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Resumen Utilizando calorimetría diferencial de barrido (DSC), se efectuaron medidas energéticas asociadas 
con los diferentes eventos térmicos desarrollados durante el calentamiento lineal de Cu-20 % at. Mn, 
empleando materiales templados y trabajados en frío. Contrariamente a la situación observada en la 
aleación templada, en la cual se desarrolla orden disperso, en la aleación deformada tal proceso es 
inhibido por la segregación de átomos de soluto hacia las dislocaciones parciales. Se utilizó un 
modelo para calcular la energía que se genera durante el proceso de anclaje, con el objeto de 
determinar la densidad de dislocaciones a partir del efecto exotérmico designado como etapa 4. El 
valor calculado, el cual está en excelente concordancia con el obtenido a partir de expresiones que 
gobiernan la energía liberada que acompaña la recristalización, permite verificar, conjuntamente con 
medidas de microdureza y análisis cinético, que el primer efecto térmico observado en el material 
deformado efectivamente corresponde a un proceso de segregación de soluto. 

Palabras clave: Cobre. Manganeso. Microcalorimetría. Dislocaciones. Segregación. 

Kinetic competitivity between ordering and solute segregation to 
dislocations in Gu-20 % at. Mn 

Abstract By using differential scanning calorimetry (DSC), energetic measurements associated with the 
different peaks displayed during linear heating of Cu-20 % at. Mn were made, employing quenched 
and cold-worked materials. Unlike to the situation observed in the quenched alloy in which disperse 
order is developed, in the deformed alloy such process is inhibited by the segregation of solute atoms 
to partial dislocations. An appropriate model for calculating the energy evolved during the pinning 
process was applied in order to determine the dislocation density from the exothermic peak 
designated as stage 4. The computed valué, which is in excellent agreement with the one obtained 
from expressions governing the energy reléase accompanying recrystallization, allows to verify 
together with microhardness measurements and kinetic analysis that the first observed thermal effect 
in the deformed material effectively corresponds to a solute segregation process. 

Keywords: Copper. Manganese. Microcalorimetry. Dislocations. Segregation. 

1. INTRODUCCIÓN 

El fenómeno de orden disperso (DO) es un buen 
ejemplo de un proceso que conduce a una microes-
tructura estable y heterogénea (1-3), caracterizado 
por la presencia de partículas altamente ordenadas 
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dentro de una matriz. Este estado ha sido observado 
en aleaciones aCu-Al (4-6), aFe-Al (7) y aCu-Zn 
(1 y 8-10), también se ha reportado en aleaciones 
aCu-Mn (11-14). Además, se ha observado que en 
aleaciones aCu-Al deformadas en frío (15 y 16), la 
segregación de átomos de soluto hacia las disloca
ciones parciales ocurre simultáneamente con el 
desarrollo de orden disperso. Estos resultados son 
la razón por la cual se desea realizar este estudio en 
aleaciones aCu-Mn, en donde la energía de enlace 
entre un átomo de manganeso y una dislocación 
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parcial resulta ser 3,5 veces mayor que para un 
átomo de aluminio, como se calcula posteriormen
te. Así, el objetivo del presente trabajo es analizar, 
sobre la base de algunas consideraciones teóricas, 
los datos cinéticos y energéticos obtenidos a partir 
de los termogramas de calorimetría diferencial de 
barrido (DSC) en una aleación de Cu-20 % at. Mn, 
tanto deformada como templada. 

2. MÉTODO EXPERIMENTAL 

La aleación empleada en este estudio, Cu-20 % 
at. Mn, se preparó al vacío en un horno de induc
ción Baltzer VSG 10, a partir de metales puros. 
Posteriormente, los lingotes fueron forjados a 1.123 
K hasta un espesor de 20 mm, recocidos a 1.123 K 
durante 72 h a fin de homogeneizarlos y enfriados 
en el horno hasta la temperatura ambiente. Luego, 
el material fue laminado en frío hasta 2,0 mm de 
espesor con recocidos intermedios a 1.123 K por 1 
h. Después del último recocido, el material fue 
deformado en frío hasta 1,0 mm de espesor (50 % 
reducción). La aleación en estado no deformado se 
trató térmicamente a 1.123 K durante 1 h, seguido 
de un temple. El análisis microcalorimétrico de las 
muestras se efectuó en un analizador térmico 
Dupont 2000. Se usaron discos de 1,0 mm de espe
sor y 6,0 mm de diámetro para cada estado del 
material. Las medidas DSC del flujo calórico se 
realizaron a velocidades de calentamiento lineal 
($) de 0,333, 0,166, 0,083, 0,033 y 0,016 K/s, 
desde temperatura ambiente hasta 860 K. Como 
referencia se utilizó una muestra de cobre de alta 
pureza recocida durante un largo período. Las 
medidas de microdureza Vickers se efectuaron a 
temperatura ambiente después de haber calentado 
las muestras a la temperatura final de cada evento 
térmico, usando una carga de 50 gf durante 20 s. 

3. RESULTADOS 

3.1. Análisis caiorimétrico 

En la figura 1 se representan, en forma de capa
cidad calorífica diferencial, ACp, frente a la tempe
ratura, los termogramas típicos correspondientes al 
material en estado de temple, mientras que en la 
figura 2 se recogen los mismos termogramas para 
material deformado en frío. En el material templa
do, las curvas están caracterizadas por dos reaccio
nes exotérmicas (etapas 1 y 2) y una endotérmica 
(etapa 3), mientras que en el material deformado 
solamente se observan dos reacciones exotérmicas 
(etapas 4 y 5). 

De acuerdo con la bibliografía, y por analogía 
con otros sistemas de aleaciones templadas y defor-

Q. 
O 
<1 

FIG. 1.— Termogramas DSC para Cu-20 % at. Mn 
templado, a las velocidades de calentamiento indi

cadas. 

FIG. 1.— DSC thermograms for quenched Cu-20 % 
at. Mn, at the indicated heating rates. 

madas (17 y 18), la etapa 1 se puede atribuir a la 
aniquilación de defectos puntuales y al desarrollo 
de orden de corto alcance (SRO) (15 y 19); la etapa 
2 se asocia con el desarrollo de orden disperso 
(DO) (11); la etapa 3 se puede relacionar con un 
proceso de desordenamiento (11); la etapa 4 corres
ponde a un proceso no identificado, el cual es moti
vo de estudio en este trabajo; y la etapa 5 se atribu
ye inequívocamente a un proceso de recristaliza
ción (15 y 20). Las áreas bajo las curvas ACp frente 
a T corresponden a las entalpias AH de las distintas 
reacciones, las que se muestran en la tabla I. 

3.2. Medidas de microdureza 

Un análisis de los termogramas DSC indica a 
primera vista que la etapa 4 no corresponde al desa
rrollo de orden disperso (DO), debido a la ausencia 
del pico endotérmico de alta temperatura, caracte
rístico del desordenamiento. Esta conclusión puede 
ser respaldada por medidas de microdureza Vickers. 
Para ello, tanto en el material templado como en el 
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FIG. 2.— Termogramas DSC para Cu-20 % at. Mn 
deformado en frío 50 %, a las velocidades de calen

tamiento indicadas. 

FIG. 2.— DSC thermograms for 50 % cold-rolled 
Cu-20 % at. Mn, at the indicated heating rates. 

deformado, tres de las muestras fueron calentadas a 
0,333 K/s, y extraídas a la temperatura final de cada 
pico para efectuar las medidas de microdureza a 
temperatura ambiente. En una cuarta muestra, se 
realizaron medidas después del temple y luego de la 
deformación en frío. Los valores de la microdureza, 
junto con la temperatura a la cual fue extraída cada 
muestra del calorímetro, aparecen en la figura 3. En 

TABLA I . - Medidas energéticas asociadas a las 
diferentes etapas observadas en Cu-20 % at. Mn 

TABLE / .- Energetic measurements associated with 
the different stages observed in Cu-20 % at. Mn 

$ , 
K/s 

0,333 
0,166 
0,083 
0,033 
0,016 

Etapa 1 

163 
144 
-
-
-

Etapa 2 

1.123 
1.144 
1.217 
1.110 
1.178 

AH, J/mol 
Etapa 3 

1.671 
1.551 
1.469 
1.516 
1.450 

Etapa 4 

839 
804 
849 
823 
846 

Etapa 5 

1.161 
1.157 
1.175 
1.165 
1.160 
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FIG. 3.— a) Trazas DSC para el material templado y 
b) deformado en frío 50 %, en donde se indican los 
valores de la microdureza a la temperatura ambiente 
después de haber calentado las muestras a las tem
peraturas indicadas. $ = 0,333 K/s. 

FIG. 3.— a) DSC traces for the quenched and b)for 
the 50 % cold-rolled alloys (b), showing room 
temperature microhardness valúes after samples 
had been heated to the temperatures indicated. 

<)> = 0.333 K/s. 

estas curvas se observa claramente que la forma
ción de DO, representada por la etapa 2, está aso
ciada a un aumento en la dureza (desde 145 a 159 
HV), lo cual se espera de un sistema que contiene 
partículas finamente ordenadas. Por el contrario, 
durante la etapa 4, se observa un leve ablandamien
to (desde 208 a 190 HV) debido probablemente a 
una pequeña cantidad de recuperación del material. 
Con este resultado se descarta definitivamente la 
idea de que la etapa 4 corresponda a una reacción 
de ordenamiento. 

3.3. Análisis cinético 

La cinética de formación de DO en Cu-20 % at. 
Mn (etapa 2) está basada en los conceptos que con
ducen a los modelos teóricos de las transformacio
nes de fase en las que intervienen nucleación y cre
cimiento (21-23). En esta aproximación se asume 
que la formación de DO obedece a una cinética de 
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transformación asociada con nucleación homogé
nea (aleatoria). Esta suposición queda justificada, 
ya que el material fue suficientemente recocido 
antes del temple. Por tal motivo, la contribución de 
las dislocaciones o bordes de grano en el proceso de 
nucleación puede ser omitida. El análisis cinético 
de la etapa 4 se realizó bajo los mismos conceptos 
que el de la etapa 2, con fines comparativos. 

En condiciones isotermas, la fracción de DO 
formada después de un tiempo í, está dada por la 
ecuación de Mehl-Johnson-Avrami: 

Y = l-exp[-(kt)n] [i] 

donde k =(k0 txp(-E/RT)) es una constante de reac
ción verdadera que tiene dimensiones de tiempo-1 

(24). 
Para condiciones no isotermas, el análisis cinéti

co de las etapas 2 y 4 se efectuó mediante una apro
ximación usual de la ec. [1]. Bajo estas condiciones 
la fracción reaccionada está dada por: 

y = l-[exp-(¿0(9)n] [2] 

donde n es una constante, k0 es el factor de frecuen
cia del proceso y 6 es el tiempo reducido, calculado 
a partir de (25): 

6 = {RI<S>E) T2exp(-E/RT) [3] 

en la que E es la energía de activación, $ la veloci
dad de calentamiento lineal, T la temperatura y R la 
constante universal de los gases. 

Las energías de activación fueron calculadas 
mediante el método de Kissinger (26) y computadas 
a partir de d[ln(^/Tp

2)]/d(l/T) = -EIR en que Tp es 
la temperatura a la cual la velocidad de transforma
ción es máxima para un cierto valor de <í>, obtenién
dose una recta cuya pendiente es -EIR. Tales gráfi
cos se pueden observar en la figura 4; los valores 
correspondientes a las energías de activación se 
muestran en la tabla II. 

Introduciendo los valores de E en la ec. [3] y 
representado gráficamente lnln [1/(1-Y)] frente a 
ln0, mostrados en la figura 5, se pueden evaluar los 
parámetros cinéticos n y ko, cuyos valores se reco
gen en la tabla II. 

El valor de n = 0,62 que resulta para la etapa 4, 
es demasiado pequeño para ser compatible con un 
proceso en el que interviene nucleación y creci
miento (21). Por otra parte, el valor de la energía de 
activación para esta etapa (E = 0,52 eV/átomo) es 
mucho más bajo que el requerido para interdifu-
sión, estimado en 1,74 eV/átomo (27 y 28). En la 
literatura se asocia un valor de n = 0,66 a un proce
so de segregación de átomos de soluto hacia las dis
locaciones (21). 
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P!G# 4.— Gráficos de Kissinger para evaluar las 
energías de activación correspondientes a las etapas 

2 y 4. 

FIG. 4.— Kissinger plots for evaluating the 
activation energyfor stages 2 and 4. 
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FIG. 5.— Curvas lnln[l/(l-F)] frente a ln(0) para las 
etapas 2 y 4. 

FIG. 5.— Graph of lnln[l/(l-Y)] against ln(d) for 
stages 2 and 4. 

3.4. Segregación de soluto hacia las 
dislocaciones parciales 

El calor generado debido a un proceso de segre
gación de soluto hacia las dislocaciones parciales, 

TABLA II.- Parámetros cinéticos para las etapas 2 
y4 

TABLE II.- Kinetic parameters for stages 2 and 4 

Etapa 

2 
4 

E, 
eV/átomo 

1,47 
0,52 

n 

1,01 
0,62 

10 V 

2,38 
4,00 

6 

(c) Consejo Superior de Investigaciones Científicas 
Licencia Creative Commons 3.0 España (by-nc)

http://revistademetalurgia.revistas.csic.es



con componente de borde be y helicoidal bs es 
A//dE,s = (fE,s AiíaE.S) y está dado por (29): 

E,Sf^E,S AH^" = 2npblm^CL
d

b le [4] 

donde fi-S es la fracción de átomos de soluto segre
gado hacia las dislocaciones, AH^S es la energía de 
interacción de un átomo de soluto (localizado en r = 
b y 0 = -TT/2), con una dislocación debido al desa
juste, p es la densidad de dislocaciones, c es la con
centración de soluto en la aleación, b es el vector de 
Burger de la dislocación no disociada y C¿'S es la 
concentración de átomos de soluto en las disloca
ciones establecida por Barnett et al. (30), que a la 
temperatura final, Tf, de una reacción anisoterma 
está dada por: 

?E,S cexp(-AH^/RTf) 

l + cexp(-AH^s/RTf) 
[5] 

Si se admite que, en el material deformado, las 
dislocaciones de borde y helicoidales están presen
tes en igual cantidad, la energía AHá asociada a la 
segregación de átomos de manganeso por mol de 
soluto puede ser calculada mediante la utilización 
de las ees. [4] y [5], resultando: 

AHd = Kb2p\ AH: 
exp(-AH* / RTf) 

~fl l + cexp(-AH*/RTf) 
• + 

+ A / r 
exp(-A//f//?7}) 

~a l + cexp(-AHsJRTf) 

[6] 

donde AH\ y AH\ son las energías de interacción 
de un átomo de manganeso con las componentes 
parciales de borde pertenecientes a una dislocación 
disociada de borde y helicoidal respectivamente. El 
valor de T{ es 593 K. 

Las energías de interacción de un átomo de solu
to con una dislocación parcial debida al desajuste, 
con una componente de borde ¿>e, pueden calcularse 
a partir de (31 y 32): 

Mi, = 
T'\l + v) be 

2 ( 1 - u ) " r 
Gb\sen6 [7] 

donde ¿>e es igual a 31/2 b/6 para la componente par
cial de borde correspondiente a una dislocación 
disociada helicoidal e igual a 0,5 b para la compo
nente parcial de borde correspondiente a una dislo
cación disociada de borde. G es el módulo de ciza
lla y e,á = (dina I de) es el cambio del logaritmo 
neperiano del parámetro de red con la concentra
ción de soluto cuando c —> 0. La energía de interac
ción de un átomo de manganeso con las componen

tes parciales helicoidales tanto para una dislocación 
disociada de borde o helicoidal es A//a = 0. 

Para aleaciones Cu-20 % at. Mn, ea = (0,103) se 
calculó utilizando los datos de King (33), b = (0,32 
nm) fue determinado a partir del parámetro de red 
a0 - (21/2 bll) de la aleación, G se tomó como 45,4 
GPa (34), obteniéndose mediante la ec. [7], valores 
para AH\ = -0,218 eV/átomo y AH\ = -0,126 
eV/átomo. 

Si en la tabla I se toma el valor promedio de 
AH4 = AHá = (-4.160 J/mol) y a partir de la ec. [6] 
se calcula la densidad de dislocaciones, resulta un 
valor p = 7,85 x 10n/cm2. A fin de verificar dicho 
valor, éste también puede ser evaluado a partir del 
pico de recristalización (29): 

A TT , Gb2 m 

p^AHJ p = ln — 
Hs 5 H AnA bp 

1/2 + • 
GIS 

10 
[8] 

donde A#5 es la energía asociada a la etapa 5, ps es 
la densidad del material = (8,68 x 103 kg/m3); A y 
m son constantes cuyo valor se estima en 0,85 y 4 
respectivamente. De la ec. [8] se calcula p = 5,88 x 
10n/cm2. Ambos valores están en perfecta concor
dancia con los aportados en la literatura para alea
ciones altamente deformadas. 

4. DISCUSIÓN 

La densidad de dislocaciones calculada, conjun
tamente con el análisis cinético y con las medidas 
de microdureza, permiten concluir que la etapa 4 
corresponde a un proceso de segregación de átomos 
de manganeso a las dislocaciones parciales. 

A fin de dilucidar el porqué la formación de 
orden disperso es inhibido en el material deformado 
y por tanto sustituido por segregación de soluto, se 
estimó la energía de enlace entre un átomo de man
ganeso y un dominio ordenado AEb. Ya que: 

AEb=AHJ(e-cM) [9] 

donde c-cM es la fracción molar de manganeso pre
cipitado en los dominios y cM es la concentración 
de soluto en la matriz, la cual puede ser calculada a 
partir de: 

cM=(e-fe)/(l~f) M 

donde cp = 0,25, asumiendo que la estructura del 
dominio es Cu3Mn) es la concentración de soluto 
en los dominios y /su fracción volumétrica. 

La fracción volumétrica fue calculada a partir de 
técnicas metalográficas, usando la expresión de 
Hinata y Kinkwood (35): 
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f = (n/6)Nad
3/(t + d) [ii] 

donde iVa es la concentración de partículas en la 
superficie observada, t es el espesor de la muestra y 
d es el diámetro del precipitado. Los valores de Afa 

= 5,2 x 1016/m2 y d = 15 nm se dedujo a partir de 
las micrografías presentadas por Warlimont et al. 
(11), para Cu-25 % Mn. El valor de t se estimó en 
120 nm. Así se obtuvo un valor d e / = 0,67. Por 
comparación de las correspondientes áreas de los 
picos de disolución de los dominios de orden para 
25 % y 20 % Mn, se estimó / = 0,48 para la alea
ción en estudio. 

Con los datos anteriores, a partir de la ec. [10] se 
obtuvo cM = 0,154 y mediante la ec. [9] se calculó 
para A£b un valor de -0,33 eV/átomo, el cual puede 
interpretarse como la energía necesaria para remo
ver un átomo de manganeso desde un dominio. Sin 
embargo, AH\ = -0,218 eV/átomo y A// | = -0,126 
eV/átomo, las cuales también pueden interpretarse 
como las energías necesarias para remover un 
átomo de soluto de una dislocación parcial. En con
secuencia, la fuerza impulsora para el ordenamiento 
no es excesivamente mayor que aquella involucrada 
en un proceso de segregación. 

Partiendo de los resultados anteriores, la diferen
cia de comportamiento entre el material templado y 
el deformado se puede atribuir a los valores relati
vos de la barrera cinética. De hecho, la energía de 
activación de la reacción de segregación es de 0,52 
eV/átomo, valor más bajo que la energía para 
migración de vacantes (= 0,87 eV/átomo). Enton
ces, la segregación se realiza con una energía de 
activación baja debido a que ella es asistida por el 
exceso de vacantes producidas durante la deforma
ción. Por otra parte, la energía de activación para el 
desarrollo del orden disperso es de 1,4 eV/átomo, 
valor más bajo que la necesaria para interdifusión 
(= 1,74 eV/átomo) (27 y 28). Como consecuencia 
de lo anterior, la reacción de segregación es más 
rápida que la de orden disperso. De hecho cuando 
el material presenta una alta densidad de dislocacio
nes, la segregación puede ser completamente domi
nante. 

Además, la fracción fá de átomos de soluto 
segregados a las dislocaciones puede evaluarse a 
partir de: 

fd=(7tpb2/c)(C! + Cs
d) [12] 

resultando un valor de 0,23. Por lo tanto, al final del 
proceso de segregación, la concentración residual 
de soluto cr = c (\-f¿) disponible para el desarrollo 
de orden disperso, es 0,154. Esta concentración cr 

es lo suficientemente baja, de manera que prevalece 
solamente una solución sólida en la matriz deprimi
da en soluto. Esto se corrobora por la total ausencia 

de efectos térmicos para c < 0,15 (11). Este resulta
do, junto a los valores obtenidos para las energías 
asociadas a las etapas 2 y 4 (A//2 > A//4), permiten 
afirmar que la formación de orden disperso es inhi
bido y sustituido por el fenómeno de segregación 
en el material deformado. 

Por último, es interesante notar que A//3 es 
mucho mayor que Af/1 + AH2, lo cual significaría 
que Af/q = AH3 - (AH{ + Af/2) correspondería a la 
energía asociada al grado de ordenamiento introdu
cido durante el temple. Este se encuentra presumi
blemente presente en el material templado como 
orden de corto alcance. De hecho, el crecimiento de 
los dominios puede producirse parcialmente en la 
etapa 1 asistido por vacantes fuera de equilibrio y 
en la etapa 2 por interdifusión. Contrariamente, el 
orden introducido por temple en el material defor
mado es destruido por la laminación en frío, como 
lo observaron Varschavsky y Donoso (16) en Cu-19 
% at. Al. De este modo, conjuntamente con la argu
mentación previa, se puede concluir que el orden 
disperso no tiene ninguna opción de desarrollarse al 
calentar la aleación cuando ésta ha sido deformada. 
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