitan las diferentes zonas del diagra
ma representan las variaciones de las transformaciones en el acero en 
función del contenido en carbono y de la temperatura. Conviene obser
var aquí que con excepción de la ~ransformación magnética A2 (línea 
MO), todos los cambios de fase están afectados mucho por variaciones 
relativamente ligeras de la concentración en carbono, como se describe 
a continuación. 

El punto de fusión del hierro disminuye con mayor contenido en carbono 
y esto en mayor grado durante la formación de la fase o ~ donde se al
canza más rápidamente la saturación, que durante la formación de la f! 
se y.Por otro lado. el punto de ia transformación A4 sube y aquel de 

1 '\ 



1 a transformación A3 baja con mayor contenido en carbono.. Además, de
bido a la ocurrencia de zonas bifásicas, se e~tiende sobre una zona de 
temperatura más larga. La temperatura de la transformación magnética· 
únicamente baja muy poco con aumento de carbono. Desde el punto O la 

temperatura de transformación magnética en función de la concentración 
sigue la línea OS, o sea coincide con la temperatura de la transforma
ción (y-+- a ). 

Desde una concentración de carbono de 0.87%, coincidiendo con el punto 
eutectoide S, las transformaciones magnéticas y de fase y -+-a se que
dan a la temperatura fija de 723°C, los puntos A3 y A2 coinciden con 
el punto A1. También el carburo de hierro Fe3c experimenta una trans
formación magnética, pero de poca importancia, situada a unos 210 -
220°C. El punto de Curie de los per-carburos (Fe2C) es superior, lo 
que permite una identificación de los carburos. 

114 Q.55 O.BDJoC 

Fig. III-2-2.- Detalle del diagrama Fe-C, fase -ó. 

En el estudio de la solidificación y de las diferentes transformacio
nes del acero, se.diferencia entre los aceros con menos de 0.55%C, los 

cuales forman la fase ó durante la solidificación, y los que tienen 
más carbono, solidificando directamente en la red cúbica a caras cen
tradas de la fase y (Fig. III-2-2). A su vez, éste último grupo pue
de dividirse en los aceros hipoeutectoides e hipereutectoides, depen-



diendo de si tienen menos o más de 0.87 de carbono. 

Transformaciones de equilibrio durante el enfriamiento lento: 

1~. A partir de un acero líquido con menos de 0.08% de carbono (Fig. 
III-2-2), se precipita durante el enfriamiento, pasando la línea d~. 

! 

líquido AB, ~na solución sólida de carbono de hierro cúbico centrado 
en el cuerpo, llamada fase ó , cuya concentración en carbono varía se 
gan la línea de sólidos AH. Cuando esta solución insaturada llega~ 
la línea HN, se forma desde ésta la fase y , correspondiendo a la l.í-

~ ' 
nea JN, hasta que la transformación o~ y. sea completa y no quaé más 
que solución sólida y . 

Con un contenido entre 0.08 y 0.18% de carbono, se forma en primer lu 
garla fase ó , mientras que el metal líquido se enriquece en carb~no 
hasta el punto B, de modo que a partir de este momento se formará tam 
bién la fase y según la reacción peritéctica: 

0N + líquido B ~ YJ 

hasta que e1 líquido B esté agotado. Durante el enfriamiento ulterior, 
la composición de las dos fases evoluciona segan las líneas HN y J~: 
ambas· fases disminuyen en contenido en carbono, pero la cantidad rela
tiva de la fase y aumenta hasta que la fase ó desaparezca totalmente, 
quedando solamente cristales y 

También aceros con contenido entre 0.18 y 0.55% de carbono forman en 
primer lugar la fase ó, hasta que el metal líquido logre la composi
ción B. A esta temperatura transcurre la reacción peritéctica con la 

·formación de YJ , ahora hasta el consumo total de fase ó • Durante 
el enfriamiento ulterior, la composición de la fase y evoluciona se
gan JE hasta que el líquido sea consumido y quede sólamente la fase 

y 

22. De un acero líquido con contenido en carbono entre 0.55 y 1.7% 

cristalizan durante la solidificación directamente cristales de la 
fase y • La zona bifásica muy larga (S + y} y el intervalo de so-



lidificación, son dos factores importantes que favorecen una segrega
ción de solidificación. 

A pesar de la gran velocidad de difusión del carbono disuelto ínter~ 
ticialmente, pueden ocurrir importantes diferencias de concentración 
en los casos de enfriamiento relativamente rápido cuyas consecuencias 
se observan sobre todo durante las transformaciones ulteriores de la 
fase y. Sin embargo, los diferentes tratamientos a los cuales está 
sometido la mayoría de los aceros, como recocido, laminado, forjado, 
etc., los cuales se efectúan a temperaturas de existencia de la fase 

y , bastan generalmente para asegurar la homogeneización de la con
centración de carbono. 

III-2.2.- Impurezas e inclusiones. 

Incluso impurezas disueltas en el metal líquido pueden ocasionar fenó 
menos de segregación muy importantes en el metal selidificado. Sobre " 

todo los elementos S y P pueden ser comparados con el carbono a este 
respecto, pero las consecuencias de estas segregaciones son mucho más 
graves y peligrosas, porque es casi imposible eliminarlas por un reco 
cido de homegeneización. 

f.:!..LITI-2-3.- Diagrama de equilibr.io 
Fe-P. 
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El sistema binario Fe~P Cfig. III-2-3) presenta al lado rico en hierro 
una zona de solución sólida, así como una importante zona bifásic~ de 

- 1 

separación de fases que termina con un eutéctico Fe-Fe3P. A pesar. de 
que el contenido en fósforo de un acero sea generalmente mucho me~or 
que el contenido en carbono, la segregación en el caso del fósforo· es 

' 1 

mucho'más importante porque la difusión de sus átomos muy grandes ~s m~ 
,,' 

cho más lenta, y también mucho más peligrosa porque se trata de una im 
1 

pureza que puede empeorar mucho las propiedades mecánicas del acero 
cuando los límites de grano se enriquecen de fósforo. 

Fig. III-2-4.- Diagrama de equilibrio 
Fe - S. 

Al contrario del fósforo, cuya solubilidad en el estado sólido p~ede 
compararse con la del carbono, el azufre casi es insoluble en el e~ta

do sólido del hierro (Fig. III-2-4). Como se muestra en el diagra~a 

de equilibrio Fe-S, aún pequeñas concentraciones de azufre formarán en 
los límites de grano el eutéctico Fe-FeS, con bajo punto de fusión, es 
pecialmente durante el fin de la solidificación. Este aparece general 
mente en la conocida "segregación en bloque" de azufre en lingotes de 
acero. 

~e -
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Fig. III-2-5.- Diagrama de equilibrio 
FeS - MnS. 

Por suerte existe la posibilidad de reducir esta segregación de azufre 
por la adición de Mn (manganeso). El sulfuro de manganeso MnS tiene 
un punto de fusión más alto que el acero, de modo que los cristales de 
MnS se cristalizan primero, lo que evita en gran parte una segregación 
nefasta de azufre en los límites de grano y reduce también la segrega
ción en bloque (Fig. III-2-5). 

Muchas otras impurezas producen inclusiones en el acero en forma de 
óxidos, silicatos, aluminatos, etc ... Generalmente, estas inclusiones 
tienen un punto de fusión más alto que el acero y por eso su distribu
ción será arbitraria con referencia a la estructura primaria del acero. 
Una excepción es el óxido de hierro FeO que tiene un punto de fusión 

de 1388°C. Este óxido aparece solamente en aceros no desoxidados o i~ 
suficientemente desoxidados, donde el óxido segrega en los límites de 
grano y provoca junto con el FeS la fragilidad en caliente que lleva a 
la formación de grietas. 

La forma y localización de.estas inclusiones depende fundamentalmente 
de la interacción entre los diferentes elementos, de modo que su in
fluencia sobre las propiedades mecánicas del acero puede ser reducida 
al elegir cuidadosamente la concentración y la proporción de los ele
mentos de elaboración y de las impurezas. 

'i 



- -' J ·~ 

tl estudio de las inclusiones en el acero puede dar indicaciones impór 
tantes sobre las posibilidades de utilización y sobre la elaboración": 

. ' 
anterior de un determinado acero» ya que se puede deducir del tipo d~. 

inclusión. de su forma, tamaño y cantidad,no solamente el grado de pu~ 
reza y unas propiedades mecánicas, sino tambi~n a menudo el m~todp de 
elaboración, el tipo de adiciones y el tipo de conformado {laminado, 
forjado, etc.,) al cual fué sometido el acero. 

·.'' 

Las inclusiones se clasifican según su composición en inclusiones metá 
licas (MnS, FeS) e inclusiones no metálicas {óxidos, silicatos, etc.,), 
según su tipo de formación en inclusiones endógenas y exógenas. 

.¡ 

Las inclusiones endógenas se forman durante la solidificación del metal 
>' 

fundido, o bi~n por cristalización, o bien por reacción química. Las 
inclusiones exógenas constan en gran parte de escorias y partes del ma 
terial refractario que se incluyen durante la solidificación. 

Este grupo se refiere principalmente a los sulfuros, óxidos, silicatos, 
aluminatos y nitratos de hierro y de los principales elementos acampa~ 
ñándole, que se formaron por reacciones en el metal fundido o durante 
la solidificación. De este grupo importante solamente trataremos los 
más sobresalientes. 

- FeS 

En el diagrama de equilibrio (Fe-FeS (Fig. III-2-4) se observa que la 
solubilidad máxima del azufre en el hierro y es de unos 0.05%. Esta · 
solubilidad se reduce aún más con reducción de temper~tura y llega e~ 
si hasta cero para el hierro - a._ Se podría esperar ent.u;11..t=S que el 

' azufre se encontrara como eut~ctico en los límites de grano. Sin em-
barzo, Fe y FeS forman un eut~ctico anormal en presencia de grandes 
cantidades de cristales primarios de Fe durante el cual el Fe eutécti 
co crece sobre los cristales y existentes, de modo que los limites de 
grano sólo contiene FeS puro. 
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En la metalografía se puede reconocer el _FeS en el acero por su color 
amarillo marrón,· su forma oblonga y su localización en los límites de 
grano. 

La segregación en bloque del azufre puede ser demostrada con el proc~ 

dimie~to de BAUMANN: un papel fotográfico está impregnado con una so
lución de 3% de ácido sulfQrico y apretado sobre la superfici~ pulida. 
En las zonas donde hay azufre, se forma el gas H2S, el cual rea~ciona 

con la sal de plata de la emulsión fotográfica y forma una negrura 1~ 
cal de sulfuro de plata. Un fijador fotográfico usual permite conser 
var la "imagen" de la distribución del azufre. 

Pequeñas cantidades de FeS que no forman un contorno continua· de los 
granos, provocan la llamada "fragilidad roja" que fragiliza el acero 
y dificulta su forjado en el rango de temperatura de 800° - 1000°C. 
E~te efecto desaparece a temperaturas superiores. Cantidades mayores 
de FeS que contornan casi totalmente el grano, provocan la llamada 
"fragilidad en caliente" por arriba de l000°C, provocado por un comien 
zo de fusión en los límites de grano. 

MnS 

Se podría esperar del diagrama de la Fig. III-2-5 que cristales de s~ 
lución sólida FeS-MnS aparecieran en todos lo,s aceros. En realidad, 
se encuentran casi solamente inclusiones de MnS, los cuales, por con
secuencia de su formación primaria, pueden crecer libremente en el m~ 
tal fundido hasta formar cristales poliédricos y se encuentran siempre 
fuera de los límites de grano del hierro- y • Sin embargo, los lími
tes de grano del hierro - a , después de la transformación y + a , p~ 

san a menudo a lo largo de estas inclusiones. En metalografía se reco 
.v 

nace el MnS a su forma poliédrica.y su color gris-azul. 

Los sulfuros de los elementos de aleación Ni y Mo forman inclusio
nes de bajo punto de fusión análogas al FeS, mientras que los sulfuros 
de los elementos Cr, Be, y Z~ cristalizan ~rimero como en el caso de 



MnS~ debido a sus altos puntos de fusión. 

Las inclusiones de sulfuros son bastante plásticas a la temperatura 
de laminado o de forjado del acero. Se deforman plasticamente duran
t~ estas deformaciones de amasa~· y los productos finales demuestran 
una orientación pronunciada. 

- FeO 

Entre los diferentes óxidos de hierro, casi solamente aparece el FeO 
como inclusión, debido a ias bajas concentraciones de oxígeno en el 
acero. Este óxidQ, llamado 11Wustita 11

, es una fase. intermedia entre 
Fe y O con amplios límites de solubilidad, que funde a una temperatu
ra entre 1370 y 1424°C y pertenece entonces a los componentes de últi 
ma solidificación. El óxido aparece generalmente en forma de bolitas 
de aspecto vidrioso, cuyo color puede variar desde amarillo-verde ha~ 
ta rojo. Como FeO y FeS pueden formar un eutéctico, ambas formas de. 
inclusión se encuentran generalmente en unión: en el centro de la in
clusión compleja está el compuesto que está en exceso, envuelto con el 
eutéctico de los dos ·compuestos. 

- MnO. 

Debido a su alto punto de fusión ( 1700°C), el MnO crist~liza prima~ 
riamente y se encuentra generalmente en el centro de los granos de hi~ 
rro- y • Su forma es menos poliédrica que aquella del MnS y con con
tenidos altos de Mn se forman pequeñas dendritas de color marrón obscu 
ro hasta negro, dentro de los granos. 

Si02 y silicatos. 

El silicio, utilizado como desoxidante, forma Si02 durante el procedi
miento de afino del acero o con el oxígeno disuelto, el cual puede oc~ 
rrir como inclusión libre o formar silicatos con otros óxidos met~li
cos. Si02 forma inclusiones redondas, de aspecto vidrioso, que pueden 
identificarse fácilmente por medio de la luz polarizada. Los silicatos 

¡r 



endógenos son generalmente inclusiones redondeadas y vidriosas de co
lor muy variable, a men~do asociadas con óxidos y sulfuros. Son cons 
tituyentes muy duros que casi no se deforman en el laminado y forjado 

y pueden distinguirse por ésto de los óxidos y sulfuros. 

El aluminio, que también se utiliza en la desoxidación, forma pequeños 

cristales duros de Al2D3 con punto de fusión de 2050°C. Estos crista
litos se encuentran a menudo en dispersión irregular como aglomeracio
nes o bandas. 

Estas se introducen al acero durante la colada y constan principalmen
te de silicatos en general, proveniendo de la erosión del material re
fractario del equipo de colada o de adiciones no disueltas de elemento~ 
o aleaciones de alto punto de fusión. Inclusiones grandes de silicatos 
se reconocen generalmente por su estructura vidriosa y la forma redon
deada; su color puede variar mucho según la composición. 

III.2.3.- Macroestructura del acero. 

Cuando se examina una probeta metalográfica de acero con pequeña ampli
ficación, de modo que las diferentes fases no aparecen, se observa que 

en general y especialmente después de un ataque adecuado, una estructu
ra homogénea solamente ocurre en casos excepcionales. Esta macroestru~ 
tura (o sea el aspecto, macroscópico de la heterogeneidad) es la conse

cuencia de heterogeneidades cristalográficas y químicas, de distribuci~ 

nes irregulares de inclusiones y fases, lo que aparece después del ata
que como zonas con diferentes grados de corrosión. Además, heterogenei 
dades físicas como diferencias en tamaño de grano u orientaciones loca
les preferidas pueden aparecer de este modo. 



Con excepción d~ las estructuras que se forman durante los tratamien
tos ~é·rmicos o por diferencias· locales en la velocidad de enfriamien-

' ' . -- ' " 

to, la macroestructura ~stá ocasionada por fenómenos que ocurren du-
rante .. la solidificación.· Los tratam·ientos uiteriores que el ac·ero e~ 
perimenta, como forjado y iaminado, pueden modificar totalmente la e~ 
tructura primaria~ pero generalmente estos procesos no tienén.1a ·posi 
bilidad de hacer desaparecer las heterogeneidades químicas. Como la~ 
cristalización primaria (es decir: la solidificación) es decisiva pa
ra la heterogeneidad final y además influye mucho en la macroestructu 
ra del prod1Jcto deformado, se habla en esta relación del "carácter h~ 
reditario 11 que existe entre el producto acabado y la estructura primi 
ria. Debido a eso, es posible deducir hechos referentes a la solidi~ 
ficaci_ón primaria y a otros tr.atamientos que experimentó el material: 
a pa~tir del examen macroscópico del acero acabado. En muchos casos 
es posible sacar conc1usiones de este examen sobre la calidad de una 
determinada clase de acero o de un producto acabado. 

I II. 2. 3. 1 . - El 1 i ngote. 

El acero destinado al laminado o forjado se vacía casi únicamente en 
forma de lingotes en moldes de fundición, llamados lingoteras. La so 
lidificación y entonces también la estructura primaria dependen sobre 
-todo del tamaHo y de la fo~ma del lingote. 

Examinamos primero el mecanismo d¿ la solidificación del acero líqui
do contra la pared fría y maciza del molde. Debido a las diferencias 
en condiciones de solidificación, especialmente en el alcance de la ve 
locidad de enfriamiento, es posible discernir 3 zonas diferentes desde 
la pared del molde hasta el corazón del 1ingote: Fig. III-2-6. 

12.- La zona de templado. 

Debido a la muy alta velocidad de enfriamiento de la capa delgada de 
acero liquido que está en contacto directo con la pared del molde, oc~ 
rre localmente un fuerte subenfriamiento y un alto grado de nucleaci6n, 
el cual produce muchfsimos cristalitos muy pequenos, con una orienta~ 
ción casi al azar. 
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Fig. II-2-6.- Solidificación de un lingote. 

O mm 

Fig. III-2-8.- Perfil transversal de 
molde del tipo: "corrugated mould" 

Fig. III-2-7.- Forma y proporciones de lingote 

usual : Lt=l ,25 L 
Dm: L/3 

0,15 Dm R1 0,2 Dm 

R2 = 1 ,5 Dm 
Conicidad 7 a 8 % 



22,- La zona culumnaria o de tallo~. 

Esta zona, representa el mayor volumen del lingote. La velocidad de 
crecimiento de los cristales es máxima en la dirección del mayor gra
diente de temperatura, o sea perpendicular a la pared del molde .. Así 
se forman "cristales de tallos .. , o sea cristales de forma alargada o 
dendritas dirigidas hacia el centro del lingote. 

32.- La zona central no dirigida. 

Debido a la reducción de la velocidad de enfriamiento, los cristales 
de la zona central del lingote pierden poco a poco su dirección de ere 
cimiento preferencial y no forman una estructura dirigida. Además se 
segregan en esta zona la mayoría de las impurezas. 

Desde luego la transición entre estas zonas es paulatina y el vol~men 

relativo de cada zona está determinado por varios factores, como la m~ 
sa relativa del lingote y del molde, la temperatura de colada, las con 

'diciones de enfriamiento, etc ... 

Un molde con pared completamente plana dirige las dendritas primarias 
de modo paralelo en 
pared del lingote. 
entonces también la 

una sola dirección, o sea perpendicularmente a la 
Esto significa que la orientación preferencial, y 
dependencia de la dirección (anisotropía) de las 

propiedades mecánicas, la cual es muy nefasta para el laminado y forj~ 
do, será tanto más grande cuanto más grande sea la superficie plana de 
la pared del lingote. 

La superficie en la dirección longitudinal del lingote, tiene que ser 
plana par~ posibilitar la salida del lingote de su molde. Sin embargo, 
en la dirección transversal, se puede modificar la cristalización pri
maria por la opción de un determinado perfil de lingote. 



El perfil transversal más sencillo es el circular. Sin embargo, el pe~ 

fil circular tiene desventajas importantes, por las cuales casi nunca se 
utiliza: las dendritas primarias convergen hacia un solo punto y la se-

¡ 

gregación en el corazón del lingote es tan favorecida que la acumulación 
de impurezas haría inutilizable el lingote. Además en un lingote de for 
ma circular, ~parecen dendritas del mismo tamano por toda el área lo que 
es desfavorable para la deformabilidad. Finalmente la forma redonda es 

muy poco práctica para el taller de laminado y forjado. 

En la práctica, se trata no sólo de modificar la dirección de crecimien
to de las dendritas utilizando superficies curvadas, sino además de va

riar la longitud de las dendritas impidiendo su crecimiento y disminuye~ 
do de esta manera lo más posible la segregación de los elementos de últi 
ma solidificación. Sin embargo, el criterio final para la forma de un 
lingote será la facilidad del laminado, que depende 'en gran parte de la 
estructura primaria. 

Los perfiles de lingote utilizados en la práctica representan inevita~l~ 
mente un compromiso entre las exigencias en relación a la homogene1dad 
y laminabilidad de los lingotes y el rendimiento en la colada y en el l~ 

minado. Es comprensible que tanto la forma como el tamano de los lingo

tes depende mucho de la ~lase de acero. En general se pueden distinguir 
3 categorías principales de lingotes: 

12.- Para aceros finos y aleados, que se vacían en lingotes relativamen
te pequenos (máximo 2000 Kg.) se utilizan casi únicamente moldes de for
ma cuadrada con 11 hot top 11

, representado en la figura II I -2-7. El "hot 
top 11 o 11 Cabeza perdida 11 se obtiene con un molde separado de conicidad co~ 
traria, colocado sobre el molde principal, recubierto interiormente con 

material refractario para conservar la parte superior del molde durante 
un tiempo lo más grande posible en el estado líquido, y localizar así el 

1 

rechupe y la segregación en la parte superior, la cual se elimina después. 
A menudo, la superficie libre del lingote se cubre inmediatamente después 
de la colada con una capa de polvo alumin~ -térmico (FeO+ Al). 



Con la representación esquemática de la Fig. III~2-7, la cual indica 
las dimensiones estandard de moldes para aceros especiales, se puede 
llegar a una vista general de los factores que determinan finalmente 
la forma de un molde. La conicidad del lingote, necesaria para poder 
sacar el lingote de su molde, -se reduce lo más posibl~ para evitar di 
ferencias estructurales en la dirección longitudinal. El centro ~e 
curvatura de los planos curvados (R2) y de las esquinas (Rl) se situa 
fuera del centro del lingote, de modo que las dendritas crecen hacia 
puntos diferentes. Además se eligen forma y tamaño del 11 hot top 11 para 
obtener una pérdida pequeña, pero lo suficiente para incluir totalmen• 

1 

te el rechupe. 

Para lingotes más grandes (superiores a 2 toneladas) la influencia de 
los planos en este tipo de molde se vuelve demasiado importante y se 
utiliza de preferencia una superficie ondulada ( 11 corrugated mould 11

), 

de modo que la dirección de las dendritas varíe más, mientras que en 
-- -----unos- casos.se-aumen-ta aún --másTa-- s-i.iper-fi cie-relafiva ae--rasparedes, 

utilizando una sección de tipo rectangular (Fig. III-2-8). 

22.- Este último tipo, y también el tipo cuadrado no ondulado se u5a 
sobre todo para la producción en masa de acero corriente, el llamado 
11 tonnag"e steel 11

• La sección es cuadrada o rectangular, seg.ún el tipo 
de laminado (perfiles, producto~ planos), y los lingotes se cuelan sin . 
.. cabeza perdida 11

, sea en colada por abajo, o en colada por arriba. La 
colada por abajo se usa en general para lingotes bastante pequeños qu~ 
se cuelan en grupos. por un canal central de colada con las ramificacio: . ' -
nes necesarias. Los lingotes más pesados se cuelan únicamente por 
arriba, y a menudo en moldes de conicidad invertida (apertura grande 
por abajo). 

32 .- La colada de acero no-calmado, o sea 11 acero efervescente 11 ocupa 
una posición especial, no tanto por el tipo de molde en cual es total
mente análogo a aquel para la colada de arriba de 11 tonnage steel", si
no por la macroestructura muy especial. Como se sabe, la desoxidación 
de un acero efervescente es incompleta, de modo que durante la solidi
ficación la desoxidación por medio del carbono tiene lugar según la 



reacc~i.9n: 

e + o cot 

El grado de desoxidación se elige para que la reacción sólo empiece 
cuando una capa de espesor determinado ya está solidificada contra la 
pared, de modo que el contenido en oxígeno de la zona líquida aumenta 
y la producción de gas comienza de repente. Ya que la producción ~el 
gas ca sigue durante toda la solidificación, se forman varios hueco~. 
Sin embargo, esa porosidad no es inconveniente en el laminado, a condl 

ción de no llegar a la superficie, donde podrían producirse grietas. 
' 

Las paredes de lbs huecos internos no son o~idadas (contacto con el 
gas CO), y se sueldan perfectaménte cuando se aplanan duranté.el lami 
nado. 

El acero efervescente tiene unas propiedades interesantes. Por la 
producción de gas, el crecimiento y la dirección de las dendritas está 
perturbado, y la masa en solidificación se queda en movimiento. Por 

eso, la segregación es menos pronunciada: se encuentra siempre una pri 
mera zona de segregación en contacto con la zona exterior sin porosi
dad, 11 amada "capa de tocino" y una segunda zona en el centro. La "ca 

pa de tocino" tiene una pureza bastante alta y buena deformabilidad, 
lo que es especialmente .importante para el laminado de productos pla
nos que tienen generalmen~e criterios severos en relación a defectos 
de la superficie. 

La macroestructura de un lingote proporciona información importante en 
relación con la forma del bloque, la temperatura de colada, la nuclea
ción, la segregación de impurezas y la laminabilidad. 

III-2.3.2.- La macroestrúttura ·dél próducto-deformado en cal lente; 

~ . \ . 
Los tratamientos mecánicos como la~inado y forjado cambian totalmente 
la estructura promaria: los ejes de 1as dendrit~s se rompen y se orien 

' . . -. ~ ; -
tan en el sent~do de la elongación del metal. Así.se originan las 11a 
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madas "fibras" del metal. Esta estructura fibrosa es una medida de la 
heterogeneidad que apareció durante la solidificación y además es de~ 
terminante para el grado de deformación. La importante orientación 
preferencial provocada por las deformaciones mecánicas, y la elonga
ci6n de las inclusiones acompaA~ndola, son la causa de la diferencia 
de propiedades según la dirección en un producto laminado o forjado. 
Esta diferencia en propiedades se llama ''el trav~s" y las propiedades 
de resistencia mecánica y de ductilidad pueden ser bastante superiores 
en la dirección longitudinal que transversal. 

III-2.4.- Microestructura del acero. 

III-2.4.1. La transformaci6n de la austenita. 

Todas las aleaciones con menos de 1.7% recorren durante su enfriamien 
to despu~s de la solidificación total la zona homogénea y, En este 
intervalo de tiempo y de temperatura, el acero se compone de un solo 
componente, llamado "austenita'' (segQn Sir Robert Austin). Todos los 
constituyentes que pueden ser observados a temperatura ambiente con él 
microscopio y formados en condiciones de equilibrio o con enfriamiento 
relativamente lento, se forman entonces a partir de la austenita. Se· 
gún el diagrama de equilibrio Fe-C (Fig. III-2-1) hay que distinguir. 
dos transformaciones diferentes: :la determinada por la disminución de 
la solubilidad del carbono con baja de temperatura según la línea ES,, 
y aquella provocada por la transformación alotrópica de y ~a según 
la línea GS. 

La formación de fases, a partir de una solución sólida, como p. ej. 
l·a austenita, es totalmente análoga a la cristalización a partir de 
una. solución líquida. Sin embargo, hay que tener en cuenta dos facto'
res importantes: en las transformaciones en ~stado sólido el establecl 
miento del equilibrio es en genral mucho m&s lento y la difusión juega 
un papel mucho más importante que en estado líquido. Por otro lado,· 



la sottic'fón sólida es menos homogénea_que la sOlución sólida (desde el 
punto de vista qUfmico) y cristalográficamente totalmente hetero~énea. 
Esto significa ~obre todo que la éstr~ctura cristalográfica de )a au~-· 
tenita influir~ inevitabl~mente en lo~ constituyentes futuros, n~ sólo 
en lo que se refi~re a su nucleación, sino también a su forma ultérior. 

Cuando la austenita contiene más de 0.87% C, se precipita Fe3C du
rante el enfriamiento según la lfnea de saturación ES. Esta cementita· 
contiene 1 átomo de carbono y 3 de hierro por 11 molécula 11

, o sea 25% 
atómico de carbono. En porcentaje de peso obtenemos: 

12 x 100 = 6.67% e 
12 + (3 X 56) 

Como para la mayorfa de los carburos, se trata de un compuesto muy du
ro, el cual se situa en la escala de dureza Mohs entre feldespato (6) 

y cuarzo (7). En un acero normal, la cementita contiene siempre Mn3C, 
pero estas pequeñas cantidades de Mn (manganeso) modifican muy poco la 
estructura cristalina y tampoco varía el contenido en carbono, porque 
los pesos atómicos de Fe (56) y Mn (55) se diferencian-poco. 

La precipitación de cementita empieza siempre en los lfmites de grano 
de la austenita,_de modo que alrededor de los granos originales de au~ 
tenita se forma una red de.cementita, tanto más gruesa cuanto-más alto 
es el contenido de carbono. La cantidad de cementita que se forma de 
este modo, es propdrcional al contenido en carbono superior al punto 
eutectoide, y esta dada por: 

Cm (%) = 

máximo ·de 

e% - 0 · 87 . x 100 y tiene entonces el valor 
6.67 - 0.87 

l · 7% - 0 · 87 X 100 = 14.3% 
6;67 - 0.87 

Cuando la austenita t~en~ menos de 0.~7% e, la-transformación 
y+ a empieza cuando se llega a la lfnea_G~. La fase a precipitada se 
llama ''ferrita .... Como la solu~ilidad de carbono en ferrita es muy pe
queña, la concentración de la austenita residual aumenta según GS. 

' ' ' 

' . . ·. ~ ' 
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.El punto eutectoide. pertenece a ambas· curvas de saturación GS y·~s.1 
., J 

Esto significa que durante la--formación de la ferrita .segú,n :GS-:{~1~J'.áüs· 
tenita no puede disolver· más carbono cua-ndo llega al purit~ S~ ya q'u~ 
alcanzó la saturación total. Para una composición hipereutectQide,J ~ 

(C > -.87%) la fase austenítica llega al mismo punto S después de lj pre 
cipitación de 11 Cementita 11 secundaria según ES. En S tiene que o~urrir: 

la transformación y -+a: en este punto se forman simultáneamente.¡ferri-;. . . 

1 

ta y cementita; casi siempre como mezcla eutectoide normal, llamada 11 Pe.t. 
1 ita ... 

El mecanismo de esa transfm·mación se discutirá en detalle más adelan
te. Por ahora se puede decir que la perlita se forma por la división. 

' 
de la fase austenita en,·las fases ferrita y cementita. Amba§ fases 
crecen como laminillas_alternadas con·un frente de crecimient9 común, 
saliendo del límite de un grano de ~ustenita y'avanzando hacia el inte 
r:.i.or de d:i.chos granos. 

Además observamos en el diagrama de equilibrio que ni la ferrita prima 
4 ' --

ria lformándose desde y según GS), ni la ferrita que es parte de la pe~· 
lita, es puro hierro-a . A la temperatura del punto eutectoide la f~ 
rrita puede disolver 0.025% C, lo que entonces representa el contenido 
teórico mínimo de la ferrita formada como uno de los constituyentes de 
la perlita. Además, los ~lementos de elaboración Mn y Si, así que las 
impurezas P y S se distribuyen con determinados coeficientes de distri 
bución entre el hierro -a y la cementita Fe3c, de modo que la ferrita 
de hecho se compone de una sclución sólida compleja de pequeñas canti
dades de estos elementos en hierro -a . 

La solubilidad de C en hierro- a, que a 723-°C-es de 0.025 %, disminu
ye con baja de temperatura según la línea PQ (Fig. III-2-1). Durante 
un enfriamiento en condiciones de equilibrio a partir de la temperatu
ra eutectoide, el exceso en.carbono se precip~ta en forma de películas 
delgadas de cementita alrededor de los granos de ferrita. La formación 
de esa ''cementita ae límite de grano" se reprime en un acero contenien
do perlita, ya que la cementita saliendo de la ferrita en el enfriamie~ 

to crece de preferencia sobre las laminillas ya existentes de cementita. 



Un feJ1om·eno análogo se produce en la formación de cantidades muy pe- ··· 

queñas de perlita en el punto eutecotide. Según el diagrama se espe

ra la formación de perlita en el punto S para cada aceq> con un cont~ 
nido en carbono de más de 0.025%. Sin embargo, se observa la perlita 

-- -·- '-'.Y 

a partir de un contenido en carbono de 0.06%. Para contenidos en car 
bono entre esos dos valores no se forma un eutéctico normal en el pu~ 

to S, sino que la ferrita crece sobre los cristales primarios de ferrl 
ta, mi~ntras que l·a cementita Fe3C se precipita en forma de cemntita 
de'll~ites de grano. 

III-2.4.2.- Apariencia cristalográfica de los constituyentes. 

La miroestructura del acero se deduce de las observaciones anteriores 
relacionadas con la transformación de la austenita y se presenta en · 
gráfica en la Fig. III-2-9 en la cual se observa que un acero hipoeute~ 
toide se compone de ferrita+ perlita, un acero eutectoide únicamente 
de perlita y un acero hipereutectoide de perlita+ cementita. 

·---·---- ·-. ' 

a 

Fig. ·rrr-2-9.- Diagrama estructural de acero: 
F = %ferrita libre 
e = cementita en perlita 
p = % perlita 
f = ferrita en perlita 
e = % cementita libre 
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En la denominación de los constituyentes se hace una diferenciación 
segün el mQmento de formación: ('· 

se distingue para ferrita (Fig. III-2-9). 
~.ferrita proeutectoide : formada sobre GS. 
- ferrita eutectoide : formada en el punto S. 

para cementita: 

cementita primaria {en fundición) 
- cementita eutéctica (en fundición) 
- cementita secundaria o proeutectoide 
- cementita eutectoide 

formada sobre OC. 
formada en e. 
formada sobre ES. 
formada en S. 

cementita terciaria (en 
formada sobre PQ. 

general cementita de límite de grano): 

La apariencia metalográfica de los constituyentes de una serie de ac~ 
ros con contenido en carbono aumentando se ilustra en varias microgr~ 
fías. En relación con la forma y el tamaño de los granos, hay que ob 
servar que esos no tienen ninguna relación' con el tamaño original de 
la austenita, ya que la transformación de la austenita empieza en los 
límites de grano de la austenita (nucleación), de modo que el centro 
de los granos de ferrita corresponde más o menos con los límites prim~ 
rios originales de la austenita. En general, el número de granos de 
ferrita será más grande que el número original de granos de austenita. 
La perlita se forma en principio como pequeñas islas entre los granos 
de ferrita, y con contenidos más altos en carbono está rodeada por una 
red de ferrita. El acero eutectoide es totalmente perlftico, los gra
nos se pueden distinguir únicam~nte por la orientación diferente de la 
perlita. 

En el acero hipereutectoide aparece una red continua de cementita se
cundaria o· proeutectoide. Esta se forma en los límites de grano de la 
aust~nita, mientras que los granos de perlita crecen desde las líneas 
.~e cementita hacia el interior de los granos ~riginales de austenita. 

En las micrografías se observa que durante el ataque normal con nital 
(3% HN03 en alcohol} ni la ferrita, ni la cem~tita proeutectoide se 



coloran. Sin embargo, el constituyente perlita, que es la mezcla eu-· 

tectoide de las fases f~rrita y cementita, tiene un color obscuro. 
Con ampliaciones pequeñas hasta medias, el constituyente perlita apa

rece de color gris. Estas mismas zonas observadas en ampliaciones s~ 

periores (p. ej. 1300), se disuelven claramente en zonas de líneas al 
ternadas blancas y negras. Entonces se puede preguntar ¿qué fase de 
la perlita tiene el color obscuro?. Además, es extraño que aún en am 
pliaciones ópticas muy fuertes, la anchura de las líneas blancas y n~ 
gras en perlita es casi igual, a pesar de que se sabe que la perlita. 

_c~~~_-¡_ene _1_3% de c~!!l-~-~-!J~_a _y_8_7_%_c!~ _t"_errj_t~._ __ L_ap_!'_()J)Qt:_CiQI'l __ ~l'l__'.'_Olu~-- ~-- __________ _ 
men entre cementita y ferrita es entonces de 1/6.5. 

En fotografías con el microscopio electrónico aparece claramente que 
el contraste en la imagen se forma_en realidad por una desnivelación 

formada por el ataque, durante el cual la cementita es menos atacada, 
y su aparición en relieve es aún aumentada (como es la fase más dura, 
ya tenía un relieve después del pulido). En un ataque ligero, son 

en primer lugar los límites entre ferrita y cementita que se disuel
ven, en un ataque más fuerte, se excava la ferrita entre las lamini
llas de cementita. 

/,' . 
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Fig. III-2-10.- Representación 
esquemática del relieve de per
lita atacada y de la imagen óp
tica. 

Fig. III-2-11 .- Reducción del número 
de lineas en co~te inclinado. 



Las lfne~s obscuras de la perlita en el microscopio óptico se deben a 
la dispersión de 1~ luz en las paredes inclinadas de la ferrita (Fig. 
III=2-10). Eso explica· también porqué en la imagen óptica de 1a per
lita, la distancia aparente entre las laminillas varía mucho con la 
inclinación de.ªstas en relación con el plano de pulido (Fig. III-2-
11). Cuando las laminillas de cementita forman un ángulo pequeño con 
el plano de pulido, la excavación se vuelve asimétrica, de modo que 
el número de líneas obscuras disminuye a la mitad. 

III-2.4.3.- Propiedades mecánicas de los constituyentes. 

Las propiedades mecánicas de los constituyentes en forma de monocris
tales o de granos separados tienen sobre todo un valor teórico. Sin 
embargo, si se dan como valores promedio de una masa policristalina 
de un so1o constituyente, es posible calcular con esos las propieda
des mecánicas de un acero en función de su estructura (Fig.III-2-9 y 
III-2-12). En relación con ésta, queda claro que no existe una resi~ 

tencia real a la ruptura para cementita, mientras que el valor hipott· 
tico de 3.5 Kg/mm2 tiene poca importancia en la práctica. 

Como valores aproximados se utilizan: 

ruptura A D. Brinell 

ferrita 28 Kg/nun2 50 % 80 
perlita 80. Kg/mm2 10 % 200 
cementita o % 700 

Estas propiedades dependen de la estructura, por ejemplo del tamaño 
del grano y de la composición, los valores indicados valen para la 
composición de un acero normal y para la estructura perlftica normal. 
Con estos valores se puede calcular la resistencia a la ruptura para 
aceros hipoeutectoides en estado normal, con contenidos normales en 
impurezas, en función del porcentaje en ferrita (F), perlita (P) y 
d~l contenido en carbono (C). 



... 28 F + 80 p 
a = = 0.28 F + 0.80 p r 100-

0.28 + 0.52 p (ya que F=lOO-P) 
a = r 

a = 28 + o.52 e 
X 100 = 28 + 59.77 e = 28 + 60 e 

r 0.87 

La Fig. III-2-12 da las propiedades mecánicas de un acero normal con 
estructura normal en función del contenido de carbono. 
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Fig. III-2-12.- Propiedades mecan1cas de acero 
en función del contenido en 
carbono. 
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·.· I II-3 
~ '' 1 : 

Transformaciones de las aleaciones Fe-C. 
.J', 

III-3.1- Austenitización. 

Se entiende con el término "austenitización de acero 11 la formación de 
la fase austenita, más o menos homogénea, a partir de la mezcla de las 
fases ferrita más cernen tita. De hecho, aan si se emp·ieza con martensi 
ta, este constituyente se descompone en ferrita y cementita durante el 

1 

calentamiento, y esto ocurre además antes de alcanzar el punto figura-
tivo de la composición en la zona austenítica homogénea. 

En este caso, se tratarfa de una dispersión muy alta de las partículas 
de cementita en la matriz de ferrita y la austenitización se acelera-
ría, pero en principio se trata igualmente de formar austenita a par-
tir de la mezcla de las fases ferrita y ceme~tita. 
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: Concentrac~ones en 
Za amstenitización 

Es muy importante estudiar el mecanismo de la torma~tun de austen1ta. 
Para eso.~ tomemos un acero de composición hipoeutectoide 1 (Fig. 111~ 
3-1). Debajo de la tempetatura eutectoide encontramos partfcu.las de 
cementita en una matriz de ferrita. Si calentamos la probeta a la tem 
peratura T¡, la cementita (punto 5) en contacto con ferrita (punto 4) 
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ya no es estable. A la tem~ératura dada la cementita reacciona en segui 
da con la ferrita adyacente, formando una capa .de aus~en_ita alreded{)r de 
la particuia de cement·ita. Desde ·que una parte de austenita se formó en. 
tre la cementita y la ferrita, aparece la configuración siguiente: cerne~ 

t1ta (punto 5), austenita en contacto con cement1ta ('punto 3), la misma 
áustenita en contacto con ferrita {punto 2) y ferrita (punto 4). Se o~
serva entonces, que desde el principio. la fase austenítica tiene un gr~ 
diente de ·concentración en carbono (de 3 a 2). Durante el crecimiento 
ultetior de la zona austenfttca, los valores 'lfmites 2 y 3 de-la· concen
tración en carbono permanecen constantes e~ la·austenita hasta que la ú! 
tima- partfc-ul a--de- cementi ta-se-di su el ve. --Mi entras-esto -ocur-l"e 8 1 a __ con-. .. ___ _ 
centración máxima en carbono en austenita se reduce poco a poco del pun~ 

to 3 al punto 1. . . 

La concentración mínima en carbono en austenitá (punto 2) tambi~n perma
nece constante tanto tiempo como esté presente la. ferr.ita. 

Cuando la Oltima ferrita se transforma en austenita, esta concentración 
mfnima evoluciona del punto 2 hacia el punto l. Finalmente, la austéni
ta tiende a la concentración homogénea· én carbono representada por el 
punto l. Para una composición hipereutectoide, el mecanismo de la aust~ 
nitización es análogo, sólo que la ferrita desaparece en primer lugar y 
la 'cementita después. 

.. 
I:U-3.2.- · Influenéia dé la vélocidad ·de enfriamiento sobre la transforma

ción x-a, 

Durante la discusión de_ ia transformación del hierro-puro se observó ya 
·. que el punto de transformación y- a se desplaza hacia menores tempera t.!!_ 

ras cuando aumenta la velocidad de enfriamiento. El carbono en solución . . 
-a~menta aan mSs este fenómeno, de modo que la represión de esta transfor:. 
~áción aum~nta·con el contenido en carbono para'una velocidad de enfria
miento constante. Mientras que esta represión en el hierro puro es prin. 
ctpalmente un fenómeno de h1stéresis y relacionado con la energfa de nu-

\ 

" 
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cleación del hierrp- a, en las aleaciones hierro- carbono ocurre ade-
más.un desplazamiento del equilibrio local por la difusión lenta·del 
carbono en la austenita~ 

¡'~~a~, -

ta~~c~-
1 b o 

11 

ii 
tli--3 -~ 

:Influencia de la oelocidad de enfriamiento 
sobre la transformación r-e(. 

Si por ejemplo, un acero con un contenido en carbono de 0,2% se enfrfª 
desde la zona homogénea austenítica con una velocidad de enfriamiento 
constante, la formaci6n de los primeros cristale~ de ferrita no empieza 
sobre la línea de equilibrio FS (Fig. III-3-2), sino en un punto "a" si 
tuado más abajo. Si en ~·a 11 se han formado 1 os primeros cri sta 1 es de fe 
rrita, el carbono que estaba en este lugar se está desalojando hacia la 
austenita ·alrededor y ésta austenita, en contacto con la ferrita, tiene 
entonces una concentración representada por Ca (Fig. III-3-2), ya que 

·ésta es la concentración de la austenita en equilibrio con ferrita a la 
temperatura Ta. Con el enfriamiento ulterior, la concentración en car

·bono de la austenita evoluciona en el límite austenita-ferrita según 
CaS y en la austenita a distancia m~xima de ese límite segan una linea 
como ab. La concentración promedio ·del carbono en la austenita evolu--

. ' 

ciona según a 1 b1
• La línea ab representa además las temperaturas de e~ 

. ' 

mienzo de la transformación ·en función del contenido en carbono para la 
v~.locidad de _enfriamiento V = V

0
• La línea ab no sólo está situada ab'ª

jo de GS, sino que además tiene Una mayor inclinación, ya que la establ 
' ' 

lidad de la austenita y también el subenfriamiento, aumentan cuando el 
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·contentdo en carbono de la austenita residual aumenta, La d1stribución 
·del carbono que se establece en este mecanismo está representado esque
máticamente en la Fig. ·III-3-2. 

En las zonas de austenita con menor contenido en carbono, pueden fonmar 
se nuevos cristales de ferrita, lo que reduce la distancia de difusión 
y afecta el subenfriamento de la transformación. Como se discutirá más 
adelante, también la forma de los cristales de ferrita depende de la ve 
locidad de enfriamiento. 

rrr¡ 

:líi.- 3-J 
:Influencia de la veloci~ad de enfriamiento 

sobre la posición de la línea GS 

La distribución heterogénea del carbóno en la austenita, debido a la di 
fusión insuficiente, tiene~una influencia importante sobre la forn~ci6n 
de perlita. Cuando la formación de ferrita, a vuna velocidad de enfria 
miento determinada (Fig. III-3-3), comienza en 11 a11 a la temperatura T1. 
la austenita en contacto directo con la ferrita, evoluciona durante e, 
enfriamiento ulterior según la línea de equilibrio GS, la austenita más 
pobre en carbono segOn ab y la composicón promedio segQn a 1b'. Cuando 
la austenita en equilibrio llega al punto S, no se forma inm~diatamente 

per~ita a la temperatura }2, sino con un pequeño subenfriamiento en S1 
a la temperatura r3 ~ La áustenita que no está en contacto con la ferri 
ta y que tiene un contenido en carbono menor, solamente llega al límite 
de saturación a una temperatura todav1a más baja, por ejemplo. T4, mien
tras que la austenita más pobre en carbono tan sólo llega a la 5atura--

'' ,..,-

,. 



ción en carbono en el punto b y precipita cementita a partir de la tem
peratura T5• · La línea a:b• representa la concentración promedio de la 
austenita y el punto b' representa la composición promedio de la perli
ta. 

Por lo tanto, la consec~encia es que con aumento de la velocidad de en
friamiento (Vl···V4) el punto eutectoide se desplaza hacia temperaturas 
inferiores y concentraciones en carbono inferiores (de S bt ... b4). 
La perlita se empobrece en carbono y la cantidad de perlita sobrepasa 
la· cantidad que se puede deducir del diagrama de equilibrio. 

III-3.3. Influencia de la velocidad de enfriamiento y del contenido en 
carbono sobre la transformación: austenita - ferrita. 

El mecanismo de la formación de ferrita se puede observar exactamente 
por medio. de la.metalografía. Cuando se templa una probeta desde lazo
na de transformación en agua, el crecimiento de los cristales de ferrtta 
ya formados se detiene repentinamente. La austenita residual no se con
·serva sino que se transforma a un constituyente nuevo, llamado martensi
ta, que discutiremos más adelante. De esa manera, a temperatura ambien
te es posible distinguir·exactamente entre la ferrita formada antes del 
enfriamiento rápido y la austenita residual, transformada en martensita 
durante el templado. 

Durante tal estudio de la formación dé ferrita, se modifican de preferen 
cia tres factores independientemente:· el contenido en carbono de las di
ferentes probetas, la velocidad de enfriamiento y el grado de transform~ 
ción en el momento del templado. En estas diferentes condiciones se dis 
tinguen tres formas de cristales de ferrita, con una evolución paulatina 
de una forma u otra. 

1~. Con velocidad de enfriamiento peque~a, contenido en carbono bajo y 
al comienzo de la transformación se forman en los límites de grano de la 
austenita cristales regulares y poliédricos de ferrita~ cuyos ángulos y 



aristas están más o menos redondeados por la tensión de superficie; 

22 • Con un grado de deformación más avanzado, o con mayor velocidad de 
enfriamiento o con mayor contenido de carbonot estos cristales se forman 
de manera menos regular: los ángulos y las aristas aparecen más agudos. 

32 • Cuando con velocidad de enfriamiento bastante grande, uno de los 
demás factores aumenta más, se forman cristales grandes en forma de agu
jas, cr~ciendo desde los límites de grano hacia el interior de los granos 
de austenita y con una orientación recíproca pronunciada. 

Se observa entonces que los tres factores discutidos actúan en el mismo 
sentido para modificar la formación de cristales desde una forma regular 
hasta una forma irregular de agujas. Esto se puede explicar como sigue. 
Durante la formación de un cristal de ferrita, el crecimiento de éste está 
determinado por un lado por la velocidad con la cual se transporta el ca
lor latente de transformación y por otro lado, por la expulsión de car~o
no, que no puede disolverse en la ferrita formada. Cuando el calor prod~ 
cido y el carbono pueden ser transportados con velocidad suficiente, el 
cristal puede desarrollarse libremente en su forma poliédrica, con. ángulos 
y aristas creciendo más rápidamente, pero al mismo tiempo redondeándose 
por la energía de superficie. 

.~ 

Cuando aumenta la velocidad de enfriamiento y al-mismo tiempo la velocidad 
de transformación, es preciso transportar por unidad de tiempo más calor 
latente y más carbono. Esto favorece el crecimiento de las aristas y pun~ 

tas de los cristales de ferrita, ya que en ellos el calor puede ser inter
cambiado con el medio en varias direcciones, mientras que en un plano, es
to únicame~te ocurre en una dirección perpendicular a éste. Lo mismo su
cede para la difusión de carbono que sale de la austenita. Según sigue la 
transformación, el contenido en carbono de la austenita aumenta en zcnas 
cercanas de la ferrita, o, si el contenido en carbono original era alto, 
la difusión se hace más difícil y los cristales de ferrita crecen en forma 
angulosa y finalmente como agujas creciendo hacia el centro de los granos 
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de austenita, donde está más bajo el contenido de carbono. 

Además, durante la difusión del carbono en la austenita. la anisotropfa 
cristalográfica juega un papel importante. En la red cúbica centrada 
en las caras de la austenita la velocidad de difusión del carbono es m~ 

· yor en una dirección paralela a los planos más compactos, o sea los pl'a 
nos (111). Además existe una relación cr.istalográfica entre la austenj_ 
ta y la ferrita: los planos (111) de la austenita se transforman en los 
planos (110) de la ferrita centrada en el cuerpo. Esto explica porqué 
~os cristales de ferrita en forma de placas o agujas que se forman con 
velocidades de enfriamiento y contenidos en carbono relativamente gran
des, aparecen con ángulos constantes sobre grande superficies de la prR 
beta metalográfica, en correspondencia con la austenita original. Esto 
es la estructura "Wfdmann-Statten", o estructura de ferrita acicular que 
ocurre con frecuencia en acero de colada y de soldadura. 

III-3.4. Influencia de la ·velocidad de enfriamiento sobre la formación 
de perlita. 

Se. estudia la formación de la perlita en el acero de la misma manera co 
mo la formación de la ferrita. Sin embargo, existe en este caso el prR 
blema siguiente: la formación de la perlita no ocurre durante un inter 
valo de temperatura determinado, sjno, por lo menos en condiciones de 
equ~librio, a temperatura constante. Sin embargo, con una velocidad de 
enfriamiento bastante grande, también la transformación eutectoide se 
extiende sobre un determinado intet•valo de temperatura, lo que facilita 
el templado (enfriamiento rápido) en ·¡a zona de transformación. 

La fonnación de 1 a esb·uctura eutectoide está detenninada por dos facto 
res:_ la nucleación y el c~e~imiento de los !'l0cleos. La perlita-siempre 
se nuclea por medio de la cementita: los núcleos de cementita se forman 
generalmente en los limites de grano de la austenita donde la energf~ de 
superficie a producir es mfnima y crecen hacia la fase austenítica (Fig; 
III-3-4a). En la cercanía inmediata de esta primera laminilla de cernen 

-· -~· ., 
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t\1t~·. ·la austenita se hace más pobre ·en carbono, lo que provoca· la ·'precj_ 
pitación de ferrita sobre la cementita ya existente (nucleación recipro
ca; eutéctico normal). E~a precipitac~ón de ferrita provoca un aumento 
en el contenido en carbono de la austenita adyacente y se forma un segun --.. 

do núcleo de cementita (Fig. III-3-4b). Ambas fases crecen finalmente 
con un frente común (Fig. III-3-4c) hacia el centro del grano de austeni 
ta. 

V 
¿ 

tP-~-f 
:Representación esquemática 

de la nucleación y del crecimiento 
de perlita 

En relación con la form~ del frente de cristalización de la pet1ita, se 
puede preguntar cual de las 2 fases, ferrita o cementita, tiene la prefe 
rencia ~n el fenómeno de crecimiento., En observaciones realizadas con 
el microscdpio electrónico se pudo ver claramente que las laminillas de 
cementita avanzan lo más lejos hacia dentro de la austenita. El mecanis 
mo del crecimiento está representado de manera esquemática en la Fig. 
nr:..J-s. 



.líi--3·-J 
: Representación esque

mát i.c.a del mecanismo del cree i
miento de perlita 

El contenido en carbono de la austenita es máximo frente a la mitad de 
la laminilla de ferrita (punto 2) de modo que éste dirige una superfi
cie concava hacia la austenita. El contenido en carbono de la auste
nita es mínimo frente a la laminilla de cementita (punto 1). En el lí 
mite austenita-perlita el carbono difunde de 2 hacia 1 de modo que la 
laminilla de cementita penetra en la austenita perpendicularmente al 
frente común de crecimiento. 

De manera análoga como para la formación de ferrita es posible inv,es
tigar la reacción del sistema sobre un aumento en la velocidad de en
friamiento. En este caso ocurre un efecto totalmente diferente a aquel 
de 1 a formación de ferrita, sobre todo porque 1 a transformación y - a 

ocurre aquí simultaneamente con la formación de otra nueva fase. 

Con una velocidad de enfriamiento aumentada y a una temperatura de trans 
formación disminuida, ocurre,una aceleración pronunciada de la transfor
mación austenita-perlita. 

la influencia de la temperatura de transformación disminuida sobre 'el ·me 
canismo de la transformación se produce.como sigue: 

12. Con baja de temperatura el coeficiente de difusión del carbono dis
minuye; en cambio, el gradiente de concentración aumenta como consecuen-

_,. 
1.1 



cia de la reducción de la distancia entre las laminillas; 

22. Con un subenfriamiento importañte, el potencial de nucleación aumen 
ta y se forman más núcleos, de modo que los granos de perlita se vuelven 
más pequeños y más numerosos; esto es seguramente un factor acelerante; 

32. Con una b~ja temperatura, 1~ perlita ttende a desarrollarse en for
ma de abanico o esferoidal, lo que aumenta la superficie de contacto en
tre la austenita y el frente de crecimiento perlítico; este factor tam-
bién aumenta la velocidad de transformación. 

El efecto total de estos tres factores es un aumento de la velocidad de 
transformación con la disminución de temperatura de transformación cuan
do aumenta la velocidad de enfriamiento. 

, En el aspecto metalográfico, esto aparece sobre todo en una estructura 
eutectoide más fina; las demás consecuencias acompañando el fenómeno, o 
sea la reducción del tamaño de los granos de perlita y el crecimiento-en 
fqrma de abanico, son mucho más difíciles de observar. 

Al comienzo de la investigación científica del acero, la perlita muy fi
na no se podía observar ·como tal al microscopio óp,tico y se consideraba 
como constituyente separado, llamado entonces' sorbita (según Clifton So~ 
by, inventor del examen microscópi,co en la metalograf'ia). Sin embargo, 
con estudios sistemáticos de las transformaciones del acero y la utiliza 
ción del microscopio electrónico en 1~ metalografía, se demostró que no 
hay diferencia entre la sorbita y la perlita, ni en la formación, ni en 
la estructura. 

Con aumento .. de~Ja velocidad de enfriamiento, la formación de perlita pu~ 
de ser reprimida en part~ o totalmente. La velocidad de enfriamiento 
máxima a la cual la transformación perlitica puede ocurrir totalmente p~ 
ra una composición determinada de acero se llama 11 Velocidad crítica 11

• 

La Fig. III-3-6 muestra la temperatura de la formación de perlita en fu~ 
ción de la velocidad de enfriamiento. Estos puntos de transfprmación di 
námica se llaman Ar'. Desde la velocidad crítica Ve la temperatura de 
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transformación baja repentinamente: un nuevo mecanismQde transfo~maci6n 
aparece: la formación de martensita en Ar' '. 

II I -3. 5. 
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Martensita, 

La transformación perlitica es una reacción cuyo mecanismo está determi 
minado por nucleación y crecimiento de los nQcleos; la fase perlitica 
se desarrolla por el movimiento paulatino del frente de transformación, 
con una velocidad determinada principalmente por la difusión. El meca
nismo de la formación de martensita (llamada segQn del metalurgista al~ 
mán Martens) es totalmente diferente:. debido a la impo~tante reducción 1 

· de la temperatura de transformación, la difusión del carbono disminuye 
y al mismo tiempo aumenta la tendencia a la transformación, de modo que 
la transformación y - a ocurre de una vez sin ninguna difusión de car 
bono, con un cambio brusco de la red cristalina. 

En este mecanismo no· se puede hablar del movimiento cte-tlfl.....-f.r.ent~--~.e reaf_ 
ción: llegando a una temperatura determinada (Ms = Martensita "Start" = 
comienzo) la transformación empieza al mismo tiempo en lugares diferen-
tes, donde se forman partículas de martensita con aspecto de agujas, por 
medio de un cambio brusco de determinadas zonas de la austenita. Este 



cambio brusco ocurre con una velocidad cercana a aquella de la veloci
dad .del sonido en el acero. Unica~ente bajando más la temperatura po
drán transformarse otras partes de la austenita en martensita ,Y la tran~ 
formación total ocurre llegando a una temperatura mínima llamada Mf (fi
na 1). 

III-3.5.1. Influencia de la velocidad de enfriamiento y del contenido 
en carbono sobre la transformación martensitica. 

La Fig. III-3-7 muestra la posición de la temperatura del comienzo (Ms) 
y del final (Mf) de la transformación austenita-martensita en función 
del contenido en carbono. En esta figura se observa que la estabilidad 

' 
de la austenita aumenta con el contenido en carbono y que por eso bajan 
los puntos Ms y Mf. Además, el intervalo Ms-Mf aumenta. Por otro lado, 
Ms y Mf casi no dependen de la velocidad de enfriamiento (Fig. III-3-6). 
Sin embargo, es preciso tener una vel~cidad de enfriamiento suficiente 
para llegar a la transformación martensítica sin formación precedente de 
perlita. 

~' Ql 

]JI -3 ·t 
:Tempeear.ura del 

comienzo (Ms) y ael fin 
(Hf) de la transformación 
martens(tica en relación 
con el conteniao en car
bono 



En relación con la Fig. III-3-7 hay que observar que la zona entre las 
lineas Ms y Mf no puede ser utilizada como una zona de seg~egación, en 
la cual se podria determinar con la posición de un punto, el porcentaje 
de cada fase según la regla de la palanca, ya que estas curvas no son 
lineas de equilibrio, sino que indican el comienzo y el final de un fe
nómeno dinámico. 

III-3,5.2. La estructura de la martensita. 

El término 11martensita 11 era anteriormente una denom.inaci6n metalográfi
ca pára una determinada estructura de acero templado, de modo que hay 
que distinguir entre el término cristalográfico 11martensita 11 que deter
mina una solución supersaturada de carbono en hierro y el término meta
lográfico "estructura martensftica 11

, ya que en dicha estructura pueden 
existir al mismo tiempo martensita, cementita, ferrita y sobre todo aus 
tenita residual. 

Hubo muchas discusiones durante varios años en relación con la estructu 
ra cristalográfica de la martensita y su relación con el hierro - a • 

Mediciones exactas de los parámetros de la red por difracción de rayos 
X, resolvieron el problema. De la resistencia eléctrica elevada ·y de 
la densidad se pudo concluir que se trata de una solución sólida de ca~ 
bono en hierro, mientras que las propiedades magnéticas demuestran una 
relación con el hierro - a. Se demostró en 1922 por Westgren y Phragmen, 
que los parámetros de aceros templados cambian mucho en .función del con
tenido en carbono. Con aumento del contenido en carbono la red cúbica 
centrada en el cuerpo se transforma en una red tetragonal, con una aris
ta (la arista 11 C11

) que aumenta linearmente con el contenido en carbono 
equivalente a la concentración eutectoide, Ya que la varia~ión del pará . . -
metro 11 a 11 es relativamente pequeña, se da en general la relacióll c/a, la 
cual es una medida de la deformación de la red cúbica a (Fig, III-3-8). 

En la Fig, III-3-9 se muestra la distorsión de Bain en.el- acero. En es 
tos dibujos, las posiciones que ocupan los átomos de carbono se muestran 
por medio de puntos negros. Debe reconocerse, sin embargo, que realmen-

., 
' . 
' ~ 
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te en cualquier muestra de acero dada solamente está siempre lleno un 
pequeño porcentaje de las posiciones posibles. En la estructura cúbi 
ca centrada en las caras hay tantas posiciones posibles para los áto
mos de carbono como átomos de hierro. Estó significa que si se llen~ 

·Sen todas las posiciones, la aleación tendría una composición conte-~ 
niendo 50% atómico de carbono. El máximo realmente observado es 8.9% 
atómico (2.06% en peso). La Fig. III-3-9A representa austenita cúbi
ca centrada en las caras. En esta estructura, los átomos de carbono 
ocupan los .puntos medios de las aristas del cubo y de los centros de 
los cubos, Estas son posiciones equivalentes, pues en cada caso un 
áto~o dé carbono se encuentra situado entre dos átomos de hi~rro a lo 
largó de una dirección < 001 > • En la Fig. III-3-9B se muestran las 
posiciones equivalentes en la austenita, cuando se le considera una 
estructura tetragonal centrada en el cuerpo. Obsérvese que en esta 
celdá las posiciones del carbono ocurren entre átomos de hierro a lo 
largo de las aristas de los ejes e y en los centros de las caras cua
dradas en cada extremo de la celda prismática. Finalmente, en la Fig. 
III-3-9C se muestra la estructura martensitica. En este último caso, 
se reduce grandemente la tetragonalidad de la celda, pero los átomos 

,,._ 



Dh.tor!:Ión de Ba.in en la trans"rinnaci6n martensítica de Jos, 
acere,. Los puntog negros representan pu~iciones que puede11 ocupar los, áto
m~. rle carbo~o. Solamente una pequeña fr:lcción están siempre llenos. (A) 
Cu..,:ca c.e.:t'"'·~:. ~."l las caras. (R) Representación tetragonal de la austenita. 

~·:·.1 ;~. r • .:u:iita tetragonal. (D) Cúbica centrada en el cuerpo. 

de carbono están todavía en las mismas posiciones relativas con respec
to a sus vecinos átomos de hierro igual ~ue en 1~ celda unitaria.auste
nítica. La estructura resultante es tetragonal únicamente porque Íos 
átomos de carbono son heredados de la austenita, y lá transformación 
que normalmente continúa hasta la cúbica centrada en el cuerpo no es·ca 

' -
paz de completarse. Puede considerarse que los átomos de' carbono defo~ 
man la retícula a la configuración tetragonal y la extehsión de lacte
tragonalidad que ocurre puede deducrise de la Fig. III-3-8. Nót~se que 
los parámetros reticulares son graficados como 'Una función del conteni~ 

do en carbono tant6 de la austenita como de la martensita, y, en~ cada
caso, los parámetros varían linealmente con el contenido·en;ca·roono. 



En la martensita un contenido de carbono en aumento, aumenta el paráme
tro del eje e, en tanto que disminuye el parámetro asociado con los dos 
ejes a. Al mismo tiempo, el parámetro cúbico de la austenita (ao) cre
ce con el aumento en el contenido de carbono. Estas relaciones se pue
den expresar en términos de una simple ecuación en donde x es la caneen 

' 
trcción de carbono. 

\ 

Parámetros martensíticos (Angstroms) 

e= 2.861 + O.ll6x 
a = 2.861 - O.Ol3x 

Parámetro de la austenita (Angstroms) 

ao= 3,548 + 0,044x 

Un simple cálculo de la relación c/a a 1,0% de carbono produce 1.045, 
Este número debe ser comparado a la relación correspondiente cuando se 
considera a la austenita cubica centrada en las caras como una red te
tragonal. Como se mencionó previamente, la relación es 1 .414, de mane
ra que en la mayoría de los aceros (con menos de 1.00% de carbono), la 
red martensítica es ciertamente mucho más próxima a la cúbica centrada 
en el cuerpo que a la cúbica centrada en la~ caras. 

Como la martensita se forma por medio de una transformación brusca de 
la red austenítica, tiene que existir una relación de orientación entre 
ambas redes. Esto aparece claramente en la metalografía por la orienta 
ción reciproca de las agujas o laminillas de martensita: dentro de los 
li~ites de los granos de la austenita original, las agujas de martensi
ta forman ángulos constantes, que tienen que ver con la red de la auste 
nita. Siguiendo las investigaciones exactas con rayos X, existen dos 
posibilidades de orientación de la red martensítica en relación con la 
red original de la austenita, que están determinadai por la temperatura 
de formación de la martensita. Sin embargo, en la metalografía, no se 
puede observar esta diferencia cristalográfica. 

Se puede preguntar lqué pasa con los átomos de carbono durante la trans 
formación brusca de la red cristalina?, Un examen por medio de los ra-



.}(OS X no. permite determinar en qué parte de la red están ubicados lo.s 
átom,os----de carbono. Tampoco los cálculos de los espacios disponibles. 
ni deL 1 ugar de_ menor energía pudieron dar hasta ahora una sol ución1 a· 

·~. 

ese prob1'e~a. Por· esto_t todavía no se sabe con segur_~dad si:. los átc;>.
mos de carbono se encuentran-,en el centro de la celda unitaria· como en '· . 

la austenita o', .como se acepta a·v~~es, en solución substitucional. 

El problema de saber ~i la formación de la martensita es un fenómeno 
de nucl eaci ón tampoco ti.ene so 1 uci ón hasta ahora. Ta 1 transformación, 
que ocurre sin difusión y sin dependencia del tiempo, normalmente no 

\ 

necesita nucleación, a pesa~ ~e que a veces en casos especiales, po~ 
ejemplo en la formación isotérmica de martensita desde austenita res·.i
dual (véase III-3.5.4.), la transformación está influida por el tiempo, 
por lo cual es bastante probable 1~ nuclea~ión. 

Se acepta generalmente que la formación de martensita independiente del 
tiempo no empieza con núcleos, sino-~ón hete~ogeneidades de la red aus
tenitica como distribución de carbono, tensiones, dislocaciones •.. Es
to es además una ex~licación para la influencia de la temperatura daau! 
tenitización y del tamaño del grano de la austenita sobre la posicióp 
del punto Ms y sobre el grado de fineza de la martensita formada. 

III-5.3.5.3. Cambios dimensionales asociados con la formación de la 
martensita. 

Cuando la austenita se transforma a martensita, hay un cambio en vpll!m~n 

qu~ puede ser caltulado considerando la distorsión de Bain y los pará~e~ 
tras reticulares de la austenita y la martensita. Con referencia a lii 
Fig. III-3-8 y considerando un acero con el 1% de carbono, el parámetro 
reticular de la austenita es 

o 
ao = 3.548 + 0.044 (1 .0) = 3.592 A 

y el volumen de lá celda unitaria de la austenita (forma tetragonal)e_s 

a , 
o = (3.592) 3 = 23.15 A3 

14 



En la martensita, los parámetros reticulares son: 
o 

a= 2.861 0.013(1.0) = 2.848 A 
o 

e= 2.861 + 0.116(1.0} = 2.977 A 

El volumen de la celda unitaria de martensita es 

VM =ex a x a= 2.977(2.848)2 = 24.14 A3 · 

En consecuencia, el cambio en volumen será 
6V = VM- VA= 24.14 -23.15 = 0.99 A3 

y el cambio relativo en volumen, suponiendo que se forma la martensi~a 
desde la austenita a temperatura ambiente, es 

6V 0.99 
= = 4.3% 

VA 24.14 

Cuando un acero con el 1% de carbono se transforma a martensita, hay un 
aumento en volumen de aproximadamente 4.3% que se puede considerar como 
un valor promedio, representativo de los aceros en general, que no varía 
mucho con el contenido en carbono. Esto es porque estamos transformando 
desde la austenita con una relación c/a que queda entre 1.0 y 1.090, co
rrespondiente a la zona máxima de contenido en carbono (O.a 2% de C). 

Debido a las numerosas orientaciones que las placas de martensita pueden 
tomar en un cristal de austenita simple, puede suponerse que la expan-
sión en volumen es isotrópica en una muestra de tamaño suficiente. En 
consecuencia, se pueden utilizar los cambios en longitud para medir la 
deformación asociada con la reacción martensítica. A este respecto, cq
mo se muestra en los cálculos, un pequeño cambio isotrópico en la longi
tud es igual a un tercio del cambio en volumen correspondiente. Por tan
to, 
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1 
= 6V 

3V 
= 

III-3.5.4. Austenita residual. 

4.3 % 
3 

1 

Casi todas las aleaciones hierro-carbono contienen después del templado,' 
e incluso, hasta temperaturas justamente debajo de Mf, además de la mar
tersita, siempre una parte más o menos grande de aústenita residual, cu-

: r:.. 
' ,. 
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ya transformación a martensita sólo ocurre a temperatura mucho más baja, 
Esta, estabi 1 idad excepciona 1 de 1 a austeni ta se debe sobre todo a 1 a com 
pr~~i~n ~jercida sobre la austenit~ por la martensita, debido al aumento 
de volumen acompañando-la transformación martensítica {ver III-3.5-3). 

~-üñrfeñ6meno que está aparentemente en contradicción con esto, es el au
mento de estabilidad de la austenita, que ocurre a temperatura constante 

' 
en función del tiempo. Cuando se templa un acero hasta una temperatura 
entre Ms y Mf, de modo que se transforma únicamente una parte de la aus-. 
tenita y cuando se conserva el acero a esa temperatura durante un tiempo 
determinado, la austenita ·no transformada {residual) aumenta su estabili 
dad y sólo se transforma a martensita a una temperatura bastante inferior 
a Mf. Este efecto de estabilización aumenta cuando hubo más formación de 
martensita en la primera fase de transformación. 

Se podría encontrar una e~plicación a este fenómeno de estabilización a 
temperatura constante por medio de la desaparición o del anclaje de dis
locaciones en función del tiempo bajo la influencia de tensiones mecáni
cas residuales. 

La austenita residual tiene dos efectos importantes sobre los fenómenos 
de endurecimiento del acero. 

En primer lugar, esta austenita puede transformarse en condiciones dete~ 
minadas isotérmicamente a temperatura ambiente a martensita, de modo que 
en un elemento de construcción de acero templado pueden aparecer tensio
nes y cambios de volumen. Esto ocurre naturalmente cuando tal acero se 
enfría durante su .uso a temperaturas bajas. Adem5s, deformación en frío 
y aún choques de partes templadas pueden Jrovocar una transformación pa~ 
cial de la austenita residual. 

Por otro lado, esa austenita puede transformarse durante un calentamien 
toen uno de los constituyentes que se dis,:utirán en_ III-3.5.5., de mo
do que pueden aparecer heterogeneidades importantes en propiedades y e~ 

tructura. 



En aceros al carbono (no aleados) el contenido en austenita residual. 
depende sobre todo de 1 a concentración en carbono. Con O .4% C, _1 a---
austenita residual. puede ser de un máximo de 10%, con 1.3% C más o 

\ 

menos 4Q% y con 1.7% C de 80%. 

Las pr~piedades mecánicas de un acero con estructura martensítica de
penden en primer lugar de la relación martensita/austenita residual. 
En la Fig. III-3-3-10 observamos la dureza y el volumen específico de 
aceros martensíticos en relación con su contenido en carbono. 

De~ajo de 0.3% e la estructura martensítica tiene, además de ladureza 
máxima muy buenas_ propiedades de ductilidad y tenacidad: a condición 
de calentar el material a 150-200°C para eliminar las tensiones mecá
nicas provocadas por el templado anterior· (recocido de alivio~e es-
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a au temps au bout duquel commence la transformation, 
• au temps au bout duquel elle finit approximativement, 
a au temps au bout duquel elle atteint enviran 50 %. 

Ouantité d'austénite transformée 

100% ___ .- au cours d'un ma.intien isotherme 

a soo"c 

~A~~~-+--~--------------~ 1 log. du temps 
Températu re °C 

1 1 1 

Ac
3 
_L_: __ I_--

1 
~-~-, I--~=-------
soo _ _u/ 1 

500 

400 

300 

Ms 

200 

100 

1 
1 
1 
\ 
\ 

1 

\ 
-~-

0~----------------------------~ logdutemps 

Fig. 1 - Tracé schématique d'une courbe TTT 

Des lignes supplémentaires marquent éventuellement l'apparition d'un constituant. 
micrographique nouveau au cours du déroulement meme de la transformation. 

Les courbes T T T ne sont valables en toute rigueur que dans des conditions. iden
tiques a celles dans lesquelles elles ont été éÚiblies, c'est-a-dire pour des traitements du 
type trempe étagée ou recuit isotherme ou la phase isotherme du cycle thermique joue un 
role essentiel. Leur utilisation est plus délicate pour la·conduite des traitements industriels 
classiques ou la transformation s'éffectue au cours meme du refroidissement. Ainsi est 
apparue peu a peu la nécessité d'établir des courbes de transformation en refroidissement 
continu afil_l de se rapprocher des cor:ditions industrie! les. 

b) COURBES DE TRANSFÓRMATION EN REFROIDISSEMENT CONTINU 

Différentes méthodes ont été proposées pour le tracé de ces courbes. SCHEIL (1 ), 
par exemple, a propasé de déduire par le calcul les courbes en refroidissement continu 
aes courbes T T T. Le plus souvent, néanmoins, l~s courbes de transformation· en refroi
dissement continu ont été établies directement, généralement par dilatométrie (ROSE. et 
coll. (2) ou HABRAKEN'et coll. (3) notamment). 
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C% Mn% Si% S% P% Ni% Cr% Mo% Cu% V% 

0,53 0,70 0,35 0,010 0,020 0,24 0,09 < 0,10 0,52 < 0,03 

Austénitisé a 850 oC 1/4 h Grosseur du grain : 11 
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Fig. 2 - Courbe T T T d'un acier au carbone XC 55 
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décomposition de l'austénite. La précipitation interphase est ainsi plus fréquente dans 
les aciers au vanadium que dans les aciers au molybdrme. 

Nous n'avons pas cherché a préciser, sur les courbes T T T présentées dans cet 
Atlas, )es domaines de précipitation des carbures spéciaux éventuels. 

Pour. termirier, il peut etre intéressant de connaitre l'influence des divers éléments 
d'addition courants sur la température eutectoi'de (température minimale de formation 
de l'austénite). et la teneur en carbone correspondante. La figure 4 représente cette 
influence en fonction de la teneur en élément d'addition, d'apres (6). 
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G 
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Teneut en elémenl d'addirion (Yo) 

Fig. 4 

Nous reproduisons également les formules empiriques proposées par ANDREWS (4) 
pour les températures Ac 1 et Ac3 d'aciers contenant moins de 0,6% de carbor.e et moins 
de 5 % en autres éléments d'addition :elles permettent de se faire une idée de l'influence 
des éléments d'addition sur ces températures : 

Ac 1 = 723 - 10,7 Mn - 16,9 Ni + 29,1 Si + 16,9 Cr + 6,38 W + 290 As 

Ac3 = 910- 203 Vc- 15,2 Ni + 44,7 Si + 104 V+ 31,5 Mo + 13,1 W- 30 Mn 
- 11 Cr- 20 Cu + (700 P + 400 Al + 120 As+ 4oo Ti) 

(les coefficients des teneurs pour les derniers éléments étant tres approximatifs). 

b) -INFLUENCE DES CONDITIONS D'AUSTÉNITISATION 

Une élévation de la température d'austénitisation se traduit en général par un dépla
cement vers la droite de la courbe T T T plus marqué dans le domaine perlitique que dans 
le domaine bainitique. Ceci est particulierement net avec les aciers contenant des éléments 
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Fig. 8- Superposition des enregistrements dilatométriques 
pour l'établissement du diagramme TRC de la fig. 8. 
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Les courbes T Re des aciers A et 8 (A non reproduite), apres austénitisation dans 
les memes conditions sont pratiquement identiques vu la précision de la méthode de tracé, 
ce qui montre que le passage de 0,18 a 0,28% de la teneur en molybdene ne repousse que 
tres peu le domaine supérieur pour cette gamme de composition. La courbe T R e d'un 
acier a moins de O, 1 % e aurait par centre été sensible a cette variation de teneur .en M o ... 

La figure 11,' qui reproduit .les courbes T R e des aciers B et e illustre l'effet appré
ciable de. petites variations de la teneur en carbone sur la trempabilité et la forme de la 
courbe de transformation (malgré un effet légerement inverse de la taille du grain sur la 
trempabilité comparée de ces deux aciers). 
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e) INFLL!ENCE DES CONDITIONS D'AUSTJ:NiTISATION 
ET DE LA TAILLE DU GRAIN AUSTtNITIQUE 

1 1 1 
1h 2h 4h Bh 24h 

La transformation de l'austénite par germination et croissance est favorisée par un 
accroissement relatif de la surface de joints de grains et peut etre modifiée par les carbures, 
nitrures, carbonitrures ou carboborures non dissous a l'austénitisation ou précipités avant 
transformation. 
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du parametre A t 300 en fonction du diam1hre de ronds trempés depuis 850 oC dans 
différents milieux. Ces valeurs peuvent etre intéressantes pour établir des comparaisons 
ou fixer des ordres de grandeur. ~ 
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Fig. 15- Variation du parametre t:J.t 300 en fonction du diametre 

de ronds trempés dans différents milieux a partir de 850 o c. 

d) APPLICATION DES COURBES T R C 
A LA PRÉVISION DES TENEURS EN AUSTÉNITE RÉSIDUELLE 
SUR PI !:CES TREMPÉES 

Nous avons vu qu'il peut subsister, a température ambiante apres trempe de certaines 
nuances d'acier, des quantités parfois importantes d'austénite résiduelle pouvant affecter 
certaines propriétés de l'acier considéré : caractéristiques mécaniques (13), tenue en 
fatigue (14), stabilité dimensionnelle (15). La prévision de la teneur en austénite résiduelle 
apres un traitement thermique donné peut guider !es utilisateurs, notamment ceux qui ne 
disposent pas de moyens de dosage ( rayons X, m icrographie quantitative, dilatométrie 
différentielle). · 

Le point de départ de l'abaque établi a 1'1 RSI D (16) repose sur la relation empirique 
de KOISTINEN et MARBURGER (17) représentant la cinétique de la transformation 
martensitique des aciers au carbone pour ·les trempes rapides des aciers peu ou moyen· 
nement alliés et valable pour les aciers a outils. Pour tous ces aciers, la teneur en austénite 
résiduelle I'R apres trempe rapide jusqu'a la température finale T d'un acier caractérisé 
par une température Ms est voisine de I'R = exp [ - 0,011 (Ms- T)] 
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144 SPECIFICA TI ONS Chop. 6 

TABLE 6-2 

AISI-SAE Steel Cla~siflcotion 

CAR~~~TEE:.tonsulfurized carbon stce-J~Ia~n-carbon;-- -------------l 
11 XX Resulfurized carbon steel (free-machining) 1 

12XX Resulfurized and re~ho5~ho~~Le~carbon steel ¡ 
Low-ALLOY S IHLS 

13XX Manganese 1.75 
23XX Nickel 3.50 
25XX Nickel 5.00 
31 XX Nickel 1.25, chromium 0.65 
33XX Nicl..el ~.50, chromium 1.55 

· 40XX Molybdenum 0.25 
41XX Chromitlm 0.50 or 0.95, molybdenum 0.12 or 0.20 
43XX Nickel 1.80, chromium 0.50 or 0.80, molybdcnum 0.25 
46XX' Nickel 1.55 or 1.80, molybdenum 0.20 or 0.25 
47XX Nickel 1.05, chromium 0.45, rnolybdcnum 0.20 
48XX Nickel 3.50, molybdenum 0.25 
so;{x Chromium 0.28 or 0.40 
5J·XX Chromium 0.80, 0.90, 0.95, 1.00, or 1.05 

5XXXX Chromium 0.50, 1.00, or 1.45, carbon 1.00 
'61 XX Chromium 0.80·or 0.95, van:1dium 0.10 or 0.15 m in. 
8óXX Nicl..el 0.55, chromium 0.50 or 0.65, molybdenum 0.20 
87XX Nickel 0.55, chromium 0.50, mol.> bdenum 0.25 
92XX Mangancse 0.85, silicon 2.00 
93XX NicJ..el 3.25, chromium 1.20, molybdenum 0.12 
98XX Nickel 1.00, chromium 0.80, molybdenum 0.25 
l -------------------

1 HEA;~No C~;tROSJON-RESJSTANT SrEE~---

1 

. 2XX ChromJUm-nickel-manganc~e (nonhardenable, austenitic, 
nonmagnetic) 

1 3XX Chromium-nickel (nonhardenable, austenitic, nonmagnetic). 
! 4XX Chrornium (hardenable, n1arl<:nsitic, magnetic) 

1 

4XX Chromium (hHrdenable, ferritic, magnetic) 
5XX Chromiurn (10w-chromium, fa:Jt-resistin!;) 

----------- ---- ---- -- -- -----------------

\ 
\.,_ ,·,~ . ·- . 
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1 

III-3.5.5. El revenido de la martensita. 

En los aceros, se usa el término 11 revenido .. para el calentamiento de 
aceros templados a temperaturas entre la temperatura ambiente y la 
temperatura A1. Si la estructura no cambia por el tratamiento, como 
es el caso en la zona de bajas temperaturas, se habla únicamente de 
recocido de alivio de esfuerzos (stress relieving). 

La transformación de la estructura durante el revenido es al mismo 
tiempo función del tiempo y de la temperatura. A temperatura ambien
'te, puede ocurrir una ligera modificación en la estructura martensíti 
ca después de un tiempo suficiente, a pesar de que las velocidades de 
difusión son muy bajas en esas condiciones. Lo que continúa sobre t~ 
do, es el aumento de estabilidad de la austenita. Sin embargo, no 
ocurre un cambio notable en la estructura metalográfica ni en las pr~ 
piedades mecánicas. 

Se distinguen cuatro pasos diferentes en el revenido de la martensita~ 

1°. En el primer paso, que se sitúa entre temperatura ambiente y : 
250°C, una precipitación de carbono elimina poco a poco la deformación 
tetrágonal de la red cristalina, lo que puede ser observado con rayos 
X por la aparición de figuras de difracción de la red cúbica centrada 
e~ el cuerpo de la ferrita. La relación de los parámetros c/a resul
ta entonces igual a la unidad. Esa transformación se observa también 
metalográficamente: mientras que la martensita tetragonal no se colorea 
mucho en el ataque químico y forma agujas de color blanco hasta azul, 
la 11 marténsita revenida" se vuelve café oscuro hasta negro, sin cambiar 
la forma de las agujas. Se ha llamado a menudo esa martensita revenida 
11 martensita cúbica 11

, porque se pensaba que en el primer paso del revenj_ 
do el carbono se quedaba encerrado en la red cúbica, únicamente cambia~ 
do ligeramente su posición. Sin embargo, posteriormente se descubrió 
que en este primer paso de revenido, el carbono se precipita en forma de 
carburos de muy alta dispersión. Entonces se trata eri realidad de una 
mezcla de ferrita y de carburos con distribución extremadamente fina. 



Los. primeros carburos formados son carburo-E , Fe2c, cuya compos1c1on 
puede diferir mucho de la composición estequiométrica debido a una gran 
zona de solubilidad. Se acepta que no todo el carbóno se precipita, sl 
no que la red- a parcialmente deformada puede contener cantidades rela
tivamente grandes de carbono (hasta un máximo de 0.25%) en solución. 

Durante el primer paso de revenido, la austenita residual se conserva 
igual, pero su estabilidad aumenta con el tiempo y la temperatura. 

En el segundo paso del revenido, situado entre 230 y 280°C, la 
transformación de la austenita residual empieza. El mecanismo de esta 
disociación en ferrita y cementita es totalmente análogo a la formación 
de constituyentes intermedios y a la transformación isotérmica que se 
discutirán más adelante (véase III-3,6 y III-3.7). 

3°, En el tercer paso del revenido, que se sitúa entre 260 y 360°C y 
que se traslapa parcialmente con el segundo paso, ocurre la transform~ 
ción paulatina del carburo-E a cementita, A partir de los carburos-E 
hexagonales muy finos se forma en primer lugar el carburo Fe3C romboé
drico en forma de laminillas muy finas, las cuales a temperaturas más 
altas, debido al efecto de la tensión de superficie, tienden a coagulaL 
se en part!culas más grandes y redondas de cementita. Es obvio que pa
ra esta transformación, se requiere la difusión de átomos de carbono p~ 
ro también de átomos de hierro en la rea cristalina. Esto explica por
qué los elementos de aleación pueden ampliar el tercer paso de revenido 
y sobre todo subir las temperaturas de este tercer paso, 

Finalmente, el carbono que todavía se encontraba en solución supersatu
rada dentro de la ferrita, (primer paso), se precipita en forma de cernen 
tita. 

4°, A pesar de que el cuarto paso de revenido ocurre únicamente en los 
aceros aleados, es preciso describirlo aquí. Cuando un acero contiene 
elementos carburizantes, estos forman carburos o difunden en la cementi
ta formando carburos complejos con hierro, a temperaturas que dependen 
mucho del tipo de elemento. La consecuencia de esto es un endurecimien-

-. 
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to por precipitación que hace aumentar otra vez la dureza después de 
un tiempo determinado de revenido. Esto se llama "endurecimiento se
cundario". 

Desde lue:go, los cambios en las propiedades mecánicas durante el ,reve
nido dependen mucho de la estructura de templado y sobre todo de la re 
lación martensita-austenita residual. Esto se indica en la Fig. III-
3-11 para aceros con diferentes contenidos en carbono y porcentajes di 
ferentes de austenita residual, para diferentes temperaturas de reveni 
do y en cada ocasión con un tiempo de revenido de una hora. 
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Además de los cambios de propiedades mecánicas.por el revenido, ocurren, 
como en el templado, cambios importantes del volumen, que no sólo permi
ten la observación dilatométrica de la transformación, sino que hay que 
tenerlos en cuenta en el tratamiento térmico de los elementos de construc 
ción, ya que pueden provocar agrietamientos del material y tensiones in
ternas. 



· · III-3.6. Constituyentes intermedios. 

La formación de la perlita se describió anteriormente como una transfo~ 
mación que ocurre casi en condiciones d~ equilibrio, porque las veloci
dades de enfriamiento en este caso son tan bajas que a pesar de que pu~ 

_~!en ocurrir algunas desviaciones con respecto a la concentración, el m~ 
-- ~----- - --- - --- -- -- ------- ~- --- -- - -- - --- --- - -- - --

canismo de transformación de hecho no varía. Al contrario, durante la 
~ ~--- -fo-~~aciÓn--de la martensita-, --,a~velocidad-de "enfriamfento e-s-tan--g-rande- -~ 

que la. velocidad con la que la estructura cristalina cambia de la rorma 
y a la forma ex sobrepasa la velocidad de difusión del carbono y del 

hierro. La _diferencia principal entre la formación de la perlita y la 
martensita es que la perlita se forma en un procedimiento de nucleación 
y crecimiento, mientras que cada aguja martensítica se forma independie~ 

temente como ya se ha explicado, por un cambio brusco de la red. 

Cuando se enfría un acero desde la zona austenítica con velocidades en
tre la velocidad máxima para la formación de la perlita y la mínima pa
ra formar martensita, se forman constituyentes intermedios cuyo mecanis
mo de transformación tiene semejanza con ambas transformaciones anterio
res. 

III-3.6.1. Trostita primaria (de templado). 

Cuando la velocidad de enfriamento es ligeramente inferior a la veloci
dad crítica, al principio la velocidad de difusión del carbono es sufi

ciente para alcanzar la velocidad de transformación, mientras que la di 

fusión del hierro ya está tan reducida, que la transformación y - ex o
curre con un cambio brusco de la red cristalina, o sea, de modo cohere~ 
te con la red austenítica y no libremente como en condiciones de equili 

brío. La consecuencia de esto es que en los constituyentes intermedios 
la ferrita se orienta según determinados planos cristalográficos de la 
austenita. En los constituyentes intermedios se nuclean primero la fe
rrita, mientras que la perlita siempre empieza con la cementita. 

\ 



Por otro lado, existe una diferencia fundamental con la martensita, ya 

que el carbono no se queda en solución, sino que forma cementita, de mo 
do que la red ferrítica no está deformada. 

El constituyente que se forma por un templado con velocidades ligerame~ 
te inferiores a la velocidad crítica se llama trostita, según el metalu~ 

gista francés Troost. Aunque este constituyente, como los demás consti
tuyentes intermedios, se compone de laminillas alternadas de ferrita y 

cementita, éstos no se pueden observ~r con el microscopio óptico. Debi
do al muy alto grado de dispersión, este constituyente se colorea rápid~ 
mente con el ataque químico después del pulido, y son muy raros los casos 
de probeta homogénea. En general, la trostita se presenta en forma de 

manchas negras de aspecto redondo o en abanico en una masa de perlita o 
martensita ligeramente coloreada. 

III-3.6.2. Trostita secundaria (de revenido). 

Este constituyente es cristalográficamente análogo al anterior, pero se 
forma durante el revenido de la martensita en el intervalo de temperatu
ra correspondiendo al tercer paso de revenido. Aunque la trostita de re 

venido no se forma directamente de la austenita, la misma realación de 
orientación existe, como en la trostita de templado, ya que las agujas 

, martensíticas tienen esa orientación con la austenita primaria. 

La analogía entre la trostita de templado y de revenido consiste en la 
relación de orientación con la austenita y el grado de dispersión. Sin 

embargo, el aspecto metalográfico es totalmente diferente: durante el re 
venido de una aguja de martensita, la transformación empieza en el cora
zón de la aguja y se propaga hacia el límite. 

III-3.6.3. Bainita. 

Una tercera posibilidad de formación de un constituyente intermedio es 
' \ 

la transformación isotérmica de. la austenita metaestable entre Al y Ms. 
La estabilidad de esa austenita depende mucho de la temperatura, comq 



se demostrará más adelante en la discusión de las transformaciones iso~ 

térmicas. (III-3-7). 

La transformación isotérmica de la austenita templada es totalmente an~ 
loga a la formación de la trostita de templado: la velocidad de difusión 
del carbono todavía es su~iciente para permitir la precipitación de la 

---cementrta; -mientra-s que la- formaci-ón -de -1 a-ferrita -ocurre- con- un -fenóme-
no brusco de cambio según las orientaciones preferenciales de la red 
El aspecto metalográfico de la bainita, llamada según E.C. Bain, tiene 
mucha semejanza con la martensita, debido a la presencia de agujas ferrí 
ticas. 

Desde el trabajo de investigación muy importante de E.C. Bain sobr~ tran~ 
formaciones isotérmicas, existe la tendencia (sobre todo en la literatura 
anglosajona) de llamar todos los constituyentes intermedios 11 bainita 11

, in 
dependientemente de su modo de formación. 

111-3.7. Transformaciones isotérmicas. 

Hasta este punto, ~hemos tratado de llas transformaciones de la austenita 
a perlita, martensita o .constituyentes intermedios a diferentes velocida
des de enfriamiento sin definirlas exactamente. En esas condiciortes, só
lo se puede investigar poco sobre la velocidad de transformación o sobre 
su desarrollo en función del tiempo. Hasta antes de 1930, la investiga-
ción sobre las transformaciones del acero se limitó de hecho a los méto
dos empíricos del templado del acero. 

Se debe principalmente a Bain y Davenport el inicio desde 1930 de la in
vestigación científica y sistemática de las transformaciones del acero. 
El trabajo se basó en la siguiente constatación: con una velocidad de 
enfriamiento bastante elevada, la, transformación martensítica no empieza 
antes de una temperatura determinada (Ms). Por consiguiente, en la zona 
de temperatura arriba del punto Ms, la austenita puede detenerse en est~ 
do metaestable si la velocidad de enfriamiento para alcanzar esta tempe
ratura es bastante elevada. Bain y Davenport e independientemente ellos 
Wever y Engel, determinaron la velocidad de transformación de esta auste 
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nita metaestable a temperatura constante y además la estructura y las 
propiedades de los constituyentes que se forman de esta manera. 

Estas transformaciones isotérmicas se estudiaron sobre todo según los 
métodos diferentes: por metalografía y por dilatometría. En el primer 
método se templan pequeñas probetas de acero desde la temperatura de 

--austenifizació-n en un baijo -líqu-Ido- dé~p-lomo-o de-sal a temperatura fi

ja y constante entre Al y Ms. Después de tiempos diferentes, las probe 
tas se sacan del baño y se templan a temperatura ambiente, de modo que 
la austenita todavía no transformada se convierte en martensita, lo que 
permite evaluar metalográficamente el procentaje de austenita transfor
mada en función del tiempo y de la temperatura. 

En el método dilatométrico, se determina el desarrollo de la transforma 
ción después de un templado en baño de sal o de plomo a temperatura 
constante, en función del tiempo se observa que la velocidad de trans
formación aumenta al proncipio y disminuye más tarde para alcanzar asi~ 
tóticamente la velocidad cero. Cuando se representa el grado de trans
formación, o sea el porcen_taje de austenita transformada, en una gráfi
ca con escala logarítmica para el tiempo, se obtiene una curva clásica 
en forma de "S" {parte superior de la Fig. III-3-3-12). El resultado 
global de todas estas curvas en 11 511 para diferentes temperaturas se re
presenta en un sólo diagrama, el diagrama T.T.T., o diagrama Tiempo-Tem 
peratura-Transformación. El tiempo se dá siempre en una escala logaríl 
mica y los puntos del comienzo y -el fin de todas las transformaciones 
isotérmicas determinan las curvas de comienzo ,(izquierda) y fin (dere
cha) de la transformación. Del mismo modo se pueden representar curvas 
intermedias que reúnen puntos del mismo grado de transformación (Fig. 
III-3-3-12). Para esta figura se utilizó un acero aleado para el cará~ 

ter demostrativo del diagrama, ya que la posición de las diferentes cu~ 
vas está muy influenciada por los elementos de la aleación, y para un 
acero no aleado (acero al carbono) la curva para el comienzo de la trans 
formación se ubicaría a la izquierda del eje de la ordenada (1 segundo). 
Además es casi imposible determinar con precisión tiempos de comienzo de 
transformación menores de 1 segundo. 

... 
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Es sobre todo debido al desarrollo de los diagramas TTT de los aceros 
aleados que se logró clasific'ar sistemáticamente los constituyentes de 
endurecimiento y distinguir las diferencias que existen entre los meca 
nismos de transformación. 

III-3.7.1. Importancia de la forma de los diagramas TTT y del mecanis
mo de las transformaciones. 

Se observa en la parte superior ANde la curva (llamada 11 rodilla perlí
ticau N Fig. III-3-3-12) que el inicio y el fin de la formación de la 
perlita ocurre con tiempos cada vez menores y más rápidamente. Varios 
fenómenos explican este efe~to: , 

1°. La estabilidad de la austenita disminuye y la tendencia a la pre
cipitación de carburo aumenta porque la diferencia en entalpía libre 
(6G) entre la ~ustenita y la perlita aumenta, lo que provoca una reduc
ción del tiempo de incubación (formación de núcleos). 

2°. Como ya se discutió para la formación de la perlita, al aum~ntar 

la velocidad de enfriamiento, el sistema reacciona aumentando la tende~ 
dia a la precipitación con un grado de nucleación superior, disminuyen
do la distancia entre las laminillas de cementita. 

3°. Un tercer efecto acelerante es el aumento en frente de cristali
zación debido al crecimiento en abanico (estado final: bulbos de trosti 
ta). Sin embargo, estos efectos que aumentan la velocidad de transfor
mación experimentan un efecto negativo pro la movilidad reducida de los 
átomos que dificulta cada vez más la difusión. La difusión disminuye 
exponencialmente con un descenso de temperatura, y a temperaturas basta~ 
te bajas la reducción de difusión sobrepasa los efectos acelerantes: el 
tiempo de incubación alcanza un valor mínimo y la velocidad de transfor
mación es máxima en la rodilla perlítica (llamada a veces 11 nariz perlíti 
ca 11

). 



La forma de la curva de comienzo de transformación también tiene que 
ver con el mecanismo de la transformación. Como ya se discutió con 
respecto a la formación de la perlita, esta-reacción se nuclea por 
la cemntita, ya que se observa durante el crecimiento lento de la per 
lita que las laminillas de cementita sobresalen del frente de trans
formación. Durante este mecanismo, la orientación cristalográfica de 

-------- ----- -- --- ---- ------- -- --- - - - - -

la ferrita depende sobre todo de la dirección de crecimiento. 

La difusión se hace cada vez más difícil cuando baja la temperatura,· 
lo que dificulta la formación de cementita y favorece la formación de · 
ferrita. Como se estudió en la formación de GOnstituyentes intermedios 
(III-3.6.1 .), la formación de ferrita ocurre en este caso de manera co
herente con la red austenítica: la reacción continúa con nucleación y 

crecimiento de los núcleos, pero la orientación cristalográfica está 
determinada por la red austenítica original. 

La diferencia entre la perlita laminar (formada arriba de la rodilla 
perlítica) y los constituyentes más finos como trostita (entre N y B) 
estriba sobre todo en la orientación de la ferrita. 

En el diagrama TTT, de los aceros hipoeutectoides, se traza a menudo 
una línea de carburos(precipitación de c~rburos) en la zona de la perli 
ta, ya que en estos casos la transformación empieza con la formación de 
ferrita proeutectoide. En estos casos, la curva de comienzo del diagr~ 

ma TTT da el inicio de la formación de ferrita, mientras que la línea 
de carburo da el comienzo de la formación de perlita. La línea de car
buro se desplaza hacia la izquierda con aumento en el contenido de car
bono. Es obvio que esta línea se acerca más y más a la línea de comie~ 
zo de la transformación cuando baja la temperatura: de forma análoga e~ 
mo cuando aumenta la velocidad de enfriamiento, el punto eutectoide se 
desplaza hacia menores concentraciones en carbono y Ja perlita formada 
se vuelve más pobre en carbono, mientras que la cantidad de ferrita dis 
minuye. 

A partir del punto B, el tiempo de incubación disminuye nuevamente, e~ 
mo la velocidad de difusión disminuye siempre, este nuevo fenómeno sig-

' 
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nifica un cabio total en el mecanismo de transformación y de nucleación. 
Las investigaciones de Mehl y Hultgren demostraron qua producto de trans 
formación obtenido, llamado 11 bainita 11 se nuclea por ferrita. 

Esta ferrita (llamada ferrita probainítica) se forma mediante un mecanis
mo de cambio brusco de la red austenitica, mientras que se expulsa el ca~ 

bono y la cementita se forma en segundo lugar. Debido a esto, el frente 
de transformación tiene una forma totalmente diferente que en la transfor 
mación perlitica: agujas de ferrita penetran según los planos octaédricos 
de la austenita y entre esas agujas ferriticas se precipitan pequeñas pa~ 

· ticulas de cementita. Bajando aún más la temperatura, se hace cada vez 
más difícil la precipitaci6n~el carbono, la ferrita se sobresatura y al
canzando la temperatura Ms el cambio brusco de la red austenítica ocurre 
sin difusión, formandose la red tetragonal de la martensita. 

La relación entre los mecanismos de formación de la bainita y de la mar
tensita aumenta cuando la transformación isotérmica ocurre a temperaturas 
m~s bajas. Según la teoría de Jellinghaus, basada en varios resultados 
experimentales, la ferrita bainitica se nuclearía por núcleos de martensi 
ta. 

Como ya se mencionó, la Fig. III-3-3-12 representa un diagrama TTT de un 
acero aleado, porque en estos diagramas las zonas perlítica y bainítica 
están claramente separadas. Al contrario, en un acero no aleado (al car
bono), las dos zonas se sobreponen en gran parte, ya que la rodilla bainí 
tica sólo est~ ligeramente más baja que la rodilla perlítica. El resulta 
do de la superposición de ambas transformaciones, es que el diagrama TTT 
muestra solamente una rodilla, que se denomina usualmente rodilla perlíti 
ca (Fig. III-3-3-13). 

III-3.7.2. Influencia de los elementos de aleación. 

Los elementos de aleación pueden modificar mucho la forma del diagrama 
TTT. Se explica su influencia de diferentes modos: aumento de la estabi 
lidad de la fase austenítica, resultando de ésto un desplazamiento de la 

11 
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:Superposición de las 
curuas de comienzo de la trans
formación perlítica (a) y bai
n(tica (b) 

curva inicial hacia la derecha; reducción de lq yelocidqd de difusión; 

formación de carburos complejos con influencia sobre la nucleación. Por 
lo tanto el papel de los elementos de aleación es muy complejo y sobre 
todo la combinación de varios elementos provoca efectos que no se pueden 
deducir a priori de la influencia de cada elemento p~r separado. Además, 
hay que insistir en el papel excepcional del carbono como elemento de 
aleación, ya que ningún otro elemento es capaz de aumentar tanto la esta 
bilidad de la fase austenítica como el carbono. 

La tabla siguiente representa esquemáticamente la influencia de los pri~ 
cipales elementos de aleación sobre el diagrama TTT. 

También la temperatura de los pntos Ms y Mf depende mucho de los elemen
tos de aleación, sobre todo del carbono. Varias fórmulas empíricas fue
ron propuestas para determinar estas temperaturas en función de los con
tenidos en elementos de aleación. Pero como la estructura, la temperat~ 
ra de austenitización, el tamaño del grano austenítico y la distribución 
de inclusiones también juegan un papel importante, estas fórmulas sólo 
tienen un valor de aproximación. Por ejemplo; la fórmula de Nehrenberg 

1 ~ .. 
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sirve como demostración de la influencia relativa de ciertos elementos 
de aleación. 

Ms (°C) = 500 - 300C - 33Mn - 22Cr - 17 Ni - 11 Si - 11 Mo % 

En esta fórmula parece ser que 1% de carbono baja la temperatura Ms más 
o menos 9 veces más que 1% de Mn y más o menos 18 veces más que 1% de 

1 

Ni. Sólo el Ca aumenta un poco la temperatura Ms. La temperatura Mf, 
la cual es dificil de determinar con precisión, también disminuye con 
mayor porcentaje en carbono y en menor grado por otros elementos de a
leación. 

Como ilustración del cambio importante de un diagrama TTT debido a la 
influencia de los elementos de aleación, se representan las figuras 
III-3-3-14 y 15 con diagramas TTT de un acero Ni-Cr-Mo y de una fundi
ción aleada. 

La comparación de las Figs. III-3-3-13 y 14 es especialmente significa
tivo: desplazamiento por Mo y Ni de la rodilla de la curva perlitica 
hacia la derecha debido al aumento de la estabilidad de la austenita y 
separación total de las zonas perlítica y bainítica por el Mo. Aparece 
un intervalo de temperatura en el cual la austenita puede ser conserva
da bastante tiempo después del templado sin transformación. 

Una zona análoga también aparece en el diagrama TTT de la fundición a
leada de la Fig. III-3-3-15, también con la influencia del Mo. Sin em
bargo, en este caso la rodilla perlitica está muy desplazada hacia la 
izquierda por el alto contenido en carbono. Este diagrama presenta un 
aspecto típico en la zona bainitica debido principalmente al alto cont~ 
nido en carbono. La línea del fin de la transformación no significa en 
este caso que la transformación esté completa: sobre todo en la zona 
bainitica alta, la estabilidad de la austenita es grande cuando la tem
peratura es elevada, de modo que la transformación se para aún cuando 
existen altas concentraciones de austenita residual. 

En estos diagramas también se observa claramente que las transformacio
nes perlitica y bainitica son totalmente diferentes. Aún en los diagr~ 
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REPRESENTACION ESQUEMATICA DE LA INPLUENCIA DE LOS PRINCIPALES 

ELEMENTOS DE ALEACION SOBRE EL DIAGRAHA. T T - T 
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Curva de transformación de enfriamiento continuo (acero eutectoi
de). La temperatura de transformación y los tiempos son desalojados de la cur~ 
va de transformación isotérmica para el mismo acero. (Ver Fig. 10-24) CRM = 
rapidez mlnlma de enfriamiento para 100% de martensita. CRP = rapi_c:I_ez. 

máxima de enfriamiento para 100% de perlita 



mas en los cuales las zonas son continuas, en realidad, las reacciones 
son separadas. Sin embargo, pueden ocurrir simultáneamente, separadas 
en el tiempo o aún con una etapa entre los dos tipos de transformación. 

III-3.8. Curvas de transformación con enfriamiento continuo. 

Las curvas de transformación isotérmica (Fig. III-3-12 a 15) sólo son 
apropiádas si el enfriamiento es lo suficientemente rápido para enfriar 
tanto la superficie como el centro del acero en menos tiempo que el que 

se necésita para inic·iar la transformación en la rodilla de la curva. 
Sin embargo, en un acero al carbono (no aleado) este temple sólo puede 
hacerse con esa rapidez en piezas de tamaño extremadamente pequeño. Por 
lo tanto, con el fin de tomar en cuenta el efecto integrante del tiempo 
y temperatura en la reacción de transformación, es necesario modificar 
las curvas de transformación. Esto se hizo en la Fig. III-3-3-16 para 
un acero eutectoide, donde podemos observar que la curva de transforma
ción con enfriamiento continuo se desplaza hacia abajo y se encuentra a 
la derecha de la curva correspondeinte de la transformación isotérmica. 

Dos importantes velocidades de enfriamiento de la curva de transforma

ción con enfriamiento continuo se incluyen en la Fig. III-3-3-16. La 
primera es la velocidad mínima de enfriamiento que produce únicamente 
martensita; la segunda es la velocidad máxima de enfriamiento que prod~ 
ce .únicamente perlita.· A 704°C estas dos velocidades de enfriamiento 

son aproximadamente 330°C/seg, respectivamente, para un acero 1080. Es 
tas velocidades críticas de enfriamiento disminuyen para aceros a los 
cuales se les agregaron elementos de aleación. Hay que enfatizar que 
los elementos de aleación no reducen la velocidad de remoción del calor 
durante el temple, sino que reducen la velocidad crítica de efriamiento 
que se requiere para la formación de la martensita. 

III-3-9. Transformaciones y propiedades mecánicas de la ferrita. 

Todas las transformaciones de las aleaciones Fe-C tratadas hasta ahora 

se relacionaban con la transformación y - a . Los aceros extra-suaves 



que son totalmente ferríticos a temperatura ambiente eran excluidos a 
priori. Sin embargo, tanbién en la solución sólida pueden ocurrir 
ciertas transformaciones debajo de la temperatura A1, las cuales depe~ 
den del contenido ~n carbono y pueden influir en las propiedades mecá
nicas. A pesar de su solubilidad lomitada, el carbono puede modificar 
las propiedades de la ferrita de tres maneras: 

- endurecimiento por solución sólida 
- endurecimiento por precipitación 
- precipitación de Fe3c como cementita en límites de grano. 

La fom1aci6n de cementita en limites de grano ya se discutió anterior
mente. 

III-3-9.1. La influencia del carbono disuelto. 

La solubilidad del carbono en hierro-a no sólo es mucho menor que en 
el hierro-y , sino que además el espacio disponible en la red es mucho 
menos propicio. Para un elemento en solución intersticial en una red 
cúbica centrada en el cuerpo solamente hay lugar en el centro de los pl~ 
nos cúbicos y de las aristas cúbicas, de modo que la red ya se deforma 
con bajas concentraciones en carbono. Esto aparece en forma de una de
fomJación de la red, la cual es análoga, pero- mucho menos importante que 
la de la martensita tetragonal, mientras que el parámetro de la red au
menta ligeramente (0.025% con 0.015%C). Sin embargo, el endurecimiento 
por solución sólida es muy débil, ya que la solubilidad del carbono en 
ferrita a temperatura ambiente es muy reducida, pero una consecuencia i~ 
directa de la dificultad de la solución de átomos de carbono en la red-a 
es que el carbono se ubica de preferencia en los puntos de defectos de 
la red o en las zonas en tensión cerca de las dislocaciones, lo que au
menta mucho el efecto de pequeñas adiciones de carbono sobre las propi~ 
dades mecánicas. Esta distribución heterogénea de carbono puede ser co~ 
siderada como aglomeración que forma la transición a la precipitación. 

III-3-9.2. Aglomeraciones y fenómenos de precipitación. 

1°. Influencia sobre el límite elástico (TE ). 
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El anclaje de las dislocaciones por las aglomeraciones de átomos de car 
bono aparece sobre todo en el lfmite elástico, o sea en la resistencia 
a la deformación plástica. Mientras que en el hierro puro y demás ace
ros en los que el carbono está ligado por elementos formando carburos, 
no aparece un limite elástico muy pronunciado (por esto se usa 0.2 ~ 

tensión para una deformación plástica de 0.2%), un limite agudo ocurre 
en la ferrita de grano fino y saturada en carbono. , 

Además, el valor del limite elástico y en menor grado el valor de ra re 
sistencia a la ruptura dependen de la velocidad de deformación (Fig. 
III-3-3-17); Esto se explica por el hecho de que el desplazamiento de 
las dislocaciones está determinado por la difusión de los átomos de car 
bono y depende entonces del tiempo. 

A mayores temperaturas, la difusión del carbono puede seguir más fácil
mente la deformación, de modo que el endurecimiento y el limite elásti
co agudo sólo aparecen con grandes velocidades de deformación. 

2°. Envejecimiento después de templado. 

Durante el enfriamiento lento de la ferrita saturada en carbono, se pr~ 
cipita cementita según la linea PQ del diagrama de equilibrio Fe-Fe3C 
en forma de cementita de límites de grano. Esta precipitación se evita 
templando en agua, obteniendo así una solución sobresaturada de carbono 
en hierro-a Sin embargo, la velocidad de difusión del carbono a te~ 
peratura ambiente aún es suficiente para provocar una precipitación le~ 
ta de carburos submicroscópicos, que aumentan la dureza, la resistencia 
a la ruptura y el limite elástico, mientras que la elongación, la estríe 
ción y la tenacidad se reducen. (Fig. III-3-3-18). 

Esta precipitación se acelera a temperatura más elevada, de modo que a 
sooc los mismos valores como en la Fig. III-3-3-18 se alcanzan después 
de unas horas. Cambios en la mayoría de las propiedades físicas acomp~ 
ñan esas precipitaciones: conductividad eléctrica y térmica, amortigua
miento, propiedades magnéticas, etc ... 



3°, Envejecimiento por·deformaci6n en frío. 

Igual como ocurre para la recristalización, el envejecimiento después 
del templado es mucho más rápido después de una deformación en~frio. 
Aún el acero no templ~do conteniendo carbono (o nitrógeno, que es to
talmente análogo debido a la formación de Fe4N) demuestra importantes 
fenómenos de envejecimiento después de una deformación en frío, los 
cuales dependen mucho de la temperatura. Mientras que en el hierro' 
puro el límite elástico y la resistencia a la ruptura disminuyen en 
forma continua cuando la temperatura aumenta, estos valores para ace
ros sensibles al envejecimiento aumentan desde ! 50°C hasta 250-300°C 
y disminuyen después. En la zona de temperatura cerca de 300°C, las 
propiedades de ductilidad presentan un mínimo, 16 que lleva a la den~ 
minación 11 fragilización azul 11 debido al color azul típico del acero ca 
lentado a esa temperatura (formación de capa delgada de óxido), Fig. 
I II -3-3-19. 

A pesar de que el mecanismo de interacción con el carbono y el nitró
geno durante el envejecimiento y la fragilización azul son análogos, 
la influencia del nitrógeno es más importante que la del carbono, debi 
do a la mayor solubilidad (0.10% de nitrógeno; 0.018% de carbono) y de 
la mayor velocidad de difusión a temperatura ambiente. 

Se puede reducir el efecto del nitrógeno en el acero añadiendo Al que 
forma nitruros estables. Por otro lado en la producción de acero se 
trata escencialmente de producir acero extra-suave con contenido en ni 
trógeno muy bajo utilizando procedimientos especiales (02-H20; BOF,etc 
... ). Con estos aceros se hacen diferentes pruebas de envejecimiento, 
por ejemplo se comparan las propiedades mecánicas después de un templ~ 
do a 650°C, las propiedades después de un templado desde la misma tem
peratura seguido por una determinada deformación en frío (por ej: 10%) 
y un envejecimiento artificial de media hora a 250°C. 

Además, la temperatura de transición de ruptura dúctil a frágil aumenta 
por envejecimiento de modo que su determinación después de un envejeci
miento artificial también puede servir de medida para la sensibilidad 
al envejecimiento de un determinado acero. 

. '.1 
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III-4.2. Influencia de los elementos de aleación- e~ acero 
(aleación Fe-C}. 

Hay que considerar ahora primero la influencia del carbono y del ele
mento de aleación en el hierro y segundo la influencia recíproca de1 
carbono y del elemento de aleación (formación de carburos). 

III-4.2.1. Elemento~-formando carburos. 

Esos- elementos, llamados elementos carburígenos o carburizantes se ca
racteriian por ~u tend~ncia a la formación de carburos especialmente 
estables en las aleacion~s Fe-C. Como tambifin existe un ~arburo entre 
Fe y C (la cemeritita Fe3C}, se obtiene, segQn el elemento de aleación 
y la cantidad de aleación, un cristal mezclado de cementi~a, es decir 
Fe3C en el cual una parte del hierro está substituida por el elemento 
X o sea :(Fe.X} 3c, conservando la est.ructut·a ortor6mbica de la cementi
ta; o bien la formación de carburos especiale~. 

Los principales elementos formando carburos' clasificados de izquierda 
hacia la derecha segQn aumenta 1a estabilidad d~ sus carburos son: Mn, 
Cr, W" Mo, V, Ti, Zr, Ta y Nb. Con excepción del l~n, todos los demás 
elementos pertenecen al grupo qu~ reduce la zona ~_del hierro. 

En relación con la tendencia a formar carburos se puede de~ir que el 
Mn forma casi exclusivamente soluciones sólidas de cementita; e1 Cr 
también demuestra una fuerte tendencia a· la formación de soluciones sé 
lidas, el W y Moya mucho menos, mientras que los elementos sigui·~ntes 

forman sobre todo carburos especiales. 

La formación de soluciones sólidas de cemntita o de carburos especiales 
no depende únicamente de la tendencia a la formación de carburosj o sea 
de la afinidad del elemento con el carbono, sino también mucho de la 
concentración del elemento carburizante en la al~a~i6n en la cual el e 
lemento Fe siempre es principal. 



Así, por ejemplo, el Cr forma en presencia de suficiente carbono y con 
aumento del contenido en Cr, respectivamente: 

solución sólida ortorómbica en cementita: (Fe.Cr) 3c que pueden ca~ 
tener hasta 15% de carbono. 
un carburo especial trigonal {Cr.Fe)7c3 con un contenido mínimo de 
36% Cr. 
un carburo especial cúbico {Cr. Fe) 4c o más probablemente (Cr.Fe)23c6 
con 70% Cr mínimo. 

En aleaciones con 2 a 3% Cr se encuentran únicamente soluciones sólidas 
de cementita (Fe.Cr)3C. Aumentando- el contenido en cromo y dependiendo 
del contenido en carbono, se forman respectivamente una mezcla de (FeCr) 3C 
+ (Cr.Fe)7C3, (Cr.Fe)7C3, una mezcla (Cr.Fe) 7c3 + {Cr.Fe) 23c6, {Cr.Fe)23 

-Y finalmente con contenidos en Cr superior a 30%, una mezcla de (Cr.Fe)23 
C6 + Fe.Cr (Fig. III-4-5). 
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También V en baja concentración (V< 0.5%) forma soluciones sólidas en 
cementita (Fe.V) 3c y con aumento de la concentración una mezcla de 
(Fe.v) 3C con el carburo es~ecial (V.Fe) 4c3 y finalmente sólo este al
timo (Fig. III-4-8). 

En principio, todos los elementos carburizantes forman, con aumento de 
la concentración del elemento en cuestión, en primer lugar soluciones 
só~idas en tementita y después carburos especiales. Estos Qltimos ap~ 
recen más pronto cuando se trata de un elemento fuertemente carburizan 
te .. 

III-4.2.2. Influencia de los elementos de aleación en el acero suavi
zado (recocido de suavización). 

Para discutir la influencia de los elementos de aleación sobre las pr~ 
piedades del acero en estado suavizado, hay que conocer en primer· lugar 
en cual o cuales de las fases presentes se encuentran los elementos de· 
aleación. En general, los elementos de aleación pueden distribuirse en'' 
el acero suavizado en cinco fases o grupos de fase, o sea: 

ferrita: Fe -a + elementos de aleación disueltos. 
- carburos: en solución sólida de cementita y/o en carburos especiales. 

inclusiones no metálicas: en óxidos, sulfuros, silicatos, etc. 
~ compuesto como: FeCr, Fe4N, ... 

partfculas de metal libre: pasando el limite de saturación: iPb,Cu, ..• ) 

Partfculas libres de metal, como por ejemplo" Pb en acero para maquinar 
y compuestos sólo ap~recen en unos casos especiales. La presencia de 
elementos de aleación en inclusiones del tfpo de óxidos, sulfuros y sili 
catos, etc, ... depende de la afinidad del elemento de aleación para el 
oxigeno, azufre, etc, ... y sólo tiene una influencia sobre las propieda
des del acero a medida que su presencia altera la forma, distribución o 
plasticidad de las inclusiones. En general, esa influencia es pequeña 
y puede ser despreciada. Para la discusión de la influencia de los ele-



mentas de aleación sobre las propiedades dél acero recocido, basta enton 
ces considerar solamente la distribución de los elementos de aleación en 
tre la fase ferrítica y los· carburos. 

lC6mo se distribuyen los elementos entre esas dos fases?. 

Este depende sobre todo del elemento en cuestión y del contenido en car
bono. En pr·incipio, podemos decir que todos los elementos se distribu
yen entre las dos fasess pero en proporciones muy diferentes, determina
dos por el coeficiente de distribuci5n, definido por la relación antre 
la concentración de1 elemento en la fase de los carburos y su concentra
ción en la fas~ ferrítica. 

Según el valor del coeficiente de distribución, los elementos de aleación 
se clasifican en tres grupos: 

12. Si, Al, Ni, Cu, Co, ... los cuales tienen una tendencia nula o muy 
baja pari formar carburos y se encuentran entonces principalmente en la 
fase ferrítica, con un coeficiente de distribución muy peque~o. Sin em
bargo trazas de esos elementos se encuentran ·en la fase de carburos (ce
mentita), reduciendo aún más su estabilidad. A temperatura y a concen
tración del elemento de aleación adecuada, se reduciría esa cementita a 
ferrita y grafito, si la influencia de estos elementos no se compensara 
p~r el efecto contrario del Mn y eventualmente de otros elementos carbu
rizantes, así como por barreras de difusión. 

22. Mn, Cr, W, Mo: elementos de carburización debil {Mn) hasta fuerte 
(W, Mo), con un coeficiente de distribución siempre superior a l. Por 
ejemplo, la fase del carburo (o sea de la cementita) en acero recocido 
con 10% Mn y 1% C contiene 20 - 25% Mn, lo que corresponde a un coefi-
ciente de distribución de 2.5. Este coeficiente vale únicamente para 
concentraciones promedio de 10% Mn y 1% C, o sea que el coeficiente de 
distribución de un determinado elemento de aleación depende de su conceR 
tración propia, de la del carbono y de la de los demás elementos de alea 
ción presentes. 



No es posible desarrollar una fórmula que nos permita calcular el coefi
ciente de distribución. Pqr otro lado, hasta hace unos a~os, tampoco 
era fácil la determinación experimental del coeficiente ya que era muy 
dificil realizar la separación de las fases por disolución de una fase, 
sin ningún ataque químico de la otra, aún por medio electrolítico. En 
los últimos a~os, merced al desarrollo del análisis por rayos X (micro
scanning), la determinación de los coeficientes de distribución se faci 
litó mucho en varios casos. 

32. V,Ti,Zr,Ta,Nb: elementos muy carburizantes que se encuentran princi 
palmente en los carburos, por lo menos en el estado recocido. Su coefi
ciente de distribución siempre es mucho mayor de 1 y forman carburos es
peciales a partir de concentraciones_determinadas. 

Ya que los elementos de aleación en un acero recocido siempre están dis
tribuidos entre las fases ferrita y carburo (cementit~, su influencia s~ 
bre las propiedades del acero recocido depende de la influencia sobre a~ 
bas fases y además de la influencia eventual sobre la estructura de la 
mezcla de fases. 

III-4.2.2.1. Influencia de los elementos de aleación sobre las propieda
des de la ferrita. 

Como ya sabemos, cualquier elemento disuelto en hierro o en ferrita pr~ 
voca un endurecimiento según el mecanismo de 11 endurecimiento por solu-
ción sólida 11 (véase cursos Metalurgia Física). La intensidad de efecto 
de endurecimiento es función de la concentración del elemento de aleación 
y es diferente para cada elemento, dependiendo principalmente de la estruc 
tura atómica de los elemento~. La Fig. III-4-9 representa el efecto 'de 
endurecimiento de los principales elementos en hierro puro. 

Conviene mencionar aquí que c~ntidades iguales de estos elementos no tie
nen la misma influencia sobre las propiedades de la fase ferrítica en ace 
ro recocido, ya que la concentración de los elementos en la ferrita no co 
rresponde exactamente a la concentración del elemento en el acero. 
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Para elementos que no forman car·buros, como Cu,Si,Ni, ... y que se disuel
ven casi totalmente en la fase ferrítica, la diferencia no es muy.grnade, 
mientras que para los elementos carburizantes, la diferencia es mayor a 
medida que el acero contiene más carbono y por lo tanto.más cementita. A
demás, la dureza de un acero recocido siempre es superior a la dureza de 
la fase ferrítica, debido a la presencia de la cementita dura. La Fig. 
III-4-10 representa por ejemplo el efecto de endurecimiento de los elemen 
tos Mn y Cr en un acero recocido con sólo 0.1%. C, en comparación con su ~ 
fecto de endurecimiento en hierro puro. Las curvas superiores muestran el 
efecto total de endurecimiento de los elementos Mn y Cr en acero recocido 
de 0.1% C. 

'il 12 !)].-4--10 
% mlemento d~ aleaci6n 

:Efecto de ~ndurecimiento de 
los elementos Mn u Cr en acero sua
uizado de O.I% de-carbono y en hie
rro puro 



III-4.2.2.2. Influencia de los elementos de aleación sobre las propie
dades del c~rburo. 

Todos los carburos que se encuentran en el acero son frágiles y duros y 
los elementos de aleación disueltos en los carburos sólo pueden modifi
c~r su estabilidad (disminución por Si, Ni, ... :aumento por Cr,Mo,V, •.. ) 
y eventualmente su forma y dimensiones. Unos carburos especiales tienen 
mucha resistencia al desgaste y aumentan entonces la resistencia del ac~ 

ro a la abrasión. Sin embargo los carburos especiales se forman sólo en 
presencia de cantidades suficientemente altas de carbono (Fig. III-4-5 a 
III-4-8). 

III-4.2.2.3. Propiedades del acero aleado en estado suavizado y en es
tado normal. 

En general, refiriéndose a la influencia de los elementos de aleación s~ 
bre las propiedades del acero suavizado, o sea de la mezcla de las fases 
ferrita y cementita, se observa que las características de dureza y resi~ 
tencia aumentan mientras que disminuyen las·características de tenacidad 
y ductilidad, cuando aumentamos el porcentaje de elemento de aleación. 

El mejoramiento de las características de resistencia mecánica del acero 
por la influencia de los elementos de aleación en estado suavizado,sobre 
todo en elementos de construcción no es muy interesante. En estado nor 
mal, o sea con una estructura de perlita laminar, la influencia ya es m~ 
cho más importante porque la mayoría de los elementos de aleació~ afinan 
1 a perlita por 1 a di smi nuci ón del punto de transformación A¡ y/o po·r 1 a 
difusión reducida. Así ocurre un efecto de endurecimiento indirecto, a 
veces incluso un verdadero templado con enfriamiento al aire, llamado. 
por eso 11 templado al aire 11

• 

oe·hecho, el efecto global de endurecimiento de un elemento de aleación 
en acerq con estructura perlítica laminar es el resultado de la influen 
cia sobre la ferrita, sobre la cementita y sobre el constituyente perll 
ta. Esto difiere mucho de un elemento a otro. Como ilustración del 
efecto global de la influencia del Mn en las características de un acero 



medio-duro con 0.55% C y estructura per11tica laminar, se da la Fig. III-
4-11. Sin emba_rgo, los aceros aleados al Mn y muchos otros pierden mucho 
interés práctico porque no ·son soldables, ya que durante la soldadura se 
produce un endurecimiento por templado. 

III-4-lí 
:Efecto global de Mn sobre las 

características de acero con Oo55%C 
y estructura de perlita laminar 

La principal ventaja de los aceros al n1que1 para aplicaciones a baja tem 
peratura se debe a la disminución de la temperatura de transición de fraE_ 
tura frágil a dúctil por el niquel. El Ni es el único elemento de a1ea-
ci~n que mejora la ductilida~ del acero y aumenta adem8s la zona de ducti 
lidad hacia temperaturas más bajas. 

III-4.2.3. Influencia de los e·lementos de aleación sobre, la austen~tiza
ci6n. 

Como ya se mencionó anteriormente, las aplicaciones de aceros aleados en 
estado suavizado se reducen a unos pocos casos excepcionales. Sin embar
go, los aceros aleados con un tratamiento térmico tienen aplicaciones muy 
importantes en la construcción porque pueden presentar entonces caracteri~ 
ticas de alta resistencia en forma homog§nea y no como en el caso del ace 
ro al carbono, sólo en la capa superficial. Pur eso, los trutamientos t~r 



micos de los aceros aleados son de interés primordial y también la prime
ra fase del tratamiento térmico o sea la austenitización. 

Ya se discutió el mecanismo de la austenitización para acero al carbono. 
En principio, para acero aleado el mecanismo es semejante, pero hay unas 
diferencias cuantitativas con respecto a la composición, homogeneidad y 

·tamaño del grano de la austenita. 

III-4.2.3. 1. Composición de la fase austenítica. 

Como ya sabemos, unos elementos aumentan la estabilidad de· la zona y del 
hierro puro y otros la reducen. El efecto de un elemento de aleación so 
bre la zona y en el acero depende de la presencia de carbono, pero por 
otro lado, la solubilidad del carbono en la fase y depende de los eleme~ 
tos de aleación. La influencia total del elemento de aleación y del car
bono sobre la zona y difiere mucho según el elemento: si es gamágeno (e~ 

tabilizador de austenita) o alfágeno (estabilizador de ferrita) y si es o 
no es un elemento de carburización. Las figuras III-4-12 a III-4-15 re
presentan unos ejemplos de la influencia total del carbono por un lado y 
de los elementos Mn, Cr, Ti y Si por otro lado, sobre la posición y el ta 
maño de la zona y , y entonces sobre la composición de la austenita en 
equilibrio. La Fig. III-4-12 muestra cómo la zona de austenita se reduce 
poco a poco cuando aumenta la concentración del elemento alfágeno y no 
tarburizante Si, y desaparece finalmente para concentraciones superiores 
a 8% Si. Además,se puede ver en la Fig. III-4-12 que ·la zona Y se cie 
rra totalmente a partir de un contenido ·en Si entre 2 y 4%. Es por ejem
plo imposible formar austenita en una aleación de 4% Si y 0.2% C. 

El elemento Mn es gamágeno, poco carburizante y sólo tiene poca influen
cia sobre la solubilidad d~l carbono en austenita (Fig. III-4-13), Al 
contrario, el cromo reduce poco a poco la zona Y , la cual desaparece t~
talmente con aumento en la concentración de este elemento de aleación al
fágeno y de carburi?ación relativamente débil (Fig. III-4-14), 
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La influencia de Ti, alfágeno y fuerte carburizante, aparece en la reduc
ción rápida de la zona y que desaparece ya a partir de concentraciones 
de 1% Ti (Fig. III-4-15). Eso significa entonces que un acero con 1% 11 
ya no puede disolver carbono o que la solubilidad máxima de carbono en 
austenita es de 0.5% para 0.7% Ti y solamente a la temperatura 1260°C. 
Si el acero contiene más carbono~ es~e se precipitará en forma de carbu
ros insolubles. 

Resumiendo las observaciones anteriores, se concluye que los elementos 
carburizantes reducen la solubilidad del carbono en la austenita, y eso 
cada vez más a medida que aumenta en poder carburizante del elemento. La 
consecuencia es que la templabilidad puede ser reducida bastante por con
centraciones .exageradas de unos elementos de aleación. En relación con 
la solubilidad de carbono en austenita, y entonces también con la templa
bilidad, la influencia de elementos análogos como Cr, Mo, V, Ti, •.. es 
aditiva; la influencia de e~ementos gamágenos y alfágenos es contraria. 
La solubilidad reducida de carbono en austenita, provocada por elementos 
de aleación se manifiesta también en la concentración eutectoide. Como 
muestra la Fig. III-4-16, la concentración eutectoide de carbono está re
bajada por los elementos de aleación, y sobre todo por unos elementos muy 
carburizantes como W, Mo y Ti. 
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Los elementos gam§genos Ni, Mn y Cu (dentr~ del rango de solubilidad) re~ 

bajan la temperatura eutectoide, mientras que los elementos alfágenos pue 
den a veces aumentarla mucho. 

III-4.2.3.2. Homogeneidad d~~_2..u!"ótenitA.• 

P~ra un acero normal, al carbono, la homogeneización total de la fase aus
tenftica requiere ya relativ~mente mucho tiempo. El gradiente de carbono, 
con el cual la fuerza activante de la difusió~ en la aleación Fe-C es pro
porcional, disminuye paulatinament~ y se reduce finalmente a cero. 

En los aceros· aleados la homogeneización de la austenita requiere en gene
ral un tiempo de recocido mucho m8s largo, porque la homogeneización no se 
aplica al átomo de carbono, que difunde r8pidamente, sino desde luego tam
bién a los átomos más grandes de los elementos de aleación presentes, que 
difunden mucho más lentamente. 

Para obtener una austenita bastante homogénea, es entonces necesario calen 
tar durante un tiempo sufiecientemente largo yala temperatura máxima. 
Ahora bien, esas condiciones snn tan 2strictas 2 que 2n la práctica la aus
tenitización total se obtiene muy raramente o tal vez nunca. Se logra so-



lamente una aproximación de la homogeneización, y eso explica porqué el 
tratamiento térmico de una variedad de acero con determinada composición 
puede llevar a valores muy diferentes para las propiedades mecánicas. 

En relación con el tiempo y la temperatura necesarios para la austenití
zaci.ón, hay que insistir en la influencia del tamafto de las part,culas i~ 
dividuales de carburo y de su forma más o menos regular, ya que carburos 
grandes, por lo tanto con distancias relativamente grandes entre ellos, 
significan distancias de difusión superiores y desde luego más tiempo de 
difusión. 

Finalmente, hay que insistir en el hecho que la disolución de los últimos 
carburos en aceros aleados ocurre muy lentamente, ya que el corazón de los 
carburos complejos siempre' es más rico en e~ementos de aleación formadores 
de carburos, debido a los fenómenos ~e microsegregación durante el enfria
miento ulterior. 

III-4.2.3.3. Crecimiento y tamaño del grano austenítico. 

Tanto los carburos no disueltos como las inclusiones no disolubles, son 
obstáculos al crecimiento del grano, que ocurre siempre cuando se queda 
una probeta mucho tiempo a temperaturas elevadas, como es necesario para 
)a austenitización de aceros aleados. Durante la austenitización, la ob
servación general es que la austenita no empieza a crecer antes de que los 
últimos carburos sean disueltos. Tenemos entonces una posibilidad para 
evitar·el crecimiento del grano de la fase austenítica, eligiendo la com
posición y el tratamiento de la austenita de modo adecuado para obtener 
así, desp~és del tratamiento,un grano fino con las propiedades favorables 
correspondientes. 

El efecto ae las inclusiones no-metálicas para impedir el crecimiento del 
grano, en acero normal (al carbono) o en acero aleado, es solamente de im 
portancia cuando esas inclusiones se encuentran en distribución muy fina. 
Inclusiones de Si02 y sobre todo Al 2o3 son muy eficaces. El acero ácido 
Siemens-Martin, por ejemplo, que contiene siempre inclusiones muy. disper
sas de Si02 como producto natural de desoxidación, no es muy sensible al 



crecimiento del grane austenítico. Sin embargo aumentando la temperatura 
del tratamiento de austenitización, el grano crece casi proporcionalmente 
al aumento de temperatura,·hasta que finalmente desaparece el efecto de 
las inclusiones de S.io2. Un acero desoxidado al aluminio es aún mucho m~ 
nos sensible al crecimiento del grano austenítico, sobre todo con el con
tenido residual óptimo de 0.03% Al; hasta 930°C y en unos casos aún hasta 
1000 ó 1100°C, la fase austenítica resiste totalmente al crecimiento del 
grano. Eso ·se debe seguramente a la ·distribución muy fina de ias inclusi~' 
nes no-metálicas, en este caso del producto de desoxid~ción Al 2o3. 

Contenidos residuales en au1uminio superiores al óptimo de 0.03% provocan 
crecimiento local de granos, lo que se presenta después del enfriamiento 
como una estructura mezclada de grano fino y de grano grueso. Este fenó
meno se explica por la presencia local de partículas de Al 2o3 en distrib~ 
ción muy fina y en forma de inclusiones más grandes en otras partes del 
acero. 

III-4.2.4. Influencia de los elementos de aleación sobr·e la templabilidad. 

Es posible obtener una dureza determinada en un acero al carbono con con
tenido en carbono conocido según los dos métodos siguientes: 

12. Directamente por la transformación de austenita en sus productos de 
descomposición ferrita y cementita a una temperatura determinada que es 
función de la velocidad de enfriamiento; 

22. Indirectamente por el templado a martensita seguido por un revenido 
a termperatura adecuada. 

El acero obtenido según el segundo método tiene en general las mejores pr~ 
piedades de resitencia, ductiJidad y tenacidad. 

Debido a la profundidad bastante reducida del templado (2 a 3 mm} de un 
acero al carbono, se aplica el segundo método Qnicamente para las piezas 
con paredes de espesor pequeño, corno por ejemplo alambre de 5 a 6 mm de 



diámetro. Para obtener una estructura homogénea en toda la masa de un 
acero no aleadq, la misma restricción de tamaño y espesor vale para el 
primer-método. 

III-4.2.4.1. Concepto de templabilidad. 

En general, los elementos de aleación reducen la velocidad crítica de 
enfriamiento, o sea la velocidad de enfriamiento necesaria para formar 
martensita. De eso se deriva que para la misma velocidad de enfriamien-
to la profundidad de templado (formación de martensita), es superior en · .¡ 

un acero aleado que en un acero no aleado. La profundidad de templado p~ 
ra una velocidad de enfriamiento determinada desde la zona austenítica, 
es una medida para la templabilidad. Si_n embargo, no es fácil dar una 
defini~ión cuantitativa y siempre válida de la templabilidad, pues: lqué 
se entiende por profundidad de templado?, ¿cuál es la velocidad de enfri~ 
miento que hay que utilizar en una prueba de templabilidad?, ¿cuáles son 
las condiciones válidas para todas lás variedades de aceros y probetas de 
tamaños diferentes?. 

Como criterio de profundidad, se acepta muchas veces la distancia entre 
la superficie y el límite medio martensítico, basándose en el hecho de 
que_el cambio en dureza en la zona de tr~nsición entre la martensita y la 
perlita es la más pronunciada entre 60 y 40% de martensita. Según este 
c-riterio se llega entonces a una témplabil idad total cuando el centro co!!_ 
tiene un mínimo de 50% de martensita.· El método normal para determinar 
la templabilidad es la medición de la prQfundidad de templado en una pro
beta redonda. 

Sin embargo,si el acero tiene una profundidad de templado superior al ra
dio de la probeta, la templabilidad según el método que acabamos de des
cribir ya no puede ser determinada. Un método muy conveniente en este 
caso es la prueba de punta templada según Jominy. En esta prueba, una 
barra redonda de tamaño especificado (4 11

, 111
) es calentada para formar 

austenita y después la punta es templada con un chorro de agua de veloci
dad y presión especificadas. Los valores de la dureza a lo largo del gr~ 

diente de rapidez de enfriamiento son determinados en un probador de dur~ 



za Rockwell y se traza una 11 Curva de templabilidad 11
• Como medida de la 

templabilidad se utiliza también la distancia entre la punta templada y 
el límite semimartensítico. 

Aceros de buena templabilidad no tienen necesariamente la dureza marten 
sftica máxima en estado templado. Al contrario la dureza martensítica 
de aceros bien templables siempre es inferior a la dureza de un acero 
eutectoide templado correctamente, ya que: ~) acero aleados con C infe
rior a 0.55% siempre contienen austenita residual en la zona templada o 
martensítica y 2} el contenido en C es generalmente más bajo. 

De todos los elementos, el carbono es el principal para elevar la dureza 
martensítica; así, templando una aleación de 10% Cr y 0.02% C se obtiene 
una martensita casi libre de carbono con una dureza de 35 R~, contra 50 
Re para un acero al carbono de 0.35% C. 

El carbono es el elemento por excelencia para obtener una dureza muy alta, 
mientras que los elementos de aleación, en primer lugar el cromo, son el~ . 
mentes de templabilidad. Con unos elementos de aleación o sus combinaci~ 
nes como Ni-Cr o Ni-Cr-Mo es posible obtener un endurecimiento martensíti 
co por enfriamiento al aire. 

En resumen se puede concluir que la profundidad de penetración del templa
do martensítico con un enfriamiento relativamente rápido (por_ej. en acei
te) y la dureza martensítica que todavía puede obtenerse con un enfriamie~ 
to relativamente lento (p. ej. en aire) son los criterios para la templabi 
lidad, y no la dureza intrínseca del constituyente martensítico. 

III-4.2.4.2. Factores de influencia sobre la templabilidad. 

El principal factor de influencia es sin duda la composición de la fase 
austenitica en el momento del comienzo del enfriamiento. Además son fac
tores de influencia sobre la templabilidad: la homogeneidad de la austeni 
ta, el tamaño del grano austenítico, los carburos y nitruros no-disueltos, 
las inclusiones no metálicas. Una composición heterogénea de la austenita 
significa estabilidad diferente en la austenita y más. probaqilidad"de des
composición en la zona Ar' de las zonas austeníticas menos estables. 



Como ya -~e mencionó antes, el tama~o del grano austenitico en el momento 
del templ.a~o e~ un factor importante, ya que la disociación fina l.-de.· au~ 
tenita eri perlita se nucle~ por medio de los nOcleos de ce~entita- que se 
forman en la zona Ar• o que ya existen, de preferencia en los límites de 
grano, ya que la energía de superficie a proporcionar es más baja alli. 
Para iguales composiciones de ~cero y de la asustenita en el momento del 
templado, el acero con el grano austenítico superior tendrá la mayor tem 
~labilidad.· La diferencia en templabilidad debido al grano au~tenitico 
puede ser muy importante. 

De manera análoga, la templabilidad disminuye por inclusiones no-metáli
cas y constituyentes no disueltos como carburos y nitruros; esas Oltimas 
partículas tienen un efecto doble y hasta triple: 

1°. forman siempre una superficie y facilitan entonces la nucleación de 
la cementita, 

2°. pueden· servir eventualmente· de nOcleos, lo que sobre todo es el caso 
para los carburos, 

3°. reducen el crecimiento del grano austenftico. 

Los tres efectos provocan una pérdid~ de templabilidad. 

III-4.2.4.3. Influencia específica de los elementos de aleaci6n. 

Para comparar entre sí la influencia específica de los elementos de alea 
ción, hay.~ue considerar su concentración disuelta en la austenita, para 
un tamaño de grano austenítico igual y con inclu~iones en la misma canti 
dad, clase, forma, tamaño y distribución. Con excepción del cobalto, t~ 
dos los elementos disueltos.en la austenita aumentan su templabilidad, 
pero con efecto muy diferente. 

El ef .. cto Onico del cobalto es muy extraño y no se ha podido explicar 
hasta ahora. 



Los principales ele~entos para templabilidad son seguramente: 
Mo y V. Los p~imeros dos son elementos que aumentan mucho la 
de la austenita y su acción se debe sobre todo a la reducción 

Ni, Mn, Cr, 
estabilidad 
de la temoe ·-

ratura de transformación y -a Co~ un contenido suficiente en Ni o Mn 
es posible incluso reprimir totalmente la transformación,de modo q~e la 
austenita se queda metaestable hasta temperatura. ambiente. Sin embargo 
el Ni solo, o sea sin elementos de la serie de formadores de carburos co
mo Cr, Mo, V, tiene poco efecto sobre la templabilidad. El desplazamiento 
de la rodilla perlítica hacia la derecha en el diagrama T.T.T. es relativ! 
mente pequefio en comparaci6n con el desplazamiento provocado por bajas con 
centraciones en Mo (0.5 a 1%). 

Mo, Cr y V son elementos de templabilidad muy profunda pero relativamente 
poco solubles en 1~ austenita. El efecto del cromo sobre la templabilidad 
aumenta bastante regularmente con el aumento en contenido en Cr; el efecto 
del Mo es en principio muy fuerte, mucho más fuerte que el Cr, pero dismi
nuye mucho arriba de 1%. 

La Fig. III-4-17 muestra el efecto de diferentes concentraciones de Cr y 

de Mo sobre la templabilidad de un acero con 0.35% C. 
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Sin embargo, se obtiene la mejor ~emplabilidad por medio de combinaciones 
de Ni con uno o varios de los elementos de la serie Cr, Mo y V. Así es 
posible llegar a un templadp total en una barra de 100 mm de diámetro por 
enfriamiento en aceite de un acero al Cr-Ni con Cr = 1.50%, Ni = 3.50% y 
e = 0.42% {nivel de dureza Rc=57-55, superficie: 57 Re y corazón de la b~ 
rra Re= 55). 

En relación ·con la influencia de. los elementos muy carburizantes Cr, W, 
Mo, .v ... sobre la templabilidad del· acero, hay que tener en cuenta la 
solubilidad de los carburos en la austenita: aunque esos elementos son de 
templabilidad muy profunda, solamente pueden funcionar como tal si están 
en solución en la austenita en el momento del templado. Los mismos ele
mentos, en forma de carburos no disueltos, tienen al contrario un efecto 
negativo sobre la templabilidad, debido al crecimiento reducido del grano 
austenítico y al efecto de nucleación y de superficie. Además, esos ele
mentos retiran una parte del carbono de la. ~ustenita, de modo que .en su 
forma de carburos no disueltos, no sólo reducen la templabilidad, sino 
además la dureza martensítica. Esto significa que los factores tiempo y 
temperatura son de importancia primordial durante la austenitización que 
antecede al templado, o sea al endurecimiento del acero. 

III-4.2.5. Influencia de los elementos de aleación sobre el revenido del 
acero. 

No es usual utilizar el acero en el estado de templado total, o sea sin 
ningún revenido. La fragilidad de la martensita no revenida y el estado 
de tensiones como consecuencia del enfriamiento brusco y por eso irregu~ 

lar de la pieza representan un peligro de fractura tan grande, que el r~ 

venido se aplica siempre, aún en los casos en los cuales se desea la du
reza máxima para una determinada aplicación. El objetivo del revenido e~ 
si nunca es bajar la dureza (lo que ocurre inevitablemente) sino más bien 
reducir el estado de tensiones internas y mejorar las propiedades de tena 
cidad y ductilidad del acero. 



. ' 

La suavización de un acero templado .se realiza paulatinamente con el au
mento en temperatura y tiempo por la precipitación y el crecimiento pau
latino de las partículas precipitadas. La suavización que lo acompaña se 
representa en la Fig. III-4-18. 
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Aceros aleados con contenidos regulares de elementos no carburizantes co
mo Ni y Si, o del elemento de ligera carburización Mn, tienen curvas de 
re.venido análogas a las representadas en las Fig. III-4-18 y III-4-19 pa
ra un acero normal al carbono con 0.35% C. 

En esta Qltima figura, la influencia de tiempos de rev~nido muy largos a 
dife~entes temperaturas aparece en la suavización provocada por la coagu
lación progresiva de las partículas de carburo. 

Contrariamente al transcurso de las curvas de revenido mostrado en las 
Figs. III-4-18 y III-4-19, las· curvas de revenido de la mayoría.de los 
aceros aleados presentan anomalías de revenido, 1as cuales son de interés 
primordial en relación con su tratamiento térmico y especialmente con su 
tratamiento de revenido. 
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Segan su composición,los aceros aleados pueden contener austenita resi~ 
dual después del templado, o una tendencia especial a formar carburos 
especiales. En ambos casos, pero especialmente en el segundo, la forma 
de la curva de revenido se modifica bastante. 

III-4.2.5.1. Relación entre elementos de aleación y endurecimiento se
cundario. 

Mientras ocurre una suavización progresiva durant~ el revenido de un ace 
ro normal al carbono, varios acero aleados presentan una fenómeno de en
durecimiento a una determinada temperatura de revenido. Ese fenómeno se 
denomina .. endurecimiento secundario 11

• 

Durante el templado de variedades de acero con alto carbono, especialme~ 
te aquellos que contienen además"Ni, o un contenido en Mn superior al no~ 

mal, la transformación y - a no termina totalmente, sino que además de 
la formación de la .martensita, se conserva austenita residual. Cantida
des de austenita residual de 10 a 25% ocurren muy a menudo en tales ace
ros y la dureza, o mejor, la dureza medida, no depende mucho de la prese~ 
cia de la austenita más suave. 
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Eso se explica en parte por la transformación de la austenita residual a 
martensita debido a la deformación en frío durante la medición de la dure 

za. 

Durante el revenido, la austenita residual se transforma primerao en bai
nita, y a temperaturas de revenido más alta en los productos de disocia-
ción ferrita y perlita, como también ocurre con la martensita. 

Se·pensaba originalmente que el denominado endurecimiento secundario que 
ocurre en unos aceros aleados templados, se deba a la transformación de 
la austenita residual. Parece que eso no es el caso, ya que por un reve
nido breve de la martensita a temperatura relativamente baja, como por 
ejemplo 150°C, se manifiesta una suavización, mientras que la austenita 
residual se queda prácticamente invariable durante un revenido bre~e deba 
jo de 200°C. _ 

Es a partir de temperaturas superiores, entre 240 y 300°C, que la ·austenl 
ta residual se transforma, como se puede verificar fácilmente por el au-
mento de volumen que acompaña esa transformación. p 

Sin embargo, en general la curva de revenido no tiene la anomalía corres
pondiente, con excepción del caso de aceros altamente aleados que se que
daron austeníticos después de1 templado desde temperaturas muy elevadas 
(Fig. III-4-20). 

.......:': J A }.!J, , 1 - .(_ () 
:Curucs de reuenido de acero 

con loB% C y 8% Cr, templado resp. 
a 900 y 1100 e 



Hay que.observar que no ocurre un ablandamiento debajo de 500°C durante 
el revenido de este acero al cromo de alto carbono y de relativamente· al
ta aleación, q~e se templó-desde ll00°C y se quedó por eso principalmente 
austenHica. 

Sin embargo, el endurecimiento secundario ocurre también sin la presencia 
de austenita residual. Esto se observa en las curvas de revenido de ace
ros aleados ~on un contenido bajo o mediano en carbono, los cuales sólo· 
contienen trazas o nada en absoluto de austenita residual. La figura 
III-4-21 representa las curvas de revenido de aceros al cromo con conteni 
dos ·diferentes en cromo y un contenido en carbono de 0.35%. 

101.-.J_.....J....~-L...--"----l--::-:::! 
200 400 600 oc ,/ ú. ~ 

}7-~- ...... 1 

:Curuas de reuenido y de en
durecimiento seaundario de aceros 
al Cr con O.J5% C 

La inclinación de las curvas de revenido muestra claramente que a partir 
de 2% Cr un endurecimiento secundario aparece en la zona de temperatura 
de 350 a 450°C. Sin embargo, las curvas siguen disminuyendo por el tras
lape de dos efectos: ablandamiento y endurecimiento secundario se vuelve 
más importante. Sin embargo, el acero con 12% Cr, muy utilizado para la 
producción de cuchillos, contiene austenita residual después del templado, 
como se puede deducir de la dureza inicial inferior a la de los demás ace
ros de 1 a ser i e . 

IJ ' •. 
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Los elementos formando carburos y 11evando una templabilidad profunda, 
no retienen tanta austenit~ residual y provocan un endurecimiento secu~ 
dario, el cual aumenta conforme lo hace el caracter carburizante de los 
elementos de aleación, como aparece en la comparación de la influencia 
del Cr y del Mo (Fig. III-4-21 y III-4-22). 

101.-..J-......._~_..__....__._~ 

. 400 1 &~ . oc ZOü 

:Curuas de reuenido y de endu
recimiento secundario de aceros al 
!lo con 0 • .35% e 

Se observa que el Mo, teniendo más fuerza de carburización qu el Cr, no 
sólo es.más efectivo qu el Cr, sino que además provoca un endurecimien
to secundario a temperaturas superiores, lo que es muy importante para 
varias aplicaciones. 

·El efecto simult8neo de Mo y Cr es bastante extrafto (Fig. III-4-23): ac~ 
ros al Cr-Mo, con aproximadamente 4% de Cr, conservan parcialmente su d~. 
reza y una resistencia excepcional, casi en proporción con el c_ontenido · 
en Mo, y eso en una zona de-temperatura hasta+ 500°C, 



Vanadio, elemento aan m!s carburizante que el Mo, proporciona, en conteni 
dos análogos, aún más resistnencia1al ablandamiento por revenido. Eso 
aparece en la figura III-4-24, en la cual el efecto de 0.27% V ya se ve 
claramente cerca de 550°C, Desde luego, para llegar a dicho efecto, es 
preciso que el elemento vanadio se disuelva durante el tratamiento de au~ 
tenitización que antecede al templado. La figura III-4-24 muestra además 
la influencia de 6% V y, para comparación, la curva de revenido del acero 
clásico 18-4-1 para herramienta de corte rápido, (18% W, 4% Cr, 1% V). 
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III-4.2.5.2. Mecanismo del endurecimiento secundario. 

El pequeno átomo de carbono puede difundir rápidamente a temperaturas cer 
ca de 350°C, temperatura a la cual la dureza de un acero eutectoide tem
plado disminuye de lO a 15 Rockwell C en unas horas. Tal ablandamiento 
es la consecuencia de la formación y del crecimiento de partículas de Fe3C, 
necesitando solamente una difusión de C por distancias relativamente pequ~ 
ñas. Durante el crecimiento de determinadas partículas hasta dimensiones 
todavía debajo de la posible observación con microscopio óptico desaparecen 
otras partículas irreversiblemente. Ese proceso sigue con el aumento de 
la temperatura de revenido, para llegar finalmente ~1 estado de recocido de 

~ suvavización, con una estructura de matriz ferrítica con partículas más o 
menos globulares de cementita en númro reducido pero de tamaño superior en 
comparación con el estado a 350°C. 

En presencia de una concentración suficiente de elementos de aleación for
mando carburos se reduce mucho el ablandamiento por revenido e incluso pu~ 
de ocurrir un endurecimiento. Sin embargo, a mayor temperatura ocurre fi 
nalmente un ablandamiento considerable. Se trata aquí sin duda de un fenó 
meno complejo de endurecimiento 



III-4.2.5.2. Mecanismo del endurecimiento secundario. 

El pequeño átomo de carbono puede difundir rápidamente a temperaturas ce~ 

ca de 350°C, temperatura a la cual la dureza de un acero eutectoide tem
plado disminuye de lO a 15 Rockwell C en unas horas. Tal ablandamiento es 
la consecuencia de la formación y del ¿recimiento de partículas de Fe3C, 
necesitando solamente una difusión de C por distancias relativamente pequ~ 
ñas. Durante el crecimiento de determinadas partículas hasta dimensiones 
todavía debajo de la posible observación con microscopio óptico desaparecen 
otras partículas irreversiblemente. Ese proceso sigue con el aumento de la 
temperatura de revenido, para llegar finalmente al estado de recocido de 
suavización, con una estructura de matríz ferrítica con partículas más o me 
nos globulares de cementita en número reducido pero de tamaño superior en 

comparación con el estado a 350°C. 

En presencia de una concentración suficiente de elementos de aleación for

mando carburos se reduce mucho el ablandamiento por revenido e incluso pu~ 
de ocurrir un endurecimiento. Sin embargo, a mayor temperatura ocurre fi
nalmente un ablandamiento considerable. Se trata aquí sin duda de un fenó 
meno complejo de endurecimiento por precipitación, provocado por la dispe~ 
sión crítica de las partículas de carburo de los elementos de aleación car 
burizantes. La difusión por corta distancia de esos elementos sólo empie
za cerca de 500°C y su difusión es necesaria para la formación de las par
tículas de carburos. Esa descripción del fenómeno explica también porqué 

es necesario que los elementos estén casi totalmente disueltos en la matriz 
austenítica, antes de que puedan provocar un endurecimiento por dispersión. 
Por otro lado se puede constatar que, como para cada proceso de endureci-
miento por dispersión, ambos factores temperatura y tiempo tienen una im-

portante influencia recíproca. Desde determiandas temperaturas, en fun-
ción del tipo de aleación, un envejecimiénto con duración exagerada y alta 
temperatura provoca finalmente un sobre envejecimiento. La Fig. III-4-25 
muestra que el sobre envejecimiento, o sea el comienzo del ablandamiento 
fianl, es alcanzado desp~és de unos minutos, a 650°C, de unas horas a 550°C 
y tal vez nunca a 450°C, caso en el cual el máximo del endurecimiento se
cundario sólo aparece después de 1000 horas. Tales acero tienen entonces 
una buena resistencia a la termofluencia a temperaturas debajo de la del 
sobre envejecimiento para el periodo de tiempo considerado. 
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III-4 La influencia de los elementos de a1eaciór.. 

III-4~1. Influencia de los elementos de aleación en el hierro. 

Como se mencionó anteriormente, el acero es en principio una 
hierro-carbono. Sin embargo, esta aleación contiene siempre mangancs0 
y a menudo silicio como elementos de elaboración necesarios, y Z!i:ic:r,¡i:s 

siempre impurezas como fósforo y azufre y los elementos gaseosos en SQ. 

lución o ligados que tambiin se consideran como impureza: ox~s2no~ ni
trógeno e hidrógeno. En fin, se encuentran tambiin trazas de los ele~ 
mentas: niquel~ cromo, cobre, estafio, etc ... , que provienen de la ~ha
tarra que se usa cada vez más en la industria siderúrgica. 

Sin embargo, tal aleación compleja se llama 11 acero no aleado 11 o 11 é1Cero 
al carbono .. , ya que los elementos adicionales no se añadieron intencio 
nalmente y además porque están presentes sólo en concentraciones muy 
bajas o en trazas. 

Por lo contrario, el 11 acero aleado 11 es una aleación hierro-carbono con 
sus elementos de elaboración, impurezas y elementos en trazas, a la cual 
se añadió intencionalmente uno o más elementos en concentraciones sufi
cientes para provocar el efecto deseado. A menudo se denomina al 11 acero 
aleado 11 con el nombre de 11 acero especial 11 o tambiin 11 acero noble 11

, debi
do a las precauciones especiales que se toman para la selección de la ma 
teria prima y para la preparación del acero. Por las mismas razones se 
denomina 11 acero fino 11 un acero aleado o no aleado, preparado con mucha 
precaución y que ti~ne por lo tanto:muy buena calidad. 

Todas esas denominaciones, justificables o no, tienen un carácter más o 
menos comercial. Preferimos en este curso la denominación 11 acero aleadcn 
recordándonos que se trata en ,general de un acero de buena o de máxima 
calidad al cual se añadieron intencionalmente elementos de aleación. Es 
tos elementos de aleación, a menudo muy caros, se añaden para modificar 
la estructura, y por consiguiente,· las propiedades del acero. Sin emba!:_ 
go, los efectos pueden ser muy complicados y aparecen a menudo sólo des
pués de un tratamiento térmico, como veremos a continuación. 



La clasificación más sistemática de los elementos de alea.c1ón en e1 hi::?·" 

rro es seguramente aquella que se basa en su influencia sobre los pu~tos 
de transformación de ese metal, ya que el tratamiento térmico que se ha

ce con la mayoría de los aceros aleados está determtnado princ.ip,:¡";r::~:=-,,-.,;:; 

por la posición de ·los puntos de transformación. ;: 

Con respecto al metal Fe puro (sin adición de carbono), exister .. 10S ~le 

mentas que amplifican la zona y y otros que al contrario la r-::c:u.:en. Los 
primeros son elementos estabilizadores de y o gamágenos (y - ge~os), 

los segundos son estabilizadores de a o alf§genos ( a - genos). Además, 
existen elementos que provocan endurecimiento por precipitación y otros 
que forman carburos. Se tratará de éstos últimos ~n la discusión de la 
influencia de los elementos de aleación en el acero, ya que se precisa la 
existencia de carbono para formar carburos. 

III-4.1.1. Eiementos gue aumentan la estabilidad de la austenita. 

Estos elementos se clasifican en dos grupos: el primer grupo comprende 
los elementos que demuestran una zona de solubilidad total con el hierro; 
son los elementos: Ni, Mn, Co, Pr, Pd, Ru, Rh, Os, Ir. 

La figura III-4-1 representa el diagrama del sistema Fe-Ni como ejemplo 
típico. En ese diagrama aparece muy claramente la ampliación de la zona 
y por aumento de la temperatura A4 y sobre todo por la reducción y final. 

mente la desaparición del punto A3. 

El segundo grupo conprende los elementos que amplian la zona y , o sea 
que suben el punto A4 y bajan el punto A3, pero con sulubilidad reducida 
en estado sólido. Son los elementos C, N, Cu, Au, Zn, ... El ejemplo más 
típico de este segundo grupo es el sistema Fe-C ilustrado en la Fig. III-
2-1. Como segundo ejemplo se muestra el sistema Fe-Cú de la figura III-
4-2. 
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III-4.1~2. Elementos gue reducen la zona y • 

Contrariamente a los elementos que se mencionaron antes y que son esca
sos, hay relativamente muchos elementos que elevan el punto A3 y bajan 
el pwnto A4,reduciendo asf la zona y . Aquf se distinguen por un lado 
el grupo de los elementos que forman una zona y cerrada (llamada a r;;en.l:!_ 
do bucle y), encerrada por todos lados por una zona bifásica ( ~~y), 
a su vez encerrada por una zona homogénea a , y por otro lado e1 grupo 
de elementos formando una zona y estrecha, limitada por una zona hetero
génea en la cual no aparece la fase a. 

Pertenecen al p~imer grupo los elementos 
V y Ti, además Si, Al, P, Be~ As., Sn, Sb. 
sistema Fe-Si en la figura III-4-3. 

Zii-Jf-~ 

formando carburos: Cr, W, Mo, 
Como diagrama t1pico se dá el 

:Diagrama de estado Fe-Si : 
zond-j reducida y cerrada, limi
tada por zona b ij6s ica rJ.. +,...... , en
cerrada por zona monofásica oL. 
(tnfZuencta de los elementos Si, 
Cr, Al, W, Ho, V, ••• ) · 



El segundo grupo comprende los elementos S, 8, Zr, ia, Nb y Ce, 1os cu~ 
les también reducen la zona y , pero en este caso la zona y está 1iml 
tada por una zona heterogénea, compuesta de la fase y mas un compuesto 
del elemento de aleación. Como ejemplo de ésto se dá el sistema FB-S 
en la Fig. III-4-4. 
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Refiriéndonos a la influencia-de un elemento determinado sobre la esta
bilidad de la austenita hay que buscar la explicación de su comportamie.!l 
to en la estructura cristalina de tal elemento. De hecho, la mayoría de 
los elementos que cristalizan en la red cúbica de caras centradas y por 
lo tanto de modo isomorfo con el hierro y _,o bién los que forman un 
compuesto isomorfo con el hierro aumentan la estabilidad de la austeni
ta, lo que aparece en la ampliación de la zona y . 

Viceversa, todos los elementos solubles en el hierro -a que reducen la 
zonayyformanun bucle y encerrado por una zona de solubilidad a tie
nen una red cúbica centrada en el cuerpo o forman un compuesto cúbico 
centrado en el cuerpo. 



.. 
Sin embargo, hay que observar que esa regla, a menudo llamada regla is~ 
mórfica, sólo es aplicable en los casos d~ solubilidad suficiente, de 
modo que un e 1 emento con una red cúbica centrada en e 1 cuerpo no atll'i1enta 
necesariamente la zona y , y tampoco es seguro que un elemento con red 
cúbica centrada en las caras reduzca la zona y • 

Muchos elementos con radio atómico pequeño son muy solubles en híer.,-o, 

mientras que elementos con radio atómico grande como Na, K, Ca~ Sr~ Cs, 
.•. son poco solubles o insolubles. 

III-4.1.3. Elementos gue provocan endurecimiento por precipitación. 

Se ·trata de los elementos que presentan una zona de solubilidad sólida 
con el hierro, pero con solubilidad decreciente al disminuír la temper~ 
tura y 1 imitada por una zona heterog\énea~ 

El mecanismo del endurecimiento por precipitación se explica en cual-
quier curso de Metalurgia Física, siendo el ejemplo más conocido de es
te fenómeno el sistema Al-Cu (duraluminio). 

La siguiente tabla presenta una comparación entre duraluminio y siste- · 
mas de endurecimiento por precipitación del hierro con algunos elementos 
de aleación. 

TEMPERATURA DE TEMPERATURA DE ENDURECIMIENTO 
SISTEMA TEMPLADO POR PRECIPITACION oc oc 

·. 

DURALUMINIO 500 20 - 150 
Fe - N 500 - 600 20 - 150 

Fe - e 680 50 - 150 
Fe - Be 1100 - 1200 450 - 600 
Fe - Ti 1100 - 1200 450 - 600 

Fe - w 1300 - 1400 700 - 900 
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ENSAYOS METALURGiCOS ESPECIALES 

;-1. Introducción.-Aparte de los ensayos mecánicos convencio
nales a que se pueden someter los metales y aleaciones, existe un 
cierto número de ensayos para usos específicos, que sirven para poner 
de manifiesto propiedades metalúrgicas no observables por otros mé
todos. Los ensayos usuales en t-;cción, choque, d1.1reza, torsión y 
otros similares son de importanci:.I ;:onsiderable para conocer las pro
piedades de un metal como material de construcción, pero por su 
misma naturaleza fallan como métodos de ensayo para determinar 
características tales como la capacidad para el tratamiento térmico, 
el tamaño de grano austenítico y la templabilidad del acero, los de
fectos internos que 5e pueden producir en un metal como conse
cuencia de p~ocesos metalúrgicos defectuosos, etc. De los muchos 
métodos de ensayo de uso corriente unos son no destructivos, como 
por ejemplo los magnéticos y ultrasónicos empleados para comprobar 
la existencia de defectos internos en un metal, mienrras otros son 
de naturaleza destructiva y se requiere la sección total o una parte 
seleccionada de ella como probeta sobre la que operar. 

El empleo de los rayos X y los rayos gamma en el ensayo de los 
metales y aleaciones ha adquirido una importancia extraordinaria 
para el estudio de la estructura inrerna y la inspección de ciertos 
productos acabados o semiacabados. La'l técnicas radiográficas, por 
ejemplo, est.ín especialmente indicadas para comprobar la presencia· 
de discontinuidades internas en una pieza moldeada, una soldadura. 
etcétera, evitando los efectos desastrosos que provocaría la aceptaciór.. 
de un producto con defectos de fabricación. Las técnicas de di
fracción de rayos X, aplicadas al estudie de la estrucrura cristalina 
de los metales, han proporci<>nado una visión muy clar:1 de la orde
nación atómica y han resuelto muchos problemas de esta naturaleza 
que era imposible abordar de otro modo. U na discusión adecuada 
y completa de esi:os temJs quedaría fuera del objeto de este libro y, 
por ello, nos hemos limitado a presentar al finJI de este capirulo, 
antes de la general del mi5mo, una bibliografía seleccionad:1 sobre los 
fundamentos de los rayos X, la radiografía y IJs c:mucruras cristalinJs. 
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las dos fases !=Omienzan a reaccion:~r· para formar una nueva fase, 
denominada austenita. La ausccnHJ I:!S una solución sólida de carbono 
en hierro ganuna, estable a tempcrarur¿:; eleY2das e inestable bajo la 
crítica inferior. Como otras soluciones sóliJ<is, la austenita existe en 
forma de un agregado de granos equiaxiJ!es de cierto tamaño. 

Tratándose de aceros eurectoiJes, es decir aceros con próxima
mente o,8% de carbono la reacción entre la ferrita y el carburo se 
completa a la temperatura del punto .-\ 1 y por encima el acero es 
completamente austenírico. En los aceros que contienen más o menos 
del o,S% de carbono (hipereutecroides e hipoeutecroides respectiva
mente) la austenita formada en At coexiste con un exceso de una 
de las fases reaccionantes y al ele1:ar la temperatura va disolviendo 
a este exceso progresivamente, variando la proporción de austenita 
v su contenido de carbono. En cualouiera de las dos clases citadas 
de aceros se llega por fin a una temperatura a la que la austenita 
completa la disolución del exceso de la fase que coexistía con ella 
y, por encima, el acero es completamente austenírico. La temperatura 
a que esta disolución total ocurre se denomina temperatura crícica 
sup~·rior y es función del contenido de carbono del acero, a diferencia 
de la temperatura crítica inferior. En los aceros hipoeurectoides tal 
temperatura se representa con A, y en los hipereutectoides con t\"' 1• 

Estas temperaturas corresponden. respectivamente, a las líneas GS 
y SE de la figura 7-r. 

Los granos de la aust~nita formada inicialmente son pequeños 
con relación a los de ferrita o a las colonias de perlita existentes antes 
del tratamiento. Este tamaño inicial depende de varios factores, en
contrándose entre los más importantes la composición química del 
acero, la forma en que se realiz~ la desoxidación en el proceso de 
fabricación y la estructura existente en el acero a la temperatura 
ambiente. Aunque a la temperatura de transformación Jos granos sean 
pequeños, al elevar la temperatura dentro del inrervaJo de estabi
lidad de la ausrenira se produce usualmente un crecimiento de eUo.
que, en general, es tanto más rápido, cuanto más elevada es la tem
peratura, siendo también mayor el tamaño de grano final. Para un 
acero determinado se tiene a cada temperatura, dentro del intervalo 
austenítico, un tamaño de grano característico. El creci.tniento tam
bién se produce si se mantiene el acero mu.:ho tiempo a una tempera
tura fija, pero esta variación con el tiempo transcurre a velocidad 
decreciente y, por ~uo, desde el plinto de vista práctico, se puede 

' L•• nollcionM -~,. .4J y .4, .,, >: •<ocl"'''n ~lrl '" ""'~-·.-nuc" :m o:., J: eq~•: oh no. q::o :.:Jr::<
Pun<.!en.m • .:llcnt.u-oucnt.> ,, <nfroJml<ntn 1n.ina.m.~:c I<•J·_..,._ Cu .nJo :.:11 o~on·:: ••nos .~ roJilZJn 
1 •dn.:J.I•J« linol "· :., ~'"'"'•'" e,,., .• , J< ¡,,.~'"'""'""::.-o, J,•:nJ: !: :•:J< . .- n" o •1-1c1.!:" '"' ,,;.- _-. 

.:_,,n ¡,,•·- <::"•·:•·:.-·:•, .. ,,,.,.::•r !. , .. ·e:-'' 0 •::::c•;;_--·,
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constderar que el crcLu-niento cesa después que se akanza un deter-

. minado tamaño. 't"co alcanzado a una cierta tempera-El tamaño de grano ausreru 1 . ) d 
. . . h habido tiempo sufictente pue e per-

rura ma.XIm~ (~upuesro que a como es bien sabido, no se 
manecer pra~ucamente c~n~~a~tecJ~quiera. Las propiedades mecá
altera al enfnar a una ve oct a tratamiento térmico posterior, re
rucas del a~ero, logradas¡ por e~o del grano austenítico alcanza~o, 
flejan en cterto g:ado e taman 1 un normalizado o un enfna
aunque ese tratamtento sea un temp e, 

miento en el horno. t la tendencia al crecimiento de grano 
Todos. ~os aceros.l?resen an a tendencia no es la misma para 

en la regJOn austeruu~a, ~erod;s aceros de grano fino y aceros de 
todos. Con la de_nomm~clOn randes !rrupos de aceros de coro
grano basto s~ dtferen~an doso gde gran; fino resiste al crecimiento 
portamie~to diferente. r ndac~rmperaturas dentro de la zona austení
sobre u_n mtervalo amp ~~ e e basro muestra un crecimiento pro
tica, mtentras ~n acero ~ gJano eraturas próximas a la de transgresivo y contmuo a partll" e temp 

formación. fino resisten al engrosamiento en 
Aunque los aceros de grano 1 de los tratamientos térmicos 

una zona de temperaturas que ~se e~eva Jlecra un momento en qu~. 
normales, cuando la temperatura dencia ro~unciada al crecimtentu 
frecuentemente, presentan una ten tat ocurre suele denominarse 
d os La temperatura a que . l . t 

e sus gran . . 1 1 . tal temperatura so o exts e 
cemperacura de engrosam~mo ' e lran~ero no es estrictamente carac-
net.an;ente en los aceros ~ grano n~~de. variar entre ciertos límites, 
tensuc~ d~ cad~ a_ce~o, smo d~~~riramiento térmico anterior. Cuando 
dependtendo pnnctpa mfienre b e asa la temperatura de engrosa-de o-rano no se so r P _ 
con un acero o 1 : s rápidamente v alcanzar ma) ores 
miento, los granos sue en crlcer ~a basto a la 'misma temperatura. 
tamaños que en un :lc::ro e grano bién im ortante el tiempo 
A la temperatura de en~r~sJmttnto -~s ~ad del fam.:J.ño final de los 
de permanencia c?n ri::!Clfn a a uru ~; grano basto la tendencia al 
granos de auscemta. n os aceros más continua y no se puede 
crecimiento progresa de una manera . 

· 1 ratura de eno-rosamtento. 
definir en el os una tempe _ d a~o austenítico de un deter-

Es evidente que el tamano. ti~agi~herente a él sino una función 
minado acero no es una caracte:ts - o , ue se mantien~ a 
de la temperatura a qude se calf¡enta/ ~e~a~~~~añ~ de !rrano deben, 
esta temperatura. Los aros _re eren e~n la temperaturao y tiempo a 
por lo tanto, comyletars~ stemp~e a'wnite usualmente que si estos 
que se refieren. .S m em argo, s 1, . te el tamaño de o-rano se 
::los últimos d:-~tos no se dan el~~ tcttart~~r~·uenro rermico del acero 
rericre a bs C\lna:clOnes norma l!S en e 
;n cuestión. 



La importancia que el tamaño del d 1 . 
sobrle ~gu!las deJas propiedades del aoer~r~~~ad~ p~=~:nteruta ti~ne 
en a srgurenre tabla: ' resunurse 

T1\BLA 7-r 

Awteniu de grano 

Fino 
¡__ ------ --

I. Al calentar l!gcrameme sobre la tempe_/ 
rarura crltJca . - 1 • 

· · · · · · · · · · · · · · · · · · · · , Se mantiene el 
2. Templabilidad · j grano fino. 
3· Ausrenüa rerertici~ ·.: : : · · · · · · · · · · · · · · · ¡ Menor. 
4. Distorsión en el rempl~ · · · · · · · · · · · · · · i tienos. 
S· Tendencia a agrietarse e~ ~~-t~;.;p¡e· · · · · · Menos. 
6. Tension~s internas después del templ~ · · · M ~n:>b. · 
1· Tendcn<:la_a huell:!s blandas después dei as aJas. 

Basto 
-------

Tiende a en-
gros:u. 

Mayor. 
Más. 
Más. 
Más. 
Más altas. 

temple................... ; M 
B. Comportamiento en 13 cement~¿iÓ~· · · · 1 ayor. Menor. 

· · · , Capa menos Capa más 
9· ··~taq~na~i~dac.l después de normalizado . I~f~{¡~~"- profunda. 

to. harnh_zae~on por la deformación en frlo N-nor. Mejor. 
II. Tenac:1d:ld . . . . . . . . . . . · · ... Ma~·or. 

··· ·········· ·· ~iayo~ ~leno~ 

Queda, pues, claro que la determinaci · d 1 -
aust~nírico, por los méroúos que se describ~~ e t~ano de grano_ 
servir para prever muchos aspectos relativos ~~s~~~p~~~~~· pue~e 
un acero en el tratamiento térmico y . d lento e 
vicio sometido a distintos tipo:; de esfue~~~n ° se encuentra en .ser-

7 3 D t • . • S. . - . e crmmacton del tamaño de •. 
Puesto que la ausrc:nira existe g~ano austemttco.-

~í~~~~~~ ~~~~~~:e~~a~~~o~~~~gror:n~r:nlte ¡:~~~ ~~~fa~~! ~u~~~~ 
El · ano:. a a rcmp··rarura amb1 r 

tratanuenro puede acarrear cambios en la - . . . . e~ e. 
como ocurre con los métodos de ox·d . . . compo~¡~;on qu¡m¡c~. 
la composición u' · E · · 1 a~wn } cemcnrac10n o no alterar 
los últimos mér~:ur. n la mayona -~e los casos son prefcribkc; 

va_bles a la tempera~ra 0:nf~fe~~~ ~~srre~~c~s ¡u:d_en . hacerse obsc~
rruen~os que no entrañ~~ om~ios de compeosf;¡J~~h!ntes proct:di-

I. Por la segregac10n de territ:t o carburo en lo~ bordes de lo 
~~ne~~ en os aceros respecri~·amente hipoeurectoide~ o ltipereurec~ 

2.n Por la formación de un prod d d · ... 
bordes del gr:tn0 en el C:lso de los u eco ~ . escompostclOn en lo:-. 
eurc::roide. ' · aceros proxJmos a la composicic'n 
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entre los agregados de martensita formados a p~ de los granos 
de ausrenita, con los que guardan relaciones de orientación. 

4.0 Por métodos de ataque por el calor. 
Los dos primeros métodos exigen concüciones adecuadas de en

friamiento y permiten una delineación muy visibíe de lo~ bordes de 
los granos de la austenita inicia!, gracias a la separación en ellos 
de constituyentes con características de ataque muy diferentes. En 
los aceros hipoeutectoides e hipercutectoides este constituyente es 
ferrita o carburo, respectivamente, que en los aceros ordinarios al 
carbono se separan en el enfriamiento lento a través del intervalo 
crítico; con condiciones adecuadas se obtiene una red casi completa 
del constituyente proeutectoide envolviendo al núcleo de los granos 
que se transforman a perlita más atacable. "Este método no se puede 
emplear en los aceros cuya composición sea próxima a la eutectoide 
porque no se separa, como es natura!, tal tipo de constituyentes. 
Pero en este caso, la transformación a perlita comienza esencialmente 
en los bordes de grario y operando adecuada.tnente se consigue desarro
llar un::t red de perlita fina, templando en el momento adecuado para 
que la austenita :residual del centro de los granos se t~ansfcrme directa
mente en martensita, que se ataca más difícilmente. 

Métodos de enfriamien.to.-Una ·vez que se ha establecido el ta
maño de grano a la temperatura que interesa, las condic10ncs -
enfriamienro necesarias para poner de manifiesto los bordc:s di! sus 
gra~os, depende esencialmente del contenido de carbcnc del acero 
ensayado. Seguidamente discutiremos las condiciones de enfriamiento 
adecuadas a cada caso. 

a) ACEROS AL CARBONO HIPEREUTECTOIDES.-Si los aceros con
tienen menos de unos o,Io~·0 de carbono, el tamaño de gráno auste
nítico puede dete(minarse por el método de ataque por el calor, 
descrito más adelanre, o por el que describimos a continuación. Una 
probeta delgada se calienta a la temperatura deseada durante un 
tiempo corto (para evitar la decarburación) y. se templa en mercurio, 
agua o salmuera. La estructura metalográfica que resulta es mar
tensita baja en carbono, probablemente, con una red de ferrita con
torneando los granos de la austenita inicial. La probeta templada 
se reviene de 5 a ro min a unos 200 °C; se la desbasta y pu1e y se 
la ataca por irunersión en una solución acuosa al 5 ~-;> de cloruro 
férrico. Este ataque pone de manifiesto los granos iniciales de auste
nira, porque aparece un contraste entre 'los agregados de martensita 
de diferente orientación. Este método, en realidad, no es sino un 
caso particular del método de ataque diferencial de la martensita, 
que se indicará más adelante. 

E:1los aceros hipoeutectoides que c0ntienen enr.re 0,25 y 0.55° -~e 
--arbono el t!m:lño de ~rano austeniuco "e put:c.k roncr de !:líli'..l

t:'!SCO enfriando Jl a•re una pwbera :H'lrnt,iaa¿ dc~d¡;: la tt:mperan:r:: 

·?i 
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que interesa. El exceso de ferrita es segr.egado en. Jos bordes de grano 
y, mediante un ataque adecuado, es facil observar a la "temperatura 
ambiente la red- de ferrita, por el contraste con la masa perlítica 
de los granos, atacada más a fondo. La figura 7-2 es ejemplo de 
uno de estos casos. Este método no se puede emplear con acero~ 
que contienen menos de 0,25% de carbono porque el exceso de 
ferrita es muy grande y puede separarse en masas compactas en 
lugar de formar la red de bordes de grano; por el contrario, los acero5 
con más de 0,55 ° 0 de carbono separan poco exceso de ferrita y no 
se obtiene una red completa. 

Los aceros al carbono que son sólo ligeramente hipoeutectoide~ 
se pueden enfriar desde la temperatura de ausrenización hasta uno'> 
730°C; se los mantiene a esta temperatura 10 ó 15 min (probetas 
de ro ó 12 mm de c!.iámerro) y después se dejan enfriar hasta la tem
peratura ambiente. 1\lediante este tratamiento suele obtenerse una 
red de ferrita bien definida. 

Otro método para observar el tamaño d~ grano austenitico en 
estos aceros es el temple en gradiente, mediante el que suele ser 
posible hacer tal observación en diferentes formas en distintos puntes 
de la probeta. La probeta debe tener, por lo menos, 40 mm de lon
gitud y 6 ó 7 de espesor. Se la calienta a la temperatura de austeni
zación deseada y luego se la extrae rápidamente del horno y se su
mergen 10 ó r2 mm de su longitud en un baño de salmuera, dejándola 
enfriar en estas condiciones hasta la temperatura ambiente. En una 
probeta dejada enfriar de esta forma se obtiene una gran variedad 
de estructur:~s, desde la martensita obtenida m el extremo templado 
en salmuera hasta los agregados uniformes de ferrita ·y perlita obre
nidos en el extremo opuesto que ha enfriado mucho más lentamente. 
Si se corra la probeta longitudinalmente, se pule y ataca, se encuentra 
en la observación microscópica una zona, más o menos alejada del 
extremo templado, en la que aparece una red de perlita fina nodula~ 
bordeando la martensita a que se ha transformado el resto del grano. 
La perlita fina, que se ataca mucho m:is enérgicamente, pone de 
manifiesto íos bordes de grano de la aum :1ira inicial en la forma 
que muestra la figura 7-3. Cuando el gr::no es muy fino la estimación 
debe hacerse en la zona templad:~, totalmente martensírica, por ci 
método de ataque difer~nci<1l que de~cribiremos más adelame. 

En zonas más ah:pdas de la templadJ, especialmente c;j el acero 
es suficientemcnr;: l.ipo:::urecroidc:, pue.i;:n t:~mbién observarse !o\ 
contornos de grano amtcr.Hico por una red J;: f.:rritJ cn\'OI\·ienJo J 

b pc.:rlit3 de la masa d.; 1~-s granu~, en la mt~mJ f(Jrma indtcada en la 
figura ¡-~. St el .1cav es c::r~.¡ c.:utcctotde y IJ probeta de t3.ffiañt' 
rc!JtÍ\'JmCnte T'c~Ol!L':if', ~0 ~-· &1ht::.:-.:; 1

.: ;-,.:! ,!~ f-.:::-icJ :!i J.Un , r_ 

h, - ..:~:Gn~' r-:1:1" !·_~:1.r:!!~~r.7.; .::~! rt~!~J.). 

-. E GRA!'<lJ AUST!:::-:1 riU 1 
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bastar con templar una probeta (12 ~ 25 mm de cliár.1erro) desde la 
temperarura des~:lda en un baño de salmuera. Si el acero no tiene 
una templabi1!dad ex:::esiva este tratamiento produce una capa externa 
martemitica y una "-Ona ceor.ral perlitica y, entre ambasj aparece 
otra en que !os bordes de grano :tparecen delineados por !J:!rlita fí.:la 
nodular envolviendo a los núcleos de los granos transformados eu 
martensit:J. El ataque, -::omo y:! se ha indicado, dará en esta zona el 
aspecto de la figura 7··3-

Los aceros eutectoides cor! más tcmp!abilidad se pueden estudiar 

Fto. ;-.:. -T..Im:tñc de g:rJno -H.!'ilLi1HJ~o en un "lC'I!ro hapr:relw~cto1de, puesfo de n'k'lll· 
ñe5h' por unJ r:d de cemc.""t't.t :oo Jumcntc~ 'Po~ rortt!IIJ. J~ L".S. Sud Corp. 8r11~=rr:h 

{.J,:,C,...JtMy· • 

por el método del rem¡ . .ú~ en gradienr..: o m'=siiant~ el ataque diferen
cial de ia martensita que se indica rr.ás adelamt>. En el primer caso, 
entre las zonas mralmenre m::mensírica y totalmente ;Jerlítica s~ 
encue.LHra aquella en que: los nódulos de p~rlira fina comorne:m lo<. 
granos martensíticos. 

e) ACEROS AL CARBO~O HIPfREl'TECTC!D[S.-En estos aceros el 
mejor método es deiJr enfriar al aire o en d horno una probera adc
cuadl, auslenizada :1 !a rr.mp<~r:ltur~' en estudio. Eu esta-; condicione' 
se forma una rc:d de la cemcnc;í:l primeram~nte sepa¡ada, em·oJv¡eado 
""!! r~~re~i:.l ¿.:1 centro d.; k;.. ~..-:mu~ rr:m~formado no~ i:enormc:rH.:: 
.: ;,,·rt:::J. \" :n:;s .HJCJr>ie. L:.1 :i.'!Ura --..!. :-nucs::ra t..:n ·c:lcmnlo. ~-:.r.: 
:~.;r~>lJtl ... t!C!t"' !.=til:!( r;:, t.:! cnnccnzCJu '.!e LJTD0f!0 es .n; ~rtor i .. LJ 

·• 
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porque no se obüene una red completa de cementita; en estos casos 
se puede e~plcar el temple en gradiente desc<ito para los aceros 
hipoeuctecroides y eutectoides. · 

Otro método para estos aceros ¡,oco hipereutectoides, consiste en 
enfriar desde la temperar:ura de austeruzación hasta justamente por 
encima de la temperatura críriq inferior (Ar 1), mantenerlo a ral 
temperatura unos minutos y templar en agua. Después se reviene.la 
probeta a unos 425 °C y se deja enfriar al aire. El ataque permite 
la observación de los bordes de grano mediante la red de "~mentira 
qut! rodea a la martensita re'írenida. 

Ataque dzferencial de la martensita.-En un acero templado y 
completamente marteosítico, o templado y revenido, el tamaño de 
grano se puede poner de manifiesto por el contraste que aparece en 
los distintos agregados martensíticos proced~ntes de distintos granos 
de austcnita, con los cuales guardan relaciones de orientación, cuando 
se atacan con un reactivo especial descubierto por Vilella 1• Este 
reactivo es muy selectivo en su acción; los mejores resultados, como 
inc.lica la figura 7-5 se obtienen atacando después. de revenir a 200 
ó 300"C durante unos I5 min ~. 

rlraquc por el calor.-El ataque por el calor es un medio sencillo 
y dpiJo para determinar el tamaño de grano austenítico de C'lalquier 
tipo de acero y es particul::lrmente útil para los que contienen menos 
de o, ro'' 0 de carbono. Se basa en que cuando una probeta pulida 
se calienta a la temperarura d-! austenización deseada en una atmósfera 
inerte, ral como hidrógeno purificado p;:ra hacer muy baja la pr;:
sión de oxígeno, el metal de los bordes de grano se vaporiza pre
ferencialmente, quedando esos bord~s marcados en la superficie. Para 
evitar que la superficie se oxide y se manche después del ataque 
por el calor, se la tem¡:-la en mercurio fuera del contacto del aire 
Un ejemplo de los resulta:ios que pueden obtenerse por este m¿todo 
lo muestra la figura ;-6. 

;\lo.lnteniendo suncienremem<: baja la presión de oxigeno- en . 1 

atmósfera dt! hidrógeno no se altera, por oxidacióa, la composición 
química de la superficie y el tamaño de grano obsen·ado sobrt! ella 
es el cara~o:terístico de todJ la masa de la probeta. Si, por el con
tr:1rio, se eleva demasiado la presión de oxígeno, pued·~n oxidarse 
algunos elemento<> cales como d aluminio y se obtiene en la super
ficie un gr:mo más pequeño que en la masJ de b probeta. Esto puede 
atribuirse al retardo provocado en el crecimiento de grano por lo~ 
óxidos formJL!OS en J.1 surcrfi<:ié j' SUS proximidades. 

' lJ ~llm{"t~.."n,:~o.,n Jel re •c~":LJ \'¡I;!'I!.J "e .'~e,.. 11 t -~I.J ~ !d .\~en..!·c~. rel.:-h \, num. j. 
! E'c~ m, [l,Jl, '"'\ .. .:~l..:í.J~ .:nr<- eJ rl1.&. Utl.\':r" JI \' .1 ~~¡;u 1..!~. c ... '~ll 1-= znJICJ. bJ!( J :-•mt~b r 

~tJ,I' ... -Jm::-::r .: .. ·hk '.1 r:~.';'ctJn::-1 .!.: l:.J\~c:-H.!J¡,;: ,, .- ..!~-·1..~ ·o~ .I:Jctr ,!¡-~:r :"":'1~~-~ ., i·: .. .-J ~~ ..... 
•:,cr. .. •,, :-:: ... t :'"' !1 r"'n.::.:.r ·: "'-·~..: · ··-:- .- -.· ... :.· . . -:.·."':', •:-:t:-•·' r.'l.!Lr- !,"\'..,':"''"'::·. 

.''r'l:' ·: • •• ·::-:-e:'' .. :,,\' '0 • • .""'-.J, '1 '·"'·• ···~ 1"' ,¿'[ \' ,t'..!.:J• '..!i.J \':..'7 ¿,J :) .. r' • 
t :, , , .......... , .•·· • r ': ... ·, ~ ''~,' -··:··~~u ·.·;,,'.:St.• ~ .. ·•::111.0': ·.~ . .: 

• . • ··-· .• .. .;• ..::1 lo.,! - ... • • ' 1 .\ •• 
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aparato adecuado para la L figura 7_7 muestra un b 
'fía . , del h.idróaeno y el tratamienro de las pro eras, 

pun cac10n . o • , 

proyectado por 1\liller Y Da~ · 
G 

F 

-,..., ~~ .... ,, 

- . hamo de traramiento t:!rtniCO empleados en el .. raque 
FrG. 7·7· -Tren de pur~tic.ocoon de hodro~e:¡o tr S Srttl Co•p. Rtua.ch l.abo"<JIO'I'·) 

por c:1 calor. f Por cortttla e · · 

A. Fr.Hcu l.lvadur con :!ciLIO oulfúrico por el 
que c:ntn el hidr•Jc:eno. 

8. Frasco con cal sodada. 
c. Fr ~~~o con .dnente· d 
D H~rniJ con Jsh~~ro p!Jttnado Co:J.lcnt<" o ~ 

SJO ·C pJr.l combm.u con~ el htdrogeno a 
O"tl~~no que rued.l 1mpurlncarlo. d 1 

E. .\:u:nL"lJ J.Crl\ 1 !.J. í'Jra Jbsorber algo e 
ac:-u foJrmJJJ en D. 

F. Penrox~..!\J de fosforn para Jbsorber el resto 
dl!l J;¡'.hl. 

,-; 'i ::ur,Jo ~.om•' ·~·:Jl >1 ['l 
, f 1.!llmmJ J.:~¡·.J\lJ. 

, 11P 

''IL .. 'L, 1 l J •••• 1' . -·• 
)fc:":"'ll ' ~,,J . ) \.l. \ ( 

K l>ent<>~oJo Jc f~sforo. \f T bo de alUmonl pur• sinteroZJda Jentr<> • . d: un homo COO rt:sist~nCia de piJ.[UlO S~ 
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E_xamen ~e fracrura_L·-:'iJ tc...'1laño de gralto aust~nít.ko pude de
ter~tnarse rap1da y ete.c.ttvamente: especial:nente eH ;:~ceros t.:e con
tcru~.:o de ~~rbono ~.:~AO y alto! por un metodo dr compar:Jr;é,1 de 
fracturas . ..... l }lrocedi;;u~nto se bas2 en la existencia de une cela~ !ón 
e?~re el aspecr9 c!e l2 rractura de un acero complera.•nente mart~o
Sitlco Y el t~ano de grano de la aust.:~ta que existía antes del i.'!n:pk. 

. Una proocra de tzmario adecuado y previamente entallada se 
cal1e1~ta a la . 'emperatura de austerüzación correspondiente s~ Ja 
m<tnt.:ene el tiempo ad~cuado y st: lit templa drásticamente ;n agua 

ll 
11 fU 

f.' re. :--R. - As~ect, 1 de lJ.S fncturas Sh .. p0ad pJrd J.:tcr~ninacton de t1mañe d~ 
3

:-Jno :austcn:;,co. 
SJ'l .Jurcn~o>. 

o salrn~era .. Después se rumpe Ja probeta por la entalla y se compan 
la npanen~Ia dt: la fractura con una :)erie de ro fracturas patrón 
c.orr_:spondlentes a '?~ros tantos tamailos de grano. Cuando el acero 
tten ... poca te~~labilidad hay que tener en cuenta que el núcleo 
puede ser perlmco y sólo se debe comparar la fr:actura de la zona 
C.'l:terna co~~lcrament~ marremíri:a, porque b fr;¡ctura de ~strJCttiLas 
~~ ~1.arteJ1slt.lcas no stempr·:! •t1d1ca el tamaño de "'rano austenítico 
!UICiaJ. 0 

, En los E:.tados V nid0s las fra:::uras parrones empleadas son las 
S?epherd. La figura 7-S mu.:stra el a!>pecro de estas fracturas cuyos 
numeros \"an dd. r, que corresponde a la de aspecto más groc;ero, 
al I~, cc~respond1en.t~ a Und frJcrura de .?specto muy fino Las inter
medias t1enen tambtc:n aspecrcs inrcrmedios. 

Or:os parrones s.on los prcpar;;dos en Suecia por !J Jernkonrorct 
~ usaúo.s e~ los _pa:scs eurorco;;. También constan de ro fracruras 

.... J-"",p ... ~,.., 1 .,-, ...... , '"'.li11 .. . . • • . 'h . 
.. ~ - .............. h· u~ '4 '-ll\... ' en~::: :c:'-n~t' ... J "! ~~:s \,!.::: e ~e~nera. I::s :n!e~e-

,... .. ' .... ''1""1 lí ... " ... ' 
· ·".... -· .. ! .• • ~Le. ~o~o mues e-:: :.1 :-:~u:.J. - -~1.. 1dS l:!'!larios c.~ ::~:.~no 
····· rntn·• 1 ' · m·· • · 

......... ..~...;l,:'. ' .... u~.1nr~ lJ cc,1~:1r~:l ... 'i1 e,·¡: ;"'.soas '-t:r!~s de ~arro:~t:s 

están tr! buen acuerdo con los determinad0:; por e:<amen metalo
rrdfir.o v designados con :.n:eglo <-' !;::s na.-mao; ASTM. 
;:) • • ' ' 1 t'. • En general! el examen y t:orn:;a¡ar:ton e~ .as 1 ra.::ruras re", u¡ ere 
poCl práctica. E'itá bien comp:obado que d ojo ticr~e mayor scn:;l
hilidad par::. obsetvar pequei'tas díf.-!r~' 1-::i::<l \!.U el as recto de ~as fr?..C

ruras que las corrt:sponcüent~s- pe~TlCn:lS d:ferer,::;:.'ls en el t_a~üJ~.v 
de grano observadas metalografir.a.mente. Sol.,·í•leote ~e prese!l.an w-

FIG. 7-9.- Ftc.iaclcn.~s ,.ntr:: 1J.! de~i~nJc.aonc' det !1m.mo t.k ~r--1....,0 
ShepherJ. y Jemk .. m[Oret ~· ka nümeros AST.\l. Oe.1cro Je !o~ !imu.es 
de 1.1. band ..... lo~ ;,)J~rones S~ . .:pherd v Jernkuntorc:t 5on c:qu .... ·a!entc:s. 

( P.:• f..O,.ttsÍ.J dt t ·S :l:ul Co•"' Rtsr.:.rc!t La!-tn,..Jtory.) 

n~ . .-ult'!des c.Jando se presentan mezclados gi:ano~ dt: distintos tama
ños, porque el ojo no aprecia ~nrnediatamente las facetas grandes y 
pequeñas que aparecen mezcladas en la fractura, a no ser que la 
fractura sea, en media, suficientemente grosera. Sin embargo, un 
observador experimentado identifica con sorprente seguridad los 
tamaños de grano mezclados. 

!vfétodo de cementación.-EI método de cementación ~ l!nsayo de 
McQuaid-Ehn) no se puede emp'e.1r como mérodo general en la 
dctemunJción dd camJño de grano, porque cambia la composición 
químicJ dd acero y requiere unas condiciones especificas de per
mane::.cn t:n iJ r::;wn .tusE•2nuicJ. Es, ~in embar~o, cuv ~L)ro~wdo 
:::ara esruui:;r :.. 'ita c:r:Kicnswca en lus :leeros úe ccm;:::u:!CIÓn. cu•:o 
:.-:tarro.Je.::HCJ ·e:-mtco ;;~ •tmJi~:: !1 del l.!nSa\·o de .\~cüu:1:d-Eh:1. Yo<; 
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ocuparemos die él, en este sentido, en ·las secciones 7-8, 7-9 y 7-10. 
(vf~todo de oxidación.-:-Tobin y K_enyon 1 han propuesto un pro

cedimiento pua determmar el tamano de grano austenítico de !o~ 
aceros eutectoides, por medio de una oxidación selectiva a la tem
peratura de austenización. Con una atmósfera ligeramente oxidanrl! 
los bor~es de grano austenítico se oxidan preferentemente, y de~pués 
de enfn:~da la probeta a !a temperatura ambienre y convenientemente 
atacada, esos bordes se hacen fácilmente observables. Este método 
introduce cambios en la composición química de la superficie y zonas 
próximas a ella, por lo cual sus resultados deben tomarse con muchas 
reservas. 

La proaera se prepara meralográficamente (sin ataque), se la 
mantiene el tiempo necesario a la temperatura deseada y se la deja 
enfriar h?sta la temp_eratura ambiente, lentamente o templándola. E! 
ca!entamienw se realiza en una atmósfen poco oxidante que, cuando 
la temp:!r~tura o el tiempo de permanencia no son excesivos, que 
es lo cornente. puede ser la atmósfera normal del horno. Si la tem
perntur~ máxima ha de pasar de unos 926°C y el tiempo de per
manenCia es largo, la oxidación progresJría excesivamente en tal 
atmó>fera y no se podrian observar claramente los bordes de grano. 
En e_st~s cas~s se puede emp;:!querar la probeta en algún materia! 
que !Imite e~ l:b:! acceso de la atrr:ósfera del horno, o se puede realizar 
d calentamiento en un b:~ño de saks o un recipiente cerrado, sa
dnciola de dios sólo en los pocos últimos minutos del calentamiento 
parJ qui! se pong:1 en contacto con la atmósfera oxidante. 

Medi:.~nte este tr:!tamienro, sólo se obtiene un contraste liaero 
entre los bordes de grano r el resto del material, por lo cual conviene 
intensificarlo mediante un ataque adecuado. S: la probeta se ha 
enfriado lentamente se repule la superficie oxi i.:da v se la ataca con 
picral o nital, que ponen de m2.nifiesto bs bordes" de grano como 
una red bl:J.nca de ferrita que contornea las masas oscurecidas de 
p::rlita. Si la probeta se ha templado, se puede atacar satisfactoria
mente con una solución al rs '\, de ácdo clorhídrico en alcohol etílico. 
Este ataque ennegrece bs bordes de grano que resaltan sobre la 
marrensita ligeramente atacada. 
. Tam~ién se puede oxidar la probeta antes de desbastada y pu

lirla, haciendo estas operaciones después, poniendo la máxima aten
ción en no eliminar toda la capa superficial atacada por la oxidación. 

7-4. ,\1étodos para expresar el tamano de grano.-En los 
:ncrodos que ·expondremos a c::mtinu::Jción es preciso proyectar la 
101.1gen de la t:srructura ;obre la par.~ai!J ;.k un quipo meraíográfico 
o, en su c~~o, obtcne~ ~na foro;r~icrografía, Las ;>robcra~, preparada~ 
ror los rnl.!toJü~ dcscn~o~ anrcnormcn :e . .;~. m!kn •· ~'! :~:::JC~:! 

··~. t ¡ • ..., ... ·''· -~ 
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un reactivo adecuado 'para provocar el contras~e necesario. La tabla 2 

del Apéndice contiene una list~ de tales reacuvos. . 
El tamaño de grano así observado se pued~ exp:~sar de vanas 

formas, siendo aceptables las que se dan a contmuac10n, de las que 
las dos primeras son las más empleadas: . . 

1.:1 Los números de tamaño de grano ASTM~ arbitranamente 
elegidos y relacionados exponencialm~r;te con el numero de granos 
por pUlgada cuadrada en. una proyecc10n a roo aum.entos. _ . 

2.:1 Número medio de granos cortados por una !mea de longttud 
definida (método de Graff-Snyder). . . 

3.a Número medio de granos por ~tlunetro cuadrado. 
4.:1 Area media de los granos, en mihmetros cuadra~os. 
El método ASTM.-Esta forma de expresar el tamano d~ gr~r;o 

suele preferirse porque se puede hacer muy fácilmente la esttmaciOn 
del número representativo del tamaño de grano. Para el!o se !_Jr0-
vecta la imagen de la estructura de la prob~t:! cvrweruentemente 
tratada y preparada o se obtiene una fotomtcrografía .~e ella, en 
ambos casos a too aumentos y se realiza una comparac10n con una 
serie de gráficos correspondi~ntes a los d.is~intos ta:naños de gr~no, 
que reproducimo$ 1 en las figuras 7-10 a 7-17. El nume~o del ~afico 
más parecido al aspecto de la probeta expresa el tamano de =>raqo. 
Cuando aparecen o-ranos de varios tamaños ! el resultado s~e.le expn:
sarse con dos mí~eros, correspondientes a do"s tamafios ue grano, 
con la indicación del tanto por ciento existente de cad~ uno. 

Los patrones de tamaño de grano AST M se han elegido en f?rma 
que cubran los normalmente en~ontrados en. el acero. Los g:aficos 
llevan números del r al S. El numero del grafico, represe.ntauvo de 
un tamaño de grano, es¡j rei:Jcionado con el número medto de ellos 
visibles a 100 aum~:Hn~ ror pulgJda cuadrada de pantalla o foto-
micrografía, mediante b rel.Ición 

Número medio pur pulg:~da cuadrada a 100 aumenros 

siendo precisamente n el número AST M. 
· La tabla 40 del Apéndice da las relaciones calculadas entre el 

número ASTM, el número medio por pulgada cuadrada a 100 aumen
tos, y los diámetros y secciones medias r~alcs de los. granos. 

Los aceros cuyo tamaño de grano esta comprendtdo entre el_ I Y 
el 5 se consideran como aceros de grano basto, y los :omprendl?os 
entre el 5 al 8, como de grano fino. Cuando el tamano es prec1sa-
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menr: el 5, se .:cnsid~;r:!. el acero de grano fino si los granos que no 
corresponden c_:-:a:tau1ente a este tamaño son m~s finos y como de 
grano g\ueso Sl e:;tns poc,-,') granos son mayores. 

No es raro eccont!ar ~<Amaños de grano austen.ítico aue en la 
observación a roo aumentos ::parecen mayores que el núm~ r ó me
nores que el núm. 8. Si los granos son mayores que ~o~ del núm 1 . , 
se proyectan a so au.,:nenrcs en lugar de a IOO y s1 r:ntoncc:s son com-
parables al gráf~:o corresp0ndi'!nte al núm 2, se desü~nan como 
de núm o, y .>i ;:;,;::1. comp;;raoles al grafico núm. r, como tamaño oo. 
Cuando los· gra.r1os 2. IOO aumentos parecen más finos que los del 
gráfico núm. 8, se proyectan a 200 aumentos, y se designan como 
nums. 9 y ro si en est::J.s condiciones son comparables a los gráfi
cos nú..rns. 7 y 8, respectivamente. 

Ocular para medir el ramari.o de gran,1 ASTM.-Se puede realizar 
una determina::ión exacra y rápida del tamaño de grano ASTM, me
diante un ocular espe6al ', que evita la necesidad de proyectar la 
irn2ge!1 o fotomicrografiar la estrucrura y comparar después con Jos 
patrones. Tal o-:.-ular es eser.cíalmente un ocular de Huygens (de 7,5 
aumentos) en el cual se ha intercalado una placa revólver con o~ho 
disco~ micrométrico~ de vidrio. En cada disco hay grabado un cuadrad0 
cuyo tamaño corresponde a los tipos ASTM de I, 2, 4, 8, 16, 32, 
64 y ~28 granos por pulgad'! cuadrada en la imagen a IOO aumentos. 
;:.,os discos llevan además las núms. I a 8. 

Los cuadros y e! número aparecea en el campo de visión enfo
·:ados a la vez que la irr:agen y e:1 el mismo plano. Girando d revólver 
~e hacen deslizar les distintos discos por el campo de visión y se 
compara el ta!1-:3ño deí cuadrado con el de Jos granos áe ia imagen. 
Al encontrar el cuadrado que se <;<;tima equiv;;.leme, se lee simul
táneamenre el taoaño de grano ASTivt por el número que, como 
hemos dicho, va grabado con cada cuadrado. 

Los cuadrados tienen el tamaño adecuado para que la estimación 
s~a correcta cuando los aumentos totales de la im<~gen :;on 100. Es·e 
aumento puede lograrse con un objetivo de 16 mm y un rubo d.l! 
.215 nun. Si la longitud de rubo fuese diferente, es preciso emplear 
adaptadores para lograrla. 

El ocular puede emplearse también fáci!mcnce para la foromicro
grafía y en la placa aparecen simultáneamente !a imagen de b estr'Jc
tura, el C'uadcado y el número ASTM correspondiente. 

Mécodo dr! Graff-Snyda .. -Este método es muy adecuado para 
dc~ignar el tarnaño de grano de los aceros muy aleados y especi:ll
mente los de herrar.:.iemas con alta aleación, incluidos los rápidos. 
Se aplic.2 a las probetas en las que, por uno de los proccdimtenws 
deocritoo;. se: ha ouesto de manifiesto el tamaño de grano ausrenític:'l: 

- 1~ 

s11 ventaja, con re!ación a otro~, es el ser n:uy :::ensible a peqeeñas 
diferencias en el ranw.iio de grar.o, especi: . .!lmente cuando d ta:naño 
medio es muy finQ. Es~a sensibi!idad. e·; ncce::;2.ria en los aceros ci.
tados, porque su grano suele ser mt~y f1no ound0 se l:1s somete a 
los tratamientos térmicos normales y po.rqu~ d.iferen:i:?.s muy peqw".ñ::J.s 
pueden ser signiti-:utivas. 

E1 método consiste c::n medir los granos co~ados por una linea 
trazada teóricamente en la probeta y cuya longitud es (~r: o,oc.:s pul..;a
das (0,127 mm). Se hacr~r. JO de::ermi.naci~nes de este tipo, con líneas 
situadas al azar $Obre la probe¡:a, y la media aritmética de los uú
meros de granos cortados por cada una es el índice del tamaño 
de grano. En la práctica la línea se traza sobre la pantalla del equipo 
meralográficc con una longitud tal que, teniendo en cuenta bs 
aumentos de la proyección, correspondiese a las o,cos p~i.s en la 
superficie de la probeta; por ej., si les aumentos son 500, la longitud 
de la linea sería de 2,5 pulg (63,5 rnm); si 750, debe dcanzu 3,75 
pulg (95,25 mm) y, si !:On 1000 !os aurnentos, 5 puíg (137 mm). 
Generalmente se emplean rooo aumentos, por cau:;a de la finura 
de grano que suelen Füsee;: los aceros a que se aplica el método. 

En un sentido muy amplio, una media ele 8 granos cortados o 
menos se considera como indicativa de un grano b-15to; .!os número< 
9 a II, como de ligeramente basto; I2 a 15, como de grano m·odc:r~ 
da.:nente fino y por encima de rs co:no de gr:mo muy fino. 

J.\IETOOOS P.\R.\ DF.TER~!I:'i'AR EL TA\li\ÑO DE GR:\.~0 -\CTL\L 
DE LAS .-\LEAGO!'iES Y l!F.T~LES ~O FERRF.OS' 

7-5. Método comparativo AST1\-L-En forma parecida a como 
en el tamaño de grano austenítico en los aceros, el tamaño de grano 
de los metales no férreos puede halla.rse comparando la microestruc
rura de la probeta desconocida a 75 aumentos con una serie de pa
trones. Los patrones para esta comparación se dan en las figuras 7- r 8 
a 7-27 1

; consisten en una serie de ro fotomicrografías de latón de 
cartuchería a 75 aumentos. Cada microfotografía se designa por el 
diámetro medio real (sin ~umentos) de los granos y comprenden 
desde 0,200 mm (Fig. 7-18) a o,oro mm (Fig. 7-27). 

7-6. Método planimétrico de Jefferies. 3-El método planimé
trico, en la modificación de Jefferies, es muy exacto y relativamente 
sencillo de realizar. Lo mismo que el método ASTM, sólo es apli
cable a materiales con granos equiaxiales, lo cual sude ser el caso 

1 El t~rmt.no rc'""...r~o .1~ f"'cJ"., ~Jccur.f ·~ refiere al tamJño ..¡ue ta:nc:n I .. H gra; que compC',c:n d 
mt"UJ o íllc:ac:l.ln ~ I.J tc:mpe:-JCur.I .1.m~1~n~~. ¡ d1ferenc:..l Jet rarruf-o d~ g::-ano J -:mtiCO dd J.C:.ro. 
QUC •e rc~c:rc: ,.~¡ tam.~n~' de: U:lC"1 ;rr-:1no• Que VJ :10 <:""(IOCfe"l .t Id rem~et.I':'!.JCJ .l~tJ."":. -:"l[e 'ah o ~1 c."' iJ 

O""'''.!J;¡n,lmu l.lc: dCc:-~.~ 1 ,_,:e:-:.:w:'-'SI. } <.~;· ... , .. et:cros 1onre l:u :lCOpu:ll.u.!c:s SQn .::;,u,!"" a un. CI~~'J 
c:~ect'.J ~-= 4cr~ ... C':J. \ !~J r 

'~e"'~COll.JC .. Hln' ... on J'..t'..•JriUC•lO .JC i.J .-\ST/-.L 
f"fP'!IRtP.~. L .. • :;,..:un ,;,u~ .\1.~.uure~:-;as•. Ciu1'rf. & \f~r Enr .• '•0L 1~. Jllllil 
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ño de gr.tno en metale'i no férreos. Frr. ··18.- Patron ASTM ded.ta~; gr:>no o,
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·general en metales y aleaciones moldeadas y completamente recocidas. 
Sobre el lado rugoso del vidrio deslustrado en que ha de proyec

tarse la imagen de la microestructura se traza una circunferencia 
de 79,8 mm (el área del circulo correspondiente es de 5000 mrn2

), 

de forma que el centro coincida aproximadamente con el de la pan
talla. Después se enfoca cuidadosamente y se ajusta el diafragma de 
campo de manera que la circunferencia trazada quede dentro de la 
imagen. Se anotan los aumentos, siendo conveniente empJear algunos 
de los citados en la tabla 4 I del Apénd1cc:. 

Seguidamente se cuentm cuidadosamente los granos cortados por 
l:l circunferencia, lo cual se facilita trazando lineas perpendiculares 
a ella por los bordes de los granos, mediante un lápiz blando. Se
guidamente se cuentan también cuidadosamente los granos que quedan 
totalmente dentro del círculo. 

Al número de granos que quedan dentro del círculo se suma la 
mitad de los cortados por la circunferencia. Es evidente que de esta 
forma, puesto que se conoce el área del círculo ~: los aumentos, se 
puede deducir el número medio de granos por milímetro cuadrado. 
No es preciso emplear un cálculo complicado, bastando recurrir a 
la tabla 41 del Apéndice en la cual, en función de los aumentos em
pleados, se encuentra un factor, j, que, multiplicado por el número 
hallado sumando la mitad de los granos cortados y los totalmente 
incluidos en el círculo, da el resultado apetecido. 

Así, p. ej., a 75 aumentos el factor es 1,125; si a e<:tos ~umentos 
el número obtenido es 40, el número medio de granos por milímetro 
cuadrado es de 40 x 1,125 = 45· 

Muchas veces es preferible emplear un rectángulo en lugar de 
una circunferencia. Se procede exJ.ctamente en la misma forma, es 
decir, sumando la mitad del número de granos cortados por el perí
metro del rectángulo y el de todos los comprendidos enteramente 
dentro del mismo; para poder emplear los factores multiplicativos de 
la tabla .p, es preciso que el área del rectángulo sea aproximada
mente igual a la del círculo. Esto se consigue empleando rectángulo~ 
de una de bs siguientes dimensiones: 

70,7 X 70,7 mm. 
65,0 X n.o mm. 
6o,o y SJ,J mm. 
55,0 X 91,0 mm. 
50,0 X roo,o mm. 

Con csw~ rectángulos basta multiplicar el número determinado 
e o la form l u~ t!al descrita por el factor de la tabla 41 correspondiente 
a lo:; aumentos empleados, parJ. obtener el número medio de granos 
:.Jnr m~ií:n:.:tro c_::,J:J~C. 

· ~.-.. \,étodn Jc Hcyn.-Lus metodos ::mtcrwrcs d.:: des1g11:1C10n 

, .. 
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no son apropiados cuando los granos no son equiaxiales, como t.:S 

el caso en íos materiales deformados. El método de Heyn consiste
:;:n cont:.tr, a un r.ú.::!:ro d;:tt. m.imdo de aumentos, el número de 
granos cortados por Jos ~ic.eas de longitud conocida. Las linea5 se 
dibujan en la pantalla de proyección en direcciones perpendiculares 
y orientadas de fom1a que una de ellas sea paralela a la dirección 
de la deformación o alargamiento de los granos. Después el t2maño 
de gra::;.o se expresa mediantr; !os números de granos cortados por 
la unidad de longitt!d en las dos direcciones, o por el número dt! 
ellos en la unidad de supcrñcie y la relación medía del largo al ancho 
de grano. 

EL E~SA YO DE :\tcQU_\IO-EH::\ 

-¡~8. GeneraHdadcs.-El ensayo de McQuaid-Ehn es un mérodo 
de· cememació;J., en d que la probeta de acero se cerr..enta a 925 °C 
durante e! tiempo necesario para obtener una capa cementada franca
mer:te hipereutectoide. Con un enfriamiento conveniente la austenita 
segreg:1 la cementita e:J. los bordes de los granos y se transforma el 
resto a perlita, siendo posible, mediante un 8taque adecuado, hacer 
claramente visible la red completa o casi completa de cementita. La 
observación microscépica de la probeta así preparada permite sacar 
consecuencias sobre el proceso de fabricación del acero; puesto oue 
S\! pone de manifiesto el taJ.T,año de grano austePJtico alcaJ:l2ado a· ia 
tem!Jcrarura de cement1ción, ~s posible predecir la respuesta al temple 
del material cementado y, con ciert::ts limitaciones, dasificar el acero 
de acuerdo con el empleo a que mejor se adapta. 

Ct:ando se comerv.ó a dar importancia al tamaño de grano austeni
tico se empleó el ensayo de ,\1cQuaid-Ehn para ponerlo de mani
fiesto. Hoy está bien establecido que el tamaño de gr~no mm.i.fesr.ado 
en el ensayo en cuestión no se puede, con ninguna aproximación. 
relacionar con el que el mismo acero tendría después de un trat:J
miento diferente, bien fuera a la misma temperatura o a otra d: ;
tinta. Esto es consecuencia de que en el emayo de ;\tcQuaid-Ehn ~e 
introducen en el acero carbono y oxígeno y, por tanr'o, se camb1a 
radicalmente su composición, al menos en la zona próxima a la s~,;
perficie. El grano austenítico del acero :ilter;¡do puede no coincidir 
en absoluto con el que a!c::.nzaría el mismo acero a la misma tem
peratll:·a si su compo: :.:_:u:J <,o bubiese variado. Es fr..:cueme que el 
ensayo ,\olcQuaiJ-Ehn muestre como de gra¡;~o rdati\·ameare fino a 
un acero que aus tenizado a 92 5 °C en ausencia de efectos carburantes 
se manifiesta como ¿e ;rar..o basto. Este efecto puede atribuirse, en 
parte, a la introducción de oxigeno, porque los óxidos formado~ 
inhiben el crccimicnco ..!:: ~rano. . 

·.:o:no d ··:1;,¡·;o .'· t.:~u:::.:J-En:~ ;:::::!:t.: :r::.!ntcner !~ ~robe[::! ~ :: 
ti:5 "t: ~..:SU!t::l ~:·:;,:en::.: ~:..:;: :1\1 r.Jv ~J?.on :li~Jna cara 4-.:c d t::-
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~año de grano obren1do sea el mismo que se alonzar(a en un tra
t?.-mi;::aw más normal, a temperatura m:1s baja y en un tiempo más 
.:orto; baqa recordar el comport2.I!liento de la amtenita con rF.laci.ón 
al crecimiento de grano cuando varían la temperatura y el Üempo. 
Así, un 'acero cuya temperatura de engrosa...'Ttiento sea inferior a 
[os 925 °C, pero superior a la correspondienLe a s1: tratamiento térmico 
norma!, puede aparecer C(iffiO de grano relativamente basto en el 
ensayo McQuaid-Ehn, mientras no lo sería en el tratamiento normal. 

Otra limitación esencial del ensayo ~s que la cementación pro
duce una capa externa cuyo contea.ido de carbono es completamente 
distinto del correspondiente al núcleo. Por esta c.1usa es frecuente 
hallar dos tamaños de grano distintos en la m;sma probeta (uno en 
la capa cementada y otro en el núcleo), prod1.·ciéndose una gran 
confusión si se ouiere· discernir cuál de íoc; dos es ei verdaderamente 
característico del acero. 

Los ejemplos indicados muestran que el ensayo ¿e AlcQuaid-Ehn 
no pone de manifiesto el ta..rnaiio de grano realrnmte significativo 
del acero, es decir, el qu;:: alcanzaría !a aus"Cer:ita er: las condiciones 
e.'{actas de temperatura y tiempo de un tratamiento normal. Pero, 
en cambio, el ensayo es magu.ífico para determinar el tamaño de 
grano en los ac~ros de cementación, ya que las cvndit:iones del m isn: 'J 

son muy próximas a las normales en la práctica industrial Je tal 
proceso. En este caso, del resultado del ensayo de AkQuaid-Ehn 
se pueden obtener informaciones interesantísimas. Aparte del tamaño 
de grano, da útiles indic:.~ci0nes sobre la profundidad de capa cemea
tada, presencia de huellas blandas y sobre la normalidad y anor
malidad dd acero. 

7-9. Forma de realizar la cementación.-Las probetas a en
sayar se empaquetan. con un ccmentante sólido adecuado y se ca
lienta.., a una temperatura aproximada de 925 °C. El cementante de te 
contener cantidad suficiente de un activador, p2.ra que la capa cemen
tada sea francamente hipereutectoide (más de o,8% de C). El tiempo 
de cementación se determina por ensayos previos y debe ser el su
ficiente para que la capa cementada sea de unos r,25 mm de espesor, 
a fin de que se pueda observar bien a los 100 aumentos necesarios; 
suelen emplearse de 8 a 15 h, según la composición inicial del acero. 

Terminada la cementación es preciso realizar un enfriamiento 
conveniente para obtener una estructura perlitica satisfactoria en la 
capa hipereutecroide. La velocidad de enfr:amiento adecuada depende 
de la composición del acero, del tamaño de las probetas, del tam.li1o 
de la caja de cemen"rar y del horno. Es obvio que la velocidad óptima 
de enfriamiento debe hallarse experimentalmente, a no ser que se 
norr.:-.J!icen al~r:os .j;: !oc; factores en iuef',O. Lo:, aceros oaJos .:-:::1 
QI"DOOO V mJng:u::.;::$,), .>m :.:.!cantes, ~C oucden eruri:tr con n:I:Jtl\":1 
rapu.ia. Los aceros ml!~' aleados uc tC..'JlOle ai Jire, :ales corno :t)'> 



altos en níquel o los cromo-níquel-molibdeno, requieren un enfna
miento muy lento, como, por ejemplo, en el horno. Los aceros ordi
narios al carbono pueden enfriarse satisfactoriamente al aire en la 
caja de cementar. Cuando la cementación se lleva a cabo en \In horno 
de laboratorio es corriente dejar enfriar todas las probetas en el 
horno y, en el caso de aceros muy aleados,. es necesario enfriar a 
una velocidad por bajo de una máxima bien definida. 

7-10. Interpretación de los resultados.-Al tamaño de grano 
austenítico puesto de manifiesto por el ensayo de McQuaid-Ehn se 
le puede asignar un número ASTM por el método usual descrito 
anteriormente. De esta forma se puede lograr una selección de gran 
interés con arreglo al tamaño de grano, que permita alcanzar en los 
productos cementados acabados algunas propiedades ventajosas y, a 
veces, muy importantes. 

El examen cuidadoso de la estructura de la zona hipereutectoide 
permite obtener una información interesante sobre la llamada nor
malidad o anormalidad del acero. En los aceros llamados normale<. 
las áre:Is perlíticas están muy bien definidas y existe una red continua 
y uniformemente fina de cementita bordeando los granos. En los 
aceros llamados anormales la perlita es generalmente grosera e irre
gular, con exceso de ferrita y cementita globular, tanto en los que 
eran bordes de grano austenítico como en las áreas centrales típica
mente perliticas. La figura 7-28 muestra el aspecto estructural de un 
acero normal y otro anormal. 

En general, los aceros de grano basto son más normales que los 
de grano fino, pero no es infrecuente que los aceros de grano basto 
sean anormales. La causa de la anormalidad de los aceros de grano 
fino no se conoce exactamente, pero se cree está relacionada con 
una desoxidación completa durante la fabricación, como, por ejemplo, 
por adición de cantidades relati\·amente grandes de aluminio. En el 
caso de los aceros de grano basto que son anormales después de la 
cementación, parece que la causa se puede relacionar con la disolu
ción de oxígeno en el acero antes de la cementación o, más probable
mente, durante el proceso. 

Los aceros norrmles de grano basto, en relación a los anormales 
de grano fino, responden mejor al temple, pero se distorsionan mas. 
Los aceros anormales de grano fino suelen ser más tenaces, se dis
torsion;~n menos en el temple :: üenen menos templabilidad; estas 
características se atribuyen en primer lugar a la finura de grano y 
no a la norm~lid1d. 

Parece bastante claro que el tannño de grJ.n,} ;: d graclo Je ;mor
maltd:ld son factores indep~!ndienres, pudienJc un 1cero ue grano 
tino ser normal o anormal v uno d;;; !!~ano b~sro ~·:r t;1mbién no•mal 
" :mormJl. E~tos fac:t)r~~. :1:1 ..!t:J:1 1\:un.!. (>[1:! .~:: rciJción (,,¡: ', 
,'rJCltCl<. ~c~utJ:t-. :n ! • ·-:nr::::·,~l""- 1~! :.:..::~() 

- 1:-.I"'"ERPRET.-\C. DE LOS RESULTAD~-29~ 
ENSAYO MCQU~ID_.__ •_ • ----- - - - -
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Cap. 4 Tratamientos térmicq§. y propiedades mecánicas del ac~ 

Los tratamientos t~rmicos del acero se basan en la aplicación -
de las numero~as transformaciones estructurales que el acero e~ 
perimenta bajo la influencia de las transformaciones alotrdpi-~ 
cas y de los procedimientos de recristalización y de difusión~ 
Estos tratamientos térmicos pueden ser clasificados en tres gry 

pos:_ 

-· el recocido 
el templado y 
el revenido 

Procedimientos de recocidoo 

Los procedimientos de recocido a s'u torno pueden ser clasifica"" 
dos en recocido de difusión, ablandamiento (esferoidi!ación}, 
normalización (normalizado) y proceso de recocidoe 

4 o 1.1· Reriocido de difusi6n o de homogeneización. 

Como el nombre "recocido de difusiÓn" ya lo indica, se.utiliza 
el fenómeno de la difusión para obtener un material homogéneo -
(segunda denominación : "recocido de homogeneizaciórh t. El opj~ 
to del recocido de difusión es reducir la heterogeneidad qu!mica 
provocada por la solidificación~ Esta heter~geneidad es la con 
secuencia de la segregación cristalina y en bloque. El recoci
do de difusión se aplica po~ ejemplo en los lingotes de acero du ..... 
rante el caJentamiento como preparación al_forjado y laminado" 

Como la velo~~ad de difusión-es una función exponencial de la 
temperatura, se hará el ~ecocid~ de difusión a las temperaturas 

~- ~c.,v_,~~~ .f}L;._~~~~~~-,f?~G-~~~f.;i~~t,.~~e~~,~C:a /le ~t~ procedimiento sobre las 
.j diferencias en concentraci~n existentes 1 -·de·· ~as distancias de -

difusión y adem~s de la velocidad de difusión de los-diferentes 
elementos. A escala cristalina, la segr~gación de los elen~ntos 
.solubles desaparece rápidamente ya que las diferencias de concen . - """ 
tr~ci6n y 1~~ distancias de difusión son pequeftaso La segrega--
ción en· bloque de los elementos solubles será más d!ficil a eli
minar, debido a las mayores diatancias·de difusi6no Desde luego 
la heterogeneidad-debida a precipitaciones de fases no solubles 
en el estado s6lido no podr!a ser eliminadao 

$ # 



E-l recocido de difusión tambi~n puede ser utilizado para reducir 
simultáneamente la heterogeneidad qu!mica y mec4nica de un mate
rial deformad.o en caliente e~· Sin embargo, hay que ·tener cuenta -
en _este caso de la rec~_istalización que acompeftaréf inevitablemen 
te el calentamiento prolongado a alta ·temperatura. En muchos ca -
sos, sobre todo en aceros suaves,~ posible realizar un recocido 
de difusic5n en la zona homog~nea ~ 11 o sea debajo de la tempera• 
tura AC1o No hay que olvidar que la difusic5n propia del hie.rro 
y la velocidad de difusión de la mayor!a de los elementos de ale~ 
cidn en el hierro es 1 a temperatura igual, m's o menos de 100 ha~ 
ta 1000 veces superior en el hierro-dJ que en la·fase -~, de mo: 
do que la homogeneizac16n por recocido de difusic5n se llevar« a 
cabo con la misma velocidad en el hierro -~~a 700 - 750°c como 
en e 1 hierro -~ a 1000°c o , · 

En relaci6n con la influencia del procedimiento de recoc~~o de -
difusión sobre la estructura de un acero laminado,- hay que dis-
tinguir entre los factores diferentes que determinan el llamado 
"estado natural"o Con "estado natural" de un acero laminado, -
se entiende el estado final despu~s de los tratamientos industriA 
les normAles: verter en moldes, proceso de recocido, l~minado y 
enfriamiento en la tabla~e la laminadora en la planta de lamin·a
ción. Desde luego, esos tratamientos difieren de una planta a -
otra y adem&s de los diferentes tipos de acero.· En general, el 
t~rmino "estado nat':lral" implica s6lo que el produc:-to laminado -
no ha experimentado ningún trat~miento especial. 

En el estado de colada (bloque) 9 la diferencia en las propieda-
des mecánicas entre la dirección longitudinal y transversal del 
lingote no es· muy grandet aunque la heterogeneidad cristalina pa -rece muy grande en este caso. De hecho, esa heterogeneidad es -
muy grande por ejemplo entre la capa exterior y el coaeón del -
lingote, pero cuando se determinan las propiedades ~mee&nicas en 
direcci~n longitudinal y.transversal, cada vez a la misma dista~ 
cia de la capa exterior, no aparecen diferencias importantes. 

La heterogeneidad qu!mica, c~nseeuencia-de la segregación en blg 

que, s~lo se reduce poco por,el laminado1'las zonas·de concentr~ 
ción diferente se extienden en la direeci6n del laminado, de mo-



do que el gradiente en concentracién aumenta en la direcci~n tran~ 
versal~ Adem~s, las inclusiones (met~licas y no metálicas) se ex
tienden y orientan _en l.a direcci~n del laminado¡¡¡ Aunque sea. pos! ... 

ble eliminar la segregación de los elementos solubles por el reco= 
cido del lingote, e.so no ocurre totalmente, porque la temperatura 
y/o el tiempo del recocido en general son insuficientes. De hechp 
el.prop6sito principal de este recocido industrial solo es el ca-
lentamiento del lingote hasta la temperatura de laminado en calien 
te, y no el recocido de homogeneizaci6no Otro p~oblema que impide 
la eliminaci6n de la segregaci6n son las as! llamadas "barreras de 
difusiÓn", debidas principalmente a inclusiones.. En casos extre-

mos, o sea de impo!.'tan:te segregación de bloque, poca influencia de 
difusión y extensión importante por el laminado aparece en la meta ..... 
lograf!a una estructura t!pica de bandas& 

Ademgs de la heterogeneidad química, proveniente en principio del 
lingote, pero cuya direccionalidad aumentó por el-proceso de lami
nado, este proceso tambi~n provoca una heterogeneidad cristalina, 
debido a la extensión de los granoso ·Ya que el tamaño del grano
tiene mucha influencia sobre las propiedades mecánicas y que la e~ 
tensión de los granos provoca una diferencia en la superficie rel~ 
tiva de los l!mites de grano en las direcciones longitudinales y 

tr~nsversales, las propiedades mecánicas también ser~n diferentes 
en las dos direccionese El efecto de las inclusiones extendidas 
actúa en el mismo sentidoo 

La influencia total de la het.eroqene,idad qu!mica, o sea de las e~ 
tructuras en bandas m~s o menos pronunciadas· y de las inclusiones 

extendidas, as! como de la heterogeneidad cristalina~ orea del gr~ 
no extendido, aparece en el llamado "través", o sea en la diferen~ 
cia en propiedades según la dirección transyersal o longitudinalG 

La fig. 3g. ~uestra esta diferencia.en propiedades en funci6n del 

grado de deformaciÓno En este ejemplo, el través se debe sobre t2 
do a una· e~tensi6n relativamente ligera. Cuando además se forma -
una.estructura en bandas y el grado de deformacidn es mucho mayor9 

la difere~cia en propiedades según la dirección será aún m~s impo~ 
tante, por ejemplo la resistencia a la ruptura (Qt en la figura) -

# 



depender~. tambi~n de la dirección., 

Es .cta.ro que el grado de deformación en el laminado pocas veces es 
constante sobre toda l·a sección del perfilo Las diferencias en 
grado de deformación son m~ximas en el caso de perfiles planos y 

sobre ·todo de l~mina, en la cual se consideran tres direcciones.: -
la del laminado, la del ancho y la del espeso~. 

Como las propiedades mecánicas dependen principalmente de la forma 
y ndmero de las inclusiones, es claro que el grado de pureza del -
acero y además el m&todo de colada y la forma del lingote jug~r~n 
un papel muy grande con respecto a la dependencia direccional de -
las propiedades en estado "natural"• Como se ve en la fig., 3@, e_!_ 
tas diferencias aparecen sobre todo en la elongación, estricción y 

resistencia al impacto de las probetase Una estructura claramente 

fibrosa tambi~n se reconoce a la ~uperficie de fractura de la pro
betao 

Recocido de suavi~aci6n (ablandamiento) 

El propds!to del recocido de suavización es obtener una estructura 
de acero que corresponda a la dureza m!nima: esa estructura es 

' )Á.Ju'J) 
aquella de carbGnos globulares en una matriz ferr!tica. La dureza 
m!nima corresponde a la óptima deformabilidad en procesos de confo~ 
mado no cortante, como doblar, laminar en fr{o, embutición, etc. 
Para conformado cortante, como aserrar, tornear, taladrar, fresar 
y .cepillar, tambi~n· vale lo anterior para aceros de m~s de 0.5% en 

-carbono. 

En el caso de los aceros suaves, el estado suavizado es desfavorable 
llhl . 

para el conformado cortantep ya que· las vi~tas pegan y provocan"-

una superficie rugosa. Para esos tipos de acero, la estructura no~. 
mal con perlita y ferrita co~responde a ~a mejor maquinabilidad. 

La globulización de los carburos (cementita pro-e~t~ctica y elttec--· 

tolda) está basada en la tendencia del sistema ferrita-perlita a 
reducir su energía de superficie a un m!nimo por recristalización 
y difusión. Como la energ!a de la superficie no varia mucho con -
la temperatura y como la velocidad de difusión es m&xima en, la zona 

ferr!tica lo más cerca posible debajo de la temperatura Ac1 , es pr~ 

# 
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cisamente_esa zona la mgs conveniente para este tipo de tratamien 
to t~rmicoo El m~todo más sencillo para efectuar un recocido de 
suavización consiste entonces en un recocido de unas horas debajo 
de Ac 1 (fig. 40) 

Sin embargo, para los aceros hiperetttectoides~ nc hay ninguna ven 

taja en subir la temperatura hasta cerca de la línea ES: aunque 
u 

la solubilidad de la cernentita secundar1.o o pro-entectoide aumen-
ta·, t la velocidad de globu 11zaci6n disminuye debido a la velocidad 
de difus16n inferior en la austenita, y ademSs existe el peli~ro 
de cre~imiento excesivo de los granos~ 

Es posible acelerar el proceso ele la globilización disolviendo pa!_ 
cialmente los ·carb~ros y dejándolos precipitarse otra vez sobre -

las partes no d~sueltasa El principio es que ni se calienta brev~ 
mente la perlita hasta arriba de la temperatura Ac1 , los ~ngulos 
agudos y las laminillas delgadas se disolver~n de preferencia. Du
rante el enfriamiento consecuente debajo de Ac1 , el ca~bono se pr~ 
cipitará sobre las particulas de carburo no disueltas, las cuales 
funcionan como nucleos de modo que se forman carburos m~s gruesos 
y más redondos que las laminillas originales. 

Es posible- aplicar este principio de dos maneras diferentes: calG.Il 
tando un tiempo determinado exactamente arriba de Ae1 , seguido por 
una recristalización isotérmica exactamente debajo de Ac1 , ~ deja~ 

do oscilar la temperatura alrededor de Ac1 • Este último método da 
los mejores resultados, pero solo puede aplicarse a cantidades re
lativamente pequeñas de acero en hornos chicos, cuya f:nercia térm! 
ca permita dichas oscilaciones rápidas de la temperaturaG 

4 . 
La velocidad de globllización depende también del grado de distri-
bucién de la perlita., Las laminillas delgadas y agudas de cement.!, 
ta se disuelven A~ mSs rápido y llevan a carburos globulares en 
distribución muy regular con un mínino en dureza y mgximo en duct1 

lidado Por eso se hace a veces una normalizaci6n (vedse 4o1.3) an .... 
tes del recocido de suavización con el propdsito de obtener una -
estructura perl!tica muy fina y regular~ Tarrbi~n es posible acel~ 
rar la globilización rompiendo las laminillas de cementita por una 

# . 



deformaci~n en frioo Esto es usual en el estirado de alambre 
cuando una primera deformación en frio precede al recocido de 
~¿,·~u~vizaci6no 

Normalización 
... ...... 

La normalización ( a veces llamada "pelitizac:i6n") tiene como 

Jf--6 

prop6sito de obtener una estructura pe~!tica de grano fino y -

distribuci6n homogénea, la cual corresponde a las propiedades 
mecánicas 6ptimas de un acero perl!tico. Este tratamiento se 
efectti'a principalmente sobre aceros hipo ... e{jtectoides y e·~'tecto.!, 
des,y consiste en un calentamiento arriba de la temperatura Ac3 
(fig~ 41), seguido por.un enfriamiento determinad •• Asi se el! 

mina sobre todo la influencia de heterogeneidades mec~nicas y -
cristalinas provenientes del laminado o de una distribución he
terog4nea de los granos característica para el estado de coladao 

En realidad, la normalización consiste en dos recristalizaciones 
por transformación: una primera es ¡a transformación de ferrita 
y perlita a austenita y una segunda en la transformación de aus
tenita a ferrita y perlitao Cada transformación de fase pr~voca 
una recristalización y afino de grano, cuyo efecto adem~s, puede 
ser reguladoo Sobrepasando la temperatura Ac3 en el calentamien 
to, los granos de ferrita y perlita forman pequeños granos de -
austenita, cuyo número ~epende principalmente del grado de nucle~ 
ción, y entonces de la velocidad con la cual se sobrepasa la 
temperatura de transformaciÓno Lo mismo vale para el enfriamien -
to-para ·la formación de un gran·· ndmero de granos m~s pequeños de 

ferrita y perlita a partir de la fase austdnitica. Asi es posi
ble no sólo afinar el grano, sino también reducir la dependencia 
de la estructura primaria (figo 42) 

Es claro que el grado de afino de grano depende mucho de la ve12 

cidad del t+atamiento: en el calentamiento, el afino de grano se 
. -

rá cuanto m&s importan te tanto corno la· zona de·· temperatura supe"'" . . 
rior a Ac3 se llega más r~pidamenteo Sin·embargo, una alta tem~ 
peratura y/o un recocido prolongado en 
consecuencia un crecimiento de grano. 
s6lo ayuda al afino de grano, sino que 
tancia entre las laminillas de perlitao 

la zona·t tendrdn como 
un enfriamiento r~pido no 
tambi~n disminuye la dis-

Sin embargo, la veloci-

# 
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dad de enfriamiento está limitada por la posibilidad de fenómenos 
de endurecimiento por templadoG El m&ximo afino de grano se logr2 
por un templado en un baño de metal o de sal líquida a una tempe~ 
ratura ligeramente infe.rior a Ar1 (normalización isotérmica)., De!_ 
de luego, es posible repetir esas operaciones varias veces, para 
obtener una estructura muy fina a partir de un grano original muy 

burdo. 

Exactamente como para el recocido de suavización de los aceros hi -
pereJttectofides, se evita generalmente calentar el acero hasta ~ 
arriba de la línea ES, ya que el grano austen!tico crece muy ráp! 
damente a esa temperaturao El acero muy brudo obtenido por este 
tratamiento se llama "acero supercalentado" o "acero quemado"o -
Sin embargo, si hay que romper la red de cementita que aparece en 

lb los aceros muy hipereptectoides. se aconseja efectuar primero un 

recocido intermedio cer~a de la temperatura Acm' seguido por una 
normalización repetida para reducir el grano grueso (regeneraci~~) 

A veces para los aceros suaves, se. substituye la normalizaci6n por 
un recocido de suavización, para obtener la mejor maquinabilida<;!, 
sobre todo con respecto al acabado de la superficie que se logra 
a las grandes velocidades de corte que prmite el grano fino y la -
perlita laminar., 

Proceso de recocido; recristalizaci6n 
2 = === 

Todos los. tratamientos térmicos de este grupo se efectuan en una 
zona de temperatura debajo de A~1 y tienen como prop6sito la reduc 
ci~n y eliminación de las tensiones mec~nicas internas provocadas 
por la.solidificación y el enfriamiento, por·deform~ción en frio, 
tratamientos t~rmicos, etc~ • ~ Estos trátamientos t~rmicos no son 
específicos para el acero, ya que no tienen ninguna r~laci6n direc -
ta con el diagrama de equilibrio Fe-cQ_ 

Las zonas de temperatura de los tratamientos descritos y sus efec

tos no pueden ser distinguidos estrictamente. Sobre todo el proce 
. -

so de recocido se extiende sobre un intervalo muy largo de ternper~ 
t~ra,· ya que una tens16n determinada desaparecerá cuando su valor 
llegue al valor del límite elástico a una temperatura determinadae 

# 



Para tratamientos largos_, ~s sobre todo la termoflueneia que hay , 
que considerar.. Las tensiones ·internas disminuyen en función del 

tiempo y de la temperatl:Jra 'r s6lo desaparecen a la temperatura de 

recristalizaci6n de la fase ferríticao 

'• 



4.2 PROCESOS TECNICOS DE ENDURECIMIENTO .. 

4.2 .1 El endurecimiento por templado .. 

El endurecimiento del acero consiste en un enfriamiento desde la :.:ona OU1:tenitica -

con velocidades de enfriamiento tan grandes que la transformación de lo perlita y la forma- -

ción de constituyentes intermedios se reprima y se forme martensita. E 1 propósito es obtener ~ 

paro cada composición de acero _la dureza móxirnaQ Desde luego, es posible obtener un va-

lor de d~:~reza inferior con tratamientos diferentes, como regulación adecuada de la velocidad 

de enfriamiento, revenido de la martensita y, en el caso del endurecimiento isotérmico, por-

la elección de la temperatura de transformación. Aun cuando estas durezas inferiores se ob--

tienen en un tratamiento térmico único, no se habla en estos casos de un endurecimiento por-

templado o 11templado 11
, sino m6s bien de un proceso de revenido, ya que no es entonces el -

propósito de obtener una dureza móxima, sino un valor óptimo de otras propiedades mecónicas 

lo. Medios de templado. 

Cuando se templa una pieza en un determinado medio de templado, la velocidad de enfriamien 

to depende principalmente de los tre_s factores siguientes: 

El calor especifico y el poder de conducción de calor del acero. 

La masa, la forma y el estado" de le superficie de la pieza .. 

El llamado 11 poder de enfriamiento" del medio de templado. 

Ademós existen otros factores como la temperatura de austenitización y la temperatura 

del medio de templado, pero esos estón generalmente determinados por el ciclo térmico del tra-

tamiento considerado. 

El calor especifico y la cor1ductividod calorifica de los diferentes tipos de acero no de-

muestran una gran diferencia entre sr y nunca pueden ser acomodados al tipo de tratamiento térm.!_ 

coa efectuar. La masa, la forma y el acabado superficial de la pieza se determina11en general -



por ccracterrsticas de diselio y no del futuro tratamiento térmico, de modo que el pcr6metro 

principal que determine la vefocidc;td de enfriamiento del material ser6 el 11poder de enfria

miento" del medio de templado,. 

El poder de enfriamiento de un medio de templado es un término complejo compuesto 

de varios factores fTsicos, como: calor especTfico, conductividad calorrfica, viscosidad, eve!!_ 

tuclmente calor de evaporación o de disociación, formación de capas sólidas gaseosas aislantes 

etc., o ... • Por eso, es usual determinar el poder de enfriamiento con métodos empTricos en cond.!_ 

ciones estandcr, como por ejemplo por el templado de una bola ~e plata con di6metro determin~ 

do,. 

los medios de templado m6s usuales son, en orden de poder de enfriamientO-disminuye_!! 

do: agua y soluciones acuosas, aceite y aireo Para los medios de templado con l~s cuales el tra~ 

porte de calor ocurre principalmente por conducción y convección, como aire, aire a presión, b~ 

Píos de metal o de sal, vale en general que la velocidad.de enfriamiento del material llega rópid~ 

mente a un m6ximo inmediatamente después del templado y disminuye después paulatinamente -

cuando baje la temperatura de le pie_za .. 

En agua, soluciones acuosas y aceites, el transcurso de le velocidad de enfriamiento es 

· m6s complejo: en le primera fase, inmediatamente después de sumergir el material, se forma una 

cepo de vapor muy aislante, de modo que el poder de enfriamiento es relativamente bajo; en la 

segunda fase ocurre el proceso normal de ebullición durante el cual el poder enfriante es muy -

grande debido al importante calor latente de evaporación y la fue~te convección; finalmente, en 

le tercera fase, el transporte de calor sólo ocurre por conducción y convección y es entonces rela 

tivcmente bajo .. 

Les ccrccteristicas principales de agua y de soluciones acuosas son: la formación de una 

cape de vapor que perturba el_proceso de ebullición y la continuación de la ebullición hasta te~ 
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peraturas relativamente bajas\punto de ebullición del medio de templado), lo que permite una 

considerable velocidad de enfriami~nto hasta dentro de la zona de temperatura de formación de 

mcrtensita. Es posible reducir la formación de una capa de vapor por adición de sales-insolubles 

y/o disminuyendo el contenido en gases disueltos. 
( 

Las diferentes variedades de aceite que se utilizan para el templado tienen un poder de 

enfriamiento inferior a aquel del agua, de modo que el enfriamiento es más progresivo: se formo 

menos vapor 'Y el intervalo de temperatura de cbulli ci6n es mós limitado, de manera que la velo

cidad de enfriamiento en la zona martensrta es mucho inferior a aquella de la zona perlrtica. Sin 

embargo, la mayor viscosidad es una desventaja, de modo que es mós importante en este caso el 

mover del medio de templado o el movimiento intensivo de las piezas para obtener un templado 

regular que lo es en el caso del agua o de soluciones acuosas. 

La fig. 1t 3 representa esquemóticamente el transcurso de la velocidad de enfriamiento 

V, medida en el centro de una esfera de plata de 20mm de diómetro, templada desde 800°C en 

a. En agua de 40°C 

b. En aceite mineral.de 40°C 

c. En un baño de sal a 200°C 

Para el agua aparece claramente el e~friamiento irregular entre 800° y 500°C y la al

ta velocidad de enfriamiento a temperaturas relativamenta bajas. Para el aceite 1 a fórmaci6n de 

vapor es mós reducida y la velocidad de enfriamiento es inferior a temper~turas debajo de 400 a 

500°C. Para la sal liquida no hay ninguna formación de vapor, de modo que se llega muy r6pid5.· 

mente a la velocidad móxima de enfriamiento. 

Se trat6ya muchas veces de encontrar una expresión matemótica que exprese la veloci

dad de enfriamiento del templado en función de las dimensiones de la pieza, 'de su temperatura y 

del me::fio de templado, pero las curvas de la fig .. 1-('.::. ya nos indican la dificultad de describir 

el fenómeno de manera matemótica. El efecto de los dimensiones de la pieza solo puede ser ex-



presado en el caso de similitud geométrica. 

2.2 Templabilidad. 

Cuando una pieza de acero se templa en un medio de .J'~mplado, la velocidad de 

enfiromiento es máxima en la superficie y disminuye en dirección hacia el centroo , La for-

moción de martensita solo ocurre en la parte de la pieza en la cual se sobrepasa la veloci-

dad de enfriamiento crrtica. Entonces, un templado total con formación de martensita has-

ta el centro, llamado "templado total", solo ocurriré cuando la· velocidad de enfriamiento 

sea superior a la velocidad crrtico hasta el núcleo de la pieza. Para los aceros no-aleados, 

esa velocidad crTtica es tan alta, que sólo se obtiene en una capa relativamente delgada, 

cún con un templado en agua.. E 1 transcurso de la velocidad de enfriamiento desde la supe! 

ficie hasta el centro esté determinado por la rela.ción entre masa y superficte\~s función del 

diámetro para piezas isoformas, ·como barras ciiTndricas~ 

La figo Lf~ ,d representa esquemáticamente la velocidad de enfriamiento en función 

del diámetro de una barra ciiTndrica, para tres tipos diferentes de acero, respectivamente con 

un templado en agua, en aceite y al aire. Sigue de esa figura que el acero al carbono 1 tem-

piado en agua sólo alcance la velocidad crit! ca Y e¡ en una capa delgada: después del templa

do este acero sólo presenta~é una zona muy delgada con estructura martensTtlca. La velocidad 

de enfriamiento crrti ca Y e 
11 

para el acero al ni ckel TI. es mucho más baja, de modo que aún 

templando en aceite, el material experimenta una transformación martensnica más profundao 

Finalmente, la velocidad crrtica YCIJI del aceroilles tan baja, que se transforma completa-

mente en 'martensita con un enfriamiento al aireo 

La fig JI( )6 representa la du.re~a en función del diámetro para barras de un mismo ace~ 

ro, pero con diámetros diferentes y templadas en agua en condiciones idénticaso Ya que la ve-

locidad de enfriamiento en la superficie es casi igual, las durezas superficiales no son muy dife-

,-



rentes,y templ odos-efl-aguo-eA-e&ndi ciones--idéo~H cos" -Ya ·que-lo velocidad- de-enfriamiento 

!as velocidades de enfriamiento y entonces también la dureza disminuyen mós r6pidamente 

hacia el centro cuando el di6metro aumenta. Si se supone una dureza mfnima de 38 Re para 

lo esrructura martensilica de este acero, entonces es evidente que un ten~plado totol ele estP. 

oc.ero sólo ocurre en barras con un dí6metro m6ximo de 50 mmc Es claro que la dureza no 

puede variar bruscamente en la transición de zona mortensrtico a zonu inhrmedia, d('l modo 

que paro obtener una profundidad de templado hay que elegir el punto de flexión de lo cur-

va dureza distancio, o una dureza de referencia o la zona medio mortensTtica., 

Lo templobilidod de un acero depende de muchos factores. En primeí' lugar, la ve~ 

locidad crrtica de enfriamiento depende de lo estabilidad de la austenita y de la nucleaci6n 

durante lo transformación. Lo estabilidad de lo oustenito depende princip<J!mente de los ele~ 

mentos de aleación {ver capTtulos 6 y~. Come también el carbono extiende la zona 11 'j" 
~ . 

(porque es estabiiitodor de austenito}, la descomposición de la oustenita en sus productos fe-

rrito y cementita est6 reprimida cuando aumanta la concentración en carbono, de modo que In 

velocidad crnica disminuye (fig. lf6 ). La descomposición, como fenómeno de nucleaci6n 

y crecimiento, también est6 influida por la superficie de los lfmites de gra~o y por carburos 

no disueltos que actúan co_,mo núcleo:; : cementita precipitado y carburos comrleJcs aumenta-

r6n entonces la velocidad crrtico de enfriamiento, mientras que un recocido prolor1gr.<(~c o una 

alto temperatura de austenitización disolver6n una gran parte de fos núcleos pr~5er:h"S y harón 

crecer el gr~o, lo que bojar6 la velocidad crrtico. 

De esto podemos secar algunas conclusionesu En los mismas condiciones de templado, 

lo profundidad de templado y la dure;¿c. móx;mo obtenida en un acero al carbono aumentar6 has-

to el contenido en carbono correspondiente a lo concentración entectoideo A t;n contenido 

constante en carbono, es posible aumentar la profundidad de templado p~r un recocido a tem-

peraturas superiores. Como se trata aquf de disolv0!" carbu:os y Múcleos oje;1os y udem6s de un 



crecimiento de granos, no ser6 tanto la temperatura de templado sino m6s la m6x~ma tem

peratura obt~nida que es de importancia· primordial. Es claro que en este caso, la mayorTa 

de las propiedades mec6nicas del acero pued~sufrir mucho por el crecimi~nto excesivo de 

los granoso Un método usual para averiguar la influencia de la temperatura de austenitiza-

ci6n sobre la profundidad de templado se efectúa con probetas primero templadas desde difere~ 

tes temperaturas y luego fracturadas en ensayos mec6nicos. Se examina la superficie de rup·-

tura para determinar la zona de templado y adem6s la zona de crecimiento de grano que da un 

aspecto rugoso a la fractura o Diferentes cualidades de un acero con el mismo contenido en 

carbono pueden presentar un comportamiento muy diferente con respecto a la profundidad de 

templado y sensibilidad al sobrecalentamiento, sobre todo en relación con el grado de pureza y 

método de elaboración del acero consideradó. 

Debido a los· numerosos factores que tienen influencia sobre la templabilidad de un 

acero, se prop~sieron varios métodos para determinar experimentalmente un factor de templa-

bilidad. Se trata siempre de poder reproducir exactamente las condiciones experimentales 

(temperatura y tiempo de austenitizaci6n, método de templado, volumen y forma de las proba::. 
. J . 

tas} o Lo prueba m6s conocida es la de 1ominy, originalmente propuesta por Chorpy y Grenet. 

En esta prueba, una barra redond~· de tamai'lo especificado (figJ6A) es calentada 

para formar austenita y después la punta es templada con un chorro de agua de velocidad, PI! 

si6n y temperatura especificadas. Los valores de la dureza a lo largo del gradiente de rapidez 

de enfriamiento son determinadas en un probador de dureza Rockwell y se traza una curva de 

templ ab i 1 i dad. 

La punta templada es enfriada muy r6pidamente y ,por lo tanto tiene la m6xtma dureza 

posible para el contenido particular de carbono de la pteza. Dado que el acero detr6s de la 
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pilicjg~ ~ OgGI9 €JU~ !~ pn;~bg ~9 hg ~Hgndari:?;qdq ~nfonn~ ~ 1 g t¡;¡mp~rc,1tyrq, tomoño º~ ~:1! 

Lgí! ~rvq~ de t~mplcb'llidad segt'.in Jorniny (punta t~mplada) t$0n d~ won vo_lor pr(lc~ 

a! Si In rapidez df;l f]nfriamicnto de un acero en cualquier temple es e<Jnodda, Jo 

d1,1r~~g pv.~d~ 11;!~!1ie direct·omente de ICI curva de templobilidctd de ese acero y 

b. Si lo dure¡::o puede medirne en cuoiquior punto, la rapidez dP. enfriamhmto en 

~ª~ p\o1ntQ ptJ(¡!clª obtenerse do lo curvo de endurecibllldad prJra ese acero. 

lt(:; 0 . 
\.g H~. pre~entu la ·eurva de templabiiiclad en enS(1YO Jomlny pllrc un OCt"iro SAE 

1Q4Q Q.Q!'l ~1 tqmaño de 9rano y cornposYci6n indlcodoo La punta templada de lo pmbeta tleno 
-. 

lg c;_fij~?.Q m6xlmo pc:m:.~ ac:aro ol carbono de 0,.40°/o porque al anitiarnient·o fue muy rópido y solo 

!le. fQrm6 martenzitQ. Sin embargo, cllroctarnent'e detrás de la punta templada,. !o veloc\dou u .. 

~nf'r-l~mt~ntQ nQ fue suficientemente r~pida para evHar une~ lfgera formación de lo fenit'l -y 

QQfQIJFQ, d~ modo que no se logró la durozo m6x'lma en este pvnf·o (compare lo dur<nn rn6;dmn · 
. ~ ·r 

lndlcc;~da en la fTg.$f6 con la durezt1 máxirno pa~o f.!Ste ('cero en la fig./f6"'..J). 

Témbién es posible determinar las velocidades de enfriamiento de br.m·as de acero. 

le;~ t-qblo A , por eiernp!o 1. indico los velocidades da enfriamiento o ten~perc1hm:; e~tc->ctoide 
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templadas en agua agitada y aceite agitado. Estas velocidades de enfriamiento fueron 

determinad~s por termopares embebidos en las barras durante la operación de temple .. 

Datos similares pueden obtenerse para barras de otros diómetros .. Estos datos se muestan 

en resumen en la fig., lf6 E 

Tabla A :Velocidades de enfriamiento a 704°C en barras 
de acero (diómetro 3 plg .) 

.. 
POSICION TEMPLADO EN TEMPLADO EN 

AGUA AGITADA · ACEITE AGITADO 

Superficie 106 °C/Seg. 20.5 °C/Seg .. 

3/4 radio 25 11 .1 

1/2 radio 14.4 8.3 

1/4 radio 12 0 2 6.6 

centro 11 .. 1 5o6 

. ~ 

'Con el empleo de los datos de la fig}t6 y una curva de templabi lidad, la dureza 

que pudiera existir en un acero. después del templado puede ser calculada. Por ejemplo, el 

centro de una barra de tres pulgadas templada en aceite tiene una rapidez de enfriamiento 

de 1 0°F por segundo. Dado que el centr~· de esta borra tiene la misma velocidad de en-

friamiento como una barra de prueba Jominy def mismo acero a una distancia de una pulgada 

de la punta templada, la dureza en el centro de la barra ser6 la misma que aquella en el 

V. 
punto a una pulgada de la barra Jominyo Por lo.tanto, si la barra es acero 1040 (fig.At6 ), 

la dureza del centro seró 22 ~ • 
. c. 

La fig.J.ib(Gmuestra que las sig1uientes durezas del centro pueden esperarse para-ba

rras de los siguientes ace.ros cuando so~. enfriados a 5.,55°C ( ~ 1 0°F) por segundo. 



•, 

SAE 1040 4140 3140 

22 47 34 

-Ejemplo 

4340 1 ,060( G S -8) 

52 23 

4-lf 

1 060( C{S.-2) 

29 

~" 
1 

Dos barras redondas con un di6metro de 1 .5 plg o son templadas en agua o Sus compo-

siciones corresponden a SAE 1040 y 4140, respectivamente. 

Las durezas transversales pare;~ los dos.ac:eros se muestran en la tabla siguiente y en !a 

fig. htlr. 

De la fig. Jtb iE ().. De-la fig .. )f-6/G 

Posición Velocidad aproximada Velocidad de 1 SAE SAE 
de enfriamiento a 705°C enfriamiento a 705°C 1040 4140 

Superficie 332 °C/ Seg. 315.5 °C/Seg .. 55Rc 5~Rc 

1/2 radio 55.,5 °C/Seg o 37 .a CC/Seg .. 35Rc 54Rc 

Centro 36 °C/Seg. 18.3 °C/Seg .. 28Rc 53Rc 

No obstante que las durezas de la sul?:;rficie de los dos son prócticamente idénticas,. 

la diferencia en su endurecibilidad (templabi_lidac;f) produce una dureza en el centro mós ele-

vado para el acerp SAE 4140. Como se indica, este acero tiene un contenido de aleación 

m6s elevado, que hace mós lenta la transformación de austenita a ferrita y carburo {ver capr-

tu lo 6). Consec~entemente, se puede formar mós martensitoo 

Ejemplo 2 

Lo fig o <tb/G muestra los puntos en la sección transversal de una forma irregular de ba-

rra de acero SAE 3140 en la cual las siguientes durezas fueron obtenida~ después de un templo-

do en aceite. ¿Qué valores de dureza podrón obtenerse pare uno formo de barro idéntico de 

acero SAE 1060 ( G S-8) ? .. .. 



Punto SAE 3140 SAE 1060 ( q S-8) 

de la figura J{b·{ G de lp figura if6{0 

Dureza Velocidad aproximada V ~locidad de enfriamiento Dureza 
de enfriamiento a a .1300 °F 

- 1 300 °F {704 O'q 

A 53 Re 70°F (38o9°C)/seg 70°F/seg 32 Re 

B 52 Re 60°F (33o2 °C}/seg ' 60°F /seg 30Re 

e 51 Re 45°F (25.,0°C)/seg 4?°F/seg 2BRe 

D 48 Re 35°F (19.4°e)/seg 3~°F/seg 21 Re 
E 47 Re 30°F (16o6°C)/seg 30°F/seg _26 Re 

F 56 Re 600°F (332 °C}/seg 600°F/seg 60 Re 



3o. Endurecimiento superficial 

Como sá~~mos, la dureza m~xima estti acompañada por una ductilidad mrnima. Sin 

embargo, en general se desea una gron dureza en la superficie de herramientas 6 de partes 

de m6quinas herramientas paro preservar esas de desgaste y deformación. Por eso se trata 

a menudo de obtener una dureza mt'Sxima en la superficie mientras que en el centro defma• · 

terial se prefiere un compromiso adecuado entre propiedades de dureza y de ductilidad. Una 

de las posibilidades es la sel ecci6n racional de la composicicSn del acero para obtener una 

reducci6n de la penetraci6n de dureza. Sin embargo, este método presenta varias desventa-

jos, sobre todo porque no es posible variar libremente las propiedades de la zo~a endurecida 

y de la zona no endurecida y porque el transcurso de la dureza es bastante progríasivoG 

1 

Existen dos otros m'todos para lograr el endurecimiento superficial: la cementación 
\,J. ~~~""'o 

y el calentamiento superficial, llamado muchas veces 11endurecimiento superficial 11
• ~ fs-

te tratamiento Mnnico especial consiste en un ccdentamiento de la superficie con una velo-

cidad tan grande que el aumento en temperatura de la superficie es superior al transporte de 

calor hacia el centro del material, de modo que la temperatura de austeni.tización requerida 

· para el templado s61o se obtiene en una capa delgada. Desde luego, el templado s61o trans 
' -

fonnar6 la zona exterior {austenitizada} en martensita, a condición de que la templcbilidad 

del' acero sea suficiente a 

Se realiza el calentamiento superficial de maneras diferentes. Un culentamiento por 

radiaci6n y convecci6n en un hamo no proporciona 1 a velocidad de calentamiento necesa-

ria para obtener un fuerte gradi'ente de temperatura. En general, se calienta por gas 6 por 

inducción el,ctrica. El segundo m~todo tiene la ve.ntaja que la profundidad de penetraciÓn 

del calentamiento puede ser regulada por la selecci6n de la frecuencia de la corriente al-

terna mientras que la potencia transferida por unidad de tiempo y superficie es mucho menos 



reducida que en el caso del calentamiento por gas., Adem~s, el calentamiento por in-

ducci6n se deja f6cilmente automatizar., 

Este tipo de endureci~·i\e~;o superfici~l generalmente no ~;,:~xigencias especia-

les a la composici6n del acero, la cual est6 determinada exclusivamente por las propie-

dades mec6nicas requeridas en el m1cleo y en la superficie del material., Sin embargo, 

es claro que carburos burdos y sobre todo carburos complejos no se disolver6n completame!!_ 

te. durante el tiempo muy breve de austenitizaci6n que sobrepasa pocas veces 1 minuto,de 

modo q~e ~n general se prefiere un acero hi poe~ectoide con bajo contenido en elementos 

de aleación fonnando carburosa 

4oe Cementaci6n y nitruración. 

Mientras que en los mi$todos de endurecimiento de superficie descritos en los p6rra-

fos anteriores el acero tiene que contener lo suficiente carbono para producir la dureza de-

seada en el tratamiento de endurecimiento, en el proceso de cementación se utiliza un ace-

ro de bajo carbono y se aume11ta el contenido en carbono de la z~na exterior. En el templ~ .. 

. do, sólo la zona exterior rico en carbono se endurece notablemente, mientras que el ndcleo 

del material se queda suave y ddctil., Aphcaciones trpi cas de este procedimiento son: tirbo 
'\ 

les de levas de motores a combustión y partes'de m6quinas herramientas pneum6ticas., 

Los medios de carburización (cementaci6n} pueden ser productos sólidos, lrquidos 6 

gaseosos~' los. cuales··puedan liberar carbono a las temperaturas que corresponden a la zona 

austenrtica del acero., Como la absorci6n del carbono en la superficie del acero por con

. tacto con; productos s61idos es extremadamente lent~, ·ros productos s61idos de cementación 

.s61o se utilizan si una fase gaseosa· ó IFquida proporciona un producto de reacci6n interme-

dio ó sirve como medio de transporte para el carbono. En la pr6ctica, los medios gaseosos 

/ 

1 



de cementación son COy los hidrocarburos, los medios lrquidos, las sales cian6genos 

fundidas .. 

En el método de lo cementación con carbono s6lido 6 con productos conten:endo 

carbono, se colocan los materiales a tratar en cajas herm~ticas, llamadas 11 Cajas de ce-

mentaci6n 11
, las cuales est6n llenas con material carburizante en forma de polvo o de 

granitos. El oxrgeno presente es suficiente para producir la cantidad necesaria de cq 

como medio de transporte del carbono. 

La cementaci6n por medio de ce-depende de tres factores: el equilibrio qurmico 

entre 1 a fase gaseosa y el acero, 1 o absorción del carbono en 1 a superficie del acero y 

lo difusión del carbono en el acero. El equilibrio gaseoso que se establece en la atm6.!_ 

fera cerradd de la coja de cementaci6n, en la cual siempre hay un gran exceso de car-

bono, esM determi nodo por lo relaci6n de equilibrio C- CO- C02, conocidffí en cursos · 

de metalurgia quTmico. Lo presencia de fierro y eventualmente de cementita Fe3 C en lo 

superficie del acero sólo influye poco el equilibrio gaseoso. 

Como medios de cementaci6n gaseoso directa se utilizan sobret~do: metano (CH.4) 

y gas combustible doméstico que es principalmente uno mezcla de H2, CO e hidrocar

buros gaseosos. Lo cementación por metano est6 basada en lo disociación del metano se-

gdn la reacci6n CH4 ~ C+2 r\ 2, cuyo equilibrio est6 ligeramente desplazado por el hie-

rro. 

La mezclo de H2, COy CH4, utilizodc.ra veces como gas dom~stico, tambi~n sirve 

para propósitos de cementaci6n. La velocidad de cementaci6n depende en este caso de la 

proporción H2fCO, cuyo valor óptimo es de unos 1 .5. 



Un segundo factor que determina el fenómeno de cementación es la difusión del car-

bono en lo zona exterior del material a Lo aplicación de las leyes de difusión se dificulto 

mucho en -este coso, debido a lo variación del contenido en carbono de lo superficie con el 

tiempo, de modo que no hay condiciones de extremo constante paro facilitar la solución de 

las ecuaciones de difusión. Adem6s, el coeficiente de difusión depende mucho del conte

nido en elementos de aleación: por ejemplo, un ligero contenido en nitrógeno puede doblar 

la velocidad de ~Hfusión. Esto propiedad se aprovecha cuando se efectúo la cementacic?n en 

baños de sales cianógenos, en lo~ cuales ocurre una absorción simult6nea de C y de N. 

Desde luego, un aumento de la tempera-tura acel eror6 la velocidad de difusión del car 

bonoo Sin embargo, hoy que limitar lo temperatura de la cementación paro evitar el creci

miento del grano austenrticoo El tamaño del grano solo tiene poco influencia sobre la velo-

cidad de difusión: parece entonces que los ITmites de grano no son caminos preferidos paro 

1 a difusión del carbono. 

No se conoce mucho sobre el tercer factor de importancia en lo cem~ntoción, ó seo 1 a 

absorción de carbono por la superficie del metal. Sin embargo, experimentos demostraron que 

varios elementos o compuestos tienl"una influencio catalt/;ico sobre lo cementación. Se uti-

!izan sobre todo B0 C03, BaO, CoO, NoCI y BaCI2 como octivodores de cementación. No .. 

se sobe' exactamente cual es el mecanismo de reacción de esos productos que adem6s tienen una 

influencia sobre el equilibrio de los gases. El efecto de NH3 como medio activante en la ce

mentación con gas se explica por el aumento el) la velocidad de difusión del_ carbono por la 

absorción de nitrógeno en el acero. 

Como medios ITquidos de cementación, se utilizan mezclas muy variables de sales ITquidas 

las cuales contienen adem6s de cianuros a menudo vCJrios cloruros para regular el punto de fu-

sión de los baños y la concentración del producto de cementación. Estos baños tienen la ven-
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taja de ofr~cer -~ posibilidad de reg~lación de 1 a profundidad de cementación por la com-

posición del baño de sal y que la temperatura de cementación es más baja que cuando se tra-

baja con medios de cementación sólidos ó gaseosos, debido al poder acel erante del .nitrógeno. 

De hecho, todos los baños cianógenos son medios de cementación-1'\itruración. Es po

sibl~ variar Ma absorción de e y N por la selección de la composición del baño. En los ba-

ños de alto contenido en nitrógeno es posible obtener en la zona exterior del acero cementa-

do concentraciones de 0.7% N y 0.7% e; en los baños menosu-icos en nitrógeno el contenido 

en carbono de la zona exterior es más alto y el contenido en nitrógeno inferior. Un ejemplo 

de la profundidad de cementación en función del'tiempo y de la temperatura se representa en 

la fig. 47. 

La cemen~ación-nitruroci_~n mezclada, llamada 11carbonit-ruración•r, se- ap.lica mucho 

por la exposición del acero o uno ot~ósfero de gas doméstico (H2, eo y eH4, básicamente~ 

y amonraco NH3. Se trata en general de .. obtener un contenido en nitrógeno relativamente 

alto en la zona exterior del material, ya que el_nitrógeno aume~ta la estabilidad de lo aus-

ten ita, lo que permite obtener una superficie muy dura con velocidades de enfriamiento re la-

ti va mente bajas en un templado desde temperaturas como 650-700°e. Esto es muy importan-

te, para. la reducción de las tensiones internos y de las deformaciones provocadas por un tem-

piado fuerte. Este método tiene aplicaciones interesantes en la construcción de partes de pre-

cisión de máquinas herramientas pneumáticas, máquinas de escribir, etc. 

Lo·., contenidos en e y N en los zonas exteriores pueden ser regulados por la composición 

de la fase gaseosa y por la selección de la temperatura, ya que, mientras sube la absorción de 

carbono con aumento de temperatura, lo absorción de nitrógeno aumenta cuando boja la tem-

peraturo. Además, lo profundidad de penetración está determinado por la temperatura y la du-

ración del tratamiento (fig. 48: temperaturas diferentes, duracidn 10 horas).. 
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·La selección de los aceros para tratamientos de cementación 6 nitruración y el tra

tamiento térmico de las partes cementadas ó nitruradas son bastante problem6tico, ya que 

el propósito final es obtener, en un solo tratamiento térmico, la m6xima dureza en la zo-

na exterior y la resistencia y dudilrdad óptima en la zona central o El endurecimiento de 

la zona exterior es muy f6cil: las capas delgadas de cementación de piezas ligeras dan 

una profundidad de endurecimiento y una velocidad de enfriamiento suficiente para permi

tir la.utilización de un acero al carbono no aleadoo Sin embargo, si se trata de piezas.-

mós pescidas (mós grandes) que hay que endurecer hasta una profundidad mayor o en condi

dones. de enfriamiento menos fuertes, es necesario utilizar aceros aleados y de bajocar

bono o El problema principal para el templado se debe a la gran diferencia entre tempera

tura de austenitización y de formación de la martensita (Ms). para la zona exterior y del cen

tro. Cuando la zona cementada contiene por ejemplo un contenido en carbono de 1%, la 

temperatura de ~ustenitización es de nooc o 800°C y el Ms de unos 200°C .. Si el núcleo 
• 

de la pieza contiene 0.15% e, por ejemplo, las temperaturas anteriores son de 880°C a 

900°C y 400°C respectivamente .. Adem6s, la velocidad crrtica de e~friamiento del núcleo 

suave es mucho mós alta que aquella de la zona exterior o Entonces, en muchos casos, habr6 

que buscar un compromiso ~n el tratamiento térmico entre los tratamientos ideales para ambas 

zonass En general, se elige una baja temperatura de austenitización para endurecer única

mente la zona exterior, o se elige una velocidad de enfriamiento que no transforme la zona 

central en martensita. 

A veces, se efectúan tratamientos +érmicos que sólo tienen influencia sobre la zona 

exterior de la pieza.. Por ejemplo, es posible efectuar un recocido de difusión para obtener 

una distribución m6s progresiva del. carbono, ó una ~ormalización para afinar el grano de la 

zona exterioro El recocido de difusión en general es favorable porque puede disolver even

tualmente una red de cementita secundaria y disminuir asT el peligro de agrietamiento por te~ 



piado. 

Los.tensiones internos que ocurren durante el templado de piezas cementados como 

consecuencia de las propiedades muy diferentes de los capas concéntricas son un proble

ma importante. Basta mencionar aqur que la tronsici6n brusca de zona exterior du1·a o 

zona central suave proporciona a menudo la grieto inicial que provoca una fractura de 

fatigo. 



4,.2 .2 El revenido 

1 o. Templado y revenido 

El proposito del· revenido es proporcionar al acero 1 as propiedades mecóni cas ópti ~as. pa

ra una aplicación determinada .. A menudo, se trata de combinar una alta resistencia me

cónica con una ductilidad suficiente; en otros casos la tenacidad ó ductilidad es de mayor 

interés y se tratar6 de lograr valores optimales de las dem6s propiedades mec6nicas. 

En principio, el revenido consiste en un tratamiento térmico combinado de endurecimien

to (templado) y ablandamiento (revenido},. Sin embc;ngo, en algunos casos, se puede con

siderar un tratamiento simple (p., ej o un templado) como un revenido, cuando llega al mismo 

resultado como un tratamiento combinado,. Como las propiedades de m6xima resistencia del 

acero corresponden con la estructura m6s fina y m6s homogénea, el revenido tendr6 como 

propósito principal afinar el ccero. No sólo se trata en esto de afinar el grano, sino tam

bién de lograr la distribución m6s fina de las partrculas de carburo en lo matriz ferrrtica. 

En la discusión de los constituyentes intermedios y del diagrama T .,T .T., ya se mencionó la 

distribución muy Ji na de los carburos que se logra por una transformación por debajo de la ro

dilla perl rticao Obtener tal estructura es entonces ya un proceso de revenido. S in embargo, 

la m6s fina distribución de los carburos se logra por el revenido de; lo martensita (ver 3 .4.,4.,). 

Ya discutimos las estructuras que se forman durante este revenido: el grado de distribución de los 

carburos depende de_ la temperatura de revenido' y puede ser comparadg con la distribución en 

los constituyentes intermedios que se forman a lo mismo temperaturao 

Cuando aumenta lo temperatura de revenido, disminuyen la dureza, la resistencia a la ruptu-

. ro ~R.. y el 1 rmite el6stico U E' hasta llegar a los valores que corresponden al estado reco-
' i 



cido (normoliz~do). Por otro lado, lo elongación y astricción a la ruptura, asr como pt it..-
resistencia al impacto (p .. ej .. Charpy} aumentan paulatinamente. 

El transcurso de esas propiedades.mec6nicos en función de lo temperatura depende ~e mu-

chos factores, como p. ej. la temperatura original de oustenitizaci6n, el tamaño de! gro-

mo, etc., Sin embargo lo influencio principal es aquello de los ele!Tlentos de ~laboroción 

o de aleación presente, debido a su efecto sobre lo posición de los puntos de transforma-

ción y sóbre lo estabilidad de los carburos .. 

El comportamiento de un aceró deteJ1Tlinado se presenta generalmente en un diagrama de 

revenido, que muestra el transcurso de las principales propiedades mec6nicas en función de 

la temperatura de revenido, y esto poro un sólo ciclo de tratamiento (temperatura de auste-

nitizaci6n y condiciones de templado). Un ejemplo de tal diagrama se represento en lo fig. 

49 •. 

Los diferentes curvos que indican ~a variación de ras diferentes propiedades mec6nicas en 

función de la temperatura se denominan en general 11 curvas de revenido 11 
• 

. Vemos en este diagrama qu_e 1? resistencia o lo ruptura VR yo disminuye o partir de tempe

raturas de revenido muy bajas, mientras que el lrmite el6stico <JE aumento hasta unos 30Q°C 

y después disminuye paulatinamente. -Este m6ximo corresponde a la temperatura de revenido 

a la cual se transforma el carburo- t,, precipitado desde 1 a mortensita o baja temperatura de 

revenido, en cementito con el m6ximo grado de dispersión de los partrculos de carburo .. 

Paro portes de m6quinas (p .. ej. cig~eñal es) el ITmite el6stico ~ es el m6s importante para 

la carga m6ximo permitida de modo que el m6ximo en lo curvo de revenido corresponde al 
- ' . ' ~ 

tratamiento adecuado. 

·Ya que en el templado de aceros no oleados o de bo!o aleación !a estructura· martensTtica 



est6 reducida a la zona e¡.tterior, también las propiedades mec6nicas después del revenido 

serón diferentes en el centro y en el exterior de la pieza. Estas diferencias disminuyen 

cuando aumenta 1 a temperatura de revenido o Por ejemplo, una barra que 1 después del tem-

piado tiene una zona exterior martensrtica y un núcleo con constituyentes intermedios, ob-

tendrÓ por el revenido un perfil de propiedades mec6nicas m6s homogéneo. Entonces, la profu~ 

didad de revenido siempre ~s superior a la profundidad de templadoo 

2~ Fragilidad de revenido., 

Entre las propiedades mec6nicas que se mejoran por el revenido, la reststencia al impacto jue-

ga unpapel importante. En aceros no oleados y en algunos aceros aleados el aumento de ele~ 

goci6n y e~tricci6n o la ruptura por el tratamiento de l!"evenido est6 ocompof'lodo por un oumen-

to en lo resistencia al impacto. Sin embargo, muchos aceros oleados presentan uno excepción 

sobre este comportamiento, llamado ~~fragilidad de revenido 11 o o veces 11enfermedod de KRUPP 11 
• 

• 
En estos aceros, la resistencia al impacto depende de la velocidad de enfriamiento después del 

revenido. 

Si la probeta se enfrra r6pidamento o por un templado, la resistencia al impacto conservo su 

valor normal, si se enfrra lentamente, sobre todo en la zona de temperatura cerca de 500°C, 

el. valor de la resistencia al impacto, medi~c a temperatura ambiente, boja considerablementef 

y adem6s, se eleva la temperatura de transici6n. La temperatu~o de transición (ver 5.1) es la 

mejor medida de la sensibilidad de un acero determinado a la fragilizaci6n de revenido (fig .51). 

Este fenómeno se descubrió principio del siglo y ha estado desde entonces objetivo de muchas 

investigaciones, en lqs cuales apareció que la fragilidad de revenido aumenta con el conteni-

do en carbono y la temperatura de revenido y depende sobre todo de los elementos de aleación 

y de las impurezas. Son principalmente los elementos de oleaci6n Cr y Mn y las impurezas 

P, N, A~ Sb y B los cuales aumentan la sensibilidad, mientras que una adición de Mo y W 



casi puede eliminar totalmente el efecto defavorable. 

Es muy interesante el hecho que es muy difrcil observar una diferencia entre un acero en 

estado dúctil o en estado frógil por mediciones frsicas {conductividad el~ctrlca,' propie-. 

dodes magnéticos, etc.)! o por examen metalogrófico. Todavra no se sabe mucho sobre la 

cause de la fragilidad de revenido. 

Como la fbctura fr6gil es intercristolina y la fractura d6ctil transcristalina, se supone que 

hay que buscar la explicación del fenómeno en los lrmites de gramo. Se supone ahora que 

se trata de segregaciones submicroscópicas en los lrmites de granos, lo que se confirma por 

un ataque m6s fuerte de los lrmites de grano cuando se utilizan productos qurmicos especia-

les. 

3!1 Revenido isotérmico., 

Corno ya mencionemos anteriormente, el revenido no tiene que ser un proceso combinado de 

templado y revenido, sino que puede ser un proceso directo, como por ejemplo el "potentor 11 

de olambre de acero, efectuado yo muchos años en la industria: el alambre pasa de manera 

contrnua a través de un horno de austenitizoci6n e inmediatamente después por un baño de plo-

mo ITquido de una temperatura constante de unos 400°~. Asr es posible obtener uno estruc-

tura sorbrtica muy fina, que corresponde o las mejores propiedades de ductilidad acompañadas 

de una resistencia mecónica muy alta. La apf!cación de este principio sobre olambre de oce-

ro no aleado se reduce a los di6metrós .inferiores a 5 - 6 mm, ya que la profundidad de templ~ 

bilidod solo es de unos 3 mm. En principio, se utilizó el tratamiento para alambre de piano, 

pero ahora se utiliza mucho el olambre sorbrtico para concreto preforzodo y para ras resortes 

de colchones" 



En función del di6metro del olambre y del contenido en carbono .del acero (en lo pr6ctico, 

m6x.~ O .5% }, es posible obtener por este tratamiento de revenido directo resistencias de 

140 kg/~m2 (grandes di6metros} hasta 280 kg/mm2 poro ~lo~bres muy delgodoso 

A veces es pos~~! e considerar un templado martensrtico también como un revenido: por ejem-
" 

' ' 
plo un acero suave ql carbono (e .(O o 1 SO/o) obtendr6 por el templado yo Yo n6ximo dureza y 

resistencia mec6nico ode,m6s de uno bueno ductilidad, debido o 1 o presencio de mucho ferri-
' 

ta •. -

En la discusi6n de los diogramos,T oT oT u, yo se mencion6 lo posibilidad de tronsformoci6n 
·~ .· ' '\ 

isoMnnico poro obtener directomente,yno estructuro de constituyentes intermedios, lo cual o 

menudo proporciono el compromiso ideal, entre los diferentes propiedades mec6ni cos., Este 

tratamiento se llamo'bustemplodo 11 y se trat'!rá en el p6rrofo siguiente. 

4~ Austempl o do (i ng 1 és: austemperi ng~ 

Por oustemplodo se entiende lo tronsformoci6n isotérmico de un acero al eodo o no al eodo o uno 

temperatura debajo de lo rodillo periTtico y arribo de lo zona de transformación mortensTtico., 

El oustemplodo de un acero consiste en: 

1. Calentado a una temperatura dentro de lo zona oustenrtico (~n general 785°C- 870 oq 

2. Templado en un baño de temperatura constante, en general en el rango de 260-400°C, 

3. Permitir lo tronsformoci6n isotérmico o boinito en el.. baño del punto 2, 

4. Enfriamiento o temperatura ambiente, en g_enerol al aire .. 

El proceso del oust~mplodo se describe en .detalle. por sus inventores, E .. s .. Dovenport y E .. C. 

Boin, en la potente d~ ~E.U ... U .. No. 1·.924,099. Lo diferencio fundamental entre el oustem-

piado y el templado convencional se representa esquem6ticomente en lo figuro .. 5"i,. 



El principal objetivo del austemplado es obtener una mayor. ductili_dad o resistencia al 

impacto para una dureza determinada. La tabla indica unos valores tTpicos de las pro-

piedades· mec6nicas de un acero 1095: 

) . ' ,f-- - 1 

T ratomiento Térmico Dureza Re Resistencia al 
impacto 

Elongaci6n o 
lo rupt·ura [%J 

Templado en ogua y 
revenido 

Mantempl ado y rev~ 
nido 

Austemplado 

53.,0 

53 .. 0 

52.,0 

[lb -pie] 

12 

28 

45 

Para obtener. un verdadero austemplado, las condiciones son: 

o 

o 

11 

a) Enfriar el acero de la temperatura de austenitización a la temperatura del austemplado 

con una velocidad suficiente para evitar lo transformación de lo oustenito .. 

b) Dejar el acero en el baño a temperatura de austemplodo el tiempo suficiente para pe_t: 

mitir lo transformación total de lo austenito o bainita. 

La se! ección del acero para austemplodo se basa en las caracterTsti cas de transforma-

ción como indicadas en los diagramas T. T .. T" Hay tres consideraciones importantes: 

a. la posición de la rodilla perlnica de la curva T .,T .. T y el tiempo disponible para evi-

tarl a, 

b. el tiempo requerido para la transformación completa de la oustenita o la bafnita a la 

temperatura del oustemplado y 

c. lo posición de la temperatura Mso 

Ejemplo: lo fig • .s-X ti da el diagrama T .,T .,T. de un acero 1080. Vemos que este acero tie-

ne una posibilidad limitado de ser austemplodo, el enfriamiento de lo temperatura de aust~ 

nitizoción hasta la temperatura de oustemplado tiene que efectuarse en un segundo para e'!.! 

·tar lo rodilla perlrtica y la formación de perlita. La transformación isotérmica necesito, 



según la temperatura del baño, un tiempo de unos minutos hasta una hora. Debido a la 

necesidad de un enfriamiento r6pido, el al!stemplado de un acero 1080 sólo se hace en 

piezas de sección delgada (max 5 mm}. 

La fig /~1 ~ representa el diagrama T oTo T o de un acero 5140 de baja aleación, m6s ade-

cuado poro el austemplado. Se permiten unos 2 segundos para evitar la rodilla perlrtica 

'Y! 
y lo formoci6n de boinita termita en un tiempo de 1 a lO minutos en el rango de 315~ooe. 

Aclem6s de los aceros indicados (1080 y 5140), los aceros adecuados para el austemplado son: 

1} 

2) 

3) 

1 

aceros al carbono con 0.,50 - 1 .00% e y un contenido mTnimo de 0.60% Mn, 

~ 
aceros a alto carbono con m6s de 0.90%e y, cuando posible, algo'de 0.60% Mn, 

algunos aceros al carbono(como 1041}., pero con menos de 0.56% e y manganeso de 

1 .00 O 1 a65 %, 

4} algunos aceros de baja aleación (como las series 51 00} con m6s de o.30% e, las series 

1300 hasta 4000 con m6s de 0.40% e, y otros aceros como 4140, 6145 y 9440. 

Aplicación 

En la pr6ctica, se efectúa a menudo un austemplado en lugar de un templado convencional 

seguido por un revenido, por las razones siguientes: 

o) para obtener mejores propiedades mec6nicas (sobre todo m6s-ductilidad y resistencia 

al impacto para una dureza determinad~, 

b) para reducir el riesgo de agrietamiento y distorsiones de templado y 

e) en el tratamiento de piezas delgadas, para reducir el costo del tratamiento (cl6sico: 3 

pasos; austempl ado : 2 pasos)~ 



5o. Martemelado (inglés : mart~~ 

El martemplado de un acero es un trat~miento en tres pasos: 

a. templado desde la}emperatura de austenitización en aceite caliente o sal liq~ida a una 

temperatura superior(o en la parte superior) de la zona de transformación martens!'Hca, 

b. conservación en el medio de templado hasta la homogeneización de la temperatura a tra-

vés de la pieza y 

c. enfriamiento (generalmente al aire) con velocidad moderada, para evitar grandes diferen 

cias de t·empetatura entre la zona exterior e interior del material. 

la forma~'ión de lo martensita ocurre bastante uniformemente a través de la pieza durante el 

enfriamiento hasta temperatura ambiente, evitando asila formación de un exceso de tensio-

nes internas residuo 1 es. 

Sin embargo el martemplado no hace inutil el revenido consiguiente :después del enfriamfen-

to de los piezas martempladas, hay que someterlas a un tratamiento de revenido como para los 

piezas templadas directamente. 

En lo fig /-~; J- se compo ren las relaciones tiempo-temperatura del martemplado y templado ca!!_ 

vencional, ambos seguidos por un revenido. Como la velocidad de enfriamiento en la última 

fase del martemplodo es relativamente lenta, secciones delgadas y gruesas de la pieza se trans-

forman desde la superficie hasta el centro en un tiempo pr6cticamente igual. Por eso, el mar-

templadd'8is'rninuye o elimina los distorsiortes q1.1e son consecuencia de la transformación irregu-

lar como en un templado convencional a 

La ventaja principal del martemplado es la reducción de lo distorsión. Cuando lo templabi-

lidad del acero es suficiente, el martemplado proporciona un mejor control dimensional que e: 

templado convencional, porque las variaciones dimensionales son mós uniformes a través de los 



piezas. Ad,emás. hay menos tensiones internas res4uoles, porque lo mayor porte de la 

variación térm,ica ocurre cuando el acero se encuentra en lo modificación oustenttico, 

que es relativamente plástico. 

La tabla siguiente da una comparación entre el efecto del martemplodo y del templado 

sobre las propiedades de un acero 1095: 

[Trato mi ente Térmico ! Resistencia al 
,_ 

Dureza Re E longoción a 
1 • 

1 
1 1mpocto lo ruptura 

1 [pie- lb] [%] 

T emplodo en agua y 53 .o 12 o 
revenido 

Mortemplodo y 53.0 28 

1 

o 
! revenido· 1 

1 

Muchas veces el mortemplado elimino lo necesidad de utilizar fijaciones de templado poro 
• 

reducir los deformaciones del templado brusco. 

Martempl a do modificado 

La diferencio entre el martemplodo y el mortemplado modificado sólo radico en lo temper~

tura del boRo de templado, la cual es inferior (desde inmediatamente debajo de Ms hasta más 

de 100°C debajo de Ms) como se indico en la figo';tD En el martemplodo modificado se lo-

gran velocidades de enfriamiento superiores que en el mortemplodo convencional, lo que es 

importante para aceros de templobilidod inferior, que requieren una mayor velocidad de en-

friamiento poro lograr la profundidad deseada de endurecimientoo El mortemplodo modificado 

se aplica entonces a uno mayor vari e~od de aceros. 

Tipos de aceros adecuados paro martemplodo. 

En general, es más fácil adaptar un acero aleado al martemplado, que un acero al carboneo 



/.f -- ·' 

General mente, cualquier acero que pueda ser templado en aceite, puede ser mortemplado. 

Los grados de aceros usuales para obtener un martemplado con la dureza entera son 1090, 

4130, 4140, 4150, 4340, 4640, 5140, 6150, 8630, 8640, 8740, 8745, 

Para obtener resu !todos satisfactorios en el martemplado, hoy que conocer el diagrama T. T. T. 

del acero considerado. El acero seleccionado debe contener lo suficiente cc1rbono o elemen-

tos de aleación para mover lo rodilla perlitica hacia la derecha. 

Aplicación. 

El martemp!ado.se aplica a partes de tamalio, forma, peso y sección muy diferentes. Una 
1 

gran parte de las piezas tratadas por martemplado estón carburizadas. Sin embargo, se cree 

que en la próctica industrial corriente el tonelaje de acero martemplado de endurecimiento 

integral excede marcadamente el tonelaje de aceros carburizodos y martemplados~ 

Ahora bien, el martemplado es-especialmente adecuado para los piezas carburizadas (p. ej Q 

flechas, cardas y engranajes}, porque esas partes, en general, son mós difTciles de afilar 

y, mós costosas en la fabricación y pueden ser manufacturados con dimensiones mós cercanas 

o lo final que en el coso de endurecimiento t·otol. 
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46A 
FJG. 11-28. Prueba Jominy de punta 
templ«dn. (A. C. Guy. Elementos de Me
talurgia Física. Reading. Mass.: Addison 

Wesley, 1959 ) 

1 
1 

Distancia del extremo templado, en pulgadas 

(h) 

t' .. 
¡;; . 
ro: 
g ... .. 
®'d 
o"d 
-u e ~ 
a~ 
~o 
., 
'C 

~ .., 
ii. os 
=: 

46-c. 

10 

5 

o 1 1 
8 ¡ 

1 3 
2 :¡ 

4!-S 
Fzc. 11-29. Rapidez de enfriamiento contra 
posición de temple en el extremo. Estas rapi
deces de enfriamiento varían fusigniñcante
mente entre los varios aceros simples al car-

bón o de baja aleación 

2 

Distancia del extremo templado, én pulgadau 

2 

Distancia del extremo templado, en pulgadas 

e Mn Ni Cr M o GS 
1040 0.39 0.89 0.01 0.01 8 
1060 0.62 0.81 0.02 2 y 8 
3140 0.38 0.73 1.35 0.50 8 
4140 0.38 0.79 0.01 1.01 0.22 8 
4340 0.40 0.75 1.71 0.77 0.32 8 

F1c. 11-30. Curvas de endurecibilidad para seis aceros con las composiciones 
indicadas y los tamaños de granos de austenita. La latitud de especificaciones 
químicas normales producen algo de latitud en la endurecibilidad. (Adaptada 

de U.S. Steel Corp. data) 
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FIG. 11-27. Dureza máxima contra contenido de carbono de aceros simples al 
carbono, mostrando durezas máximas provenientes de martens]ta comparadas 
con durezas desarrcllad;;.s por microestructuras perlíticas. Para producir dureza 

máxiina, debe e\itarse la reacción -y ~a + carburo durante el temple 

Distancia o:quiva;ente del extremo 
templado, en .[lul¡:adas 

1 1 ;¡ 
¡ 2 ~ 

-,---~--..-

1 

IU!..:?i&e:z: :!.e oe:-:úri"--Diento @ 1 300 "F, "F /<ee 

(a) 

600 

Distancia e<¡uivalente del extremo 
templado, en pulgadas 

1 1 3 
:¡ 2 ;¡ 

-...,..--.,----,.--.., 
, , 

Rapide:z: de enfriamiento @ 1 300 "F, "F/se¡ 

(b) 

/ 

Fié. 11-31. Las rapideces de enmamiento en banas redondas de acero se 
·- .. te~plan eri (a) agua y (b) aceite. La abscisa inft:rior, rapideces de enfr.iamien~ 

·toa 1 300"F; la"absci~a superior, ¡x.siciones eqt:ivalentos en una barra de prueba 
de temple en el" extremo. (C, centro; M-R, radio medio; S, superficie) 

CD 
Ji6 F (a) 1040 

Re 
-60-

-50--

-40-

-30-

1 

CD 
(b) 4140 

F'Ic. 11-32. Dureza transv:~rsal. Ver Ejemplo 

E· ::e 
~ J 

FIG. 11-33. Dureza contra posición en una barra V para dos aceros 
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Fig~3lr:Diagrama TTT d~ una fundici6n aleada (C=J,OI;Si~I,86; 
,'tfn=O, 96 ;)fo=O; 62 ;Cr=0,27 ;Cu=2, 02) 
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tiempo en a íos 
Fig. ~T :Vartución de las pro
piedades mecánicas de acero 
;err(tico por enuejecimiento 
a temperatura ambiente des
pués de un enfriamient8 rá~ 
pido (templaao) de 680 e 

0.' 0.6 0.8 1,0 ~1 

';'ig. 40 :lona de temperatura fa ... 
10rable para el recocido de 
lblandamiento (suavización) 

1 e¡ 

Fig. 38 :Envejecimiento después 
de la deformacióo en fr(o 

grado de deformación en % 
longitudinal transversal 

Fig. 3~ :Propiedades mecánicus en 
reZaci6n con el grado de deforma
ción en el laminado de un lingote 
de acero de J ton.; C=O,J6% 
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o.' Q& o.a to u ,,. "!oC 

Fig.4f:Representación esqu~mática del afino d 
grano por la normalización: 

a : después de la colada 
Fig. 4-1 :REJpresentaci6n esquemá
tica de la zona de temperatura 
para la nurmalizaci6n 

·c¡'LL! i ' , : : 1 
v. . ---n---,--~ ~ 

tooi 1 ' -'-\-~ ; 
1 ~ 

: : --~~. \-:~~ ·:-1 
7oc-

1 
r--· \ " ---¡ ___ , __ -----· 

o 200 400 600 .8011°( 

Fig. 4-3 :Representación esquemática 
d~ la uelociddd de enfriamiento V 
en relaci6n con la temperatura in
stantánea, para una esfsra de Ag de 
;•Q nun (21 templada de 800 C en Ual' ioa 
medio~ de templado : 

a : agua de 40 °c 
b : aceite mineral de 4g °C 
e : baño de sal de 200 e 

b : despu~s de la austenítizoción 
e r después de la perlitizaci6n 

Fig. 4J-f :E'ndurec ib i l idad de 
aceros diferentes (esquem6-
ticamente). 
!:acero al carbono t~mplado 

en agua 
11 :acero a 2% Ni templado en 

aceite 
11 l :acero a I'/.l.:r-4%Ni Gndu.rec ido 

en aire 

Fig.46 :Veloci~ad cr(tica de 
enfriamiento para un acero al 
carbono en reloci6n con el 
contenido en carbono 
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Fig. 4r:Profundidad de cementación (d) en 
relación con el tiempo, para dos tempe
raturas diferentes (acero al carbono) 

aoprojundidad totol de la zona 
b.profundidad de endurecimiento 
c.zona eutectoide 

Fig.bS :Transcurso de la dureza en relación 
con el diámetro en el templado en agua de un 
ac@ro con 0,3% C - 3% Ni 

.... ~-- '. 1 20! ! 1 --¡=;~~ -,- !--~ 
O'it0

1 ·~-· -" . . ' 

a. :_-:-t---.- :._ p ' : ---. 
oL_L: , :__· ___ .:_ __ ; 
o 200 'oo &oo%C 

Fig.4~:Distribuci6n de carbono y nitrógeno en el 
Jrde para la carbo-nitruración de un acero extra

suoue, duración : JO horas 

f : long it ud i na l 

f' : transuersal 

'D\o.9V"O.IM~ de. rtl/~11 •\f? -

1-
l 

Fig. lft:J :Enobleeiwtiento de un. acero 
aleado (endureciendo al uire, ace
·ro de construcción Cr-Ni-.Mo con 0

1
32 

% de carbono)o Templado:enfriamiento 
al aire desde 840°C y reuenido a di
ferentes temperaturas 

Fig, 5"0 : Ductilidad D del mismo 
acero en j't.mcc i ón de la tempera
tura : 

ao ~n pruebas de torsión 
bo en pruebas de tracción 
c. en pruebas de impacto 
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Fig.l)l :Influencia de la velocidad 
de enfr iarn¿ento después de un reue-

'nido a 650 C sobre la tenacidad y 
la temperatura de transici6n de un 
acero sen·s i b lí! a la frag i liza e i Ón 
por reuenido 

a. templado en agua 
b. uezscidad de enfriamiento : 

660 C/hora 
c. uelgcidad me enfriamiento : 

100 C/hora 
d. uglocictad de enfriamiento : 

9 C/hora 

Fig. St.:Representoci6n esque
trL6 t i e a de : 
- endurecimiento isotérmico(ad) 
- endurecimiento gradual o mar-
tens ita ( ab) 
- endvrecimiento gradual a es
tructura mezclada (oc) 

13 
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TEMPLABILIDAL ~E LOS ACEROS 

'/:~. -_ ·~ ' (' :· ,-, ~ )"\• '1 

,Ji -- ····- .•. •••· ,¿· --· ,_ -~~' .... : ... 

Cómo .:onsecuenc1a de ello puede vanar la estru.:tura y las propiedades de 
:.ma p1eza de acero rempiddo. cuJr.do se consideran distmros ;JUnTos de una 
secc1ón tnnsversal de la misma. 

Ei moJo más simple de poner este hecho en evidencia consiste en seccionar 
las piaas rempl:ldas, y medir_ sü dureza desde la superficie hasta el 
:e;-,tío. Pro.:ediendo de ese modo, con piezas C!l!'ndncas de lOO IT'úTI de 
liimetro. lernpla·~Js en 3gua. se obtienen. para !os aceros SAE l 035 y 
:iAE 4135. las curvas de dureza indicadas en 13 figura 3-6. Estos gráficos se 
:or.o.:w con el nombre de curvas U. 

Puede observarse que la curva correspondiente J.! acero SA.E 4135 mues
ra una menor variación de dureza que la del SAE 1035 entre la superficie 

ei centro de la barra. · 

LJs difere;¡cias entre las dos curvas de la figura 3-6 deben ser atribuidas 
i una propiedad de los aceros Uamada templabuidad, que depe::de de las 
:aracte.rísticas de las curvas TTI de cada acero. 

La templabilidad de los aceros puede ser medida por un parámetro 
IJmado diámetrc crítico ideal que se analiza en el punto 4. En la práctica, 
a templab~lidad 3e detennina, en f01ma comparativa por '-'1 an:ílisis de las 
:'Jrvas C y, má~ generalmente, mediante las i!amadas cun:as Jornmy. que se 
srudian en d punto 2. 

. Prir.cipios de la templabifidad 

Los estudios ~obre templabilidad de los a~eros se basan en la aceptación 
ie los siguientes prm..:ipios de cará.:ter empíri.:o. 

1 ~ --L3 
lepende de 
·onna de l:! 

dureza de temple de un acero, en un punto de una pieza, 
la velocidad de enfriamiento de temple en ese punto y no de la 
pie~a ni del mec!io de enfri:nni,~nto. 

:~ -La vclo.:1dJd de enfriJm1ento en los disti.atos puntos de 'dos piezas 
gu:lles no depen..ie d.; la ~·omposición químic:J. del acero con el qu~ están 
·aon-:adas dichas p:ezas. Esto equivale a decir que todos los aceros se 
:o-,lportJn dei mismo rnod•J en el proceso de transniitir calor a un tluJdo 
.;: :·ng;; rar1te. 

Y -La es1ru.::tura de temple de un ace:o (med;da por t>l porc;;nt:lJe de 
r.anensita obtenido) resulta, en un punto det.:-r:ni.n:JJo de una piez.> -je(ini
la por la durez.a en ese punto y por el porce:1~].: de CJr~':Jr:o ~el .F . .cro. 
Ie:.jo independiente de los demás compon.::nu. quln'Jo-GS. 

-P -La influencia de un elemento de J.lea.::ión de un acero ~:1 l3. 
.-·:--:::i2J:.ilidJ.:l del mismo (medida por el corresp0ndi~n!o:' dJ:ímctro) ·~:t:.:o 
~~3: "~ :::.prox L'1 .Jd..: 'TJente pro pur.: iuna: .! : ,:::;¡,¡e rudo :: . =s.:: ·:' ::ner.:. -e· . '~ .. ' r: 

5o -La t~rnpi.Jb111dad de los a..::eros (medida por el diámetro ,·riliCO 
1deaJ) crece con el aumento del tarnaii.o del grano. La ley de crecimiento 
depende dt.!l contenido Je caro.:>no d"J d 1 

componentes químicos 
- acero pero no e .os restantes 

6" -L~ dureza mi-:rma de temple de un acero. en condicivnes dererm¡
n::.das de ronna de la pieza y medio de enfridmiento, depende del cor.tenido 
de ..:~rhono pero no c!e los elementos de aleación, si la estrucrurl! puede 
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propiedades mecánicas, cualesquiera que sean los elementos de alea..:Ión que 
contengan. Esto mdica que es posible reemplazar el acero de una pieza por 
otro más económico, sobre la base de los precios relativos de los elementos de 
aleación. 

Todos estos principios son aproximados }' no absolutos. Deben por ello 
utilizarse con cierta precaución. En especial debe prestarse atención a las 
apli.::aciones del últ~mo de los principios arnba mdicados, pues los elementos 
de aleación influyen de un modo distinto. a igual templabilidad del acero, 
en la fragilidad Je las estructuras templadas y revenidas. 

2. Ensayo Jominy 

El método Jominy para medir la templabihdad de los aceros, se bJsa en 
la provocación de distintas veloctdades de enfriamiento a lo largo de la 
superficie de una barra cllíndnca. Esto permite determinar las características 
de templabilidad mediante la medtción de durezas superficiales. sin que sea 
necesario seccionar la barra, como lo exigen las curvas L1• 

P~ra lograr distintas veloctdades de- enfriamiento superiiciales, el método 
1 ominy utiliza. una probeta cilíndrica de dimensiones normalizadas que es 
enfriada, en condiciones también normalizadas, en una de sus bases, median
te un chorro de agua. La velocidad de enfriamiento, y por consiguiente la 
dureza, varía rápidamente entre la base de la probeta que recibe el chorro y 
la base opuesta. 

La dureza se mide sobre una generatriz del cilindro así enfriado, después de 
mecamzar, a lo largo de dicha generatriz. un pequeño plano. 

Si se represen tan los valores de dureza en función de b distancia a la 
base templada (llamada distancia J ominy ), se obtienen curvas corno las 
indicadas en la figura 3-7, para dos aceros diferentes. El acero A tendrá 
m a} or templabtlidad que el 13 porque la dureza disminuye menos rápidamen
te a medida que aumenta la distancia Jommy. 

Curvas como las de la figura 3-7 se utilizan para la recepciÓn de aceros 
mediante el empleo de gráficos, como el indicado en la figura 3-8 para el 

Curvas como las de la figura 3-6 se uti!tzan para la recepción de aceros 
mediante el empleo de gráficos, como el ind1c:J.do en la figura 3-7 p:ua ei 
acero SAE -1-135. Estos !?fáficos constan de dos curvas, que determinan una 
band:J de temp!JbilidJd dentro de la cual debe estar cont<?nida la curva que 
se obtenga con el :1-::ero que se analiza. Cuando Jos aceros SAE deben 
-,a tJSfacer- este requisito de templabilidad, se :tgrega la letra H ai número 
.:ara..:rerÍ5[ICO del Jcero 

En los gr:ít~.:0, Je templabilidad Jumtny suele ::~gregJrse una tabla 
auxiliar, que Jparece en la parte supenor de los mismos. como se muestra 
en La figura 3-8. Dicha tabla permite, de acuerdo con el ejemplo que se da a 
contmua:::Ión, prever la Jureza a cbtener con un acero determinado. a 
distinras profuniliJades de l:l sección transversal de banas cilíndricas (a los 

'¿ 1 aue ~.: denomina redor.dos) templad:1s en agua o en ace!.e 

;- .. : . ·¿oj¿s ... .-o;·r.::~pvnd~n l :t·:r~~k\ cr. J.P:"lJ.a o 1L~lt.: r:~eda-tn.lm~nte J.::1taJc.~. l3.!-. "J:r.u ~e 
_ .3 .•• - 1 -:r.~t!me!H¿ en l.3 prdcn~~ u.~ lo, U"JW.f:ue;1f()\ t.:in¡u .. -:...1'::1. 
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Distancia a la base que recibe el chorro de agua 

Fig. 3-7.- Repn:scmtación esquemática de las curvas Jominy de dos aceros de distinr..: 
templabJlidad. 

Consideremos un acero SAE 4135 H cuya curva de templabilidad 
coincida con la curva inferior de la figura 3-8, y para el cual deseamos 
conocer la dureza a obtener en el centro de un redondo de 35,6 mm de 
diámetro cuando él sea templado en aceite. 

Busquemos en la tabla auxiliar del gráfico de templabilidad Jominy el 
valor 35,6 en correspondencia con temple al aceite y centro del redondo (si 
el valor exacto no existiera, debería procederse por interpolación). Hallado 
ese va.lor, sigamos la línea vertical que le corresponde hasta corta! la curva 
Jominy inferior. De allí sigamos horizontalmente hasta cortar el eje de 
ordenadas en el que encontraremos la dureza buscada: Re 40. 

La dureza obtenida en el ejemplo anterior (Re 40) corresponde, en una 
orobeta Jominy del mismo acero, a una distancia de 12,7 mm. Este valor se 
~btiene del gráfico de la figura 3-8, si se continúa la línea vertical antes 
mencionada, hasta el eje de abcisas. 

lo anterior indica que la dureza en e! centro de iJ barra jel :~cero 
1f1.!lizadu. 1.1 tf.!·íol··•!.'· -.:1 2-:ene. -:5 ''!l!;ti:.: !3 .Jurez:.t en un r,•:r;to ~~tU.!é::-: ~:<' 
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Fig. 3-8.- Bandas de tempilbilidJ.d del lee ro SAE 4135 H. 

3 :.:xiliares de los gr:ificos Jominy), est:i basa~o en la aceptación del primero 

do:! los pnn.::tfllOS indicados en el puntO ~ntenor._ . . ' ~ J r t bJ 
La aceptación del segundo de dichos ~nnctptos hace ~ut:, a~ a as 

.iCLxi!iares de los gr:ífico> Jorr..iny resulttn iguwes para todos lo~ :!Leras. 

--¿ E rtrl!cturas de temple 

Cu-r ~o '· vcix!Ü:!d ¿e enfr.am1ento ~e t~:mple de un acero es menOí 
"-Jy '"'. ,·a \C,vC!C!Jd ·r••i.::a de te;r.:~le, se obtienen estructuras no 

cue !J eno.nulJ~ · " ·· . · • ~ 1 fa•e n'artensita es 
t-otd.lm~:;¡te martensítt.::.ls. l::l por:entaJe en qu~ _apJrde,e a .. - . ~t d esa 

• nto m:i· se aleJ·a la velor.taad t entrnmH·-".o e tanto ;nenor ~ua ) , 
"~elocidad .:rítica. 

Corr.o los a.::eros tienen diierentes cur.-as TTI. ~:!s •:elocidades <.iÍticas 
. :-::.::: .:-r¡";m ¿,: un Jcero :! orrr¡ !_o, ?<Jrc~r.:~_i~-
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medio de enfriamiento, pueden ser muy diferentes. Este hecho se vincul 
lógicamente con la templabilidad de los <.cf'ros 

Ouror4 
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Fig. 3·9.- Relac¡Ón .:nue porcentajes de carbono, dureza y contemdo de marte<~sita 

De acuerdo con el princJp!O de la templabilidad :-.¡o 3, el porcentaje de 
martensita de un acero depende sólo de la dureza de temple y del conteni
do de carbono. La relación corresponrliente está dada por el gráfico de la 
figura 3-9, obtenido experimentalmente. 

Ese gráfico, combinado con la curva Jominy de un acero determinado, 
permite prever la estructura de temple a obtener (porcentaje de manensita) 
en un punto determinado de un redondo templado en agua o aceite. 
Explicaremos esto también sobre la base de un ejemplo. 

Considerando el mi'iiTlo acero SAE 4135 H de: ejemplo anterior, cuya 
curva Jominy roí:l.::ide con la inferior del grMico de la figura 3-S, suponga
mos que se nos pida determinar la estructura de t::mple, en las mismas 
condiciones para las que se determinó la dur::za, y en el mísmo punto del 
redondo de 35,6 mm de dii:net.-o. 

Determinemos, en 14 forma antes indicada, la dur~za en ese punto, que 
resultó R..: 40. Con ese \·alor y e! contenido de carbono del acero (que se 
tomará igual a 0,35 ~ l, el gráfico de la f¡gura 3- 0 r.o= ,:Jdica. J,!:? !a 
estr:1:ru~a .:le ~'!-mi~ ed,; "r;:·::;:~ ,·~-'::::~:::::-::: ~(;r 5J ¡.:r :::·:~de 



El porcentaje de martensita no define en forma absoluta la estructura 
del acero, pero se acepta que, si ese porcentaje es superior al SO por ciento, 
las propiedades no cambian prácticamente cualesquiera que s~an los restantes 
componentes. 

Procediendo del modo indicado más arriba, se pueden elegir los aceros 
con los cuales será posible obtener, por temple en agua o en ace1te, un 
porcentaje determinado de martensita en el núcleo y en otros puntos de 
barras cilíndricas. Cuando se trata de piezas, la estructura a obtener puede 
ser prevista en base a la estimación del diámetro del redondo equivalente, 
entendiendo por tal un redondo para el cual las velocidades de enfriamiento 
de su secc1ón transversal resulten equivalen tes a las de la sección crítica de 
la pieza. 

4. Diámetros cdticos 

Se denomina diámetro ¡;nt1co de un acero. en relación con un medio 
de enfriamiento determinado. al mayor diámetro de redondo de dicho acero, 
que perm1ta conseguir un porcentaje no menor del 50 por ciento -de 
martenslta en el centro de su sección transversal cuando se lo templa en el 
medio considerado. 

De acuerdo con el ejemplo del punto anterior, el diámetro crítico del 
acero SAE 4135 H, templado en aceite, es igual a 35,6 mm. pues con un redondo 
de diámetro mayor, no se obtendría un mínimo de SO por ciento de 
martensita en el centro, cuando (:¡ templabilidad del acero coincidiera con. la 
curva inferior de la banda correspondiente. 

Con el fin de independizar el diámetro crítico de los aceros de la forma 
de templarios. se ha adoptado un medio de enfriamiento hipot¿tico, al cual 
le corresponde la máxima· severidad de temple obtenible teóricamente. A ese 
medio se lo define por la propiedad de que, manteniendo invariable su 
temperatura. el medio permite evacuar en forma instantánea, toda- cantidad 
de calor que pueda transmitirle el acero durante su enfriamiento. 

El diámetro crítico de un acero. referido a dicho med10 de enfriamien
to, se denomina diámetro crítico ideal. 

Las velocidades de enfriamiento que provoca el medio h1potét1co indicado. 
en el centro de barras cilindrJCas de acero de distintos dJ:imeiros, pueden sc:r 
teóricamente calculadas. 

Si comparamos esas velocidades de enfriarn1ento con !as correspondientes a 
distintos puntos de uro probeta Jominy (velocidades que pueden ser obtenidas 
experimentalmente), es posible vincular entre sí di:ímetros de barra (templadas 
lupotéttcamente en el medio ideal) con distancias Jominy, sobre la base de 
ia ~gualdad de velocidades de ~nfnamiento. Esto se ha hecho en la figura 3-10. 
Como, de acuerdo con el primer princip:o de la templabilid.ad, a iguaidad de 
velocidad de enfriamiento corresponde igu;!.l dureza, el wnocimJento de la 
jurezz del punto J ominy al cual ie corresponde un 50 por ciento de 
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marknsita, en el acc~n considerado, permitirá mediame la aplicación de la cu, 
de la figura 3-10 conocer el diámetro crítico ideal de dicho acero. 

Dicha figura, sobre la base del segundo pri.Jtcipio de templabtlidad, es af 
cable a todos Jos aceros. 
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Fig. 3-l 0.- Relactón entre dtstanctas Jominy y dtametro, crlucos tdeales. 

La distancia Jominy a la cual corresponde, para un acero determinado. 
el 50 por ciento de martensita. se determina sobre la base de la curva inferior de 
la figura 3-9 (entrando en ella con el porcentaje de carbono de acero) y la 
curva Jominy correspondiente (entrando en ella con la dureza obtenida en 
la operación anterior). 



El diámetro crit1co real de un acero. o:n un ~Jato medio de eninamJen
to, puede hallarse experimentalmente. Para ello se deben templar, en ese 
medio, redondos del acero analizado, con distintos d1ámetros, hasta encontrar 
el diámetro al cual corresponderá una estructura de 50 por ciento de 
martensita, en el centro de la sección transversal. 

Por la rel:!ción ) a mcnc1onada que existe entre dureza y estructura, el 
procedimiento puede ser :1plicado midiendo durezas. en vez de verificar 
metalográficamente las estru~turas obtenidas. 

S1 se determ.inan, para un acero d.:ldo. los diámetros críticos reales en 
med1os de enfriamiento de se·:eridad d~ temple cada vez mayor. e! valor 
obr~G1d0 trá creci::",:do y tenderá a un valor rr1ixuno correspondiente :1l 
e! ii:ne rro ..:nb:o ideal 

El concepto de severid:~d de temple, de un med1o de eniriarnienro 
d~!ermm:~do. puede n:presenrars~ numáicarnente dd modo que se rndicJ a 
:::mrmuac1ón. s1 ;e as1gr:a el valor 1 par.1 el Jgtl.J q'u1'-'ta y el valor mfiniro 
pJra .;>! medio ide:ll. 

Supongamos que se ha derenmnado el diámetro crúico de un m1smo 
ac.-:ro en distintos medios de enfri:!.ITiii!nto. incluyendo el agua quieta. Re
prese:l!~mos d \·alor de esos dilmetros en ordenadas } . en abcisas, en una 
escalJ a.rbit1ana. ubiquemos !a posición de caJa uno de los medios de 
enfriamiento utilizados, de modo tal que b ubicación rebtiva de los puntos, 
correspondientes a cada una de las det:!munaciones, resulten alineados según 
una curva contmua y de •)rdenada cre;;ienre. · 

Si. er. esas condi·:ioncs. se asigna el valnr uno a la Jbcisa correspond¡en
re al :¡gua qute!a, se podrá asignar un >alor numénco de severidad de 
remple, a cad:1 uno de los otros medios utilizado~. 

En ia curv;, obtenida del r.1odo arriba i:1d1cJdo. el di2rr:etro crit!co ide:U 
corresponderá 3 un vah.¡r infmiro en las abcisas. E:ite hecho provee un 
p~ocedimieu!O para determinar los dlirnetros crÍtJ.:os ide:~!es en forínJ :~pro

x!nuéJ. PJrJ c!lo Se deberá extrapol1r la cur.a :mt.?ricr (que vrncu!a lus 
J;ar:¡ctros crí~:cos .::or: !:1 severidad de temple de los mediOs de enfriamiento 
cJtllJzados). ~ dererminJr d \alor miximo Ji .::¡t>e uende el diámetro crítico, 
J:lr2. ·.inJ sev~ncJd M ~emple ínli.mto. 

:-¡ düirnerro crítico de un acero. en un med:o ,J~ :::nr'ri.uniento detennt
::.!.1..: . .:crres?ond~ ;.¡ unJ ve!oc!dad bien .i:!fin:da ·.:!.e enfnanuento en el 
:er:rro d~! redoí.do -~orrespondi~me a ese dii:r,ctro. si ;..t sevend<!d de temple 
Jei r~;;;div se !T':lnti~ne ~·onstar.tt'. ResultJ por ~i!o ~\ ,J::nte. que d:,be existir 
:¡r,J rdac1ón dir~cta entre los vaiores Ce tos J!::tmtos diimerrJS críticos d~ 
un a,:~ro. det~:-::--..-nacos en :ncJtos de ~n:"n.lffii~nto de distint:!S severidades 
Esa re:a.::ión e;~.1 r·:f1ei~dJ L'n IJ ftgura 3-11. 

Sobre l:l b::se del- segucdo pri;.c!pl'J de re~pl::.b1iid::d, iJs relaciones de la 
r'!g•JrJ 3-11 so.: \:iliJas p:HJ todo tipo de aceo. Dich.1 figura ¡Jermite obte
n~; el di:írr:etro cíí•:.:;o i::leal de un :~cero ~u~nco s.: .:or:o¡_·~ el ·;alor del 
Jijmc-tro ..:ritico real del mis;r,,J en un mtd!o detcrrmnc.do. Puede \erse que 
:!l acero S.-\E .1i35 H, cuyo d1ámetro crítico, en ace1te medi::mamente a~ita· 
...::o. [ue encon:rado tgual a 35,6 mm. tend~J. de acuerdu con los datos de la 

-.~:: 3-! l. '1.1 c!:im:'tro cr:t:co :de:1l de .:::ededor de 75 mm. Práct1camer¡te 
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el m1smo valor se obtendrí;; entrando, en !a curva de la figura 3-10, con la• 
distancia Jom.iny (12,7 mm) correspondiente, para el acero 4135 H, a un 50 
por ciento de martensita. 
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F1g. 3-11.- Gráfico de sevendad de temple. 
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El diámetro cr:"tico ideal de un a.:t>ro puede tamb1én determinarse . .:n 
forma aproximads, a pnir de un factor empírico que depende del porcen
taje de carbono y Jel t2111año de grano. Ese factor, que defrne el diámetro 
crítico ideal de una aleación binaria de ¡,jerro y carbono, debe multiplicarse por 
otros factores que determü:an, sobre la base de los porcentajes de ios d!.stintos 



elementos de aleación del acero. la intluencia de éstos en la templabilidad. 
Este método, desarrollado por Grossman, y que lléva su nombre. se basa en 
la aceptación de los principios de templabilldad W 4 y No 5. Aceptando 
además el principio de templabilidad No 6, es posible trazar la curva Jommy 
teórica de un acero, sobre 13 base de su composición químzca. El procedimiento 
correspondiente no será analizado por su escasa aplicación práctica, vincula
da a su_ poca exactitud. 

C. DISTORSION Y ROTURA EN LOS TRATAMIENTOS TERMICOS 

Durante las operaciones de calentamiento y enfnamiento correspondien
tes a los tratamientos térmicos, se producen cambios de volwnen en las 
piezas. Como esos cambios no son wtiformes dentro de una misma pieza, 
aparecerán en ella tensiones internas que puede\1 pro\'ocar deformaciones 
permanentes o rotura. El que se origine uno u ofro efecto, dependerá de la 
intensidad de las tens10nes producidas, y de la capacidad de deformación 
plástica del matenal, en el momento en que actúan dichas tensiOnes. 

1. Mecanismos de los cambios dimensionales 

Las variaciones volwnétricas que sufren Jos aceros, durante el calenta
miento y el enfriamiento, son de dos tipos diferentes: las de origen pura
mente térmico (vmculadas a procesos de contracción y di!ata.:ión por efecto 
de la temperatura) y las estructurales (vinculadas a los cambtos de fase con 
variación de volumen). 

Mtenrras las variaciones térmicas provocan aumentos y disminu.:iones de 
volumen en razón directa respectivamente .:on el aumento o disminución de 
temperatura, las transformaciones estructurales lo hacen en sentido inverso. 
En efecto, la transformación de la austenita, durante el enfriamiento, pravo. 
ca aumento de volumen. mientras que las transformaciones opuestas que se 
producen, en el ~..'3.1entamiento, al atravesarse la zona crítica, provocan 
contracción volumétrica. 

El valor de las tensiOnes mtemas que aparecen durante los tratamientos 
térmicos se vll1cula con la interacción de los dos mecanismos antes mencio
nados de c:~m\:>10 de volumen, y también con la form:1 y volumen de la 
p1aa. Estos dos úirimos factores tienen mucha importancia, ya que las 
tensiones internas aparecen cuando distintJs partes de un:~ m1sma pieza se 
encuentran simultáneamente, a distinta temperatura y, por consigutente, 
cambtan sus dimensiones de distmto modo. El interior de las piezas cambia 
más lentamente de temperatura que la superficie. Tan;btén cambia más 
lentamente la temperatura promedio de una sección transversal de gran 
espesor, en relación con una más delgada de la misma pteza. 

2. Criterios prácticos para evitar la di$torsión y la rotura 

Sobre la base de los conceptos anteciores, S!.:: fian establecido critenos 
generaies, que sirven de guía en los tratamientos téimícos. Entre estos 
cr:tei'JoS podernos mencionar los szg•;ientcs. en reladón con los procesos de 
:a:c:--: ta.t!ier. to. 

a) Piezas de un espesor superior a 50 mm suelen presentar problemas 
son introducidas para su calentamiento en hornos que estén inicz: 
mente a más de 300° c. debiendo preferirse el calentamiento simult 
neo de las pzezas y del horno. El riesgo es mayor cuando el ace 
tiene mayor tendencia a la fragilización, como consecuencia de cont 
mdos elevados de carbono y elementos aleados (sobre todo si 
estructura inicial es martensítica), por lo que esa precaución es mu 
imoortante en el revenido de aceros aleados y de alto carbono. 

b) C.:.>~vzene que el calentanuento de las pzezas que deben alcanzar : 
temper:~tura de austeniza.:zón, s<:: haga a una velocidad tal que asegUI 
un tiempo mínimo de una hora para alcanzar la temperatura fina 
por cada ~5 mrn de espesor de las piezas. 

e) Para reducir el tiempo requerido para alcanzar la temperatura d 
:~ustenización sin peligros de rotura. conviene. sobre todo si las p1ez:: 
deben ser calentadas a más de IOoo~c, proceder a un precalent< 
miento progresivo hasta unos 700°C, seguido de la introducción d· 
las piezas precalentadas, a un horno que se encuentre ya a 1 
temperatura final deseada. La plasticidad del acero por encima de lo 
700°C, evita la posibilidad de agrietamiento durante la última <::tap. 
del calentamiento y, por otra parte, al reducirse el tiempo de calen 
tamiento por arriba de los 700°C, se reduce el peligro de crecunient< 
del grano austenítico. 

En relación con los procesos de entnamiento, el peligro de dist,)rsion. 
y roturas se manifiesta principalmente en las operaciones de temple, sien de 
en eUas por lo general más importantes los fenómenos asociados al cambie 
estructural de volwnen que los de carácter exclusivamente térmico, sobre 
todo en aceros cuyo punto Ms se encuentra a temperaturas bajas, en las que 
el acero se comporta en forma más frágil. 

En relación con las operaciones de enfriamiento para el temple se 
aconseja lo siguiente: 

a) Templar en el medio menos severo que permita obtener la estructura 
deseada, pues de ese modo las tensiones internas serán de menor 
intensidad, al reducirse las diferencias de temperatura en distintas 
zonas de una misma pieza. 

b) Cuando los problemas de distorsión y rotura sean muy importantes, 
recurrir a los temples isotérmicos (o sus variantes), que se estudian 
en el punto siguiente. 

e) No dejar transcurrir mucho tiempo entre la operación de temple y el 
revenido posterior, en aceros de tendencia fragilizante, pues pueden 
incrementarse, en función del tiempo, las tensiones internas de tem
ple y provocar la rotura de las piezas. La razón de ese incremento 
de las twsiones no es bien conocido. 

d) En ciertos ace:-os. en los que el peligro anterior es muy grave. 
conviene ap!i~a:- :1 operación de revenido :une~ rie nue tPrmtr,e ,p 
erH.:"iJ.";i,~.t'.~LO e~ te llPÍt. :~ .. )in €;nbar~O, rtt!·_:~ari~_.._ Ca.!~G .. a:L:lr ·.U~Q 



temperatura de enfriamiento en el temple que asegure una transfor
mación casi total de la austenita, pues de lo contrano la transforma
ción de ésta, durante el calentamiento del revenido, puede provocar 
roturas. 

Si bien el enfriamiento desde las ter:1peraturas de revenido no introduce 
tensiones internas importantes, Ciertos aceros pueden ~ufru u:1 fenómeno 
es?ecial de fragilización durante dicho enfriamiento. En opos1ción a lo que 
se requiere p~ra reducir las tensiones internas. 'e evita el fenóme:1o señalado 
acelerando la \'elocidad de enfnamiento, para impedir una pre-:ipitación 
submicroscóp1.::a (a la q'Je -;e atribuye la frag¡lldad) que se produ.::e en 
cier.os aceros con mantenimiento a temperatura (o enf n::r:.tento lento), en 
ei rango de 450 a 590"C. Las pie:as en este C;!SO deben en!narse en agua o 
acetre desde la temperatura de revemdo (que debe ;er supenor J 590°C). 

El fenómeno arnba in.:!icado s'Jele ser lbmado ·enfermedad de Krupp, y 
es de natur:J.leza difere;;te a otro fenó;neno de frag!Liz::tcJón que se present::t 
en el revenido de casi todos los aceros. 1 temper::tturas comprendtd:J.s entre 
250 y 350° C, cualquiera que sea !a velocidad de enr"mmiento. Para evitar 
este problema no deben realizarse revenidos entre d1chas tl:'m~raturas. 

D. TRATAMIENTOS TERMICOS DE ENFRIAMIENTO CONTROLADO 

En los tratamientos tém1icos ..:onvencionales, los ctclos. de enfriamiento 
provocan las· tr:msfoli'!1:>CJOnes estructurales con una disminución progresiva 
de l,1 temperatura. cuya ley está dada por las caracterlstJcas del mediO en el 
que se realiza el edriamienro. 

En muchos casos conviene re:llizar un cic!o discontmuo de c;-¡frian1iento. 
C!éan.do ello sucede, se dice que los tr:namientos se re:J.IJ:~Jn con enlnamien
tO ccntml:Jdo. 

l.Tratamientos isotérmicos 

Reciben es:e r:en1bre los trata.-nientos té:¡.¡icJs en lo> C'Jales las trms
form~ciones estructur.1les corresrondientes ai enfri:!miento se re:Ü.!Z:\i~ a tem· 
;:-eraur;¡ comtante. 

Se ;;u.:de kgrar .::on. estos tr2.tarrér.cos que !1 3LJJ(cn!!J s.:: transf0:1':1e 
sin cambiO de r~mp~ratura, permitiendo ello ia obtt:r.ción j<! -estructuras de 
npo ;¡eí!úico 0 bainícico, según la ter:1pe~a:ura del rr.edio en el que se 
produce la tramiormacJón. 

En ia curva TTT d~ la f..gura 3-1 se han m:ucado t cur•::!s .1-d-e '/ a-f-g) 
!os ·:icios de eTlfriJmiemo correspond1ent;!S a estos Jos tipos de tr:namien
ros .. -\1 que da ~srructura Fr!ítica se lo d~r:omina reco.:ido isotérmtco y al 
c:_ue da estru..:~ürJ bainíti.:a t<:rnpl·~ isotérmiCO t13initJco 1 ··:lUstempe:ing"). 

Los recocidos isolérmi.::os suelen h3.ct"rse J. l:.t tem!Jcr::t'-!ra correspondien
te a la nanz periítica de les aceros. porq•.1e a e~a temp~ratura % general
mente míramo ~i tie;-:;po tot:U de tramformaCJón. Ello permite que estos 
~ecocidos resulten. muchas veces. de menor duración que los re.::ocidos de 
·;~:.;._-¡dad Je ,;r.fnam1ento constante. como surge O:: e .:nmparar. er l;; 
:: • .era 3- i. io,; :1 :;os !l-e y .;-d-e 

El temple Jsotémlico bamít1co se realiza fundamentalmente para redu111 

las tensiones internas que se pr.oducen dura:1te el enfriamiento de 12 
operacioues de temple. Ello se logra sobre todo porque la temperatura de 1 
pieza se urufonniza, antes de comenzar la transformación de la austenita. E 
hecho de que este tratamiento conduzca a la obtención de una estructur. 
bainÍttCa, en VC"l d~ ffiJ.rtensÍtiC:J., hace que no se lo Utilice mucho, PO 
estimarse que, a igualdad de dureza, son más resistentes a la fatiga y a-la 
cargas bruscas las estructuras martensiricas. 

2. Tratamientos esC<lfonados 

Las ventajas del t~mple bJinli:ICO pueden ser aprovechadas en un: 
variante del mismo. que pennite la obtención de estructuras marter.sú;cas 
Se· trata en este caso de un temple escalonado que utiliza dos etapas ,j, 

enfriamiento: la pnmera. isotérrr:u:a, es S1milar a la del temple bau: ;'¡ :cl 
isotérmico y se inte:-rumpe, una vez que se ha un1fonnado la temperJlllr: 
de la piezJ, pero no ha comenzado aún l:J. transformación de la aus<emtJ. E 
enfriamiento se contL1Ú3 después al aire. rettrando las piezas del baño L 
curva a-f-h-i de la figura 3-l esquematiza el ciclo de enfnamiento requeridc 
para este proceso. Los resultados obtenidos con este tratamiento (llamadc 
··martempering'") son similares, en cuanto a distorsión, a los obtenidos cor. 
el "austernpering", pero la estructura resultante es martensita en vez de 
bainita. La detenninación del tiempo adecuado rara extraer la pieza de: 
baño puede presentar dificultades con ciertos aceros cuva transforrr.ación 
bainítica comienza muy pronto; a la temperatura isotérm1c; del pro.:;.;-~0. 

La temperatura del baño de enfr;amiento, tanto para el ··austemperwg" 
como para el "martempering" debe ser superior a la del punto i'vfs del :1cerc 
correspondiente. Esto requiere generalmente el uso de baños constituido5 
por sales fundidas. 

Si se desea utiliz:¡r aceite caliente, en vez de sales fundidas, no es 
posibie, en general, por las ca;acterí;ricas de !os :;celtes, trabajar por encp112 
de las temperaturas .11,15 . Como ei !:echo de que se separe ur:a peque:1a pá:.c 
de mart¡onsita ante~ del enfriamiento isotérmico, no modlfi:.:a en forma 
~ensible las vent:Jjas asoc1adas con la igualación de temperaturas prev!a a la 
transformación de la austenita, el tratamiento antenor puede ser hecho -en 
aceite caliente, adoptando como temperatura ISGiérmi.:a un valor compatible 
con las características de los aceites. En general la temperatura mada es de 
180°C, que es unos so~c inferior a la temperatura Jfs de la mayor parte de 
los aceros cementados, en relación con los cua!es este proceso de temple es 
principaLrnente usado. El ciclo a-j-k, de la figura 3-l, corresponde a es re 
tipo de tratamiento 

Otro recurso más económico, pero menos efectivo que los anteriores 
para redudr ]3 in11uenci3 de las tensiones internas, consiste en utilizar ..:amo 
medio de temple los aceites corrientes (por lo general mantenidos a unos 
~0°(' de temperatura), y rctirJ.r las piezas de! baño cuando conservan aún 
unos 1 so oc de temperatura (que deben ser apreciados sobre la base de 
exrerit'ncia), dejándol:!;; luego al aire para que se ._·or.plete su ~:liriar:1Jento. 

L0~ t!":.it3.:7'.Jc:r.~c ... f:sr:.ior~:!~ns :~t1..!~~e:: U"-2.r~= t:::·~~- ,.l~ -::n ltJs pr:·c~c;r;~ t.i-: 



recocido. Se usan para ello hornos continuos de caracterlsticas especiales. 
E sros hornos. que se usan tarrt2ién para los recoc1dos 1soténn •cos. con~tan 

de una cámara de austenización. una zona de <>nfna.miento rapido (hasta 
unos 600° C), y una camara de enfriamiento controlado. 

Para realizar un recoc¡Jo isotennico en este tipo de hornos, el enfria
miento ráp1éo :iebe i)Crmitir alcanzar la temperatura de transformaci\)il 
isotérmica, sin que se .:orte la nariz perlítica de la curva TTT, y, en la 
cámara de ~nfri.lr.lic:nto, debe mantenerse constwte la temperatt.:ra. Muchas 
\eces, P''r r.:;:Jn::~ económtcas. se importen c1clos de enfn;:;n¡~mo diferente, 
tanto en la zo:1a de er.iriamiento ráptdo, como en 11 cám:Jra de enfriamien
:o .::ontrolado. El tn;;,miento no puede ser en ese caso den0mt:1ado tsotér
:!'...1.::0, debiéndose ?rer'er!r ia des1gnación de recoc1dO e~calcnado. 

Los tratarru::ntos de enfriamiento isotérmi.::o 'pueden ser .::onsiderados 
.::om0 cas·JS p3rtl:ulJres de los tratamientos de eniru:n:::r,ro e~.:J.ionado, si 
¿31r.os a ~stos ei c~•:~.::ter d:! traramienros en los ·co .. :::les los p~ocesos je 
eniriamiemo. p:.:\ JOS 2 la transformación e! e !a austemra. !n,·ctu~ran por lo 
:::e:1os dos etap:h b1en ..:Ueren~iad.1s. 

e TRATAMIENTOS TERM!CCS EI'J AMBIENTES SOLIDOS Y GASEOSOS 

Las ope~ciones de trata.;niento térmico se !levan :>. cabo rodeando las 
Fezas ccn rnedi"Js Jdec·.!ados, que pueden ser de car?.c:er sóhdo. líquido o 
gaseoso. 

Cuando ias [Jiezas estin rodeadas por un med10 sólido. é)re no es 
-:om¡ncto, y ?or eilo ;uede dcorse q;,;e el med!O q·1e está e!1 :or.tacto ~on 
:as pteüls es ·en r;:alidad sóitdo y gaseoso. La acción de ese amb1ente mixto 
sobre las p:ez.1s .. ;e ejerce a rravé:i de la parte gas~osa. La parte sólida Jctúa 
mJHec::amer. te sobr.: ::1 acero. al provocar una mod:ficación de la parte 
p;eosa del :11ed•o. bto j'.Jsti:'ica tratar en form:'! conjuilt;:: los fenu:nenos 
•.1n.:~!IJJos .:\"! :o.; ¡¡-,c.iios sé~idos y los exc!usiva.men te ga secso:;. 

La a.:ció:-: ~.: los g:Ee"i du:-ante las operaciOnes de LC:?.tar.:i.::nw térmico, 
?~~..:~ ~rJd'..!~1!3C .!n :¿a::.:(Í0:1~s químicas superfictl.les o Ien0m~nos de dif~ .. 
_:·~;-:. J :-:-to;;!:G::. L¡t:~ ¿:cho.; ~.1ses ~e3n ~ompl~r.::..n1¿nte neutros, en :eL:t::ión cori 
·.:, ,_.;::::~te:-f.;~t.:a~ ~:J?eni-::~~e::; de 135 ~iez.l~ :rJt~G:!:>. 

:. Oxidac1é'1 \' de:scarburación 

C:.~:!.n .lo !as pwz:.s .;e ~t:cuentran a temper<!turas cievauas. en contacto 
::ur: ~na acmó~:'era qu;! .::ur.tJene oxígeno, éste se .::ombina con ei luerro o 
:on e! .:1ibono d~i ~cer0. da..i1Cu lugar a q:.Ie. en la superficie de las piezas. 
'e procllz.:::;. unJ u\.Jd:.c:0:-;. en ei pri.;ner caso, o •Jna Jes.::arbur:!ción. en el 
;~:!":J.:1JO. 

A::1bos •let'e:::tos pueden ser evitados reaiiz:llldo l2s opera..:10nes en at
::üsieras COiltr ~iJós. e u:. as cara~teristicas se maliza..1 ·más adeian te. 

Dajo ;!l <"!cvaJo ..:o~ro de la~ atm(hfera.s controlada~, muchos ~ratamien

.:JS de be:1 sei ro? .iÜzaJos sin su presenc!a. Par J red u e ir !os pe !ig:•Js de 
JY.JC:J~::m y :.es..:~Jbtu:>..:J.)n en o:.:so; casos. deben :om3r:;e pr:-c¡;,:JC!O::es 
. .:~-.: ·~~ -~·-~ s-: .-·.::.:Jo; :: :')::::r~l.!: · ~n. 
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Acorta.'ldo lo más postble los ciclos de calenta:niento y de manrenim: 
to a te!:lperaturas elevadas, se reducen los peligros de o~dación y , 
carburacJOn, pero esto va en contra de otros factores técna:os va analizac 
De todcs modos, los ciclos deben ser tan .::orrus como ·tales factc 
técnicos lo permitan. 

_O~ra forma de reducir los efectos de la presencia de oxígeno en 
atmostera. es aprovechar el contacto de las piezas con los gases resultar 
del pro.:eso de combustión requerido para proveer al horno de la temper:: 
ra necesar1a. 

EUo suele hacerse en hornos llamados de semirnufb en los cuaJes. 
d.J..fenm.::i:1 de lo que sucede en los hornos llamados de llama directa. 
combustión se lleva a cabo en una cámara separada de la cá!"lara :: 
con tiene las piezas.~ 

Reg\!lando. en !os l•or!los de semimutla, las cara.:<en'stJcas de los pru 
sos de combu~t!ón, se puede lograr una atmósfera práct1cament~ neutra. 

Ello resuita si..'l embargo difícil pues, generalmente. al pretender redu 
la oxidación, se aumenta el pehgro de descarburaCión. 3 

Rodeando las piezas con materiales sólidos es posible reducir los pt 
gros de oxHlación y descarburación, en cualquier tipo de horno. Para el 
deben emplearse materiales que, al calentarse, produzcan gases que prov 
quen un medio aproximadamente neutro. Un método muy usado consiste r 
colocar las piezas en cajas, recubriéndolas totalmente con viruta de fun( 
ción de hierro seca. También se acostumbra envolver las piezas en p::!p,.t 
luego con chapas de hlerro, asegurando una cierra hem1eticidad. . 

Los problemas asociados a los fenómenos de oxidación se vincula! 
principalmente, con la pérdida de material por desprendimiento de ur 
cascariUa de óxido de hierro; esto modifica las dimensiones de las piezas, 
encarece el costo de los prccesos. En la descarburación, se reducen J¡ 
propiedades mecámcas del material, en correspondencia con la disminució 
del contenido de carbono en la superficie. 

la descarburación superficial es particularmente peligrosa en piezas qu. 
soportJ.n tensiones elevadas de fatiga, como los resortes, pues la resistencia 
la fatiga disminuye mucho en relación con capas descarburadas, aun d· 
pequeño espesor. 

2. Empleo de cementantes sólidos 

El empleo más generalizado de los medios sólidos, es el de provee 
condiciones adecuadas para el tratamiento termoquímico de cementac1ón 
Para ello, las piezas a tratar se colocan, juntamente con materiales llamado: 
cemenrantes sólidos, en cajas de metal que son luego introducidas en horno: 

1 Cuando !a cámara qu~ contiene las piezas está sep:uada no solamente de la cámara de 
combust;én, sino tambtén d~ los productos de ésta, los hornos se llaman de mulla . 

1 Se preíicre gencralmer.t~ que la :!.tmósf~ra, en ese üpo de hor:1os. ;esul~ ~ger:: .. ;nen !f 
.J)¡.ldan:t: t.'..i~:i •• !e "!~e tr: ·J:J. ~ :crrn::. ,v?re ~!t ~le~::) \.!r. o.x:~o corJJi."..!C' y de pvcc 
esoesor aue evH.J. .Jtle ei "-::."Tlomeno de oxJd.lC!Ór- cn'!tL~Úe •1 ··Je :.a.) :i~ .. .,-r. ~ ce:.::J:'_.; .. :=' 



de mufla 0 de semimufla. El proceso correspondiente se denomina cementa
CIÓn en caps, o .:ement:!.::Jón sóiida. 

Pese a que la cementación sólida está Siendo. cada ve;: más, reemplazada por 
la líquida y, sobre todo, por la gaseosa, su empleo es aún unportante, incluso 
en países muy industnalizados. . . 

Con prec:wciones especiales, y usando un buen cementantt., la calidaa 
de !as oiezas es comparable y a veces superior a la obtenida por otros 
métodos~ 'Para conseszuir buenos resultados se deben extraer periódicamente 
probetas, que se ce-;,entan juntameme con las piezas. De ese modo es 
posible determinar el tiempo requendo para alcanzar la profundidad de capa 
deseada. 

La dificultad o ara realizar el temple directo, es un inconveniente de este 
tr:!tamiento. El te~er que v~lver a calentar 1 as piezas para el temple encare
~e ;;:l proceso y lo hace poco apropiado cuando las ptezas no pueden ser 
postenormente rectificadas pJra eliminar las di~torsiOnes_ provocadas por el 
remole. Otro inconven!er.te es la dificultad de automatizar los procesos. 

·La ventaJa principal de la cementación sóhda radica en el reducido 
costo de mstalación de los _equipos necesanos. Las cajas, en la,; que se 
co!oc:m las piez:as junr'J con el ce m en tan te, se construyen generalmente con 
acero inox.1dab!e. El can sumo de estas cajas es un factor import:mte en el 
cosw del proce~o. 

3. Atrnós:eras controladas 

Las atmósferas coutro!adas reciben ese nomiJre porque, sólo med¡ante 
W1 control riguroso de !a n:Huraleza y porcentaje de !os g:~ses que las 
-:omponen. es posible logrJr lo:; ubjeuvos buscados con ellas. 

C.Jn e! uso de atmósferas cantroladas no sólo es posible evitar ios 
~fecro:; d~l oxüreno d~i :tire .;obre las piezas, sino que, además, ellas 
;:-er:na-:n b re:JII~a-:ión Je rr:!!amientos temwquímicos (en fase gaseosa) de 
~·erner.tac 1ón. nitrurJc1ón y carbonitmración, mediante la tr:J.nsferencia al 
1cero de carbono, nirrógeno, C' de ambos elementos a la vez. 

L1 posibilidad de in·:orporar carbono permite tambié!'l otras aplicaciones 
2:! :2s atmó,f~:ras cc.-,_tr.oiad:ls, tales como contrarresta¡ la presencia de 
.iesc::.rburac;ón supert!ct3l, y aun C:l.rnbiar tot:úmente el cont~nido de carb-o
-.o je p;ezJs de poco espesor (por ejem¡:¡l·:J. es posible transfc,:mar una 
:;¡ara de :>..:ero S ·\E JO i O en otr.1 de SAE 1060 después de haber efe..:tuado 
:;¡ - prcce~o de d¿formaci~'n ?l.istica, dificil de rc:1hzar con este último 
:~-e;o L 

En ~os 'JiOcr;sos de ;.::;;;n;mactón gaseosa se usa:1 pri;:ci!)alrne:1te ctmósfe
as q;.e. ¡;or d car:ict::r d~l procc~so usado en :>u prep:!r2.-~ión, son lb.rnadas 
:1darému..:as. Otras :m:tósfe~as l.!s:o:.Ias en estos pro,esos se ba~an- en la 
Jsif!ca-:¡ón de un tluido que se Í{ltrodut:e gota a gota én la c:imara del 
.orno, o en una combustión .:ontrolada de sustmc.ias combustibles (estas 
!rimas se denominan atmósferas exotérmtcas). 

Ll pr.:p:u-ación de las aimósferas endorénnicas se basa en el pasaje de
-. -:'~i~!:J. de g:u u )/OllCI~: :.-w :. :!~e. ·1 ~ravés de i.lna co!u'T!na C:e ::-::!.ter;:li 
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refractario ~rranulado, a elevada temperatura. Durante ese pasaje se producef 
reacctones químicas que conducen a la obtenctón de un gas con escasc 
contenido Je co1 y de vapor de agua. El carácter de dic!l2S reacciones e~ 

tal que, a pesar de que el fenómeno general tiene ias características de una 
combustión. el balance final es de tipo endoténni..:o, como lo indica el 
hecho de q~:e. pc!ta que las reacc:ones puedm tener lugar, debe suministrarse 
calor .1! SIStema. 

El material grmulado de la columna de transformación está formado 
fundamentalmenr; por sales de níquel, y su función es catalítica, es decir 
que activa las reacciones sin intervenir en ellas. 

Una vez formada la atmósfera con las características deseadas, el.i:l es 
enfriada para fij:!r las transformaciones producidas. Se la introduce luego en 
las c..-ímar<-~ de los hornos, donde toma la temperatura de las mismas. 

Lls .:aracteristicas de las atmósferas endotérmicas pueden ser modifica
c:bs sobre 1:! base de la cantidad relativa de g3s y de aire con que se las 
prepara. Poster;or:-nente pueden hacerse ajustes en las cámaras de !os hornos, 
mediante nuevos agregados de aire o de gas. 

En los procesos de carbonitruración gaseosa se usan tamb~én atrnósf:ras 
endctérmicas agregando, junto con los ajustes de gas y· aue, amomaco 
gaseoso, q'Je provee !as cantidades requeridas de nitrógeno atómico. . 

En Jos procesos de nitruración gaseosa el gas empleado se obtiene 
di!'ectamente por disociación de amoníaco, disociació11 que se provoca gene· 
ralmente en la m1sma cámara del horno. 

4. Métodos de control de atmósferas 

Las características de las atmósferas endotérmicas pueden ser modifica
das sobre la base de la acti·.'idad 1-fUÍmica del carbono en la atmósfera. En 
estado de equilibrio, esa actividad, tiene el mismo valor en el gas que en ei 
acero. si se adopta el ;-n;>mu estado de referencia. Generalmente se toma 
como referencia el estado grafítico del carbono. 

La acti>idad del carbono está vinculada con el potencial químico del 
mismo. Este par2metro también resulta el mismo tanto para ia atmósfera 
como para el acero, y por ello muchas veces se habla de potencial 
de carbono, en vez de actividad del carbono, cuando se quiere significar la 
capacidad de una atmósfera de incorporar carbono al acero . 

Lo que interesa conocer en los procesos de cementación es el porcenta
je de carbono que tiene el acero cuando se encuentra en equilibrio con 
condiciones dadas de la atmósfera. Dicho porcentaje está vinculado con la 
actividad del carbono, mediante la relaciÓn Ce ='"'fa e, donde Ce es la 
concentración en pno del carbono en el a,~ero; ac la actividad del carbono 
y 'Y un factor de proporcionalidad, lla..r:1ado coeficier.te de actividad, que no 
es constante pero que ouede ser dete:min:;do exoerir:Jent':lLrnente. 

El cál.::~~o de ac p~ede hacerse sobre ia b<t;e de hs cantidades porcen· 
'tuales de los g3ses de la atmósfera que reacciona:! químicarnente entre sí 
para dar origen a 12 f8rmación de oubono a~ómiC'-'· Una de estas reacciones 
es la siguiente: 

co1 +. e "" 2. co (1) 



Entre las cantidades porcentuales en volwnen de CO, C0 2 y la actiVl
dad Oc eXJste una relación constante, para condiCI,ones dadas de temperatura 
y presión. Dicha relación deftne lo que se denomina constante de equilibrio 
de la reacción. valor que puede ser determinado experimentalmente y que se 
designa con la letra K. El valor de K para la reacción ( 1) viene dado por la 
expresión: 

K = (C0)2 

(C02) t1c 

(:?) 

Donde (CO) y (C0 2 ) determinan las cantidades porcentuales de CO y 
de C02 respectivamente. K es un valor constante d,e la reacción, que 
depende sólo de la presión y la temperatura. La expresión ~ permite pues 
determinar ac cuando se conocen los porcentaje_s de CO y COz de la 
atmósfera. 

Para conocer la concentración Ce del carbono en el acero, debe calcu-
larse previamente Oc con la expresión (2) . y, mediante el gráfico de la 
figura 3-12, detenninar luego el valor de Ce. 

acr-----,-----.-----~-----;----~----~----~ 

~ o .61-----+-----'-----I~-A--/---/----,,¡C...-~:,L-....,,JC---.,.L-~ 
"'C 
C'J 

"'C 

> 

o 0.4 0.8 1 .2 Ce 

F !g. 3-12.- Reb.CJÓn c;1ttc actiVIdad y concentración de carbono en !a a ustcnira de los aceros.--

·---

Como en las atmósferas endotérmicas el conterudo de CO es aproxin 
damente cien veces mayor que el de co2 ' puede vanarse en forma unp( 
tante el contenido de este último sin que se afecte sem1blemente el conte1 

do de CO de la atmósfera. Suele- ser por ello posible considerar que 
actmdad del carbono depende exclusivamente .del cor. tenido de C0 2 
despreciar, al aplicar la fórmula 2, las variaciones en .!l .:o1•enido de CO. 

Tomando esto en consideración, e~ posible establecer una relación dire 
ta entre actividad del c:ubono y porcentaje de co2 . rela.:lón que o a presic 
atmosférica, dependerá solarnente de l:l temperatura. Como el coeficiente · 
dentro de las condidones que se presentan en la pr;ict 1ca. puede tomar: 
como independiente de la concentración (a temperatura constante), 1( 
:1pararos que :;lidcn el contenido de C0 2 de las atmósferas endotérmic 
pueden ser ~Jlibrados para dar la lectura directa del porcentaje Je carbon 
de las piezas. Esta lectura puede no sólo ser registrada e:1 iorma pennanent 
durante el proceso. sino que e~ posible ·~um.llldJr autom~!Icam<!nte. pe 
métodos electrónicos, los ajustes de gas y 3l.le ne.:esanos para que , 
porcentaje de c:ubono se mantenga en un valor preestable.::Ido. 

Los equipos Jutomáticos que operan de este modo. miden generalment 
el porcentaje 'de col mediante un proceso de absoCCJón de rayos infn 
rrojos. 

También existen equ1pos similares que determinan el porcentaje d 
carbono sobre la base de la medición del conrenido de vapor de agua de 
atmósfl!ra. 

La vinculación entre el conre:1ido de vapor de ag'Ja Je !a atmósr'en 
de C02 se basa en la reacción siguiente: 

Esta expresión permite determinar la constante de equilibrio: 

K w 
(C0 2 ) tH2) 

(H2 0) (CO) 

Esta constante, como K, varía sólo con la presión y la temperatura. 

(3 

Por otra parte. no sólo el contenido de CO sino también el de H2 

puede tomarse como constante en las atmósferas endoténnicas. Ello indic: 
que. de acuerdo con la expresión (3), existirá una relac1ón directa entre e: 
contenido de vapor de agua de la atmósfera y el de C02 • Como a cad< 
valor de (C02 ) corresponde un valor de. Ce, la concentración de carbono de: 
acero pasa a depender del contenido de vapor de agua de la atmósfera. Este 
a su vez determma el parámetro llamado punto de rocío, que mide le: 
temperatura a la cual el vapor de agua se condensa, en la atmósfera que se 
analiza. 

El conocimiento del punto de rocío permite pues determinar el conteni
do de carbono del acero. Los aparatos de control del punto de rocío 
pueden adecuarse. como los de absorción de rayos infrarrojos. para el 
cnnaol v íegui:J.ción auwm:Í!icos de 1as 1rrnósfer2s de-lr¡s h0mos. 

JLC: .:lé~..J ~-J=> ~'" ((.¡~1tf01 d~ j\;fti~.~L-c;:b ,'""C:11enl~'1[eS 5? b:~Ii '2:! p!j: . ..:~L ... 



p1os diferentes. Existen aparatos de lectura directa y aun de comando 
automático, basados en la cromatografía de gases o en !:J. variac1ón que, 
como consecuencia de la incorporación de carbono, se produce en la 
conductibilidad eléctrica de un abmbre muy fmo de berro puro. 

Para la venfica.::ión de los equipos de control de ::tmósf~ra se suele usar 
el máü:;is en !:Jbor:J.torio de los gases, ap!i.:ando el método Orsat. Este 
mét~d? no e~ n:uy preciso para determinar las cantidades de co2 de las 
3tmosreras endot..:'T":ltcas, por ser éstas demasiado peq;.¡eñas para la sensibili
dad del m¿toJo. 

El modo m:ís correcto de \'erificación, calibración y correcciÓn de los 
aparatos de medida, consiste en analizar penódica.mente el ..:ontenido de 
c.~rbon.o de muestras colocadas en el horno. Estas muestras son chapas muy 
!!nas ae acero de muy po.:o carbono, que adquieren totalmente el ccir.tenido 
~e c:ubono correspondi~nte a las condiciones de la atmósfera, y que pued<"n 
1uego. ser :UlJhzadas quimtcJ.mente para hallar d1cho valor. Por este método 
se e!imm:;~ Jos er~ores vmcubdo~ a las simp!Jficacioncs aceptadas para la 
determmactón d::l '-Oz, y se tjenen en cuenta tamb:én otros errores asocia
dos· al grado de -:ou!ltbrio termodinámico akanzado, el cual no es nunca 
perf~cto, ya que dc:pende del tipo de horno uttllzddO. de la duración del 
proceso, y de la naturaleza de las cargas. 

L1s atmé.,sferJs usadas en los proceso~ de .:arbooutruración son controla
d:!s, de! mismo moJo que bs de cernent;.;.ción. en lo referente al contenido 
de carbono. E! .:ontemdo de niuogeno de! ac:e~o. por otra parte, llO pu~de 
ser controlado ;;:no por el flujo ele amoníaco introducrdo en el horno; dicho 
t1ujo cebe ser deterrr:inado experiment~Jmente en cada caso, sobre la base 
de los resultados obt~nidos. 
, . La pre'i~n,:;:¡ de nitrógeno e.n las atmósferas dt? c:Í!bonJtrunción presenta 

e1 mconven1eme de alter:?..i las Cdracterísticas de los ap:natos auwmáticos de 
control. de at;nósfera bas:J.dos en ei punto de roóo, pero ao en :os bas:tdos 
en .'.a aosorcr~n d~ rayos mfrarrojos. Puesw que los procesos de carbonitm
ra:Jon ~e reahzan much:¡s vec.:s en los mi~:no~. hornos usados p2.ra cementa
Clvn .. tiende a dtS~cntinuars<" e! uso de cqUJpry; ~uiomáticos de control. 
basaGos en el purl!c d~ ro..: ío. 

E:1 las .wnó>fer1~ de nitruración el porcentaJe de amoniaco dtsoc1ado 
se ..:o:nrob midi~ndo el tlUJO de amo:..,níaco introducido en el horno. El valor' 
r ·' 'U""r··•n r ''"!Jrl- .J_, Jo • t · t' d 1 P 1 ~ ·~ ' •~· ~-~ ~ ~c u~ us. carac er¡s 1ca~. e as carg::1s .. ar:l ograr por..:entajes 
el:?·.:do~ de nnrcgeno JIOmico, suele ser nccesatio recurrir al uso de equipos 
:Jue prociucep Ul::l d,¡-;o.:i:lción del amonfac0, pre\i<t a su introducción en la 
._::unara del horre. d1~ocia..:ión qt!~ contul'j;-, en d1cha cá;nara. 

5. Tratamientos de cement2ción en atmósferas cnntroladas 

En los ?r?.:eso: d~ cementación g:J.swsa, el numero Je pteLJS a tratar, y 
las caractensucas t.le estas, determinan la elección del méwdo más conve
niente a utilizar. 

Si se debe tratar un número no muy grande de piezas por día y ellas 
;·e~entan ..:ara..:terisncas :nu~ d1i~rentes entre si. sobre todo en .:•..:a.nto a 
~'·.·-:~ ,::,r J-~ .. ·:1::-~ ·.Jele r¿~'J:L2..: .ni;-, ~On\en1c-nre ci rnérodo Je .J.~rnóü'eras 
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formadas por goteo de un líquido. o el u~o de atmósfer2.s exotérmiCas lpara 
producciones mer,ores y más variadas pueden reslLltar más ventajosos, econó
mic:Jmente, los procesos de cementación sólida o en sales}. 

Como los mejores resultados se obtienen con el uso de atmósferas 
endotérmicas, !a. utilización de los métodos :m tes indicados no resulta aceo
table, cualquiera que sea !J cant1d.1d de piezas, cuando las exigencias de 
calidad son muy rigurosas (sobre todo en cuanto a control de tolerancias 
dimensionales). El elevado costo de los procesos basados en el uso de 
atmósferas endotérmicas hace, sin embargo, que ellos se utilicen casi exclusi
vamente en la producción de series grande~ de piezas. 

Existen dos métodos de cementación en atmósferas endotérmica.s que se 
adaptan a una producciÓn en sene automatizada: el método continuo v e! 
intermitente a dobit> cámara. · · 

En d método continuo los hornos tienen una cámara larga que es 
recorrida progresivamente por las piezas mientras 'Va aumentando en las 
mtsmas el contenido de carbono. Al final de la dmara las piezas son 
temp!Jdas, generalmente sin retirarlas del horr.o (para que queden protegidas 
de la acción del oxígeno del aire), y pasan luego a operaciOnes de limpieza 
y de revenido. El transpone de las p1ezas dentro del horno puede hacers~ 

por cadenas transportadoras, o simplemente haciendo que las piezas que se 
van introduciendo (en dispositivos especiales) vay2.n empujando a las que ya 
están en el horno. 

En el método intf'rmJtente a doble .:aman, las piezas se cementan en 
una cirnara que puede sei Independizada (mediante una puerta). jc otr~ 
cámara en la que se encuentra· la .::uba de temple. Esta disposición per.n1te 
que el temple pueda ser hecho sin que las piezas estén en contacto .::on ei 
aire y, además, se reduce la pérdida de tiempc entre carga y desca:ga, ya 
que es posible introducir un nuevo lote de pieza5 mientras el anterior c:stá 
en la cuba de temple. Este últ1mo puede ser luego retirado sin interrumpir 
el proceso dt: cementación del nuevo lote. El ctclo puede ser automatizado 
med1ante una sincronización de la apertura y cierre de la puerta intermedia. 
en relación con las operaciones de C3rga y de,scarga. 

La comp:rración de los dos métodos antes ind1cados p~rmite .::onciuir en 
una v:!ntaj:>. económica del método continuo, para grandes series, pero ::Xlstc 
el inconveniente. crm este método, de que es dificil procesar en un solo 
horno cargas en !as que el" espesor de capa varía en fotma imíJortanre de un 
lote a otro de piezas. 

Cor, bs horno> Í:l!enwtenti!S la.s ¡.ie::a.s q:~e rcquieren distintos e~pesores 
pueden ser tratadas c::1 lotes de ¡guale~ 1equenm.ientos, procesados ~n iorma 
sucesiva. 

El método intemlitente, a doble c:imara, tiene también b vent.1j:1 de 
permitir !a obtención de un mayor grado de equilório entre los componen
tes de la atmósfera. Ello hace posible un maycr acuerdo entre !os resultados 
prácticos y los previstos por la teoría. 

6. Carbonitruración y nitruración qaseosas 



ia atmósfera reduce la temp(ratura de JustemzacJón de los a~eros, y por 
ello pueden usarse tempera tu ras dt! procesos mferiores a !as Ct: ~·emePtac 1ón. 
Esto penmte uttliL:lf aceros .::on ma~. or contenido de carbono sm pelürros de 
J¡storsJón o rotura. a lo .:ual contribuye tJmb1én el baJO espesor ~de !as 
~apas carbon:truraaas. La mayor dureza de núcleo. log:ada como conse..:uen
.;¡a del _ma;. or .;¡_,¡;tenido de carnono. contrarresta !a Lífluen.::1a de la peque
ña protund1dad de L"apa en relación con las cargas específicas que deben 
soportar las p1t:zas en serv1C10. 

Las operaciOnes de nnrur:1ción gaseosa se realizan según dos tipos de 
procesos denommados de SllTiple o de doble etapa. que se diferenctan por 
las ..:aracter:"st1cas de la capa obten1da. 

En ambos procesos se forma, sobre la \·erdadcra capa de mtrurac1ón, 
una zona .idgll, llamada capa blanca, que por lo general debe ser eliminada 
por rectificación posterior. En los tratamJt!ntos de doble etapa dicha zona 
t1ene menor espesor. y· reqi.llere menos rectificación para ser eliminada. 

El método de doble etapa consiste en u tJ..!izar dos c1clos d.if erenciados 
por el flUJO de amoniaco lfitroduc!do; el prL'11er CiclO es Similar aJ correspondien
te aJ proceso de sunple t!tapa. El segundo requ1ere 1.3 !.l1truduc..:Jón en el horno de 
amoníaco previamente diSOCiado. 

A 1gualdad de otros iactores. el método de doble etapa permite un 
menor consumo de nnrógt!no. pero se usa mt'r¡os por su mayor complejidad 
;. poca ventaya técmca en la mayoría de !as ;,¡plica::iones. 

Los hornos de nitrurac¡ón constan en general de una cámara cilindri· 
ca 'ertical y tr .>baJan en iorma discontinua. 

F. TRATAMIENTOS TERMICOS EN AMBIENTES LIQUIDOS 

Tanto para el ca;entamiento como p2.ra el enfrl:li!lle:1:;) de ios procc;sos 
de t~:J. tar.lien tos te fffilcOS p :..1eden us.a.l3e su stanc;as li.::¡u1das 

Se ha analizado ya la mtluencia de distintos tioos je líqu1dos en los 
procesos de enfnam1emo de un temple convencional~ El fJctor más unpor
rante es. en t!5e caso, la' sev=ndad de temple. 

Los :nedi•J, liqu¡\.!os pueden ser us<:Jos umbi¿n para el cal~ntJ.m!er.to 
de !:1s p1czas ~ p3.rJ !os C!C!os de enfnam¡e;Ho v!l1.:ub.:los con Jos tratamien
t•JS iscténnKos ~ ~ ;calonados. 

En esos casus los l!quidos empleados son común . .'ner,te sales fundidas. 

Consideraciones generales sobre tratamientos ténnicos 
en baños de sal 

Si. d11rante un pr0cesu Je uatamiento térmJco, ur.a p1cza t'rí3. de acero 
es mtroducida en un baño salmo caliente, se fonna ·en la s-.;penlcie de la 
fiiaa una corteza sólida de sal que actúa como un retardador de la 
transmisión de calor, reduciéndose así los peligros de agriet2.mientos vincula
dos con una exces1va veloc1dad llllClal de calentamiento. 

Cuando !:J. mencionJ(b ~orteza se hJ fundido, ~1 :J.C<?ro r:e;¡e oor lo 
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LünJ de fragJitLación, la ráp1LIJ velocidad de calentamiento posterior 
ufreLca muchos riesgos de rotura. 

LJ mayor rapidez de calentamiento de los baños de sal con respec. 
ius hornos de ra.diaciórt o de convecc1ór. gaseosa se debe a que, en 
pnmerm. el .:al.:ntam1ento <;e ha.:e por conducc1ón y está lunitado sólo 
la conducubilij:J.d calónca del acero. 

Los problemas de oxidac1ón y descarburacion se evitan con los cale· 
mientos en tlaños de sales, pero es neces.ano tener en cuenta la pos1b!l, 
de que se produzcan reac.:iones corros1vas en la superficie de las piezas. 
!a :>.::.::1ón qu1m1ca de .:Jertas sales sobre él acero. 

En los pro.:esos de enfnam1ento, que siguen a los de calentam¡entc 
baños sali::os. las p1ezas continúan protegida5 por una capa de sal que :: 
la acc1ón del oxígeno del ane y reduce la velocidad micial de enfnam1e 
la protecc1ón antioxidante es importante, pero no lo es tanto la reduce 
de ll velocidad in1c1al de e~friJmienro. 

Cuando la p1eza deba ser enfriada en otro baño salino, se deberá l:u: 
que exl5la compatibilidad entre las sales del baño de calentJmiento y las 
b:lño de enfnamiento, p11es la mezcla ce ciertos tipos de sales pu 
provocar peh;!rOsas explosiones. 

los baños salmos pueden ser utilizados como medio de calemam1e 
yio enir;:Imiento en todo tipo Je tratam1.:ntos. mcluyendo los ISOtérmi..:o: 
los tem10quimicos. Se adaptan :nuy bien p:!Ca los calentamientos localizac 
porque la rápida veloc1dad de calentamiento pt!rmJte lograr la temperat 
deseada sin que d calor se ext1enda mucho a las zonas vecmas de la q~; 
desea calentar. Los .:alentamJer.!Os por mJucción resulun sm embargo 
práctico;. en la mayor parte de los c:J.sos, para tr:1t.1m1entos localizados. 

2. Tratamientns termoquímicos en baños de sal 

En los tratamientos termoquímicos, los baños salinos permiten la inc 
oorac1ón en el acero tanto de carbono como de nitrógeno siendo por 
general difícil evitar, deb1do al tipo de sales emplt!adas. -que ambos elem 
tos se mtroduzcan simuitáneamente. ya que los constituyentes principales 
d1chas sJles son s¡empre, en estos procesos. cianuros de metales alcalu 
que Ji descomponerse en contacto con el hierro. en presenc1a de oxige 
liberan unto carbono como nitrógeno atóm1cos. 

los a.;ti\antes agregados a los baños de c1anuros para que e! proc' 
pueda ser cons1derado una cementación, son princlpJlmente cloruros y, 
especial el je bo.no. 

- los pro.:esos de L"t:mentac1ón en sales re;ultan conven¡entes para el c; 
de !otes psqueños de piezas ) ~na producc:0n ·:a~!Jda. sobre todo porc 
sus ciclos son más cortos que los de otros mewdos de cementación. 
dii'iculuJ de .:ontrolar la calidad. y la de manter!er Jdi:q.JJdas cond¡c¡o, 
ambientales. •:unso!fan sm ernbar2o contra el uso de <!;to, métodos. 

LJ .::Jrbonitr~ración en sales- 1 cwnurac1ón) se :.HJl1za en piezas de po• 
r:-quemnJentos. sobre todo por el. po..:o espt!sor .:le .:apa que se consigue 
;:¡ .j¡f;~·J! nd de tratar (por p-: .:gro de ro:'.uas 1 J:e~Ds ·~on ;JOr ~~ntaje 

,-,r¡: J!f'• •''"'er¡c- a 0,25 p)r c·--tO (CiJ<:: cor·':"ensarlan el i'J:_, t'~:'':'!.Or de e~ 
1 • l • 1 1 ' 



como sucede en la c:ubonitruración gaseosa). Por o:ra parte, la cianurac10n 
es un pro.::eso muy económico. que requiere pocos gastos de mstalación. por 
b que su uso esta muy extendJdo. 

Los proc~sos de nitruración en sales, que ~ realiZan -a menores tempera
rJras qu-! los antenores (alrededor de 570°(), han experimentado un gran 
desarrollo _.n los últunos años, sobre todo por ser de corta duración y no 
producu diStorsiOnes importantes, perrmtiendo su aplicación en piezas ter
mmadas. 

E~ est~s pro.:esos las sales de ci:muros son activadas por la mcorpora
-=.'on Je O:>.J:_:~no. po: el uso Je ciertas sales cancteríst1cas. como el sulfito 
Je ;odio. por la mcorporac1ón de amon¡'aco, o por efectos de ionización 
e!ec trol ít1ca. 

Los pro~esos de mayor uso son los que se basan en la incorporación de 
aire a preswn (proceso ·'Tenifer" o ''Tufftride") y los que se basan en el 
agregado de sulfito de sodio (sulfiniZado). Estos procesos, sobre todo el 
prunero, con el que. _se .;onsiguen resultados más consistentes, están reempla
zando a la nmurac10n gaseosa tanto por el menor costo de la operac1ón 
cor.;¡o por !as ventajas que pr~sentan para cier!as :~p!icaciones. 

G. APLiCACIONES ESPECIFICAS DE LOS TRATAMIENTOS TERMICOS 

Las :::ncterísticas de los equipos usados en los tratam;ernos térnlicos 
,~st:ín mucr:as vec~s .:eremünadas por el tipo de p¡ezas a tratar. Por ello 
conviene a.1ai!zar :;c¡::arad2111ente !os ~equerim.entos vmculados con el trata
:-:-!Iento ténnico ::!~ ~rJpos de p1ezas que pueden mteresar en forma exclus1va 
:1 un determL'1ado se.:rcr industnaL 

Socre 1:! base c!e ese análisis se podrá det.:nmnar. en .:ada caso si 
. l ' e ,>nv¡ene lí•StaJar 1::;:-nos de :!pb::J.ciones generales o s1. por ei contrario, de 

2~uerdc: cc:1 l·Js requer;,;nier:rcs espe.::':icos. es más convenJéflte instalar 
~~U!pos esp.:~1.1ln1cnre d:s~flados p..1ra t>S·"JS r\!c¡ucrL'Tdt:1to::;. 

1 Tratamientos térmicos de productos semielaborados 

Dur::me ia f:J.bncac:on de !os productos scmielaboracos ouede ser re
é!L'erida I~ 1~licac:6n de tr:H:t.r:-!ientos termi.:os con el fin' d.e facilitar la 
~·:cs.~~u.:~on 'Je !c:s pro.::esos. E~io sw:ede ;ob~e todo :on la eiaborac1ón e:1' 
t~¡;o a:- o:<nas. J11p3..5 y :1larr~bres. qu<: ~·Jeden :dq¡,;inr, durante el proceso, 
L::1 ~!.;1·adG g:aJo .d~ endurecumer.t~.-' ~~-:e::~nJcc que h:J.g:i impositle que 
c'<Jí:t:r:ue b c:per2..'i0:1 S!rt q:.~e Se prúJJz·~an rvr:.nas. E; tra¡amiento que se 
api.c::; en tso:; c;,;;:-.s es un recocido ~~Jt·..:ríiico de r:=,·riséaliZac1ón. que 
:.ü·,I1nd3 -:ol ;n 3tt:ria1. 

Lte L:.;u ~" ;-ec··J.::,1o pued.: t:~n~bti;¡ >er apk::~do ~·J:"'O ou~r:.~ción fmal 
~~ l~~s p:-CJi.i.:.ro.; d~fc:::lad.Js en frto .. :u:u:d·J ¿:nos son r~q!..leridos en cstzdo 
D:.ln-"O pan! ta.:i!nar is. da~Of2(iOn po:;ter:or ,J.; p1ezas. ,\Lis cornl:nmente. 
cst85 m::!!~nal~s s.: i!r.aegJ.n ~on dL;;;tl:-li:OS 9ade;-; Ge durez3.. obten 1dos rr1e 
2:ll:te pro.:esos de dc:·ormacJón en ;'río de lnte:'!síJJd control<::da. Para 
. :~nas :iplk·<:.::¡one; ·:;ue a.si lo requiere;-,, se aphcan o:Je::lcJones de t<::mple y 
. :'" :J~.-· 

Los tratamientos de recocido de recristalización de los aceros suelerr 
llevarse a cabo a temperaturas de alrededor de los 700°C. 

Muchas veces se utilizan hornos de atmósfera controlada para evnar que 
se dañe la terminación superfJCial que se obtiene en los matetiales tennina
dos en frío. 

Los prcductos elaborados ~xc:us1varnente por procesos de deformación 
en caliente no req•.t;eren tratamtentos ténnicos durante su elaboración y, en 
la mayoría de ks casos, tampoco trata!uientcs térmicos de termin:!ción. 
Cuando éstos son requeridos. suelen consistir en tratamientos convencionales 
de normalizado, o de temple y revemdo. En los aceros de alto carbono. el 
tratamIento térmico fmal consiste generalmente en un recocido de esferotdi
zaciún para facilitar el mecanizado. Este tipo de tratamiento )(! usa también, 
en aceros hipoeutectotdes, para facilitar los procesos de forja en frío. 

2. Tratamientos térmicos de piezas rnecánicas 

Se conocen con el nombre de piezas mecánicas aquellas que se emplean 
en la fabncación de vehículos, equipos, mstrumentos y otras construcciones 
de la industna mecánica. 

Se caracterizan estas piezas por aplicarse en ellas un elevado número de 
operaciones dP. mecanizado, requeridas por la precisión dimensional que se 
exige a este tipo de piezas. 

Las op<!raciones de mecanizado se realizan sobre piezas en bruto (forJa
das o fundidas), o sobre productos semielaborados (sobre todo barras 
cilíndricas). 

Los tratamientos térmicos de las piezas mecánicas pueden ser reali7.ada. 
antes o después de las operaciones de mecanizado. 

Los procesos de recocido y de normalizado se efectúan casi siempre 
antes del mecaniZado. 

Las üperaciones de temple y revenido conviene realizarlas también antes 
del mecani.J.ado. pues de ese modo se eliminan muchos defectos asociados 
con los tntam!cntus térmicos, principalmente los de distorsión. 

Si la dureta requerida después del tratamiento de temple y revenido es 
muy elevailll. pueden presentarse dificultades para las operaciones de mecam
zado. 

En ese caso puede realizarse narre de esas oc:eraciones antes del trata
miento ténmco. completando desp~és la fabncació~ de la piez2. 

Muchas \·eces. ¡:>Or razones de dureza elevada o de exi!!encias de t~nm
na:::ión superficia!, las operaciones que se realizan despu;s de! tei11ole y 
revenido emplean ·herramientas abrasivas. 

El proce·so de re::tificado es ei m:ís emple;Hlo para ese fin. 
Las p¡c~za~ que :i,eben ser tempí:Flas y ~~"enidas son generalmente ~ome

tidas. antes del mec;,:nizado. a operaciones de normalizado yío recocido. El 
ohjero es unifonnar ia estructura del material para obtener mejores caracte
rísticas co:1 e-l íernple p<..'Sterior. Con acc.ros a~ carbono. esta operación suele 
ser omitida por razones de economía. · 

Cuar:do se deben aplicar trat?.mientos tem1oquím.icos. !os m1smos deben 
~e2.l!.2Z.f5e con 1:=_s plC7 -:lS t;!!'TT1ir:ad:3S. a c·nando f3..itan .::r)lo ore:--a~:to~es_ de 



rectificado. Estas últimas permiten aJUStar las dunens1ones finales corrigiendo 
las dístorsiones provocadas por el proceso. Por· razones económ~~:as, muchas 
piezas cementadas o carbonitruradas. en espec1al engranaJes. suelen usarse sm 
operacio:oes dé.' mo:::c:J.mz:lción posteriores al tratJmiento. En esos casos se 
deoen torr:J.r p~..:au·~1vr.c; :,pc'CiJies ¡JJra e·.¡tar Jistor:,¡ones. Los meJores 
re~ultados se obt;enen usa.ndu llurn~s cor Jt;;¡ú,!e·.:h e~doránu..:as \ ~e:¡(¡. 
zando ei ~~mple directo en a-:elle o ~aJes, a tempeiatuías de! orden- de los 
l b0°C. 

~\eJures resultados. en cuanto a distomón. se logran templando las 
pl::'ZJS er. prens.iS Esta operac1ón ..:onsJSte en colocar las piezas calientes en 
dispoSI!Jvo~ ::~"?e:Jal;c-s qi.le L'n~1dcn su deformación durante el enfriamiento. 
Este se. ¡;:-altla· -~on aceite :1 pres1ón. que pasa a través de orificiOs del 
i.ÜSpOSitiVO. 

Los tratamientos de endur;:cJmJento superfic1al se aplican generalmente utili
zando d prmcipiO d.: temple por 1nducc1ón El aumento locahzado de res1stenCJa 
mec:inica ~ logra por elevac1ón de d urez.1 y por crearse en la superfic..1e templa
da tens10nes re~iduales ce compresión. Estas meJoran el comportamiento de la 
pie.za ya que la misma trabaja a la tlex.ión y. en est caso. -;on las tensiones de 
tracción las que provo,an la roturJ. 

Los tratamientos de inducciÓn se aplican también p.ua ablandar local
mente piezas tota!.:nente endurec1das. PJra ello se apl!..:a ...:alor pero se 
Si.lprime la ducha, realizándose el enfm.m ien lO Jl arre. De este modo se 
puede r.:dum la fragi!idad de zonas enta!ladas (sobre todo p:irtes roscadas) 
::a C!Ue ios !11Jtenales .:iuros poseer: coefH.:IEntes de ...:cnccntraclón muy 
eteva.:los ~n correspondencia con e:nalladurJs. Al ablandarse localmente las 
z.onas entalladas. ta reSIStencia ::1e.:ánica en defmim·a aumenta. por dismi
nUJrs~ en ~sas Z·Jn::.s ei factor de ~.Jr....:entíJ...:!ón de t~nsicnes. 

Los equ1pos ;nra c:llemamiento por inducc1ón p'Jeden <;er de media y 
C:e ai:-1 lrccuen.:ia. Los pnmerus se usan CU<indo se neces1ta que el calor 
pcn~tre a l::a~tJnte ?roiun:i1daJ desde la superficie de cJlentamiento. Los 
~qu;oos de :!l::'d::o frecu~r..:;a son más costosos que los de .Jita frecuenc1a 
-;'UeS <!S:.JS ~~--ej~:¡ f: .. ::·~:•.)r.~r ~v:~ -:i·:Uitc3 de vá[vuias. :CI:entras que Jos de 
!neáta :recu~·n.::a !"e'-i~ .. :-ren ;:'~:or:-xJ..: .. ~~ cs~:~ctJ!e~ de co1·nente. 

Los t~Jt:lr.u<"nros super!~C!:1!~5 ~.l.>adcs ~n d cJie'!cami":!nco Clln sopletes 
son menos utilizados que 1-Js de mdu-::;·_,,¡ é~ e: :r;Har:1Jei"!tO .:le p1ezas 
P.&ecinicas. 

3. Tratamifmtos térmicos de herramientas, moldes y matr1ces 

E: ~rJtarnJe:nc ~~rrn1co d~ h<:rra.;t~ent:Js. molcies ). r.:atn~es t¡ene e:•ug.::n
-:la.> esp<:c:al~s que _1ustli!.:an su estud10 por sepaado. 

En muchos casos ios procesos ce norm:Jl..!zado no pueden aplicarse. por 
;er !emp!Jbles al aire los a.:eros e~olead .... s. Cu:ll:do el normalizado ou.:je 
reaiiz:use. se 3pli;;a ..:omo Jr.a ODc:-a::ión prev¡a ai recocido, .:on e! fin de 
::1~~-J:a: !:l :-tcm..;gc:'.etZa~tén de 1.as c~tr~~crur~s de fo~a o ~J.rP.li13C1Ón. 
· 0: "'...:')ZC.- ¿= .,~~:-:.~ ;-''2:--..! :J !~2~:-:cJ..:10r: Je .!~:-:-:1:-::1.:-r.L .. ~ ;r.ut:._-~ 
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matrices se adqu1eren por lo común en estado recocido. porque la dure 
sobre temple requerida por las piezas es generalmente muy elevada. ~ 
embargo, existe la tendencia a fabricar cierto tipo de moldes y rnatrir 
pan1endo de bloques en estado de temple y revemdo, por las ventajas 
enunc1adas de no tener que tratar las piezas terrnmadas. Con durezas. 
hasta 40 Re, Ciertos aceros pueden ser mecanizados con herramientas cori 
nes: usando procesos de mecanizado sin arranque de virutas, la dureza no 
un problema para la mecanización de bloques tratados. 

Por utilizarse cornúrunente, en la fabncación de heri:am1entas. moldes 
matrices, a::eros con elevado contemdo de carburos. el iipo más usado , 
recoc1do es el de austenaac1ón parcial, con enfnam1ento dentro del horno, 
razón de unos 10 a 20°( por hora. Las piezas pueden ser retiradas d 
horno, para su enfnam1ento al aire, cuando alcanzan unos 540°C de temp 
~ru~ . 

Cuando las piezas deben ser vueltas a templar, se las deberá recoc· 
previamente, para evitar Jgrietainientos atribuidos a la fonnación de gran• 
austeníticos de diferentes tamaños. 

En ciertos casos las piezas deben ser sometidas a tratamientos' e 
recocido subcrítico durante los procesos de mecanJzado, para evitar que 1: 
tensiones residuales provocadas p.or dichos procesos onginen deformac10n1 
inaceptables, al ser eliminadas durante la operación de calentamiento para , 
temple final. · 

Tanto en las operaciones de recocido, corno en las de temple, debe 
tornarse pre~auciones para evitar la descarburación y oxidación superficialt 
si los tratarmentos se hacen con piezas tenninadas; también deben tornan 
precauciones para asegurar una adecuada disolución de carburos, sin u 
crecimiento elevado del tamaño de grano austeníuco. Es en general prefer 
ble, para ello, aumentar los tiempos de permanencia más que la temperarur 
de austemzación: dichos tiempos están, por otra parte, vinculados al tamañ. 
de las p1ezas. 

Lo; procesos de calentamiento, tanto para el temple como para f 

recocido y el normalizado, deben ser hechos en forma lenta, por su influer: 
cia en los fenómenos de distorsión y rotura. Cuando las tempera tu ras j, 

temple son muy elevadas, conviene proceder al precalentamiento, que e 
mandatorio en varios aceros. 

Salvo el caso de aceros al carbono, que pueden templarse en agua. e 
enfnamiento desde la temperatura de temple debe ser hecho al 3.lre o e1 
aceite. Se debe preferir el enfnamiento más lento que perrnjta obtener 1: 
estrucrura deseada. En los aceros templados al aire. puede acelerarse e 
enfriamiento en las zonas gruesas mediante chorros de aire, para uniforma 
el enfriarmento. A veces los hornos de temple suelen llevar una cámara di 
enfriamiento regulable, en la que pueden aplicarse diferentes ciclos dt 
acuerdo con las exigencias de cada pieza. Cuando las piezas son templadas er 
aceite. es muy común utilizar los temples escalonados martensíticos. 

En los aceros de herra.nUentas, moldes y matn.:es. es por lo genera 
unprescimhble recurru :il revenido inmediatamente después del ~emple. sren 
·~o t.:On\.·eni~nte Il·~J .j~l::.i -:ni'r~:!.! -.!~i 1.•)du ::!~ OtclJ::: :: l ::·. d_p Str 1 ntroch.actd'f,~ 



en el horno de revenido. Este debe estar a temperatura mferwr a los 3000 C 
y la temperatura debe elevarse en forma Simultiilea con la de las piezas. 

Es corriente aplicar, en o;:stos aceros, más de una operación de reven1do. 
Ello permite no sólo un :neJor control de la dureza íinal, sino la eli
minación de los nesgas asoc:iados a la presencia de austeruta residual. Esta 
se transfurma en martensita ::on el pnmer revemdo. lo cual darla demasiada 
iragthdad al material. Con un nuevo revenido la martensiL1 pierde su fragili
dad, aunque la temper:!tura del nuevo revenido sea igual a la del primero. 

La elimmación de la austenita residual después del temple puede !ogr:u
se en algunos casos por apli~ación de los tratamientos llamados subcero. que 
consiSten en eninar las piezas inmediatamente después del temple, hasta 
temperaturas inferiores a 0° C. En general este recurso no arroja remita
dos confiables. en estos tipos de aceros, como para supr1mir las operaciOnes 
de revenidos repetidos. 

El tiempo a la temperatura de reverudo debe ser por lo menos de una 
hora, después de haber ::ido alcanzada la temperatura .:orrespondiente en 
toda la p1eza. 

Como estos aceros no tienen tendencia a la aparición del fenómeno 
dt!nomu:ado enfem1edad de Krupp. y los revenidos son en general de 
temperatura elevada, debe evitarse el enfriam~t!nto 1:-rus.:o desde la temp.::ra
tura de reverrido, por peligro de aparición de tens.JCines residuales. El enfria
miento al aire es en general suficiente. 

Los acero~ aleados para herramientas, mold;;:s y matnces suelen presen
tar el fenómeno denominado de endurecimiento S<!cund.ario, durante las 
opera-:.ioE·~s de rcv·emdo. Este fenómeno ::onsiste en una elevación de dureza 
..:on la tempe::nura hast:J un valor caracterÍ5tico de ésta. El r"enómeno se 
:!~Ccia con un endurecimiento po: precipttacJón, provocado por ios carburos 
:.:ie:h~os. Esw;. ¿] p:ectpltlr después de haberlo hecho el ~arhuro de h1erro. 
serían r~spomJble~ del endurecimiento. E; peligroso rev~mr los aceros a 
·.~:-:lp::ratu;as u:i.:nore; 1 las que dan origcr¡ al máximo de dureza asociado 
J.i n;enctonado t"e!iÓi:"Jeno. Con ten~peraturas de rcvenJdo su penares a !J de 
mi~,:ma dureza. el po;;llgro de fragihzación de~aparece. 

Los procesos de ·~ale;:rc..:niento para lo> trz.t.1m1er:tos ténnicos requeridos 
.:n !.:! i·J:,n~Jci:.ln d:: ];erra:nJen;.as. molde~ y m3trices. ~e realizan tanto en 
'~::..'i.·.):> :i~ >:?.l~s, .::omu e:-~ !-.0~nos Je mu:b o Je s·~mm:~..cila, wsándcse t.1mb1én 
!-:ornos de ·:alent.::.r.ncnw eiéctr:co. La v::r:taJ<l . .ie 'l~U!Za.r sales, se \1ncula al 
!:echo de redJcil" lo.; tic;npos de los procesos y de los pe!igros de ox1dación 
y des.:a:oura.:iór. 

La disminuClón de los tiempos de los ¡Jrocc5cs, .:on el empleo de sales, 
se basa en !a m:1yo; \'elocidad de calenta¡¡iento q11e puede conseguirse .::on 
ello. Eso r~;::re>é'nta lll: peligro puesro que . .:omo se dijo. ~n c.:ilenra:nienlo 
:~:u:. o:- ;seo ;u~je pr:)\'CCaí cl!stors!or.es o ro~uta>. :.s ?Or e;,¡o más seguro 
~e::il:L:ir bs e;cerJ.:::o;1c5 e;¡ Lomos co¡¡·,enc¡onJles (a co::Jbus~Ible o eíéctncos) 
prot;:g¡e!'\do adecuaJ.amente ias pezas. deí mcJ.o explicJdo en el punto E-l. 

Lo; mejo:es resultados se ocuer.e!"l emplc:lrld0 hornos de atr~ósfera 

~on~:::>lada. 
P.Jesto qt.:e ~os acerOs :"J'l~~: ~::=rr2Ir.!7r:t:!s. ·:c.:ldcs v !TIJ!nCe'.. .:o~l.:er.::-:~ 

porcentajes relativamente elevados de carbono, los tratamientos de cementa 
c1ón y de carbonitruración no son prácticamente utilizados en la fabn.:aciól 
de dichos elementos. La nitrurac1ón, en cambiO, se utiliza en muchos caso 
para mejorar la resistencia al ~esgaste, ~nto ?e herrru:nientas co~~. d 
moldes y matrices, aunque desmeJOra l;; rem~enc~ e~ caliente, por lacilita 
el agnetamiento vinculado al fenómeno de fa~1ga termica. . 

Los métodos de nitruración en sales, SI bten son menos efecl!vos e; 
cuanto a aumentar la resmencia al desgaste que- los de rutruración gaseosa 
presentan por lo general menores problemas en relación con la fatiga térmica 
P.or ese motivo, así como por su menor costo, su uso se extiende cada ve. 
más en varias aplicaciones. 

H. CONTROL DE LAS PIEZAS TRATADAS TERMICAMENTE 

Para saber si un tratamiento tém1ico ha sido realizado co;rectamente 
las piezas deben ser sometidas a controles que pueden ser destructivos o n• 
destructivos. 

1. Consideraciones generales 

Los métodos no destructivos de ::málisis consisten en mediciones d• 
dureza, controles dimensionales (para verificar si se han producido distorsiO 
nes inaceptables) y verificaciones de la ptesenc~a de grietas (métodos magné 
ricos y de absorción capilar). 

Los ensayos destructivos consisten en observaciones macro y microscó:-·. 
cas de las z.onas de las piezas que presentan mayor interés, para determma: 
si se ha conseQUido la cstru\tnra deseada. Los defectos estructu:a!es qu' 
pueden obstrva;se incluyen: tamaño de grano inadecuado, estrucfu:as er 
bandas; estructuras duplex (con tamaños grar.des y pequeños de gr:wos) 
presencia de ce;nentita en rP.des; seg1egactón de carburos aleados; presen<:ic 
de austenita residual; :neS<!ncia de fr.rrita píüeutecwide en el temple, etc. 

Las operaciones -de limpieza que se reaíizan con las piezas. tratada~ 
térmicamente ay1.1dan a detectar la presencia de defectos superficmks qu< 
puedan haberse producido durante el tratamiento. , _ 

La limpieza se realiza generalmente por granallado. Despue~ de la~ 
operaciones de limpieza puede detectarse si se han producido OY.idaciones d.: 
las piezas capaces de deteriorar la superficie de las mismas. . 

En algunos casos, por la picadura que provoca el grana!lado, e~ posJble 
detectar si las piezas poseen la dureLa correcta o no. 

2. Medición tle la profundidad de capc:.s trilnsformddas 

Se a.n.a!IZar. •;u f'Ste p11:1to los múod<:.~ rr;~~ usados para determmar ia 
profundiJ¡;d de ..:a!Jas obtenid:ts por p.-ocesos tennoquímicos. o por tem¡:Jle5 
suoafic¡ales. 

· A!gunos de lo:; métodos descriptos puedtn set apbr.3dos a la medición de 
profundidad de capa:: decarbt:r:1das. 

Le,, :r.éwdos de m:"Jición ;!e profundidad d~ capa DJ~de:1 dasific:me ~n 



Los rr~<~todos directos permiten determinar la. profundidad de capa por 
1 medición 1.0 estimación \isuaJ) de la nusma y se basan en la existencia de 
1) una línea que separa la capa del núcleo, como consecuencia de sus diferen-

l
j . Cias esinrctu raJes. 
V La detenninac1ón de la posición de dicha línea puede S:!r a veces difícil, 
P sobre todo cuando la t>structura cambia en forma gradual desde la superficie 
1\< hasta el núcleo. 
¡. 
l'i Con el fm de establecer un entena concreto respecto a la profundidad 

de capa. suele ':!mplearse el concepto de capa efectiva, que se establece 
generalmente como la proiund1dad hasta la cual se logra una dureza de 
50 Re (en capas end urec1das). 

· Según los casos, esta profundidad de capa puede llegar a ser bastante 
inferior a la e::tpa total observable por diferenc1a de estructura con el 
núcleo. 

Los métodos directos de medición de capa pueden clasificarse en: 
~ • . métodos de fractura, métodos macrográiicos con probetas pulidas y métodos 

micrográficos con probetas pulidas. 

1_ 

Los primeros se usan solamente con probetas endurecidas y dan medi
.:iones aproxJJTiadas, debiéndose usar, para mayor exactitud. probetas de 
referencia, controladas sobre la base de mediciOnes hechas con otros proce
dtinientos 

Los otros dos métodos de medición directa se d1feren.::ian entre sí sólo 
por el :wmemo con que la ;:apa debe ser observada, y por el grado de 

... p:.JIL,entv ..¡ue debe ser apli;::ado a la superficie. Cuando la observa.:Ión ~e 
(· ~ace a sm1ple qsta, o con ·lupas de poco aumento, el método debe 
' ..:-ons¡derJrS\:! r:Jcroscópico y el pulido de la probeta no requ1ere mucha 

p~ec;stón. Lo .:ontran0 sucede cuando deben emplearse aumentos más eleva
dos ~gener:!tr.Jer:te 500x). que correspor.den a la micrognfía. En ambos 
.:as os lJs pr._•be us Ceben .;er .:ita.::adas con reac:.vos apropiados. La medición 
;~ hace· t!m;JI.:::!;"!dO es.::alas graduadas m.::orporaaJ.s a las Jemes de las lupas o 
mtcroscopiOs. 

Los métodos tndirectos de medición de capa se .::Iastfic:m en méwdos 
CJ5adú5 t!n el artaltsts qut.miCo. y métodos b:1sados en medioones de dureza. 

Los pilrn~r .J~ .:onsisten en detenninar la composición quim1ca de la 
cJpa a d¡sttrt!JS prufur.d1d3des. utilizando \Í!Utas extratdas por procesos de 
meomzado 3 di>tan.:Ias pr::>estable.::idas desde la superficie. E! linute de la 
profundidad to~:!l de !a capa estará deterrr.mado por la d!stancJa a la cual el 
.!.rÜhsis mdique una ,·ompostcJon qutmJca ig!.!al a la del núcleo. Estos 
-nérodos no se aplican a 1 ... medu;tón de capas cnd·.He.:Idas por temple 
.;uper!!..:Ial. 

Los mhodos bas:Jdos en Lo. medi.:tón de dureza d~~cnnl.'1an la profundi
::::d de capa ,ocre lJ base de la variación. de 1:! dureza en iunción de la 
~;nuc:ura. L0 ;1;is .:omún es medu la dureza en una sección normal de la 
piaa. desde la supet!lcie hasta d centro. Este método permi:e medir la capa 

· ;:·cct:•;a :>t se 'j{¡li.'Jn probetas endurecidas . .:on bs que este método se usa 

',•-

Para la medición de cureza ~e asan los métodos Rockweil cono, o 
mic.:rodurómetros (que se basan en el mismo princrp10 pero utilizan caí 
mucho más pequeñas). 


