<04
QC /'

. UNIVERSIDAD NAGIONAL AUTONOMA OF MEXIGO

FACULTAD DE QUIMICA

‘4 A.A -‘f.‘ =
> ‘l

SOLIDIFICACION RAPIDA DE ALEACIONES DE Mg
CON ALTA RESISTENCIA A LA TENSION.

1%

T E S I S

QUE PARA OBTENER EL TIiTULO DE;

INGENIERO QUIMICO METALURGICO
P R € s € N T A

MA. DEL CARMEN MARTINEZ ROSALES

MEXICO, D.F. 1990



pr—

%‘g Universidad Nacional
:‘\-A

2%  Auténoma de México
UNAM

UNAM — Direccién General de Bibliotecas Tesis
Digitales Restricciones de uso

DERECHOS RESERVADOS © PROHIBIDA
SU REPRODUCCION TOTAL O PARCIAL

Todo el material contenido en esta tesis esta
protegido por la Ley Federal del Derecho de
Autor (LFDA) de los Estados Unidos
Mexicanos (México).

El uso de imégenes, fragmentos de videos, y
demas material que sea objeto de proteccion
de los derechos de autor, sera exclusivamente
para fines educativos e informativos y debera
citar la fuente donde la obtuvo mencionando el
autor o autores. Cualquier uso distinto como el
lucro, reproduccién, edicion o modificacion,
sera perseguido y sancionado por el respectivo
titular de los Derechos de Autor.



LMD LCE

Introduccidn S e e e e e e e e e e e e s

Capitulo

Capitulo

Capitulo

1.
El magnesio y sus aleaciones con alta
resistencia a la tensién.

1.1 Propiedades y diagramas de fase
1.2 Efectos de la solidificacidn
répida en aleaciones de

.

1.3 Solidificacién Répida en nleaclon‘l

de magnesio

2.
Revisién de la literatura.

2.1 La solidificacién normal )’
la solidificacién répida . . .
2.2 Origenes y presante de la
solidificacién rapida “ e e s
2.3 Como so puade alcanzar una
solidificacién rapida e e
Métodos de produccién PO
Efectos constitucionales y
microestructurales P
Aleaciones ingenieriles y
propiedades mecAnicas . . . .
El potencial de las aleacionu
de magnesio e e e e e e e

NN NN
N o ue

3.
Procedimientc Experimental.

3.a Preparacién de las aleaciones

3.b Solidificacién rdpida de las
aleaciones de Mg por la técnica
de los dos pistones . . .

3.c Preparacion de muestras para

tratamiento térmico y caracterizacién

de la microastructura “ e e
d Microdureza .. . [P
e Tratamientos térmicos e e e e e

pagina

10

16
19

22
25

33
as
40

57
58
60
63



pAgina

Capitulo 4.
1tados y Discusionss.

4.1 Caracterizacién de la microestructura . . 66
4.2 Transmisién e e e e e e e e e e e e 69
4.3 Microdureza T T 70

Capitulo §S.
Conclusiones. as

Referencias. . . . . « ¢ . v ¢ 00 e .o



INTRUDUCCLUN.

En la dltima década se le ha dado mucho interés al magnesio
Y sus aleaciones, ya que su baja densidad, su alta resistencia a
la tensidén y su buena rigidez, tienen splicacién en un gran
nimero de estructuras que requieren tener alto desempefio y que
son parte integral de estructuras espaciales. Algunos vehiculos
aereos fueron también construidos de aleaciones de magnesio,
incluyendo partes del digefio original de algunas aeronaves muy
sofisticadas. Sin embargo existien limitaciones para su uso,
debido a Qque eran pocas las aleaciones de magnesio que se
ajustaban a las necesidades de dureza y resistencia a la tensién
(entre otras propiedades), y que fue necesario sustituirlas por
partes de aluminio. Actualmente ge ha encontrado en la
solidificacién répida, la soluciédn a éste problema logrando
obtener no s6lo las propiedadas requeridas en cada situacién y
necesidad, sino que se ha logrado extender el rango de
solubilidad solida en sistesmas binarios, y se han encontrado
fases cristalinas que anteriormente no se obtenian por
solidificacién normal, logrando asi una nueva etapa de la
metalurgia que involucra a la solidificacién répida.
Este trabajo tiene como finalidad explicar que es la
~"s’olli.diﬁ.mscibn rdpida, que diferencias existen entre la
solidificacidén rdpida y la solidificacidn normal, como se puede
obtener una solildificacién rapida y cuales son los métodos de
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produccién qus existen actuslments. Debido a que el tema de
solildificaecién réapida es nusvo en México, se ha destinado un
capitulo para explicarla y un pequefio trabajo experimental. Asi
mismo, debido & que las sleacionss de magnesio comienzan a tener
un gren interés y han sido poco estudialdas, se pone a
consideracién el potencial de las slescionss de magnesio con

alts resistencia a la tensidn como una alternativa mAs para

satisf las idad de squelles industrias que requieren

de piezas con dimensiones pequefias y Qus & su vex cuenten con
- s

l.‘ éste tipo de

sxcelentes prolpiedades mscénicas. Dentro
aleacicnes, existen dos gQue se utilt:d;l 8 nivel industrial y
son: Ng-9Al-1Zn y Mg-5Al-5In-6.7Y. A pcrel.r‘ de sllas, ss
eligisron una serie de aleaciones experimentales que se
obtuvioron por el l‘tédo de los 2 pistones y Que son las que se
exponan en éste trabajo.



CAPITULO 1

EL MAGNESIO Y SUS ALEACIONES CON ALTA RESISTENCIA A LA

TENSION.

1.1 PROPIEDADES Y DIAGRAMAS DE FASE

Las principales ventajas dsl magnesic son su baja densidad
(1.74g cm=3), 1s cual hace a sl magnesio ser 35.6% y 61.3% mas
ligero que el aluminic y el titanio, respectivazente, la
facilidad de maquinabilidsd y la alta resistencis que sse pueda
obtener con sus aleaciones. '

El magnesio tiens .ltt‘\octurl cristslina c.p.h. (hexagonal
compacts) y la deformacidn pléstics tiene lugar s temperatura
anmbiente por deslizaaiento s 1o largo de los planos basales (1).
La ductilidad del magnesic es msnor que la de los metsles f.c.c.,
ya Que hay menos sistemas de deslizamiento aprovechables pars
deformacién pléstica; sin eabargo, & més de 400°F, los plancs
adicionales llegan a ser activos y ls plasticided del magnesio y
de muchas de sus aleacionss msjors.

El magnesio comsrcialments puro, tisne un ainimo ds pureza
del 99.8% y susle contener pequefias cantidades de sluminio,
hierro, manganesc, silicio y ocobre.

Aproximadaments la mitad del magnesio producido se emplea en
forma de aleacidn para propésitos estructurales, sobre todo en
las industrias de sviones y proyectiles. El magnesio se utiliza
como elementc de aleacién en aluminio, zinc, plomo y otras

aleaciones no ferrosas. Se ha encsontredo que se uss mucho en



fotograbacién, debido a su peso ligero, y rédpidas pero
csontroladas caracteristicas de ataque quimico.

El magnesio tiene gran afinidad con el oxigeno y otros
agentes quimicos de oxidacién [2]. Se utiliza como desoxidador y
desulfurizador en la manufactura de aleaciones al niquel y al
cobre, asi como "elimlinador de gases disueltos” en la
manufactura de tubos de vacio. Debido a su alta actividad
quimica, se utiliza en la produccidén de uranio y zirconio
mediante reduccidn térmica con magnesio.

Los 4&nodos de magnesio proporcionan efectiva proteccidén a
la corrosion pare calentadores de agua, ductos subterraneos
cascos de barcos y tanques para lastrar.

En cuanto a sus aleaciones, no todos los elementos de
aleacidn pueden pueden ser mezclados adn cuando cumplan con las
reglas de Hume-~Rothery ([4]. Primerc porque algunos de ellos
tienen puntos de fusidn que exceden grandemente el punto de
ebullicién del magnesio y, por lo tanto, alearlos por el método
convencional, resulta extremadamaente dificil; ejemplos: cromo,
molibdeno, titanio, etc.

Segundo, los largos intervalos de liquido inmisible que son
enconctrados en mds de una docena de diagramas de fases de Mg-X
donde X puede ser hierro, niobio, titanio, etc.

Finalmente, mads de un elemento comin de aleacidn presenta
una solubilidad sélida muy limitada en magnesio y de componentes

intemetalicos primarios como un resultado de la resistencia



natural electropositiva del magnesio [4].

Las aleaciones de sistemas binsrios base magnesio pueden ser
clasificados dentro de tres grupos: eutéctico, peritéctico, e
isomorfo (Tabla 1.1). La mayoria de los sistemas conocidos base
magnesio, pertenecen a la categoria de los eutécticos.
Generalmente, la reaccidn eutéctica, produce un componente
intermetdlico excepto en los contenidos binarios de hierro, litio
o plutonioc.

La formacidén de componentes suprime el valor maximo de
solubilidad sélida por debajo de lat® para 20 elementos, los
cuales satisfacen las reglas de Hume-Rothery {[4]. cinco
elementos (indio, manganeso, escandio, titanio y zirconio), se
conoce que forman sistemas del tipo peritéctico con el magnesio.

Solamente un elemento, cadmio, muestra el 100% de solubilidad

sdlida terminal (TSS) en magnesio y es un sdlo miembro de la

categoria de los isomérfos. Justo como en el caso de los
sistemas base aluminio, el valor madximc de TSS observado en
aleaciones de Mg a la temperatura eutéctica o peritéctica,
decrecen rapidamente con la disminucién de la temperatura. Esto
indica que ciertas composiciones de aleacidén llegardn a ser mas
resistentes mediante endurecimiento por envejecido. Por
ejemplo, en la figura 1.1, que muestra la porsioén rica en
magnesio del sistema de aleacién aluminio-magnesio, la maxima
solubilidad del aluminio en magnesio es 12.7% a B18°F,

disminuyendo hasta 3.2% a 4009F. Por tanto, las aleaciones que
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contienen sobre 6§ de aluminio, las cuales incluyen tc'adas las de
fundicién Mg-Al, se pueden tratar térmicamente.

La solubilidad del zinc en magnesio sdlido varia desde 8.4%
a 644COF hasta 1.7% a 300°F.

Las aleaciocnes dadas en los intervalos de composicién de 4 a
8% de zinc muestran los mAs poderosos efectos de endurecimiento
por precipitacién de cualquiera de los sistemas binarios basados
en magnesio.

El grupo de aleaciones basadas en magnasio-aluminio son las
que se consideran de alta resistencia & la tensién, y tienen
aplicaciones a temperaturs normal. S5i los esfuarzos de operacidn
no son demasiado altos, pueden dar servicio satisfasctorio a
temperaturas tan elevadas como 350°F. Estas se utillizan donde
se requiren mAxima tenacidad o ductilidad junto con resistencia a

la d ia moderad

e alta, o bien donde se requiere mdxima
resistencia a la cedencia y mis resistencia a las fugas por
presién, algunas son sdecuadas para fundicién a troquel. Las
piezas fundidas son resistentes & las fugas de presién y tienen
buena resistencis a la cedencia y dactilidad.

Las aleaciones Que tienen también zinc como elemento
aleante, se utilizan mucho como aleaciones extruidas para

propésitos generales, y tienen buena resistencia y formalidad.



1.2 EBFECTOS DE LA SOLIDIFICACION RAPIDA EN ALEACIONES DE
MAGNESI1O.

Numerosos estudios en torno a las aleaciones base Mg, han
investigado los efectos generales de la sgolidificacidn répida,
asi como la extensién de la solubilidad sélida terminal (TSSE),
la formacién de fases metasstables y el refinamiento
microestructural.

Dichos datos, estan disponibles solsmente para algunos
sistemas. Estos resultados claramente indican que la extensiédn
de la solubilidad sélida, es posible en sistemas de Mg via
solidificacién répida. En algunos casos (La, l'1n, e Y), la
extensién de la solubilidad sélida terminal estd cercana o bien
rebasa la composicién eutéctica o peritéctica correspondiente. A

través de dicha extensidn, los efectos son termicamente

inestables y su 4 posicién pueds ocurrir alrededor de 250°C
[S), lo cual produce una fuerte precipitacidn. La extensidén de
la solubilidad sélida de los elementos del grupo de tierras
raras incluyendo al Y en Mg, disminuye el radio c/a de la celda
c.p.h. [5-8), lc cual produce que la aleacidén se vuelva mAs
ductil. Estos resultados sugieren que sl enfriamiento por
solidificacidn réApida, prepara el terreno para una nueva
generacidén de aleaciones de Mg que sean ductiles.

La formacién de fases metaestables f.c.c., han sido

reportados en sistemas solidificados rapidamente de Mg-Pb y Mg-Sn



[9-11). Sin embargo, las altas densidades e inestabilidades
térmicas de estas fases f.c.c. (MggqePbie Y MggeSnig), impiden su
uso en aplicaciones estructurales. Otras estructuras fuera del
equilibrio, las cuales han sido reportadas, incluyen una variante
metaastable de la fase Mg2Si en el sistema Mg-Si [12]. Ademas,
la formacién de vidrio metdlico ha sido observado en los sistemas
Mg-2Zn {13} y Mg-Al [54] comO un resultado de la solidificacién
rAdpida por el método del bloque frio (melt spining). Las
aleaciones amorfes son dictiles en suchos casos y susstran altos
niveles de resistencis. Como ejemplo, sl "listén” de la aleacién
amorfa Mg70In3g mostraba uns dltims resistencia a la tensidn ten
alta como 830 MPa y una durezs de 220 kg/mm2 [13]. Sin embargo,
todos los vidrios ds Mg reportados hasta ahora tisnen niveles muy
altos de slemantos aleantes (13] y cristalizan entre 100 y 200°C

£ £, 4 "

para

compleja [8,14).

as frégiles de estructura cristalina

El refinamiento sicroestructural debido a la solidificacién
rAdpida de aleacionss de Mg, han sido estudisdos por un nimero de
investigadores (14-18).

El refinamiento de granc obtenido por solidificacién répida
dedbe suprimir la formacién de maclas y consecuentemente
decrecer sl anisotropismo de propiedades mecdnicas (i.e. 0.28% de
elongacién, resistencia a la cedencis). Trabajos previos en
atomizacién de polvos {19-21) mostraron espaciamientos

dendriticos de aproximadamente 5-8 um predominando una



estructura de tamafio de grano entre 3 y 10 um con particulas
secundarias de aproximadamente 0.1 um, Trabajos en
solidificacidn rapida de Mg-8.5wtiLi con y sin lwtiSi o 0.5 wtiCe
(18], mostraron refinsmiento microestructural en 1la
solidificaciodn rapida de las "hojuelas" (twin piston), de
aleacidn binaris en 10 veces més cosparado con el material
enfriado de oolada y un refinamiento adicional de 3 veces cuando
el Si estaba presente. Trabajos recientes sn melt-spun ribbons,
de varias sleacionses de Mg-Al-In con contenidos de tierras raras
upox;t.ron favorsblemente microestructuras refinadss (tamafio de
grano de 1a matriz=0.3-0.7 um y tamafo de celda=0.1-0.3 um {15-
16]. El refinamiento del tamafio de grano de 1‘. matriz es
generalmente scoapsafiado por un refinamiento de 1la fase
secundaris en aleaciones de 2 fases. Similarmente, el
microscopio de trensaisién electrénico (TEM) trabajs sobre
"listones” de Mg-1.7wtiS8i mostrando particulas extremadamente
finas (10-20nm de didmetro).



1.3.- SOLIDIFICACION RAPIDA DR ALEACIONES DE MAGNESIO.

El desarrollo de la solidificacién ré4pida de las aleaciones
de Mg ests en una etapa teaprana comparada con la solidificacién
rApida de las aleacicnes de aluminio. Para Conveniencia, una
clasificacién similar puede ser usada para aleaciones con alta
regsistencia y/o alta resistencis a la corrosién, y aleaciones de
baja densidad. Los trabajos de solidificacién rédpida en
aleacionss de Mg, tienen como principal interés el desarrollo de
la alts resistencis y/o sleacicnes de alta resistencia a la
corrosién. En trabajos realizados en los afios 50's, la extrusién
de polvos atomizados de 3 aleacioneas ¢:o-erc1.ales~ (A231, Ml y
ZK60) y una asleacidén experimental (AMZ11ll1l), resultd con un
esfuerzo de tensién y compresidn 2 veces mayor que el de la
primera generacidn de aleaciones y un dltimo esfuerzo a la
tensidn por arriba de un 308 més alto comparado con extruxiones
de lingotes de las aismas aleaciones. {22]. Resultados similares
fueron reportados por la aleacidén Mg-lwy$Zn-1.6wtd51i [23].
Interferencia de endurecimiento fué producido mezclando polvos de
magnesio con gzirconio y sluminio o alesaciones eutécticas de Mg-
Al [22-285). La precipitacidén resultante de la interdifusién
durante la extrusién y el tratamiento térmico fué cercano al
doble del esfuerzo cortante de Mg-0.3wt$Zr e incrementado su
dltimo eafuerzo por un 30%. MAs recientemente, la consolidacién

de listones, ha dado como resultado atractivas propiedades de
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tensién. En particular, 1ls solidificacién rapida de aleaciones
preparadas por conainucién y extrusién de listones, muestra una
dltima resistencia a la tensién de 515 MPa [15-17). Los datos
reportados para la consolidacién de listones solidificados
rdpidamente de diferentes aleaciones de magnesio van desde 345
MPa 'a 460 MPa de limite de cedencia, de 385 MPa a 515 MPa de
dltima resistencia a la tensién y de 58 a 208 [15-17,26-29].

Como mencionamos anteriormente, la pobre resistencia a la
corrosién del Mg, es. uns de sus desventajas como metsl
astructural. Es bueno saber que las impurezas de metales
pesados tales como: Fe, Ni, Cu y Co, acelaran enormemente la
velocidad de corrosién del Mg y sus aleaciones an agua salada.
Una inovacién significativa en la industria de la fundicidn del
Mg, es el reciente desarrollo de ls alta purezs y/o alta
resistencia a8 la corrosién de sus slsacionas tales como AZ91-HP
obtenida por un método de sclidificacién répida. Favorecer el
aumentoc en la resistencia a 1a corrosién, orientada desde
uniformidad de microestructura y la modificacién de la capsa
superficial, han sidc reportados por la sclidificacién rapida de
varias aleaciones de Mg. En particular, una velocidad de
corrosién de aproximadamente 10 mil/afio en una solucidén acuosa
con 3% NaCl mostrada por las aleaciones de Mg-Al-Zn con
contenidos de Mn y pequefias cantidades de Ce, Pr, Nb e Y
solidificadas rapidamente, ha sido la velocidad de corrosidén mas

baja que se ha reportado para las aleaciones estructurales de Mg
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[17,28). Trabajos recientes en aleaciones binarias de Mg
conteniendo tierras reras, indicesron un efecto de
pseudopasivacién a densidades de corriente significativamente mas
bajas, lo que conduce a mejorar la resistencia a la corrosion.
Resultados prel;minates mostraron que la capa superficial estaba
enriquecida en tierras raras [31].

Investigaciones de solidificacién rdpida en sleaciones de
Mg, especificamente designadas para su aplicacidén a altas
temperamfas o para favorecer la densidad, son muy limitadas. La
estabilidad térmica de ciertas aleasciones han sido estudiadas por
exposiciones a temperasturas elevadas seguidas por ensayos de
tensidén a temperatura ambiente. '

Por ejemplo, la co-extrusién de ls mezcla de aluminio y
polvos de Mg-2r reteniendo su esfuerzo constante 8 la temperatura
ambiente después de 300 horas expuesta a 315-4000C como un
resultado de la retencién de AlaZr en los borde de grano
[(19,20,25). Resultados similares mostrando la retencién del UTS
y microestructura estable han sido reportados para aleaciones de
Mg-Al-S4 y Mg-In-Al-Si [15]. Es notable que elongaciones a la
fractura en el rango superpléAstico (~200%) fuera observado en
pruebas de tensién a 150°C de extrusiones de listones triturados
de Mg-5at§Al-2at8$Zn con adiciones de ambos Y o Si y Pr [16].
Este comportamiento es atribuible al tamafio de grano fino
estabilizado por una fina dispersién de intermetdlicos de Mg-

tierras raras o Mgy5i, en estas aleaciones como un resultado de
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la solidificacién rApLdé. Comportamientos superplésticos
similares han sido proyectados para la microestructura fina de 2-
fases estabilizada en Mg-9wtiLi solidificada réapidamente por
dispersoides formados por la adicién de B, Si o Ce [32). Otros
estudios que involucran solidificacién rapida de baja densidad
y/o alto modulo son las aleaciones Mg-9Li, Mg-SLi-1Si, y Mg-9Li-
1Ce, sugiriendo que el refinamiento de grano producido por
solidificacién rdpida de los dispersoides conteniendo aleaciones
Cernariug pueden ser cgn-ervadas u otro refinamiento durante
subsecuente consolidacién [18]. El principal desafio en estas
aleaciones es el mejorar el esfuerzo de tensién también como la

resistencia a la ruptura.
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TABLAS



TABLA 1.1 Limites de solubilidad (at%) de los solutos en

aleaciones de magnasio, en condiciones de bajo
equilibrio y solidificacién rapida.

SOLUTO EQUILIBRIO EXTENCION MAXIMA
DE LA
MAxima Composicién eu- SOLUBILIDAD
solubilidad téctica o peritec-
tica.
Eutéctica
Al 11.5 31.0 22.60
Ca 0.82 10.5 7.17
Ce 0.09 4.3 2.64
Bu -0 6.0 1.21
Ga <3.0 19.13 6-10
La -0 2.2 2.10
Nd 0.63 7.7 2.80
Y “3.8 9.1 9.67
Yb 1.2 10.7 3.39
Peritéctica
Mn 1.0 ' 1.0 2.46




CAPITULO 2

REVISION DE LA LITERATURA

2.1 LA SOLIDIFICACION NORMAL Y LA SOLIDIFICACION RAPIDA

La solidificacién desde la fusidén, es un paso escancisl en
casl todas lss secuencias establecidas en el procesamiento del
metal. Ejemplos importantes incluyen la produccién de barras en
lingoteras o por colada continua para ger trabajadas
posteriormente en formas més dtiles, la manufactura de piezas
coladas para su aplicacién directa y el emplec de soldadura tanto
para su fabricacién como para su reparacién. %n todos estos
casos, la solidificacién comienza cuando el metal fundido es
enfriado a una tempsratura justo por debajo de la temperatura de
fusién y prosigue a una raspidexz gobernads escencialmente por la
rapidez con la cual el calor latente involucrado en el proceso,

pueda ser disipado a los alrededores. C te, la

solidificacién requiers de un dia o mAs para alcanzar su fin en
un lingote grande de acerc (200 ton) o en colada en arena (60
ton). Esto da una estructura segregada sumamente segregada en
secciones muy gruesas (2 6 0.6 m) lo cual implica que es
prActicamente imposible la homogenizacién por medio de un
tratamiento térmico poasterior.

Esta estructura estd presente en lingotes de acero

relativamsentes peq que p aproximad te una tonelada, en

1a cusl) 1la solidificacién se completsa sproximadamente en media

hora.
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Uno da los atractivos de la solidificacién llevada a cabo
en segundos O mancs, mAS que en minutos u horas, en dimensiones
muy pequefias (mm o menos, m&s Qque en dm © m), es qua hay bastante
simplicidad en la sclidificacién y no hay tiempo o espacio
disponible o factible para desarrollar una estricturs con macro-
segregacién. Los niveles de producciédn correspondientes son
altos, como sjemplo ilustrativo, convencionalmente hablando,
tenemos las piezas fundidas y moldeadas a presidn de coesponentes
de seccién delgada, en las cuales alrededor de 500 piezas coladas
por hora puedsn ser producidass.

El potencial econdmico, se manifiesta también en la
eliminacién de operaciones de trabajedo maecénico I.nce-!.vo, en
lingotes solidificados convencionalmente, con una secciédn de
dimensiones en algunos casos de 103 a 104 vecea de las que
finalsente se requisren.

Otra consecuencis de la seccién de pequefias dimensiones
normalmente requerida para la solidificacién rdpida, es qQue la
velocidad de enfriamiento a través del rango de la temperatura de
solidificacion, tiende a ser incrementado y puede exceder un
millon de grados/seg., si se aplica eficientemente la extraccién
de calor en secciones mas delgadas que una décima de milimetro.
Estas altas velocidades de enfrismiento pueden dar lugar a
superenfriamientos de cientos de grados o mAs, previos a la
solidificacién, en lugar de los pocos grados producidos por

velocidades de enfriamiento menores gque un grado/seg.
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caracteristico de la solidificacién normsl y operaciocnes de
colada.

La solidificacién répida produce desviaciones substanciales
desde el eguilibrio, lo cual puede dar lugar a la formacién de
nuevas fases en la sleacidén, asi como también la extensiédn de la
solubilidad sdlida & niveles mayores de 100 veces el mAximo en el
equilibrio en algunos cssos. Tales cambios en la constituciédn de
la aleacién, son casi desconocidas en la solidificacién a
velocidades de enfriamiento normales, una importante excepcién es
la formacién de fundicién blanca (cementita), mas bien que
fundicién gris (gratito), bsjo ciertos espesores de seccién. En
aste caso el superenfrianmiento requerido para formar la cementita
es solamente unos pocos grados, los cuales pueden ser alcanzados
8 velocidades moderadas de enfriamiento dentro del rango de la
préctica de colada en moldes de arena. La experiancia muestra
sin embargo, que las velocidades de enfriamiento y
suparenfriamiento necesitan ser sucho mAs altas para que tales
efectos sean la regla, mAs bien que la excepcién en sistemas
aleados. Las posibilidades que se ofrecen para evitar las
limitaciones, impuestes por los diagramas de fases en equilibrio,
han establecido una nueva rams de la metalurgia fisica y
prospectos pars un rango de materiales nuevos.

La solidificacién rApida por lo tanto, incluye un rango muy
amplio de posibilidades pasra el procesamiento del metal,

extendiendose desde los procesos més efectivos de aleaciones
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convencionales, productos de smanufsctura de materiales bastante

novedosos y el producto final,

2.2 ORIGENES Y PRESENTE DB LA SOLIDIFICACION RAPIDA

Casi todo el interés y asctividad presentes en la
solidificaciotn répida pusden proceder de los notables
descubrimientos, reportados en 1960 por Duwez et. al. {541, de la
continus solubilidad sélida en los sistemas de aleasciédn
eutéctica dsl Cu-Ag y del GeSb-Ge y las nuevas fases fuera del
equilibrio de composiciédn sutéctica de sistemas d.e sleacién de
Ag-Ge y Ausi, El eguilibric esutéctico en cada uno de estos
sistexas ocurre entrs las fases terminales, cada una con
limitada solubilidad sdlida al equilibrio, a pasar de que las
reglas de Hume-Rothery pars la extensidn de la solubilidad sbélida
son satisfechas en los sistemas Ag-Cu y GaSb-Ge. El descubrir
que el templado rApido desde la fusidn debe generar no sbdlo la
pérdida de la sxtensién de la solubilidad sélida en Cu-Ag y GaSb-
Ge, Bino ademéds la pérdida de ls fase del electrdn en Ag-26%Ce,
era una notable demostracién de sus poderes. La expectacién méds
notable, fué excedida por la formacién, reportada, de la fase no
cristalina en Au-2588i, reconocido como al primer reporte de la
formacién de un vidrio metdlico por templado desde la fusién.

Egtos descubrimientos dependen tanto de la introduccidén por
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Duwez et. al., de las nusvas formas de alcanzar la rapidez
necesaria de enfriamiento, como de la buena eleccidn de
aleaciones para tamplado. El principio empleado fue el de
expulsar una cantidad pequefia de aleaciédn fundida a un substrato
estacionario o mévil. En la asi llamada técnica de la pistola
(Fig. 2.1), unos miligramos de la aleacién (70 mg), son fundidos
por induccién en un crisol de grafito o de otrc material
conveniente, rematado por un tubo de choque. El tubo da choque
opera cuando un adecuado diafragma es quemado por el aumento
gradual de presiédn de varios clentos de psi. de un gas
generalmente inerte. La onda de choque atomiza la fusidén en
pequefias gotas (aproximadamente de 1 um en didmetro), y los
mueve hacia el substrato a varios cientos de m/seg. El
substrato, formado por una banda de cobre parecida a una rampa de
deslizamiento, estA colocada oblicusmente para recibir el impacto
de las gotitas y ayudar a propagarlas para que asi resulte un
enfriamiento mds réApido.

Los productos en forma de hojuelas en esta técnica,
incluyen Areas super-delgadas (menor a O.lum) ya transparentes en
un microscopio electrénico de transmisién, las cuales han sido
enfriadas a 1010 x/seg. Las caracteristicas ascenciales que
aseguraron el éxito de esta técnica fueron: (i) limitar la
cantidad de carga fundida, (ii) fragmentar muy rdpidamente el
metal en gotitas muy pequefias y (1ii) expulsar éstas, a una

corta distancia e intervslo de tiempo, para alcanzar una alta
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rapidez de impacto con el substrato templado.

Es interesante notar que el templado desde la fusidn a
velocidades tan altas como 105 K/seg., han sido reportadas
anteriormente para extender la solubilidad 84lida méAs alls de los
limites del equilibrio {55], asi como progresos-substanciales en
las propiedades mecéAnicas por via del refinamiento de grano de
las fasaes normalmente bastas y perjudiciales en las aleaciones
[S6 ¥y 57), ha sefalado que la mayoria de los métodos ahora usados
para la solidificacién rapida, fueron patentados en los primeros
afios del siglo pero con el propdsito de fabricar ciertos
productos en particular, tal como polvo, escama, alambre &
listén, directamente desde la fusidn. La acti.vidad de 1la
solidificacién rédpida se ha intensfificado particularmente en la
dltima décade, debido a la decisién, a principios de 1los
setentas, por la Allied Corporation en los Estados Unidos, por
impulsar el esfuerzo hacia la realizacidn del potencial de
vidrios metAlicos como una nueva clase de material. Esto fue
seguido a mitad de los setentas por el establecimiento de mayores
programas de financiamiento gubernamental en Estados Unidos,
designados a desarrollar el potencisal de los cristalns
solidificados répidamente de las aleaciones. El ininterrumpido
crecimiento de interés y esfuerzo mundial sobre los dltimos 1§
afios, han sido ejemplificados en un continuo aumento en el total
de las publicaciones producidas y en el establecimiento ragular

de conferencias internacionales, también como publicaciones un
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poco mAs especializados.

Las preocupaciones actuales de la solidificacidn réapida
incluyen:

i) Perfeccionar el desarrollo o nuevas combinaciones de
propiedades por medio de ls extensidén de aleantes y nueves
.procesos.

ii) Perfecciconar propiedades mAs consistentes y un
tuncionamiento con un uso mAs efectivo de la adicidén de
aleahtes y una gran tolerancia de impurezas.

iii) Perfeccionar el incremento de flexibilidad y control sobre
la transformacién de la aleacién de tal manera qQue, por
ejemplo, las aleaciones coladas lleguen a ser forjables Yy
las no tratables térmicamente lleguen a ser tratadas
térmicamente.

iv) Perfeccionar rutas mds directas de productos finales
eliminando deformaciones excesivas u operaciones do
maquinado, alcanzando asi, altas velocidades de produccidén

y shorro de energia.

2.3 COMO SE PUEDE ALCANZAR UNA SOLIDIFICACION RAPIDA

Existen minimo 3 maneras diferentes de alcanzar la

solidificacién répida:
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2.3.1 .- Imponiendo un alto subenfriamiento previo a la
solidificacién: Esto implica superenfriar un volumen de metal
fundido a una temperatura a la cual el calor latente relevado en
la solidificacién, puede ser completamente disipado del volumen
solidificado previamente a ser trangferido hacia los alrededores.
Aqui, el volumen solidificado se recalienta dqtan:e la
solidificacién, su temperatura se incrementa en una cantidad tan
grande como c/L, donde "c" es el calor especifico del sdélido y
*L" es el .calor latente de solidificacién por unidad de masa. La
rapidez de solidificacién durante la recalescencia, es
escencialmente independiente de la rapidez de transmisién de
calor hacia los alrededores, as! puede ser efectivaménte muy alta
la velocidad de la punta de la dendrita alcanzada a 40m/seg. en
niguel a 200°K de sobrenfriamento (fig. 2.2). El
recalentamiento termina cuando la solidificacién finaliza o
cuando la temperatura es igual a la de equilibrio, cualquiera de
lo gue ocurra primero. Asi, para completar la solidificacidn
durante la recalescencia, el subenfriamiento inicial T por
debajo del equilibrio de liguidus deberd ser suficiente para
exceder la elevacidn de temperatura c/L envuelta. En principio
no se limita a que el volumen de metal fundido pueda ser
solidificado durante la recalescencila, sin embargo el
enfrismiento subsecuente de volumenes grandes serdn por supuesto
mds lentos, la principal limitacién practica es que los grandes

super-enfriamientos requeridos solo pueden ser alcanzados en
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ausencisa de sgentes nucleantes, 10 cual puede ser dificil de
alcanzar en grandes volumenes, espacislmente para los metsles mas
reactivos y aleaciones.

2.3.2 .- Imponiendo una alts velocigdad de svance de la
interfase soélido\liquido: Esto puede ser alcanzado por la
soligdificacién unidireccional de una muestra, lo suficientemente
delgada, a una alta velocidad (V) a través de un gradiente de
temperatura {(i.e. 100 K/cm) suficiente para obligar a que la
sclidificﬁcion avance con un plano frontal a una velocidad igual
a (V), esencialmente con todo el flujo de calor ocurriendo
radialmente. Para un didmetro de secciédn dade, el incremanto de
{V}) eventualmente resulta en un flujo de calor lorgitudinal tal
que la solidificacidén frontal en el corazén de la seccidn
termoaislante incrementa hacia atrds su posicién & la superficie
por ejemplo un “vertedero™ (fig. 2.3) desarrolladc como en una
colada continua. La rapidez de solidificacién es entonces
gobernada por la rapidez del flujo de calor y no por la rapidez
de retiro de ls muestra. Para una dimensién de seccidn
transversal de unos pocos mm, este control de flujo de calor
funciona & velocidades de retiro de la muestra arriba de unos
pocos mm/seg., lo cual es entonces el limite superior practico de

la técnica.
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2.3.3 .- Imponiendo una alta velocidad de enfriamiento
durante la solidificacién: Esto puede resultar en una alta
velocidad frontal de solidificacién "V" gobernada directamente
por la rapidez de pérdida de calor hacia los alrededores ¢ puede
ser alcanzado el mismo resultado indirectamente subenfriando la
fusién lo suficiente como para promover la solidificacién répida
durante la recalescencia como en (2.3.1). La diferencia
escencial entre 2.3.1 y 2.3.2 es qua el enfriamiento es rapido
antes, durante e inmed.iatamente después de la solidificaciodn
para incrementar la posibilidad de la retencidn de la
microestructura y la constituciédn caracteristica de 1la
solidificacidén rdpida. Esta combinacidédn de solidificacién répida
con un enfriamiento rdpido, junto con el &mplio rango de
aleaciones y formas de producto puede ser rapidamente procesada

teniendo asegurado la prominencia de éste tercer camino.

2.4 METODOS DE PRODUCCION

La tecnologia de procesos, asociada con la solidificacién
rdpida, necesariamente envuelve una etapa primaria de generacién
y enfriamiento del metal fundido y cuando sea necesario, una
etapa secundaria de consolidacién. Como se hizo claro en el
punto 2.1, la etapa primaria necesariamente involucra una

generacién répida de una pequefia dimensién de seccidn transversal
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en buen contacto con un diesipador de calor efectivo. Los
principales caminos para slcenzar este resultado junto con las
formas de producto obtenibles son interrelacionados en la Fig.
2.4 . Llos métodos se clasifican dependiendo de la técnica e
involucran a: 1) aquellos que envuelven fragmen}acion del metal
fundido en gotitas previas al enfriamiento, y b) agquellos que
preservan la continuidad de la fusién, durante la misma y el
enfriamiento. Como se indica en lsa Fig. 2.4, la forma de
producto brinariu puede ser casi esférica, en forma de pastilla o
como hojuela, filamentos continuos © discontinuos, casi
cilindricos, listén plano © ldmina, o una capa superficial de
depésito multicapa, dependiendo del método y condiciones. Los 3
grupos del método de produccidn primaria seran consideradas a
continuacién, seguido de una breve mencién de algunas
posibilidades para alguna consolidacidén secundaris o etapa de
fabricacidén,

2.4.1.- Método de rocio: La fragmentaciotn de una carga fundida
(atomizacién), es comunmente alcanzada por coalisién directa con
un jet de otro fluido tal como gas presurizado, vapor de agua,
agua, o por rotacion directa. Las variantes incluyen el proceso
de gas soluble en el cual unas alta supersaturaciédn de gas
disuelto en el metal fundido bajo una alta presidn, es
repentinamente liberado por la descarga del metal tratado en
vacio, los métodos ultrasénicos en los cuales altas velocidades

de gas {(utilizando una multiplicidad de finos jets) son empleados
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para incrementar sl rendimiento de las particulas finas, y los
procesos de rolado gemelo, una forma en la cual convierte una
corriente de metal fundido en uns pelicula delgada la cusl se

desintegra subsecusntemente en gotitas. Después de formad las

gotitas pueden golidificar mediante la trayectoria libre como un
resultado de la radiacién o durante el enfriamiento de gas o la
entrada en un liquido o en impacto con un sélido frio.

El método mds eficients de fragmentacién, involucra el
choque de f£1luido y metal fundido previo & la descarga del
inyector pero ésta es impriéctica para la mayoris de los matales,
debido a que ellos se enfrian répidamente y bloquean el inyector
bajo la accidén enfriadora del fluido. La técnica de Duwaz evita
4sto por asegurar la descarga instantansa de la boquilla de su
carges pequefia. Con cargas mds grandes, la solidificacién en 1la
boquilla, es evitsda, assgursndo que el choque sdlo ocurra
degpués de alguna distancia de caidas libre de la corriente del
metal fundido (Fig. 2.5). Ususlmente por configuracién cénica,
o plana o jets anulares, agua o jets de vapor de agua, 8on
factibles sélo para metales que puseden ser satisfactoriamente
limpiados de su oxido resultants, por lo tanto, nitrdgeno o gas
inerte son necesarios para ciertos aceros o superaleaciones,
siendo las presiones de gas de aproxiasdamente de 1 MPa.

La fragmentaciédn por rotacién, involucra la eyeccién del
metal fundido, como gotas, desde un cono como puede ser un disco

circular, plato, crisol o electrodo. La versién estandar
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alimenta el metal tundido. por la parte inferior del crisol o
digtribuidor, o sobre un cono rotsndo alrededor del aje
vertical. Las gotas se forman directamente sobre la periferia
del cono. BEn otras versiones las gotas se forman como pelats en
agujeros perforados en un contensdor giratorio, o como gotas mas
finas en aspas giratorias. E] proceso del electrodo rotante
(Fig. 2.6), emplea un arco peras formar la fusién y la producciédn

de gotas en la punta de una barra donda en ro i6n, la muestrs

es progresi ids en el p . La ia de un

crisol hace que esta versién ssa particularments apropiads para
metales mds reactivos.

El tamafio promedio de las gotitas puede ser controlado en
el rango ds varios mm hasta ~“10um en ambos métodos de jet y
rotacién, con velocidades de enfrismiento entre 10 y 105 K/seg
cuando la solidificacién ocurre en caids libre.. Sin esmbargo 1la
formacién de gotitas, transferidss y templadas pueden ser
dificiles de separar en estos sétodos, una inyeccién de gas de
alta conductividad ha sido usado psra alcanzar velocidades de
enfriamiento tan altas como 105 K/seg. para formar gotas de
superaleaciones en equipos rotatorios ocon tamano promedio de 80
am, las cuales, cuando la forsa arquesda caracteristica de las
gotitas solidificadas durante vuelo, no es escencial, otras
velocidades de enfriamiento pueden ser incrementadas por el
impacto de las gotitas en vuslo contra un sdlide enfrisdo. Este

ha tomado la forma de disco giratorio, un tambor girstorio (Fig.
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2.7), en forma de pantslla plans, una correa en =movimiento
continuo o un pleto plano trasladado (Fig. 2.8). Estos necesitan
ser continuamente enfrisdos para mantener la capacidad de
templado hasts sl final del proceso, excepto para cargas
pequefias. En uno de los extremos, las condiciones pueden ser
dispuestas de tal maners que ceda gotits en choque, produzca una
particula individual en forms de hojusla separindose libremente
desde la superficie fris y continuando con su solidificacién
(Fig. 2.7). BEn el otro extramo, los depdésitos continuos de
muchos centimetros de espesor pueden ser engrosados por su
subsscuente trabajsdo mecdnico (colado-rocio y rocio-rolado),
evitando asi el paso requerido pars la consolidacién ds hojuelas
individusles (Pig. 2.8).

2.4.2.- Método del Dblogue frio: Bn tanto que loe métodos de
rocio, bésicaments involucran ls inestabilidad de una corriente
de metsl fundido para forsar gotss, los métodos de bloqus frio
requieren la estabilizacién dsl metal fundido originado antes de
que pueda romperss. Para cargas pequefias, esto puede ser
realmente alcanzsdo por inyeccién directa (Fig. 2.9) hacia un
molde persanante o por forjsdo liquido (Fig. 2.10) entre dacos
planos (martillo y yunque, pistén y yunque o el método de los 2
pistones). Dos sistemas han sido desarrolladcs para procesos
continuos de grandes cantidsdes de setal fundido. Uno involucra
genaralmantes unas corriente de metal fundido en secciones menores

8 lmm ,por expulsién presurirada a través de un adecuado orificio
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{extrusidén de metal fundido o libre jet de rotacién del metal
fundido). La estabilizacién de la corriente, como una corriente
que requiere de la formacién lo suficientemente rApida de una
cublerta por la reaccién quimica con el medio ambiente o por la
solidificacién que dspende de una extracciédn suficientemente
rdpida de calor por el medio circunvecino (Fig. 2.11). Una
variante extrema (Fig. 2.12) emplea una barra de matal solido
conteniendo una cubierta cristalina la cusl involucra fundicién
localizada de la barra y ablandamiento de la cublerta (proceso
del alambre da Taylor). Alternativamente, la estabilizacién
puede ser alcanzada por un impacto directoc en la superficie
exterior o interior del cilindro giratorio (chill-block melt-
spinning), para gensrar un listén continuo muy delgado (10-100
amm) a una velocidad tipica de 20 m/seg. (Fig. 2.13). La
generacién de una banda solidificada continuamente © particulas
en forma de hojusla o gotas suscesivas dentro del estrechamiento
de un par de rodillos giratorios en intimo contacto (Fig. 2.14)
puede ser considerado como una variante de este método. EL
segundo sistema involucra un apareamiento de la superficie del
metal fundido con el limite de un disco frio giratorio
(extraccidén del metal fundido). Las condiciones pueden ser
arregladas para obtener filamentos continuos o fibras cortas.
La técnica de extraccién de metal fundido es considerado como una
improvisacién de la técnica de arrastre del metal fundido. El

arrastre de setal fundido es también completamente similar en
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principio a ls variacién del bloque frio, conocido como "planar-
flow casting” en el cual una ranura en forma de orificio alimente
una la&mina de metal directamente sobre el bloque del tambor
giratorio.

Este grupeo de procesos es capaz de producir un amplio rango
de productos. Todos los métodos continuos emplean una superficie
fria para alcanzar el templado, sin embargo involucran un tiempo
limitado de contacto con la superficie fris, seguido por el
enfriamiento, normalmente a una velocidad de enfriamiento muy
baja. La temperaturs del producto en el instante en que pierde
contacto (la salida de temperatura), puede estar algunas veces
arriba de la temperatura de liquidus si el supercalentamiento, la
velocidad de alimentacién del metal fundido y la temperatura de
la superficie fris, son suficientemente altos, especialmente en
el método de rodillos gemelos donde el contacto es normalsmente
restringido a el estrechamiento de los rodillos. El producto
serd entonces en forma de gotitas liquidas. En el otro extremo,
la deformacidén del sélido existente, puede resultar si las
condiciones en el proceso de los rodillos gemelos son favorables
para la completacién de la solidificacién en el lado del
estrechamiento. El contacto es un poco mas extendido en “chill-
block melt-spinning® y en "melt-extraction®", de manera que la
temperatura de la gota durante el contacto puede aumentar a
varios cientos de grados, completarse la solidificacién y en

algunos casos la formacién de un vidrio metdlico antes de perder
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contacto. Para una proddccién continua al menos, el contacto
deberd de ser ampliamente extendido, o de otra manera, alcanzar
salidas de temperatura mds bajas, cuando sea necesario.

2.4.3.- Métodos de barrido: Una limitacidén de ambos métodos,
rocio y blogque frio, es que la salida de flujo de calor durante
el enfriamiento y la solidificacién generalmente involucra la
transferencia de calor a través de una capa limite en contacto de
la superficie fria. El verdadero contacto con el sélido frio
normalmeﬁte ocurre $6l9 en puntos aislados sobre las Areas de
contacte nominal, asi que la transferencia de calor global es
dominada por la conduccién & radiacién a través de los huecos.
Una caracteristica de los métodos de barrido es que la fusién
como la solidificacidn ocurra in situ en la superficie frias la
cual puede por si misma ser parcialmente disuelta en el proceso.
El contacto entre el metal fundido y el blogue frio (substrato)
es por lo tanto efectivamente perfecto en este caso.

El éxito depende de la inyeccidn localizada de suficiente
calor para fundir el metal rapidamente, sin vaporizaciédn
significativa, un espesor pequefio de la superficle, que puede
ser alcanzado {(por ejemplo recorriendo rApidamente la superficie
con un rayo de electrones, laser o plasma). Dentro de 1los
limi{tes, la profundidad fundida (y por eso la rapidez de
enfriamiento y solidificacidn) puede ser controlada por medic de
la rapidez de entrada de calor por unidad de Area y la rapidez

de recorrido. Los sistemas de rayo de electrones requieren vacio
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como medic ambiente, mientras que los sistemas de laser estén
sujetos a alguna ineficiencia de acoplamiento de energia a menos
que la reflectividad de la superficie pueda llegar s ser
insignificante. Anteriormente, el trabajo fué confinado
simplemente al refundido de superficies de a}eaciones.en las
cuales el substrato actda como el disipador de calor.
Superficies completas pueden ser tratadas de este modo por

susesivos recorridos (Fig. 2.15).

2.5 EFECTOS CONSTITUCIONALES Y MICROESTRUCTURALES

Se han dedicado esfuerzos a la investigacién sobre la
solidificacién radpids en cuanto a las aleaciones ingenieriles y
ya se ha encontrado una extensa aplicacidn estructural en:
fierro, sluminio, niquel y titanio. El resultado mas discutible
y prometedor ha sido obtenido para el aluminio, el cual por su
imposicién de restricciones, debido al comportamiento sefialado
por su equilibrio de aleacidn, tiene limites definidos que pueden
ser alcanzados por el proceso metaldrgico convencional del
lingote.

Regularmente restricciones méds serias, a este respecto,
limitan la aplicacién de magnesio como un material estructural =a
pesar del costo y fusién similar al aluminio y regularmente de

densidad menor (en realidad la densidad mas baja de todos
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los metales ingenieriles).

Algunas de las limitaciones caracteristicas del magnesio y
sus aleacicnes son:

i) Cristalografia:

Su estructura “hcp" con consecuentes limitaciones en la
multiplicidad de modos de deslizamiento, 1o cual limita la
deformacién cuando le temperatura no es elevada, asi como también
la capacidad de endurecimiento por aleacién & trabajado en frio,
al mismo.tiempo que se fttcnqa una adecuada ductilidad. Mucho
del desarrollo convencional de ls aleacién, ha sido conseguir
mejorar las aleaciones de colada.

ii} Reactividad Quimica:

Su extrema pogicién en la serie electroquimica,
combinada con su pronta capacidad para formar una pelicula
protectora pasivando la superficie (comparable con la alumina gque
se forma en el sluminio y sus saleacicnes) en un ambiente
corrosivo, hace que el magnesio y sus aleaciones sean
particularmente vulnerables al ataque galvdnico cuando se conecta
con metales mAs nobles. Esta por 8i misma, proporciona una
importante aplicacién para el Mg como un competidor del Al y In
en la proteccién de aceros contra 1a corrosién ambiental.

i11) Estabilidad térmica:

De propiedades tales coao resistencia a la tensidén y

creep, debido a le limitada resistencia al engrosamiento de

precipitados resultantes de la aleacién convencional, el Mg
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parece no ser peor gue el aluminic en éste respecto.

2.6 ALEACIONES INGENIERILES Y PROPIEDADES MECANICAS

Las propuestas reportadas a ls fecha, dirigildas hacia el
desarrcllo psrs mejorar las propiedades ingenieriles en
aleaciones de Mg por medio del proceso de solidificacién répids,
son resumidss en la Tabla 2.1. Estos estudios comprenden
trabsjos recientes de l1la Compafiia Dow Chemical, usando primero
ls atomizacidn por gas {20,22,23,25,33,34) y después 1a rotacién
del disco de stomizacién [21,35,36,37) y tradbajos Yrelacionados
[38), usando electrodos giratorios para atomizar el material, y
recientemente, trabajos en el Instituto Tecnolégico de
Masachussett (USA) {26] y de la Allied Corporation [15],
empleando listonss pulverizados, y por McDonnell-Douglas {18)
utilizando hojuelas pulverizsdas., Todos estos estudios emplean
1s extrusién para consolidar los resultados de la solidificacidn
répida, particularmente dentro de ls mayoria de formas
convenientes pars pruebas y eveluaciones mecdnicas. Las
aleaciones investigadas han incluido .anto aleacicnes trabajadas
en composiciones estandar, como variaciones de é&stas. Las
propiedades de tensién y el esfuerzo compresivo de cedencia 2
temperatura ambiante, han recibido més atencidén, junto con la

resistencia & la corrosién, tensidn de corrosidén, impacto y
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exposicién s teapersturas elevadas exploradas en casos
separados. Busk y Leontis [22]), {nvestigaron el efecto de
extrusién (temp./velocidad), sobre los rangos de 590 a 7000K y de
25 s 200 mm/seg para aleaciones comerciales (AZ3l, Ml y ZK60) y
una experimental (AMZ 111), en la condicidn de atomizacion y de
lingote. Para lae mismas condiciones de extrusién, tensidn y
resistencia a la cedencia, fueron elevados & 2 veces su vnlqr Yy
el ditimo esfuerzo a la tensidn, arridba del 30§ del mAs alto
comparado con las extrusiones de lingotes. Resultados similares
fueron reportados psra extrusiones de lingotes con composiciodn
Mg-lwtiZn-lwt8sSi [23]). Los dispersoides de Mg2Si y MgaBa,
generados por la stomizacién de las aleaciones Mg-2 & 6wtdSi y
Mg-4.5 & 8.3wtdBa, fueron reportados con un incremento de tensién
de 3 a 5 veces a 590°K, comparados con procesos similares en la
aleacidn ZK60 ([34].

Resultados prometedores fueron obtanidos también por co-
extrusién de combinaciones con diferente composicién en la forma
de atomizacidén pulverizadsas. La asi llamada "interfase
endurecida®™ [20,22,23,25), fué producida combinando Zr, el cual
transporta particulas de Mg a la aleacién con aluminio o
particulas de aleacidén eutéctica Mg-Al. La precipitacién
resultante de la interdifusidén durante la extrusién y el
tratamiento t4rmico, por ajemplo, cerca del doble de 1la
resistencia a la cedencia de la aleacién Mg-0.3wt% Zr e

incrementado su ¢ltimo esfuerzo a la tensidén en un 30%. El mismo
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planteamiento fué usado al impartir resistencia 8 la corrosién
por tensién a la sleacién M1, dentro de la tensién de corrosién
sensitiva de la aleacién tal como A261, y a incrementar la
velocidad permisible de extrusién (a una velocidad a la cual 1la
rup(tura en caliente ocurre) de tales aleaciones, combinando un
50% de la aleacién M1, que no es suceptible a la falta de calor a
altas velocidades da extrusién.

Las desventajas en el empleo de la atomizacién, para
alencione-l de Mg, 1nc1uy‘on la heterogeneidad en el tamafio de
particuls, incluyendo una proporciédn de particulas altamente
flamables y adherentes, siendo necesario filtrar, limpiar y
reciclar grandes volumenes de una gas inactivo durante la
atomizacién [36). Una altemntiva.e‘s conseguir la atomizacién
dirigiendo una corriente de metsl liquido sobre un disco caliente
que gira rApidamente. §5e encontrd que un disco de acero fue
efectivo para aleacicnes de Mg que contienen Zn y 2r, lo cual
guidé a la produccidén industrial a pequefia escala de aleaciones de
ZK60B (Mg-6wtlZn-0.6wttZr), atomizadas y extruidas dentro de una
variedad de secciones para aplicaciones estructurales [35). Las
extrusiones de polvos mostraron una ventaja particular sobre las
extrusiones de lingotes de composicidén similar, en las que la
resistencia a la cedencia de compresién iguald los valores de
tensién para cualquier tamafic de seccidn, en donde dichos valores
eran progresivamente mas bajos a medida que se incrementaba la

seccién, para extrusiones de lingotes. La adicidn de 2wt de
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mischmatal (508 XeY 6 Ce ¢ 508 tierras raras), a la coaposicién
de ZK60B, resultd en una versién soldable de la aleaciotn
designada como 2E62, la cual es menos sansitiva a la exposicidn a
temperaturas elevadas (21). Otro trabajo posterior sobre la
composicién de 2K50 es que emplea la atomizacién pulverizante por
el proceso de slectrodos giratorios [(39}. Esto aumentd los
valores de resistencia & impacto que resultaron de la extrusidn a
temperatura en el rango de 394°K por debajo de la temperatura
umblonto,- comparadas con 644°K empleadas onmsrcisleenta para
ZK60A. El1 508 de increasnto en la resistencia a la cedencia, fué
consistente con una reduccion en el tamafio de granc 100um a lum,
ssumiento un factor Hsll-Petch de lkg/mm3/2, Das'y Chang [15)
sugirieron Que el incremento en propiedades longitudinales
obtenidas por extrusidn a la temparatura ambiente debid haber
sido asociada con propiedades transversales inferiores, ya que
algunas fracturas fueron observadas en la superficie del
material. Fracturas dictiles fueron Obtenidas en al trabajo
reciente de Fleming y Mortensen ([26] en la extrusién de "melt-
spun ribbon” de estas aleaciones extruidas a 483°K. El estudio
paralelo por Das y Chang [40) empleando la pulverizacién de
listones de “melt-spun” o "planar-flow-casting " fué dirigido
hacia la investigacién de los efectos de cambios en aleaciones
quimicas, basadas en la composicién de Mg-8at$Al-latiZn, se
encontrd que conh un aumento en el por ciento de gilicio (en

1.5at3Si) dié una resistencia a la cedencia de un 50% més alto
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que para I/M-ZK60A-T5 y 658 ‘mAs aslta que ¢l mismo material sin la
adicién de silicilo. La composicién Mg-8at¥Al-1,3%sSi-
0.6at8Mn0.2at8Zn, mostrd particularsente una buena combinacién de
resistencia y ductilided, asi como también resistencia a la
corrosién en una solucidén de 3% de NaCl, en cual es superior a la
slescion que contenis 3at8 menos de Al y sin Mn. El mayor efecto
de la adicién de silicio fué considerado para formar una
dispersién fina de Mg>Si que ayudd s retener un grano de tamafio
fino en iu matriz de ll' aleacidén durante la compactacién en
caliente y la extrusiétn. Finalmente, el estudio reciente hecho
por Meschter et al (18], usando listonss obtenidos por el método
de rodillos gemelos, mostrd una resistencia a la cedencia y una
dltima resistencis a la tensidn mAs alta en un 50 a 60% para Mg-
IwtLi-2wt8Si o Ce comparado con la aleacidn Mg-9wtili obtenido
por el proceso del lingote. La aitad de este incresmento fué
obtenido por la solidificacién rapida en ausencia de Si o Ce, la
otra mitad, resulta de la dispersidén fina de precipitados de
Mg2Si o MggCe generados por la solidificacién répida cuando el Si
o Ce estuvieron pressntes. Similarmente, la resistencia a la
cedencia a 423°K fué tres veces mas alta para la extrusién de las
hojuelas de Mg-9wt$li comparadas con la extrusién de lingotes de
esta aleacién, y cuatro veces mas alta cuando el Ce estuvo

presente en la aleacién solidificada ridpidamente.
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2.7 EL POTENCIAL DE LAS ALEACIONES DE MAGNESIO

El factor que limita la sleccidén y nivel de forjado de la
adicién de sleantes es su equilibrio mAximo de solubilidaad
sbdlida. La Fig. 2.16 msuestrs dicha solubilidad en magnesio {41-
43) como una funcién del nimerc atémico de ls adicién de aleante

e identifica 21 elementos de asleacidén conocidos al mostrar
3
-ey
Li (17), Al(11.8), Bc(-15), Mn(1l), 2n(3.3), Ga(3.1), Y¥(3.8),
Zr(1.0), Ag(3.8), CA(100), In(19.4), 6n(3.35), Sa(~1), Tb(4.6),

Dy(6), Ho(5.4), Br(6.9), T™a(6.3), Yb(1.2), Lu(B.4), T1(15.4),

potenciaslmente niveles dtiles de C (menor a 1att) en Mg i.e.

Pb(7.75), B1(1.12) y Pu(3.2).

Los primeros nueve slementos (excepto Sc y Ga), presentan un
desarrollo prominente en aleaciones convencionales, base
magnesio. Los niveles de adicién de elementos aleantes al Mg,
son buenocs dentro de la CJ pare las sleaciones birariss, como se
ve en la Tabla 2.2, con la sxcepcién del Li en alsaciones LA4L,
la cual presenta sl nivel mis alto de concentracién requerida
para estabilizar la fase "0" (bcc) del sistema Mg-Li como 1a fase
matriz, 4e Cu en ACM711 y de adicién de lantAnidos en plezas con
aleaciones tales como HK31/32 y QE22. Es apreciable que todas
las adiciones del sdlido soluble en la Fig.2.17, que muestren un
C3 menor s latt, presenten factores de tamafio atémico dentro del
+15% del limite de la extansién de la solubilidad sblida (muchos

de ellos comienzan & +12% del tamafio del factor limite) y el
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factor de tamafio mas pequefio (mayor a 8% para Li, Sc, Ga, Cd, 1In,
Sn, T1, Pu) tiende a dar solubilidades sdlidas mAs altas (mayor a
10att). Otros elementos con factor de tamafio limite dentro del
+15% son: He, 84, P, §, C1, T, Ge, As, Se, Br, Nb, Mo, P4, Sb,
Te, Ce, Pr, Nd, Pm, Gd, Hf, Ta, W, Re, Pt, Au, Hg, ‘Th,l Pa, U, Np
y Am con varios de estos dentro de aproximadamente 48 del factor
de tamafio limite son candidatos para la exteneidn de la
solubilidad sélida por solidificacién rApida, a través de este
efecto lélament. han sido reportados para un eslemento de menor
solubilidad sélida (Cu, templado por vapor [44], y éste se lleva
a cabo a pesar de gue su factor de tamafio 208, excede el 15% del
limite) y muchos de estos no puaeden cumplir otras'condiciones
necesarias psra la extensiodn de la solubilidad sélida.

La experiencia con aleaciones base aluminio, para las cuales
la extensién de la solubilidad gélida por solidificacién rapida
egs obtenida por mds adiciones de aleacién con un factor de tamafic
favorable [45), fortaleceria la expectacién que la extensién de
la solubilidad sdlida en Mg no seria limitada por Al, Mn, Ga y
Cu.

Consecuencias deseables pueden incluir:

1) Disminucién suficiente de la reclacidén axial c/a
de la estructura hcp de la solucién sdlida base Mg a promover el
deslizamiento no basal y sumentar también la ductilidad y por lo
tanto permitiendo incrementar los niveles de tensién mientras que

se reteniena la ductilidad. Solamente se ha reportado (de las

41



adiciones mAds solubles), que el Li y la Ag disminuyen la relacién
c/a del Mg [19).

ii) Hacer mejorss en la resistencia a 1la corrosiédn, como
resultado de la variscién del potencial de electrodo de Mg a
valores mds nobles, reduciendo asi la intensidad de la sccién
galvanica, o por formacidn de una capa pasiva protectora.

1ii) Generacidén, por un conveniente tratamiento térmico, de
zonas de precipitacién, efectos que incrementan el esfuerzo y/o
la estabiiidad térmica.

Niveles de la adicién de aleacidn que disminuye o
incrementa indebidamente la baja densidad del Mg e incrementa el
médulo de elasticidad, son evidentemente de particular interés
con respecto a la aplicacidn del potencial.

Otras posibilidades surgen de la tendencia a formar nuevas o
extensas fases en solidificaciédn répida. Esto incluye la
formacién de fases con estructura cdbica bcc, en el rango de
concentracién del electrédn que va de 1 a 1.75 y la fcc en el
rango de 2.25 a >3 en preferencia a hcp en el rango de i.s 8 2.2
[46].

Algunos ejemplos incluyen el equilibric de fases "8 (bee)
en los sistemas Mg-Li y Mg-Sc [41-43] y el no equilibrio de las
fases fcc del sistema Mg-Sn [10]y Mg-Fb [9].

Sistemas vulnerables a la formacidén de fases fcc en no
equilibrio incluyen Mg-Ni, Mg-Co, Mg-Bi y Mg-Te [47] aunque se

espera una competencia de la extensién de la solubilidad sélida
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en Mg (hcp), de compussto estable formsdo también como vidrio.
Ls posibilidad de le extencién de la formacidn de vidrio a
contenidos mAs altos de Mg, también amerits consideracién . El
limite térmico estable de tales vidrios, fases fuera del
equilibrio o fases exteqdldan, no necesitan, desde luego, ser una
barrera al potencisl da su aplicacién ya que una descomposicién
conveniente puede resultar desde una microestructura altamqnte
refinadas con propiedades deseables,las cuales no pueden
obtenerse.sin haber formado primero les fasas precursoras fuera
del equililbrio [48-49]).

La posibilidad de dispersar componentes intermetallicos
insolubles térmicamente estables en ls matriz de una aleacién de
Mg por via de solidificacidén réApida, con sl propdsito de,
mantener refinado el tanafio de grano o sumentar la resistencia a
la ruptura. La fig. 2.17 muestra mds puntos de aleacionas con
componentes rico en Mg [41-3) como una funcién del ndmero atémico
ean aleaciones binarias. Fases secundarias tales como MgsSi,
MgaGe y MgaSbs las cuales combinan altes puntos de fusién con
bajas solubilidades al equilibrioc (fig. 2.19), son especialmente
notables, en tanto que MgaSi, MgpBa y MggCe ya han sido dispersas
en aleaciones base Mg por solidificacién rdpida con resultados
prometedores [18,34,40), sungue el beneficio de tal estrategia

requiera de su evaluacidn por los industriales.
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TABLA 2.1. Resumen de los efectos constitucionales
reportados para solidificacién répida de aleaciones de Mg.
Simbologia: Ae sélido amorfo, C= nueva fase cristalins,
DeCrecimiento por capa. Ees extensidn de la soluciédn
sblida, F= peliculs de vapor depositada, He desorden
retinido de solucién sélida, I- templado interdendritico,
R= listén fundido, Se laminilla de listén enfriado, X=
simbolo quimico, Z» numero atémico. C = £in de la
solubilidad sélida en hcp Mg. Ceus composicidn eutéctica.
RS= solidificsdo réApidamente.
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TABLA 2.2 Concentracioén mixima de los elementos aleantes
(wtd), usados en aleaciones de magnesio
forjadas, comparadas con el mAximo equilibrio de
solubilidad sdlida (wt8) en aleaciones binarias.

ELEMENTO DE DESIGNACION Y NIVEL DE COMPOSICION (wt8).
ALEACION

Nimero Simbolo Designscién Concentraciédn MAximo equili-

Atdmico MAxima de los brio de solu-
slementos a- bilidad sd-
leantes (wt$). 1ida (wt%).

3 Li LAldl 14.0 5.5

13 AL Az80 8.5 12.9
20 Ca AZ21A 0.2 0.8
25 Mn M1 1.5 2.2
29 Cu ZCM712 1.2 0.04
30 In 2CM711 6.5 8.4
39 Y WES4* 5.25 12.6
«© I K61 0.8 3.8
@ Ag QE22% 2.5 15.0
58 CeMd - HK31/32% 3.2 0.5
60 NamM QE22¢ ' 2.5 0.6
90 Th HK31 3.2 4.8

(wes): AZ21A: Mg-2.0Al-1.02n-0.2Ca-0.1Mn
AZ80: Mg-8.5A1-0.5Zn~0.1Mn
®HK31l: Mg-3.2Th-0.7Zr
*HK31: Mg-3.2Th-2.12Zn-0.72r
Ml: Mg-1.S5Mn
®QE22: Mg-2.5Ag-~2.0NARE-0,5Zr
*WES4: Mg-5.25Y-3.5RE-0.5Zr
ICM711: Mg-6.52n~1.2Cu-0.7Mn
ZK61: Mg-6.0Zn-0.82r
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FIGURAS DEL CAPITULO
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Figura 2.2 Velocidad de la punts de la '
dendrita (R), como una funcién del
sobreenfriamiento T en fundiciones de
niquel.
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Figura 2.3 Efecto del incremento de la velocidsd
de sslids V) < V2 ¢ V3 a través de
un gradiente de temperatura frente s un
perfil de velocidad R en una solidificacién
continus (Sssélido, Leliquido).
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Figura 2.5 Método V - & cono - jet de
fragmentacién.
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Figurs 2.6 Proceso del electrodo rotante.
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Figura 2.7 Produccién de hojuelss por
impacto de las gotas en un tambor
giratorio.
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Figura 2.8 Método de ls multicapa depositada de
spray sobre una superficie fria.



Figurs 2.9 Método de inyeccidn en molde frio,
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Figura 2.10 Método de los dos pistones.
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Figurs 2.11 Método de
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Figura 2.12 Proceso del alambre
de Taylor.
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Figura 2.14 Método de los rodillos gemelos.

MBR. (intarnemmats agwe pors mirier)
(4

Figura 2.15 Método de barrido en su versién de
depésito multicapa con alambre ©
polvo.
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Figura 2.16 MAximo equilibrio de la solubilidad sbdlida

en magnasio [41-43] como una funcidn del
nimero atdmico del soluto binario
adicionado; con barras obscuras se indica
la extensidn del no-equilibrio que he sido
alcanzado por solidificacién radpida.
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Figura 2.18 Maximo equilibrio de solubilidad sdlida en
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CAPITULO 3

PROCEDINIENTO KXPERIMENTAL

3.a.~ Preparscidin de lss slescionss

Las sleaciones binarias, ternarias y cuaternarias, se
prepararon por fundicién por induccidn de la siguients manera: En
el horno de induccién se colocd un crisol de magnesia (la
capacidad del crisol es de 5 Lb en bass a la densidad del cobre),
el cual uns vez colocado dentro de la bobina ds induccién se lavd
(fusién previa) con sagnesio de slta pureza (99.95%) para quiter
las impurezas que el mismo crisol presentars durante su
colocacién en el horno de induccién. Las paredes del horno de
induccién se limpiaron con acetona con el propésito 'do obtener un
buen vacio y, dependiendo de la aleacién (Mg-In, Mg-Al, Mg-Al-Zn
© Mg-Al-In-Si), se colocaron dentro del crisol los elemantos, de
slta purezs (99.999% pars todos). Se hizo un vacio de 10-4mm de
Hg utilizando una bomba de vacio rotatoria y de difusidédn, Una
ves obtinldo dicho vacio, se le inyecto un flujo de argdn el
cual se mantuvo constente (640mm de Hg) sntes y durante 1la
fusidén. Una vez alcanzado dicho vacioc y la inyseccién del flujo de
argén, se procedio sl calentaamiento de los materiales a una
velocidad de 50°C por sinuto, la cual se controld manualmente y
el registro de tesmperstura se monitorid con la ayuda de un
termopar de Pt/Pt-138Rh acoplado al crisol, cuando se registrd
una teapersturs de 800°C sproximadamants, %e colé la aleacién en
moldes de scero ds dimensiones de 25ma de didmetro por 150mm de
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largo. Una ver enfrisda el lingots, se cortd la parte superior e
inferior del mismo para su andlisis. Ls composicién de las

aleaciones obtenidss se presentan en la Tabls 3.1.

3.b.~ Solidificacién répida de las aleaciones de My por la
técnica de los dos pistones

La técnica de los dos pistones se aligid entre las técngcas
de solidificaciébn rapida debidc a que es una técnica rapida y
eficiente de produccidn de material. lLos comprimidos obtenidos
son muy féciles de manejar y reproducibles, a diferencia de la
técnica de la rueda girante (melt spinning) la cual puede
producir matarial con mucha porosidad. '

Muestras de 70mg en peso fueron obtenidss desde los
lingotes (se lavaron con agua y jabon, secadas y desengrasadas
con amil acetato) con el propdsito de re-fundirlas por levitacidn
y enfriarlas rdpidamente por el método de los dos pistones (Fig.
3.1). El espiral de la bobina de induccién, para la levitaciodn
por induccién de las aleaciones de Mg consistid en una seccidn
inferior conica de 309, las dos primeras vueltas fueron
coplanares, el diAmetro externo del expiral incrementd en cuatro
vueltag hasts 65mm de didmetro externo, presentando a la vez 2
giros inversos de 40mm de didmetro externo. La unidad de los dos
pistones fué operada bajo una atmésfera de argon y las gotas
levitadas fueron templadas en los substratos de cobre de los dos

pistones. Los comprimidos producidos tuvieron dimensiones de
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S0um en espescr, sproximsdasante, por 50ma de didmetro.

La solidificacién répida de las sleaciones de Mg se llevd
a cabo de le siguieante manera: Pequefos cubos de las aleaciones
de composicién presentsdas en la Tablas 3.1, se colocaron en uns
bolsa de papel y las mismas dentro de una caja de globo, en la
cual se encuentra el equipo de solidificacidén répida conocida
como la técnice de los dos pistones. Se le hizo un vacio a la
caja de globo de 10-3mm de Hg antes de la re-fusién de las
sleaciones. Un cubo de material se posiciond en una varilla de
silica, y varilla y alescién se colocarcon en le parte media de la
bobina de induccién B presentada en la Fig. 3.1, se acciond la
fuente de poder a 3kV (30% de eficiencia) y debido s los campos
electromagnéticos, la muestra se mantuvo en esa posicién por
levitacién. Uns vez que se alcanzé el punto de fusidn de la
aleacién (paso de cubo a esfera), se acciond el peso X, el cual
accioné el dispositivo Y desconectando la fuente de poder y
activd, por medio del dispositivo Z, los pistones de cobre A. En
ese momento, la muestra se encontraba en una posicidn intermedia
entre los pistones, los cuales presionaron la aleacién iiguida.
La solidificardn se llevé a cabo cuando el metal liquido entrd en
contacto con los pistones (de cobre) de tal forma que el flujo de
calor fus en la direccién perpendicular a ls de los pistones, el
8ltimo materisl en solidificar fué en 1las parte media del

comprimido.
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3.c.- Preparacién de suestras para tratamiento térmico y

caractarizecién de la microestructurs

Se cortaron muestras de 2mx de ancho por 40mm de largo de
los comprimidos y se envolvieron en papel aluminio con el
propdsito de llevar a caboc tratamientos térmicos en las
slenciones de Mg. Las muestras envueltas en papel aluminic, se
colocaron en tubos de silica los cuales contenian una atmdsfera
de ergén, se colocaron dentro de una mufla y se llevaron a cabo
tratamientos térmicos ist.’cronos a 100, 200, 300, 400 y S00°C por
1 hora. La caracterizaciédn microestructural de las
aleaciones de Mg solidificadas rdpidamente se llevd a cabo
empleando técnicas de microscopia optica y electrénica, asi como
de rayos-X. La caracterizacion de las propiedades se llevd & cabo

par medio de mediciones de microdureza.

3.c.l.~ Microscopis dptica, electrénica y rayos-I

Las muestres Eé montsron en resins epoxica de
enfriamiento lento con el propdsito de evitar el calantamiento
excesivo de las muestras solidificadas répldamente y por lo tanto
ia precipitacién de fases secundarias o el crecimiento de las
mismas., Una vezr montadas en resina, se procedid & su preparacién
para la cobservacién al microscodpio optico, por medio de desbaste
manual en lijss BO, 120, 240, 320, 600 y 1200, y posteriormente
se paso al pulido en pafios utilizando pasta de diamante de 1, 0.5

Yy 0.2Sgm. Las muestras se atacaron con nitel 2 y la
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sicrosstructura se obssrvd en un aicroscédpisc metslogréfico
Vickers.

Le preparacién de les muestras pars su observacién en
microscopio electrénico de transmisién (Philips EM 400T, 100kV)
fue la siguiente: discos de 3mm de dismatro fueron cortados de
lss sleaciones solidificadas réApidasmente y adelgasadas en una
unidad de jets gemelos Struers-Tenupol, utilizando una solucién
de 18 Acido perclérico en etanol y una corrients de 0.050
smperes. Microandlisis por medio de STEM (scanning transmission
electron microscopy) se llevé s cabo en las muestras sdelgazades
con el propésitoc de identificar fases secundariss, utilizando un
microscépio electréinico de transmisién Philipe EM400T equipado
con sistems EDAX (anergy disperaive X-ray detector) 9100, Los
espactros pers la fass alfa de nmagnesic y feses secundarias
fueron colectados d4ndols & los &nAlisis un tiempo de vida medio
de 100 segundos, los cusles fueron procesados por medio de unsa
rutina del tipo EDAX SBWTHIN, el cual incluye la substracién de
background de los picos de los eslementos. Durente los
microandlisis an el sistema STEM, se utilizd un voltaje de

aceleracién de 100kv.
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3.c.2.- Difracciébn de r-yoa-i

Le difrsccién de rayos-X se utilizé con el propoésito de
identificar cuslquier fase secundaria en la condicitdn de
solidificacidén rapida de las aleaciones de Mg. Un difractémetro
del tipo Philips PW1040 fué utilizado con radiacién de cobre.
El difractometro estuvo equipado con un monocromador { A =
1.5418 A) y un sistema de rotacidn de la muestra. Dos grados de
barrido por segundo, fué graficado contrs 28 para localizar las
posiciones de los picos., La posicibn angular de los picos fueron
comparados con los valores de d, I/Ig y hkl reportados en el
"Maetals and Alloys, Dats Book of Selected Powder Diffraction

Data, Vol. 1 y 2, 1978",

3.d.- Microdurexs

Madiciones de microdurezs Vickers se llevaron a cabo en
secciones transversales de las aleacicnes solidificadas
répidamente con y sin tratamiento térmico. Las pruebas de dureza
se llevaron a cabo en un microdurdmetro Leco con una carga de
10g. Los valores de microdureza fueron el promedio de 10
mediciones, las cusles fueron tomadas en regiones de la fase alfa
con el propdsito de evitar mediciones en fases secundarias, lo

cual daria valores erréneos de microdurezas.
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J.e.- Tratamientos térmicos

Los comprimidos se cortaron con dimensionss de 2mm de ancho
por 40mm de largo, envueltos en papel de sluminio y sellados bajo
una atmésfera de argén en capsulas de silica de 15mm de didmetro.
Las muestras fueron tratadss térmicamante en argén dentro de sus
cépsulas, par 60 minutos a 100, 200, 300, 400 y 500°C en un horno
de resistencia. Las cédpsulas fuercn rotas al finasl del
tratamianto y las muestras fuaron enfriasdas directamente en agua

y secadas inmedistamente con el propdsito de evitar su corrosioén.
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TABLA 3.1

Composicién de las aleacionas solidificadas

répidamente por la técnica de los dos pistones.

Aleacidn wtlAl wtiin wtiSi

1 5.00+0.05
2 6.00+0.05
3 13.040.20
4 7.00+0.10
5 5.00+0,10
6 16.040.05 2.50+0.05 1.00+0.05
7 10.0+0.05 2.50+0.05 4.0040.05
8 11.0+40.05 2.50+0.05 0.5040.05
9 5.00+0.05 1.50+0.05 0.30+0.05

i0 12.0+0.05 2.50+0.05 3.00+0.05
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CAPITULO 4

RESULTADOS Y DISCUSIONES

4.1.- Caracteriracién de la microestructura.

4.1.1i.- Micrascopia éptica.

En las muestras de colada, se observd el mismo
comportamiento. Todas ellas presentaron una microestructura
tipica de las aleaciones solidificadas rdpidamente, en la cual se
observa una regién equiaxisl en squellas zonas gue estuvieron en
contacto con los pistones de cobre,la cual tuvo un tamafo de
grano promadic de 6+0.4 um, y una zona de grano columnar & una
distancia de 20+3 um desde la zona que estuvo en contacto con los
pistones. La presencia de fases secundarias no fué observadas.

La figura 4.1, presenta uns microestructura represesntativa
de las aleaciones Mg-Al-Zn-Si en la condicién de solidificacién
rédpida, en ells se observan las zonas antes mencionadas.

Después del tratamiento térmico, en las muestras tratadas a
100, 200, 300, 400 y 500°C, respectivamente, durante una hora, se
observé:

a) A 1009C, los comprimidos ya no pressentan la zona
columnar, se observa una zona equiaxida de 4.3 ¢ 1.2 um. No hay
presencia de fases secundarias.

b) A 200°C, las fages secundarias son detectadas en los
limites de grano. Estos precipitados (presumiblelmente del tipo
Mgi7Al12), presentaron una morfologla esferoidal.
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c) De 300 a 500°C, se acelera el crecimiento de esta fase
secundaria cuyo tamafo va de 2.36 s 0.28 um a 200°C, hasta 7.06 s
1.1 um a S00°C. La figura 4.2 presenta una fotografia do cstos

preciplitados.

4.1.44.- Rayos - X .

Con el propésfito de llevar a cabo una caracterizaciédn mas
precisa de las fases secundarias presentes en los comprimidos de
las muestras solidificadas rApidamente se recurrid a la
difroccién de rayos - X. Los datos aqui obtcnid?s fueron cn
forma de grAficas del tipo 1/Io {(intensidad relativa), contra 20
(@ es el Angulo de barrido), para aleaciones del tipo Mg, Mg-Al ,
Mg-2n, Mg-Al-Zn y Mg-Al-Zn-Si. La informacidén obtenida en cada
difractograma fué interpretada de la siguiente manera:

Con los datos obtenidos en el difractograma sc hizo una tabla del

tipo:

20 © sen © d=( A/2sen®) hkl 1/1o
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Una vez obtenidas dichas tables, las tres Gltimas colulmnas
fueron comparadas con datos esta&ndares de distancia interplanar
d, I1/lo y hkl de fasess secundarias y a-Mg reportados en la
literatura [51).

En las aleaciones binarias Mg-Al y Mg-Zn, solalmente se
detectéd la solucidn sélida «a -Mg, y fases secundarias del tipo
MglyAilz y Mg7IZn3. En las aleaciones cuaternarias se detecté
& -Mg, Mgi7Aliz, Mg7Zni Yy MgySi, lo cual estuvo de acuerdo con
lo reportado en la literatura.

El todos los tipos de aleacién, se observé que los picos
predomilnantes correspondieron a -Mg, seguidos por el Mg)7Ali2,
cuya intensidad aumentt & medids que se incrementaba el contenido
de alulminio an dichas aleaciones (i.e. Mg-Al-2n-Si, I/lo=50).
Los picos correspondientes a Mg7Znz (o Mg2n, debido a que ésta
fase secundarias presents picos de difraccidén con valores
similares de 20 a los de Mg7In3) fueron auy débiles (i.e. I/Io
menor a 10), como 1o fueron para la fase Mg2Si.

La tabla 4.1 enlista la ifdentificacién de éstas fases, para

las aleaciones sstudiadas.
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4.2.- Transaisién,

Los resultados obtenidos por transmisiddn en microscopio
electronico, que se llevaron a cabo para las aleaciones Mg-iZn-Al

y Mg-In-Al-Si, en su condicién de colada fueron como sigue:

i) Aleaciones Mg-Zn-Al.
La wmatriz de solucién sélida & -Mg, mostré particulas
"A* de fase secundaris de forma esférica o alargada en los
limites de granc, como se mucstra en ls figura 4.3, y una red de
microestructura en la matriz. Dichs red estd constituida por
particulas "A" de fase secundaria localizadas en las esquinas dcl
grano, al aismo tiempo que estan unidas con la continua fasc

secundaris "B sélo en los bordes de grano.

41) Aleaciones Mg-In-Al-Si.

Ls matriz de soluciédn soédlida a -Mg se vuelve &
apreciar en la microestructura de red, muy similar a la de las
aleaciones anteriores, la diferencia es que en éstas aleaciones
cuaternarias, aparecen pequefias particulas esféricas de fases
secundaris *"C" a lo largo de los bordes de grano (figura 4.4).

El nictoannisin llevado a cabo en las particulas "A°",
mostré una estequiometria cercana a Mgi7M;2, donde Ms Al + Zn con
una relacién atdémica Al/In de aproximadamente 5. El

micsroandlisis de las particulas de fases secundaria "B" mostrd
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una estequiometria cercana a MgyZn3, en tanto que las particulas

*"C*" no fueron identificadas por su tamafio tan pequefio.

4.3.~ Microdureza.

Los datos de microdureza para las aleacionesw solidificadas
raApidamente con tratamiento y sin tratamiento térmico se enlistan
en la tabla 4.3 .

La figura 4.5, presenta la microdureza como una funciédn del
contenido de zinc en la aleacién binsria Mg-In, de nuestras
aleaciones estudiadas y de las reportadas en la literatura [1B}.
Dicha gréfica presents un incramento de dureza que va desde 37
kg/mm? a O% de =zinc, hasta 92 kg/mm2 a 7% de zinc, o partir de
. dicho valor, 1la dureza disminuye. Esta disminucién de dureza
pudo ser desbido s 1a precipltacion de la fase Mg7Zn3, una vez Que
el valor de la solubilidad sélida mAxima al 2quilibrio de zinc en
magnesio (C LY, » B.4 wt¥ Zn en Mg) fué sobrepasado, sobre la base
de que la solidificaciédn radpida no produce uns extensiédn
apreciable de sclubilidad sélida de zinc en Mg [52).

La figura 4.6, presenta la microdureza como una funcién dal
contenido de aluminio en la aleacién binaria Mg-Al, de nuestras
aleaciones estudiadas y las reportadas en la literatura [18], en
esta figura ses observa u incremeneto en la dureza al aumentar el

porcentaje de aluminio en la aleacién, adn mAs alld del valor de
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la solubiliad solida méxima al equilibrio de aluminio en magnesio
(Cﬂ, « 12.2 wtl Al en Mg). Este incremento en ls dureza por
arriba del C ,'_‘_, es consistente con el efecto esperado de la
extensién de la solubilidad sélida de aluminio en magnesio
resultante de la& solidilficacién répida, como lo reportade en la
referencia {18]).

vl.a figura 4.7, nos muestra las diferentes aleaciones
estudiadas comparSaedas con las aleaciones comerciales Mg-9Al-1in
y MgSAl-5Zn-6.7Y, en la condicién de colada de solidificacion
ré4pida y con tratamiento térmico.

En ésta figura, se observa que la aleaciétn Mg-12A1-2.5ZIn-
1si, presenta un valor de dureza de 147.5:1 kg/mm2 en la
condicién de solidificacidn raApids, y que complarando éste valor
dae microdureza con los datos reportados por las aleaciones
comerciales antes mensionadas de 96 y 113 kq/mm2
respectivamente, presentan una mejor respuesta & la
solidificacién répida en términos de los valores alcanzados de
microdureza. Asi{ mismo podemos observar Que a medida que ses
aumenta la temperaturs, los valores de dureza se incrementan
notablemente, especialmente a 200°C en donde se alcaza el valor
mAximo de 191.548 que implica un aumento del 47% con respecto al
alcanzado por la aleacién Mg-5A1-5Zn-6.7Y, que estd considerada
como una de las mejores aleacicnes comerciales. Este incremento
de dureza se debe bAsicamente a la retencién de la solucién

s6lida de aluminio mAs alld del valor mAximo de equilibrio en
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solucidn sb6lida y a ls precipitacion de fases secundarias del
tipo Mg37-Al12 en la matriz, Mg7In3 y Mg2Si en el limite Qe
qrar;a, 40 cusl sirve como anclaje de dislocaciones.

En la wmisme figura, se observd gue existen otras 3
aleaciones qgue rebasan los valores des las aleaciones
comarcisles, y son Mg-10Al-2.5In-4S1, Mg-11A1-2.52n-0.551 y Mg-
16Al-2.5Zn-18i cuys durezs rebasa a la aleacién Mg-S5A1-5Zn-6.7Y
desde un 15% hasta un 278.

Es notable t—bi;n sl comportamiento de todas las aleaciones
después de los 300°C, dessde donde comienza uns marcsada
disminucién de durezs hata llegar & un valor promedio de 109
kg/n-2 a 500°C. Esta disminucién se debe bAsicamante 8 la
pérdida de alulminio en solucién sélida (precipitacién) y al
crecimiento de las fsses secundarias.

Con los dstos obtenidos de microdureza en la condicién de
sclidificacién rédpida se calculé un valor de microdureza tedrica
an la misma condicidn, utilizando una regresién lineal, con el
fin de poder lpredecsir los valores de microdureza Hv que se
lpueden alcanzar an aleaciones del tipo Mg-Al, Mg-Zn, Mg-Al-Zn y
Mg-Al-In-Si, antes de su procesamiento. La ecuacién obtenida fue

la siguiente:

H = Ho + H3jA + H2B + H3C o0 (1)
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donde:

Ho = 51.88 + 4.B0 Hy = 5.20 + 0.35
Hy = .20 ¢ 0.67 H3 = 16.90 + 4,08

A= wth AL, B = wthk 2n, C « wtt 84,

La tabls 4.2 musstra que la relacidn Hv/H para:

Mg-Al se encuentrs en el rango de (.96 a 1.14
Mg-Zn 0.94 a 1.15
Mg-Al-In 0.91 & 1.07
Mg-Al-Zn-Si 0.91 & 1.08

Indicando que la relascidn (1) predice los valores dentro de
un rango de s 1S%,

Como hemos visto, mediante éste trabajo no solo ses ha
comprobado lo reportado en trabajos enteriores sobre

solidificacién TApida, sino qua hemos superado los resvitados
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obtenidos en aleaciones comerciales. Se ha encontrado que el
utilizar silicio en lugar de tierras raras es benéfico, ya gue al
combinarlo con contenidos de aluminio por arriba del 10% de
contenido en peso, y con 2.5% de contenido en peso de zinc, se
obrienen valores de dureza arriba de los obtenidos en la aleacidn
que contienen tierras raras. Asi la aleacién que mostrd mejores

resultados fue: Mg-12A1-2.52Zn-3Si.
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TABLA 4.1 ldentificacién de {ases secundarias por
difraccién de Rayos-X (condicién de llegada).

Composicién de Fases Presentes
la aleacion

Mg- 5.00Al -Mg
Mg-13.00A1 -Mg
Mg- 7.002n -Mg
Mg- 9.002Zn -Mg
Mg- 9.00A1-1.00Zn’ -Mg,Mg17Al]2,Mg72n3

Mg-16.00A1-2.502n-1.0081  -Mg,Mg)7Al]a,Mg7Zn3

Mg-10.00A1-2.002n-4.00s54 -Mg ,Mg17Al)2,Mg72Zn3, MgpSi
Mg-10.00A1-2.50zn-0.5081  -Mg,Mgj7Alya,Mg72n3,Mg2Si
Mg- 5.00Al1-1.50Zn-0.30S4i ~Mg,Mg17Al)2,Mg72n3, MgaSi
Mg-12.00A1-2.502n-3.00S¢ -Mg,Mg17Al12.Mg72n3, Mg2Si
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TABLA 4.2, Microdureza (Hv,kg/mmz) de splats de aleaciones de
Mg como funcién del incremento (wtt), de los elementos de
aleaciédn, comparados con los resultados del andlisis de regresion
H.

Efecto del aluminio y zinc.

Hy (kg/mn?) H (kg/mm2) HY/H
5.0A1 75.004+5 76.8 0.97
6.0AL 95.00%5 82.0 1.15
13.0A1 114.00+11 119.48 0.95
5.02n 6B.00+4 74.5 0.91
7.02n 92.00%5 B4.2 1.08
9.0A1 1.0zn $6.00%3 103.0 0.93

Efecto del Al-In-Si.

Al n si Hy (kg/mm2) H (kg/mm?) Hy/H
16.0 2.5 1.0 141.0041 170.21 0.83
10.0 2.5 4.0 130.00%7 186.0 0.64
11.0 2.5 0.5 137.0036 130.27 0.84
5.0 1.5 0.3 85.0045 87.06 0.74
12.0 2.5 3.0 147.50%0.7 172.0 0.85
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TABLA 4.3

Efecto del tratamiento térmico en la microdureza (Hv,Kg/mm?),

de las aleaciones de Mg solidificadas rdpidamente,.

Valores de Microdureza (kg/mm2),
Composicién (wt%) M. de Colada 100°C 200°c 300°C 400°C 500°C
(1lhr) (1hr) (1hr) (1hr) (1hr)
+0-5.00AL 75.0+5 86.1+2 84.04+5 74.0+4 73.446 70.043
95.04+5 104.0¢5 109.037 89.236 85.0+8 81.0411
114.0%11 120.0%6 125.0%8 117.0%10 111,035 106.0%7
92.0%5 96.0%13 85.046 74.0310 71.0%8 68.0%6
: 68.0+4 78.0%5 76.0%7 77.0%6 76.0%6 72.4%6
NG-9.00A1-1.02n 96.0+3 124.0%5 126.0%7 103.0%7 98.0%6 87.3%4
@=-5.00A1-5.0Zn-6.7 Y 113.4%6 . 126.3%5 130.036 126.148 111.5%7 107.0%6
Ma~16.0A1-2.5Zn-1.0Si 141.0%1 137.335 144.034 137.0+8 129.0%9 112.3%8
1-10.0A1-2.5Zn-4.0S1 130.0+7 158.0+10 165.0%9 127.0%5 123.0+6 105.0%7
7-11.0A1-2.52n-0.551 137.0%6 139.0%7 141.035 121.0%7 110.0%4 97.0%6
-5.00a1-1.5Zn-0.351 85.035 96.0+10 102.0%5 87.0%8 B1.4+8 75.039
0-12.0A1-2.52n-3.051 147.5%1 177.3%10 191.5%8 155. 37 130.0%7 116.0%0
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En ella se

en su condicién de colada.

Zn- S5i,
aprecia la zona columnar "A" y la zona eqguiaxial "B"

Fotografia de la microestructura de la aleacién Mg

-Al~-
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Figura 4.2 TFotografia de 1a microestructura de la aleacién Mg
-Al-2n-Si, después del tratamiento térmico de 300°C,
en ella se observa la matriz de @ -Mg (M), y las

fases secundarias precipitadas (C).
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Figura 4.3 Microestructura de la aleacién Mg-Al-Zn en la
condicién de colada, mostrando las particulas
esféricas "A" en los vértices de grano en la

solucién sélida a-Mg, y less particulas

intergranulares "B*.
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Figura 4.4 Microestructura de la aleacidn Mg-Al-zZn-Si, en la
condicidén de colada, mostrando 1as particulas
esféricas "A" y "C", y las particulas "B" en los

. bordes de grano.,
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Figura 4.4
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Microestructura de la aleacién Mg-Al-Zn-Si, en la
condicién de colada, mostrando las particulas

esféricas "A" y "C", y las particulas "B" en los
bordes de grano.
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. Fig. 4.5 Microdureza como un funcién del contenido de In en laa
130 — muestras de colada de las aleacimmes Mg-In.
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Fig. 4.6 Micredureza como una funcidn del contenido de Al en .
las muestras de colada de los aleaciones de Mg-Al., e 18 i
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Fig. 4.7 Efecto del tratamiento térmico en las aleaciones
estudiadas, comparadas con las aleaciones Mg-9Al-12n
Y Mg-5A1-5Zn-6.7Y.
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CAPITULO §

CONCLUSIONES.

Las ventajas y beneficios que se pueden alcanzar por medio
de la solidificacién rdpida de las aleaciones (en especial las de
magneéio), con respecto a los métodos convencionales, ya han sido
explicadas.

Se pudo comprobar que por medio de la solidificacién rdpida
es posible alcanzar la extensién de la solubilidad sdélidas en
aleaciones de magnesio gue por medio de los métodos
convencionales no son posibles de obtener, y no solo se
obtuvieron aleaciones binarias con buencs valores de dureza, sino
aleaciones cusaternarias que sobrepasaron los valores reportados
para aleaciones comerciales.

También se observd que la aleacidén que presentd mejores
resultados no fué la dae mayor contenido en peso de elementos
aleantes, sino que fué una adecuada csombinacién de los mismos lo
que permitio obtesner dichos valores.

Es importante mencionar la intervensién del silicio como
refinador de disperscides, ya que permitid obtener una
mieroestructura homogenea y aumentar la dureza de las aleaciones
ternarias. La ventaja de éste hecho es, que es posible obtener
aleaciones de magnesio con altas propiedades mecdnicas sin hacer

uso de las tierras raras.
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En el tratamiento térmico aplicado a las muestreas,
observamos gue las aleaciones Mg-In, NO presentan una respuesta
significativa en éste tratamiento isocrono. En contraste Mg-Al
Yy Mg-Zn-Al-Si (figura 4.7), muestran un aumento en su dureza en
el tratamiento térmico a 200°C, con ningdn otro incremento en la
temperatura de tratamiento resulta un avemento en la microdureza,
ésto s'e atribuye al crecimiento de fases secundarias que comienza

a los 200°C.
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