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Influencia de la deformacién en frio sobre el proceso de
precipitacion en una aleacion de Cu-4 at. % Ti(")

Resumen

Palabras clave

E. Donoso”

Utilizando calorimetrfa diferencial de barrido (DSC), se efectuaron medidas energéticas y cinéticas asociadas con
los diferentes eventos térmicos desarrollados durante el calentamiento lineal de Cu-4 at.% Ti, empleando materiales
templados y deformados en frio a distintos porcentajes de deformacién. Contrariamente a la situacién observada en
la aleacién templada, en la cual se desarrolla precipitacién de las fases Cu, Ti y Cu;Ti, en la aleacién deformada tal pro-
ceso es inhibido por la segregacién de soluto a las dislocaciones parciales. Para calcular la densidad de dislocaciones
se utilizé una expresién que gobierna la energfa liberada que acompafia la recristalizacién, con el objeto de determi-
nar, mediante modelos apropiados, la energfa que se genera durante el proceso de anclaje.

Cobre: Cu-Ti; Microcalorimetrfa; Precipitacion; Segregacion.

Influence of cold-rolling on the precipitation processes in Cu-4 at. % Ti alloy

Abstract

By using differential scanning calorimetry (DSC), energetic and kinetic measurements associated with the different
peaks displayed during linear heating of Cu-4 at.% Ti were made, employing quenched and cold-work material at
different percentages of cold-rolling. Unlike to the situation observed in the quenched alloy in which precipitation
is developed, in the deformed alloy such process is inhibited by the segregation of the solute atoms to partial dislocations.
For calculating the dislocation density an expression governing the energy release accompanying recrystallization was

applied, in order to determine, by appropriate models, the energy evolved during the pinning process.

Keywords

1. INTRODUCCION

En general, desde que se descubrié que las aleacio-
nes de Cu-Be pueden endurecerse por precipitacién,
éstas han sido ampliamente utilizadas como materia-
les con alta resistencia mecdnica y alta conductividad
eléctrica. Sin embargo, a fin de evitar la polucién
ambiental, debido al cardcter téxico del berilio, se
requiere desarrollar materiales metélicos avanzados
que reemplacen estas aleaciones. Que las aleaciones
de Cu-Ti pueden servir como sustituto de las alea-
ciones de Cu-Be ha sido evidenciado por los estudios
realizados por muchos investigadores. Con tratamien-
tos de envejecimientos adecuados, las aleaciones de
Cu-Ti, que contienen, aproximadamente, entre 0,8 y
4,6 % en peso de titanio, desarrollan una excelente

Copper; Cu-Ti; Microcalorimetry; Precipitation; Segregation.

combinacién de resistencia mecénica y alta conduc-
tividad eléctrica. Variadas investigaciones se han rea-
lizado para estudiar los mecanismos de endurecimien-
to de las aleaciones de Cu-Ti [I1%], La mayorfa de
ellas establece que en el proceso estructural observa-
do durante el envejecimiento en estas aleaciones, la
precipitacion ocurre de acuerdo a la siguiente secuen-
cia: i) fluctuaciones composicionales que dan origen
a una descomposicién espinodal a lo largo de las di-
recciones <100>, o bien desarrollo de orden de cor-
to alcance (SRO); ii) precipitacién de particulas me-
taestables, coherentes o semi-coherentes de la fase
ordenada Cu,Ti, de estructura tetragonal centrada
en el cuerpo con pardmetros de red a = 0,584 nm y ¢
=0,362 nm; y iii) precipitacién discontinua o celu-
lar de la fase de equilibrio Cu,Ti, ortorrémbica con
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E. DoNOSO

pardmetros de red a = 0,453 nm, b =0,435 nmyc =
0,517 nm B4 10111 Algunos autores sugieren que,
durante el temple, se producen modulaciones compo-
sicionales o precipitacion de particulas muy finas de
Cu, Ti B4, Por otra parte, es sabido que en solucio-
nes sélidas de cobre deformadas en frio y recocidas
bajo la temperatura de recristalizacién, se produce
un endurecimiento denominado endurecimiento por
recocido debido, particularmente, a la interaccién
de dtomos de soluto con los defectos de la red!!! v 12,
Sin embargo, Nagarjuna et al B 13 ¥ indican que,
en Cu-Tij, la deformacién en frio, previa a tratamien-
tos de envejecimiento, afecta considerablemente las
propiedades mecdnicas, conductividad eléctrica y
microestructura de estas aleaciones. El presente tra-
bajo tiene como objetivo principal analizar la in-
fluencia de la deformacién en frio en el proceso de
precipitacién, en una solucién sélida sobresaturada
de Cu-4 at. % Ti y estimar la cinética de segregacion
de soluto a las dislocaciones parciales. Los modelos
utilizados, basados en consideraciones energéticas,
junto con la calorimetria diferencial de barrido
(DSC), son muy apropiados para evaluar la densidad
de dislocaciones y los balances de energfa compatibles
con el proceso segregacion.

2. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL

La aleacion utilizada se prepar6 en un horno de induc-
cién, en atmésfera inerte (Ar), a partir de cobre elec-
trolitico (99,95 % de pureza) y titanio de alta pureza.
El lingote obtenido se forjé en caliente a 1.023 K
hasta una seccién de 48 mm? y, mds tarde, se reco-
cié a 1.073 K durante 24 h, a fin de homogeneizarlo.
Después de un andlisis quimico se encontré que su
composicion correspondia a Cu-4 at. % Ti. Poste-
riormente, el material se lamind en frio hasta 3 mm
de espesor con recocidos intermedios de 1 ha 1.173
K. Después del dltimo recocido, la aleacién fue tem-
plada en agua. En seguida, el material fue deformado
en frio hasta 2,4, 1,8 y 1,2 mm de espesor, correspon-
diente a 20, 40 y 60 % de reduccién, respectivamen-
te. Para la aleacion empleada en la condicién no de-
formada, se realizé un tratamiento térmico a 1.173
K por 1 h, seguido de un temple. El analisis micro-
calorimétrico de las muestras se realizé en un anali-
zador térmico Dupont 2000. Las trazas calorimétri-
cas se obtuvieron a velocidades de calentamiento li-
neal, B, de 0,083, 0,17, 0,33 y 0,50 Ks7!, desde
temperatura ambiente hasta 923 K. A fin de aumen-
tar la precision de las medidas, se utilizé como referen-
cia un disco de cobre de alta pureza recocido duran-
te un largo periodo. Para minimizar la oxidacién de
las muestras, se hizo pasar argén por el calorimetro

(10* m>? min™!). Tras el primer ensayo calorimétrico,
cada espécimen fue mantenido a 880 K durante 5
min y enfriado libremente en el calorimetro durante
3 h, observandose curvas de enfriamiento muy simi-
lares entre si y de forma cercana a una exponencial.
Cuando la temperatura ambiente se alcanzé, se efec-
tué un segundo ensayo a la misma velocidad de calen-
tamiento previamente utilizada para cada espécimen.
Las curvas calorimétricas presentadas en este traba-
jo se obtuvieron substrayendo la linea base del pri-
mer ensayo. Esta linea base representa la capacidad
calorifica de la aleacién en funcién de la temperatu-
ra, en las condiciones térmicas existentes, y su valor
estuvo de acuerdo con la regla de Kopp-Neumann.
Posteriormente, las trazas resultantes fueron conver-
tidas en curvas de incremento de la capacidad calo-
rifica versus temperatura. La capacidad calorifica re-
manente, es decir, el incremento de la capacidad ca-
lorifica, ACp, representa el calor asociado con las
reacciones en estado s6lido que ocurren durante el
experimento DSC. Asi, los picos observados en la
curva AC_ws. T pueden ser caracterizados por una
entalpfa de reaccién DH asociada a cada evento par-
ticular. Las curvas calorimétricas presentadas en es-
te trabajo son curvas corregidas por medio de la subs-
traccién antes mencionadall® ¥ 1), Las medidas de
microdureza Vickers se efectuaron en un microdurd-
metro Struers, a temperatura ambiente, usando una
carga de 1,96 N durante 10 s, sobre muestras planas
previamente templadas y sometidas a tratamientos
de recocido isotérmicos.

3. RESULTADOSY DISCUSION

3.1. Curvas calorimétricas

La figura 1 muestra termogramas tipicos para la ale-
acién templada desde 1.173 K, en forma de incre-
mento de la capacidad calorifica, AC_vs. Tempera-
tura, T, para diferentes velocidades de calentamien-
to lineal, B. Las curvas calorimétricas del material
templado muestran, en el rango de temperaturas ba-
rridas, dos reacciones exotérmicas traslapadas sucesi-
vas. De acuerdo a los antecedentes establecidos en
la literatura, el primer pico exotérmico (etapa 1) se
atribuye a la formacién de particulas metaestables de
estructura Cu 4Ti que preceden a la precipitacién ce-
lular o discontinua de composicién Cu,Ti 23,89 de-
signada como etapa 2. Por otra parte, la figura 2 mues-
tra las curvas calorimétricas, a una velocidad de
calentamiento lineal, B, de 0,083 Ks~! para el mate-
rial deformado en frio a diferentes porcentajes de de-
formacion (templado, 20, 40 y 60 %). Las curvas
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Figura 1. Curvas DSC para la aleacion templa-
da desde 1.173 K a las velocidades de calenta-
miento b de: a) 0,083 Ks~, b) 0,17 Ks~', ¢) 0,33
Ks='y d) 0,50 Ks'. Se indican las etapas 1y 2.

Figure 1. DSC curves for the alloy quenched from
1173 K at the heating rates b of: a) 0.083 Ks™,
b) 0.17 Ks~', ¢) 0.33 Ks~" and d) 0,50 Ks~'.
Stages 1 and 2 are indicated.

calorimétricas para las otras velocidades de calenta-
miento lineal tienen un comportamiento similar al
mostrado en la figura 2 y, por lo tanto, no se mues-
tran en este trabajo. En dicha figura, se pueden obser-
var cuatro reacciones exotérmicas (etapas 3 a 6) don-
de, de acuerdo con la bibliografia y por analogfa con
otros sistemas de aleaciones templadas y deformadas
en frio 17231 ]a etapa 3 podria corresponder a un pro-
ceso de segregacién de soluto a las dislocaciones par-
ciales, mientras que la etapa 6 corresponderfa a un
proceso de recristalizacién. Las etapas 4 y 5 estarfan
relacionadas con las etapas 1 y 2, lo cual se analizara
mas adelante. Ademis, se puede observar que, a me-
dida que se incrementa el porcentaje de deformacion
en frio, aumentan los calores asociados a las etapas
3y 6 y decrecen los correspondientes a las etapas 4 y
5. Si se asume que las etapas 3 y 6 corresponden a la
segregacion de soluto a las dislocaciones parciales y a
la recristalizacién, respectivamente, entonces, este
aumento de la entalpia de reaccién es consistente
con el hecho de que a mayor deformacién en frio au-
mente la densidad de dislocaciones. Por otra parte,
si se asume que las etapas 4 y 5 corresponden a la pre-
cipitacién del Cu,Ti y Cu;Ti, respectivamente, signi-
ficarfa que la deformacién del material, después de
templarse, inhibe la formacién de dichas particulas.
Esta hip6tesis se analizard mas adelante.

En la figura 3 se muestran los valores de las tem-
peraturas del mdximo de los picos, T, (temperatura
a la cual la velocidad de reaccién es maxima), para
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Figura 2. Curvas calorimétricas a una veloci-
dad de calentamiento b = 0,083 Ks~' para el ma-
terial deformado en frio a diferentes porcenta-
jes de deformacién: a) material templado, b) 20
%, c) 40 % y d) 60 %.

Figure 2. Calorimetric curves at Heating rates b
=0,083 Ks~ for the cold-rolled alloy at different
percentages of cold-rolled: a) quenched alloy, b)
20 %, ¢) 40 % and d) 60 %.

la aleacion templada (etapas 1 y 2) como, también,
para el deformado en un 60 % (etapas 3, 4, 5y 6).
Los valores de Tp para los otros porcentajes de de-
formacién no se muestran ya que tienen un compor-
tamiento similar al del 60 %. El hecho de que las
temperaturas de los picos de DSC se desplacen a
temperaturas mas altas al aumentar la velocidad de
calentamiento pone de manifiesto el control ciné-
tico del procesol24l.

Las dreas bajo las curvas de AC_vs. T corresponden
a las entalpfas de reacciéon AH. La absorcién de en-
talpfa asociada a las diferentes etapas se evalué consi-
derando el drea bajo la curva DC_vs. T entre la tem-
peratura a la cual la curva cruza la linea base y la tem-
peratura a la cual la energia es absorbida a una tasa
constante desde la linea base. Para el andlisis de los
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Figura 3. Temperatura de los picos en funcién de
la velocidad de calentamiento, para todas las
etapas observadas.

Figure 3. Peaks temperature versus the heating
rate, for the all observed stage.

picos traslapados se usé un modelo de convolucién
basado en el formalismo de Jonhson-Mehl-Avrami
propuesto por Borrego y Gonzélez-Doncel 12572601 y
utilizado con éxito en trabajos anteriores [1°V 27, De
acuerdo a la metodologfa anterior, las entalpfas de
reaccién obtenidas para las distintas etapas se mues-
tran en la tabla I para el material templado, mien-
tras que para el material deformado se muestran en la
tabla II. Se puede observar que el calor asociado a
cada una de las etapas es independiente de la veloci-
dad de calentamiento.

Con el fin de respaldar la conclusién preliminar
que las particulas Cu, Ti y Cu,Ti estapas 1 y 2) incre-
mentan el endurecimiento de la matriz, y que las eta-
pas 3 y 6 corresponden a un proceso de segregacion de
soluto y recristalizacién respectivamente, se realiza-
ron medidas de microdureza Vickers, tanto en el ma-
terial templado como en el deformado en un 60 %.
Para ello, algunas muestras fueron calentadas en el
calorimetro a una velocidad de 0,083 Ks™! y luego

Tabla I. Entalpias de reaccion DH (J mol-")
involucradas en las diferentes etapas para la
aleacioén templada desde 1173 K. Los datos
representan el promedio de 5 ensayos
calorimétricos

Table |. Enthalpies of reaction DH (J mol-")
involved in the different stages for the
quenched alloy from 1173 K. Data represent
the average of 56 DSC runs.

B (Ks~") 0,083 0,17 0,33 0,50

Etapa1 52+2 50+2 50+2 ©58+3
Etapa2 56+3 55+3 553 66*4

extraidas a la temperatura final de cada pico para
efectuar las medidas de microdureza. En otra muestra,
se realizé la medida después de templarla y luego de
la deformacion en frio en un 60 %. Los valores de la
microdureza, junto con la temperatura a la cual fue
extraida cada muestra del calorimetro, aparecen en la
figura 4. En estas curvas se observa, claramente, que
la formacién de particulas finas, representadas, prin-
cipalmente, por las etapas 1 y 2 y levemente por las
etapas 4 y 5, estd asociada a un aumento en la dure-
za de la matriz. Por el contrario, durante la etapa 3, se
observa un leve ablandamiento debido, probable-
mente, a una pequefia cantidad de recuperacién del
material. La disminucién de la microdureza durante
la etapa 6 indica un proceso de recistalizacién del
material.

3.2. Analisis cinético

El andlisis cinético para la etapa 3 se realiz6 emplean-
do la ecuacién usual de Jonhson-Mehl-Avrami
(JMA), utilizada para reacciones heterogéneas, ba-
jo condiciones no isotermales:

oc:1—exp[—(A6)nJ (1)

Donde, a es la fraccién reaccionada, A es el factor
pre-exponencial de Arrheniusi?®ly 0 (= TR/BE exp[-
E/RT]) es el tiempo reducidol?’l. E es la energia de
activacién de la reaccién y R la constante de los ga-
ses. Los valores del exponente de la ecuacién de JMA
y de la constante A pueden ser evaluados a partir de
gréficos Inln (1/(1-y) vs. In(0).

Para el analisis cinético de los picos traslapados
(etapas 1, 2,4 y 5) se usé un modelo de convolucién
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Tabla Il. Entalpias de reaccion AH (J mol=") involucradas en las diferentes
etapas para las aleaciones deformadas en frio. Los datos representan el
promedio de 5 ensayos calorimétricos

Table Il. Enthalpies of reaction AH (J mol?) involved in the different stages
for the cold-rolled alloys. Data represent the average of 5 DSC runs.

% deformacion

AH (J mol-")

B (Ks™) etapa3

etapad4 etapab etapab

0,083 38+2 155+08 211 65+4
20 0,17 42+3 16409 22+1 68 +5
0,33 362 154+09 201 64 +4
0,50 40+3 146+08 211 60 +3
0,83 85+4 98+0,7 123+0,8 974
40 0,17 91+4 11,3+09 141+09 107%5
0,33 83+4 104+08 13,008 1045
0,50 88+4 10,6+08 13,5+0,9 101+%5
0,083 1125 78+06 95+06 1287
60 0,17 120+ 6 92+08 104+0,7 1378

0,33 123+ 6
0,50 118 +5

88+0,7 92+06 1327
84+0,7 97+0,7 1236
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Figura 4. Trazas DSC para el material: (a) tem-
plado y (b) deformado en frio 60 %, donde se
indican los valores de microdureza a la tempe-
ratura ambiente después de haber calentado las
mue13tras a las temperaturas indicadas. b = 0,083
Ks.

Figure 4. DSC traces for the: (a) quenched alloy
and (b) 60 % cold-rolled alloy, showing room
temperature microhardness values after samples
had been heated to the temperatures indicated.
b =0.083 Ks'.

basado en el formalismo de Jonhson-Mehl-Avrami
propuesto por Borrego y Gonzélez-Doncell24 2;

3 =nA" R nJex (—nEjeX -A" TR nex [_nEj
e T e e T e =T )

AHTZAHi+AHj:Sidi+SJ'dj 3

donde, el 4rea total bajo las curvas traslapadas co-
rrespondiente a las etapasiyjesS=S +S..

Las energias de activacion, E de las diferentes re-
acciones, necesarias para realizar el andlisis cinético,
se calcularon a partir de un método de Kissinger mo-

dificadoBOl:
In Lp2 = E +1In (E) (4)
B RTp RA

donde, T, es la temperatura del pico. Entonces, Ey A
pueden ser evaluados a partir de gréficos In(sz/B)
vs. 1/T , los cuales se muestran en la figura 5. Los
valores de E y A, indicados en la tabla III, son
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Figura 5. Grafico de Kissinger modificado para
evaluar la energia de activacion y el factor pre-
exponencial para la aleacion templada (etapas
1y 2) y para el material deformado 60 % (etapas
3,4y5).

Figure 5. Modified Kissinger plot for evaluating
activating energy and pre-exponential factor
for the quenched alloy (stages 1 and 2) and for
the 60 % cold-rolled alloy (stages 3, 4 and 5).

Tabla lll. Energia de activacion, factor pre-
exponencial y valor de la constante n para
todas las etapas

Table lll. Activation energy, pre-exponential
factor and constant n value for the all stages

Etapas E (kJ mol-') A (s7") n
1 137 3x10° 1,56
2 153 4,5x10° 1,6
3 68 2,2 x108 0,63
4 130 5x10° 1,47
5 142 3,6 x 10° 1,65

independientes del modelo cinético escogido siempre
que Tp sea la temperatura del picoP?. Los valores de
las energfas de activacién obtenidos para las etapas 1,
2,4y 5, resultaron mas bajos que la energfa de difu-
sion de Ti en Cu (E,_,, = 200,3 k] mol™), estima-
da a partir de las correlaciones de Brown y Ashby®!],
lo cual puede atribuirse a la fuerte contribucién de
las vacancias introducidas por el temple. Por otra
parte, el valor E para la etapa 3 resulté mucho ma4s
bajo que el requerido para la interdifusion.

El valor de n de la ecuacién de JMA para la eta-
pa 3, calculado a partir de la ecuacién (1) y usando el
respectivo valor de la energia de activacién, E, y el
factor pre-exponencial; A, obtenidos mediante el
modelo de Kissinger modificado, se muestra en la ta-
bla III. Por otra parte, mediante el ajuste de las ecua-
ciones (2) y (3) con los calores experimentales ob-
tenidos de las trazas calorimétricas y usando los valo-
res de E para las etapas 1, 2, 4 y 5 y sus respectivos
factores pre-exponenciales, se obtienen los valores
de n correspondientes a dichas etapas. Estos valores
también se muestran en la tabla III. Se puede obser-
var que los valores de n cercanos a 1,5, de las etapas
1y 4y sus equivalentes 4 y 5, resultaron ser compa-
tibles con la nucleacién de precipitados a partir de
niicleos pre-existentesP2. Los primeros se formarian
durante el temple B+ 879y os segundos durante la
disolucién de la fase metaestable. El valor de n = 0,63
que resulta para la etapa 3, es demasiado pequefio
para ser compatible con un proceso que involucre
nucleacién y crecimiento. En la literatura se asocia un
valor de n = 2/3 a un proceso de segregacién de 4to-
mos de soluto hacia las dislocaciones!32l.

3.3. Segregacion de atomos de titanio
a las dislocaciones

Del analisis cinético de la etapa 3 se obtuvo un valor de
nigual a 0,63 y una energfa de activacién de 68 kjmol™,
lo cual estarfa indicando que se trataria de un proceso
de segregacion de dtomos de titanio a las dislocacio-
nes. Sin embargo, los argumentos anteriores no son su-
ficientes para asegurar que la energia desarrollada en
la etapa 3 sea inherente a tales procesos. Por consi-
guiente, serd necesario desarrollar algunas evaluacio-
nes con el fin de explorar con m4s detalle este punto.

De acuerdo a la literatura, el calor generado de-
bido a un proceso de segregacién de soluto hacia las
dislocaciones parciales, puede ser expresado porl2! v 33l;

pb?

8H, =20 [T QA (0)c, (0)+ ML, (0)c (b)) (5)

donde, r es la densidad de dislocaciones, b es el vec-
tor de Burger, c es la composicion de la aleacion, f(¢)
es la funcién de probabilidad de densidad de una dis-
locacién de carédcter ¢, AH ,(¢) y AH_,(¢) son las
energias de interaccién mdxima de ajuste entre un
atomo de soluto y las componentes parciales de bor-
de de las dislocaciones de borde y helicoidales, res-
pectivamente. ¢, (¢) = c exp(-AH_;/RT) y c;, () =
c exp(-AH,,/RT) son los valores de equilibrio de las
concentraciones de soluto en las dislocaciones, T es

518 REV.METAL.MADRID, 44 (6), NOVIEMBRE-DICIEMBRE, 513-520, 2008, ISSN: 0034-8570, elSSN: 1988-4222, doi: 10.3989/revmetalm.0804



INFLUENCIA DE LA DEFORMACION EN FRIO SOBRE EL PROCESO DE PRECIPITACION EN UNA ALEACION DE CU-4 AT. % TI
INFLUENCE OF COLD-ROLLING ON THE PRECIPITATION PROCESSES IN CU-4 AT. % TI ALLOY

la temperatura absoluta y R la constante de los
gases. Si se admite que, en el material deformado, las
dislocaciones de borde y helicoidales estdn presen-
tes en igual cantidad, AH, estd dado por!?! v33l:

b2
d = npc [AH aeCde+ AH ascds:| (6)

AH

AH,_y AH__ son las energias de interaccién, ¢,
y ¢4, son las concentraciones de equilibrio a las par-
ciales. Los subindices e y s se refieren al cardcter de la
dislocacién, de borde y helicoidal, respectivamente.
Las energias de interaccién de un dtomo de soluto
con una con una dislocacién parcial debida al des-
ajuste, con una componente de borde, b,, puede cal-
cularse a partir del18v34l;

_2“2(1+U)E

AH, =2 \UFY)
°2(1-v) r

Gb’e, sin(¢) (7)

Donde, b, es igual a 312 b/6 para la componente
parcial de borde correspondiente a una dislocacion di-
sociada helicoidal e igual a 0,5b para la componente
parcial de borde correspondiente a una dislocacién di-
sociada de borde. G es el médulo de cizalle y e, =
dIn(a)/dc, es el cambio del logaritmo neperiano del
pardmetro de red con la concentracién de soluto cuan-
doc— 0yn (=0,34) es la razén de Poisson. La ener-
gfa de interaccion de un dtomo de titanio con las com-
ponentes parciales helicoidales tanto para una disloca-
cién disociada de borde o helicoidal, es AH_ = O.

El valor de la densidad de dislocaciones puede ser
evaluada a partir del pico de recristalizacién!!8 21y 23l
como:

AH,p, Gb* m  Gb?
o 4N bp”? 10 (8)

donde, DH_ es la energia asociada al pico de recrista-
lizacion, r_ (= 8,78 x 10% kg m™) es la densidad del
material, N y m, constantes cuyos valores se estiman
en 0,85 y 4, respectivamente.

Si se considera que DH_* DH, (Tabla II), se cal-
culap=13x10"m?%/2,8x 10 m?%/3,5x 10"
m™? para el material deformado en 20, 40 y 60 %, res-
pectivamente, a partir de la ecuacion (8) y conside-
rando b = 2,6 x 1071° m (determinado a partir del
pardmetro de red de la aleacién a = 21/2b/2) 1 y G
= 48,1 GPa B3 Los valores de r obtenidos estén en
perfecta concordancia con los aportados en la lite-
ratura para aleaciones altamente deformadas.

Con los datos anteriores, a partir de la ecuacién
(7), se obtienen los valores para DH__ = -2 x 1020
J/atomo y AH_ = —-1,15 x 10-%° J/4tomo. De la ecua-
cién (6) resulta que las energias AH asociadas a la

segregacion de dtomos de titanio hacia las disloca-
ciones parciales son 42 ] mol™!, 88 J mol-ly 112 ]
mol! para la aleacién deformada en frio en un 20,
40 y 60 %, respectivamente. Dichas energfas resul-
taron consistentes con los valores de las entalpfas de
reaccién de la etapa 3. Estos resultados, conjunta-
mente con el andlisis cinético, permiten concluir que
esta etapa corresponde a un proceso de segregacion de
atomos de titanio a las dislocaciones parciales.

A fin de dilucidar el porqué la formacién de las
particulas es inhibido en el material deformado, se
estimo la fraccién de d4tomos de titanio segregados a
las dislocaciones parciales, a partir de 18}

exp (AH,,/RT) exp (AH_,/RT)

_ 2
s =D 1+cexp(AHae/RT)+1+cexp(AHas/RT) ©)

resultando f; = 0,40/0,61/0,67 para el material defor-
mado un 20, 40, y 60 % respectivamente. Por lo tan-
to, al final del proceso de segregacién, la concentra-
cién residual de soluto ¢ = ¢ (1- f,) disponible para
el proceso de precipitacion es 0,024/ 0,016/ 0,013 pa-
ra las aleaciones deformadas un 20, 40 y 60 %, res-
pectivamente. Entonces, la concentracion, c , nece-
saria para la precipitacion de las particulas, baja con-
siderablemente, de manera que prevalece una
solucién sélida en la matriz deprimida en soluto. Este
resultado, junto a los valores obtenidos para las ener-
gfas asociadas a las etapas 4 y 5, permite afirmar que
la precipitacién de las particulas de Cu,Ti y Cu;Ti
es inhibida y sustituida por el fenémeno de segrega-
cién en el material deformado.

CONCLUSIONES

Los resultados anteriores permiten concluir lo si-

guiente:

— Mediante experiencias no isotérmicas, se determi-
naron los pardmetros entalpimétricos de las re-
acciones de precipitacién de Cu,Ti y Cu;Ti en
el material previamente templado y de la segrega-
cién de titanio a las dislocaciones y recristaliza-
cién del material en la aleacién deformada en
frio.

— Ademis, se determinaron los pardmetros cinéti-
cos, ny A, de la ecuacién de Jonhson-Mehl-
Avrami, tanto para las particulas formadas como
para la segregacién. Los valores cercanos a 1,5
permiten indicar que los procesos de nucleacién
de las particulas ocurren a partir de nicleos pre-
existentes, mientras que valores cercanos a 2/3
son indicativos de un proceso de segregacién de
soluto a las dislocaciones.
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— En la aleacién templada y tratada a baja tempe-
ratura se desarrollan precipitados de Cu,Ti y
Cu,Ti, en cambio si dicha aleacién es deformada
y calentada toma lugar, preferentemente, una se-
gregacion de atomos de titanio a las dislocaciones
parciales.

— Finalmente, los resultados permiten afirmar que
la precipitacion de las particulas de Cu,Ti y CuyTi
tienen muy poca opcién de desarrollarse al ca-
lentar la aleacién cuando ésta ha sido previamen-
te deformada.
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