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Capitulo I Introduccion

1. INTRODUCCION

Las microestructuras son el centro de la ciencia e ingenieria de materiales, su control es por lo
tanto esencial. Una de las rutas mas importantes de procesamiento para muchos materiales,
especialmente para metales y aleaciones es la solidificacion [1].

Dependiendo del niumero de elementos que forman una aleacion y de las condiciones limite
impuestas al sistema durante la solidificacidn, en la interfase soélido/liquido en movimiento, se
pueden formar fases primarias, eutécticos, fases secundarias, crecimiento acoplado, crecimiento
de bandas y hasta estructuras libres de microsegregacion.

Por lo que es muy importante modelar el crecimiento de estas, a fin de poder describir la
evolucion de la microestructura, ya que las temperaturas de crecimiento de los constituyentes en
competencia, juegan un papel muy importante en la determinacion de la constitucion y la
morfologia de las microestructuras resultantes de la solidificacion bajo condiciones especificas
[1,2,34].

Otro aspecto importante a considerar es la prediccion de la distribucion de soluto al final de la
solidificacion [5,6]. Estas dos aproximaciones son una herramienta muy poderosa en el disefio de
aleaciones, ya que nos permiten seleccionar la composicion quimica mas adecuada, de acuerdo
con las propiedades que se requieran obtener.

En este proyecto de investigacion se planteo analizar las microestructuras de la aleacion ternaria
Al-5.3%at.Zn- con adiciones de (5.3, 7 y 9%at.)Mg, a velocidades de avance de la interfase
solido liquido en el rango de velocidades de subenfriamiento constitucional y predecir su
comportamiento hasta la velocidad de estabilidad absoluta. A velocidades mayores que la de
subenfriamiento constitucional las microestructuras consisten principalmente de una estructura
celular o dendritica [7, 8]. La técnica experimental que se empleo para el analisis
microestructural fue la solidificacion unidireccional, donde los parametros de solidificacion,
gradiente de temperatura, G, la velocidad de avance de la interfase solido-liquido, V (también
denominada como velocidad del frente de solidificacion), pudieron ser controlados de manera
independiente y con ello, se estudio la dependencia de las escalas microestructurales,
especialmente el espaciamiento dendritico primario, A;, el radio de la punta de la dendrita, R, y
las composiciones solido y liquido, Cs*y Cl, respectivamente[9].

En este trabajo de investigacion, para el diseflo experimental de las microestructuras de
solidificacion se empleo la seccion vertical a 5.3% at. Zn [10], del sistema ternario Al-Zn-Mg.
Se realizo la caracterizacion microestrctural, que junto con el uso del diagrama de fases, un
analisis térmico de graficos de temperatura vs. tiempo, datos termodinamicos y de difusion se
obtuvieron las temperaturas de crecimiento, Tg, de las fases a-Al, intermetalico (1) y eutéctico
(a-Al+t) en las regiones L+a y L+o+t como una funcién de la velocidad del frente de
solidificacion V.

Se determino la distribucién de soluto (Zn+Mg) de forma tedrica y experimental sobre los
brazos principales y secundarios de las dendritas columnares de fase o-Al solidificadas
unidireccionalmente, en el rango de velocidades del frente de solidificacion de 4x10°m/s hasta
1.7x10*m/s. Para la prediccién se empleo el modelo teérico de solidificaciéon dendritica de
aleaciones multicomponentes con diferentes coeficientes de difusion en el liquido [11-19]. Se
hizo una comparacion de los resultados tedricos y experimentales mostrando un buen acuerdo
entre ellos mediante graficas de composicion C” contra V.
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Capitulo I Introduccion

OBJETIVOS

Objetivo general

El objetivo central del proyecto de investigacion, planteo el andlisis de las microestructuras
resultantes de la solidificacion de la aleacion ternaria Al-Zn-Mg, cuya velocidad de avance de la
interfase, s/l, esta dentro del rango de velocidades de superenfriamiento constitucional y la
preedicion microestructural hasta la velocidad de estabilidad absoluta, utilizando las ecuaciones
de subenfriamiento y distribucioén de soluto para aleaciones binarias y multicomponentes.

Objetivos particulares

Este proyecto de investigacion se centro en el modelado matematico y experimental de la
aleacion ternaria Al-Zn (5.3at%)- xMg. La técnica experimental que se empleo fue la
solidificacion unidireccional (método Bridgman).

- Construccion de un sistema de solidificacion direccional (tipo Bridgman), con el proposito de
controlar los parametros de solidificacion como son: la velocidad de avance de la interfase
solido-liquido, V, y el gradiente de temperatura en el liquido, G;, de la interfase sélido- liquido.

- Caracterizacion microestructural de las aleaciones solidificadas unidireccionalmente a
diferentes velocidades del frente de solidificacion.

- Determinar el efecto que produce la composicidon quimica de las aleaciones y la velocidad del
frente de solidificacion sobre los parametros microestructurales como son: los espaciamientos
dendriticos primarios, secundarios y los radios de la punta de las dendritas.

- Prediccion de las microestructuras resultantes de la solidificacion unidireccional mediante la
construccion de curvas de temperatura de crecimiento, Tg, contra velocidad de avance, V, de la
interfase solido-liquido de los constituyentes en competencia en las regiones L+ oy L+ a-+t

- Determinacion de la distribucion de soluto (Zn+Mg) de manera experimental y teodrica
empleando el modelo de solidificacion dendritica de aleaciones multicomponentes con diferente
coeficiente de difusion liquido



Capitulo I Introduccion

Bibliografia (Introduccion)

] W.J. Boettinger, S.R. Coriell, Acta Materiala, 48 (2000), p.43

] Microestructura relacionada con morfologia y eficiencia

1 W. Kurz; Metallkunde, 69, pp.433, 1978

1J. Hunt and S.Z. Lu; Met. And Mat. Transactions 27A, pp. 611, 1996

1 J.A. Juarez-Islas, H.Jones; The institute of Metals, 421, pp.492, 1988

] J.A Juarez Islas, Materials Science and Engineering A; accepted 10 August 2005

] Chalmers, B., (ed.), Principles of Solidification, Willey, New Cork, 1964

] W. W. Mullins and R.F. Sekerka, J. Appl. Phys., 35 (1964) 444

] M.Giindiiz, E. Cadirli, Materials Science and Enginnering A 327 (2002) p.167

[10] D.A Petrov, in: G. Petzow, G.E. Effemberg (Eds.), Ternary Alloys, vol 3, VCH Weinheim,
Germany, 1986, p.57

[11] H. Jones, Scripta Mater. 45 (2001) 95

[12] J.D. Hunt, Mater. Sci. Eng. 65 (1984) 75

[13] M.Rappaz, W.J. Boettinger, Acta Mater. 47 (1999) 3205

[14] J.D. Hunt, S.Z. Lu, Metall. Mater. Trans. 27* (1996) 611

[15] K.A. Jackson, J.D. Hunt, Trans. Metall. Soc. AIME 236 (1966)1129

[16] W. Kurz, D.J. Fisher, Int. Metall. Rev. 24 (1979) 177
[
[
[

[1
[2
3
[4
[5
[6
[7
[8
[9

17] J.A. Juarez Islas, Materials Science and engineering (in press)
18] M. Rappaz, W.J. Boettinger, Acta Mater. 47 (1999) 3205-3219
19] M. Rappaz, S.A. David, J.M Viutec, L.A. Boatner, Metall. Trans. 21? (1990) 1753-1766



Capitulo II Marco tedrico

2. MARCO TEORICO

2.1 Introduccion

En este capitulo se hace una descripcion general del sistema de aleacion Al-Zn-Mg, donde se
muestran los diagramas de fases empleados para el estudio y la elaboracion experimental de las
aleaciones empleadas en este trabajo de investigacion. Ademds se hace una descripcion de las
regiones presentes en los diagramas, particularmente las que se encuentran en el rango de
composiciones que se estudian y de las fases que se presentan durante la solidificacion. La
técnica experimental que se utilizo para el estudio experimental y tedrico fue la solidificacion
unidireccional, por lo tanto se describen los métodos basicos del control de la solidificacion
enfocados sobre la solidificacion direccional.

Para entender los conceptos de solidificacion y algunas teorias relacionadas se presenta una
revision general de las estructuras resultantes de la solidificacion, considerando la solidificacion
desde el frente plano hasta la solidificacion dendritica, relacionando los conceptos de la
distribucion de soluto. Se presentan dos aspectos importantes como son: 1) el comportamiento de
la punta de la dendrita, que en gran medida tiene una influencia sobre la velocidad de
crecimiento de las fases, la morfologia microestructural y/o espaciamientos dendriticos y 2) las
escalas microestructurales como son, los espaciamientos dendriticos y los radios de las puntas
de las dendritas, donde se mencionan los modelos tedricos mas representativos para su
prediccion.

Al final de este capitulo se presentan los antecedentes sobre las temperaturas de crecimiento de
las fases y la distribucion de soluto de diversos sistemas de aleacion y donde se contemplan los
trabajos mas recientes relacionados con el presente trabajo de investigacion.

2.2 Descripcion del sistema de aleacion Al-Zn-Mg.

2.2.1 Aleaciones de aluminio

El aluminio es un metal ligero, con una densidad de 2.70 g/cm’, que es un tercio de la densidad
del acero. Aunque las aleaciones de aluminio tienen propiedades a la tension relativamente bajas
comparadas con el acero, su relacion resistencia — peso es excelente.
Las aleaciones de aluminio se pueden dividir en dos grandes grupos; aleaciones para forja y
aleaciones para fundicion, de acuerdo con el método de fabricacién.

Las aleaciones para forja, que se conforman mediante deformacion plastica, tienen
composiciones y microestructuras significativamente diferentes a las aleaciones para fundicion,
lo cual refleja las diferentes condiciones del proceso de manufactura. Dentro de cada grupo
principal las aleaciones se dividen en dos grupos: aleaciones tratables térmicamente y aleaciones
no tratables térmicamente. Las primeras son endurecidas por envejecimiento, mientras que las
segundas se endurecen por medio de un endurecimiento por solucion sélida, por deformacion o
por dispersion [1].

g 6



Capitulo II Marco tedrico

2.2.2 Aleacion Al-Zn-Mg

La aleacion Al-Zn-Mg que se utiliza en este trabajo de investigacion se clasifica dentro del
grupo de aleaciones para forja endurecibles por envejecimiento, cuya designacién numérica es
7xxx, donde el primer numero especifica los principales elementos de aleacion y los nimeros
restantes se refieren a la composicion especifica de la liga o aleacion. Las aleaciones de este tipo
son también consideradas como terciarias endurecibles por envejecimiento.

En cada aleacién, se forman varios precipitados coherentes antes de que se produzca la fase de
equilibrio final [2]. Estas aleaciones son utilizadas en la construccion aeronaval, en la industria
aeroespacial y otras aplicaciones estructurales.

Como aleaciones tratadas térmicamente, la alta solubilidad del magnesio y zinc en el aluminio es
explotada para obtener un esfuerzo a la tension que el aluminio puro no tiene. El magnesio y el
zinc contribuyen al endurecimiento de la aleacion con la formacidon de zonas de Guinier —
Preston (GPI, GPII) y precipitados, estos modifican el parametro de red del aluminio por
esfuerzo interno, de modo que el movimiento de las dislocaciones es detenido y la aleacion se
endurece [3]

2.2.3 Diagrama de Fases Al-Zn-Mg

El sistema Al-Zn-Mg fue investigado inicialmente por Eger [4] mediante analisis térmico y
metalografico, reportando resultados de acuerdo con el diagrama de fases ternario Al-Zn-Mg
(figura 2.1) [5]. Las formulas quimicas de las fases que se presentan en el diagrama ternario Al-
Zn-Mg son las siguientes [4-7]:

B: A13Mg2

B’= MgsAl4(Mgx3Alz)

v=Al,Mgy7

6=Mg7Zn3

e=Mg-Zn

§=MgZZn3

n=MgZn,

0= MgZZn“

= Mg32(Zl’1, A1)49, (Aleg3Zl’l3, AléMg“Zn“)
(p=A12Mg52n3

En este sistema de aleacion existen dos fases intermetalicas ternarias, T y ¢ que cristalizan desde
el liquido. Ademds hay tres componentes de solucion solida, Al, Mg y Zn, dos fases
intermetalicas binarias Al-Mg, B y v cinco fases intermetalicas Mg-Zn, 9, €, {, 1y 0 que entran
en equilibrio con el liquido ternario.

La combinacion de estas doce fases forman parte de cuatro reacciones eutecticas ternarias y
ocho reacciones peritecticas ternarias. Cuatro reacciones eutecticas tipo binarias y una reaccion
peritectica tipo binaria estan presentes en los sistemas ternarios cuasibinarios y pseudobinarios.

g 7
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Figura 2.1. Diagrama de fases ternario, Al-Zn-Mg a 25 °C [5]

Los estudios de los diagramas de fases del sistema de aleacion Al-Zn-Mg (Eger, 1913; Koster y
Wolf, 1936; Koster y Dullenkopf; 1936; Riederer, 1936; Fink y Willey, 1937; little, Raynor y
Hume-Rothery, 1943) han mostrado que la fase ternaria t cristaliza dentro de un amplio rango
de composiciones. Se ha denominado a la fase t con la formula AlsMg;1Zn;; (14%wt. Al,
23%wt.Mg y 63wt.%Zn) y recientemente con la formula MgsZns;Al, (17%wt.Al 22.1%wt.Mg y
60.9%wt.Zn), ambas composiciones se encuentran dentro del rango de composiciones de la fase
T como se observa en el diagrama de fases de la figura 2.1.

Laves y colaboradores en 1935 y mas adelante Bergman, Waugh y Pauling en 1957 reportaron
que la fase 7 tiene una estructura cubica centrada en el cuerpo con a;=14.14A con 162 dtomos
por celda unidad correspondiente a la formula Mgs»(Al,Zn)49 a una composicidon de 22.1wt%Mg,
60.9wt%Zn y 17wt%Al (Al,Mg3Zn3).

La fase ternaria t se forma por una reaccion peritectica entre el liquido y la fase n a 535°C (995
F). Esta fase llega a estar en equilibrio con todas las fases del sistema de aleacion, excepto con
las fases 9, { y 0 del sistema binario Mg-Zn.

La mayoria de las aleaciones de aluminio se encuentran formadas por una matriz de solucion
solida con fases dispersas formadas por los elementos de aleacion. La relacion Zn/Mg controla el
comportamiento que tiene el Zn dentro de la aleacion. De esta forma, con una razon por arriba
del 2%at., se forma la fase MgZn,, mientras que con relaciones por debajo de 2%at., se presenta
la fase Al;Mg3;Zn;. En la tabla 2.1 se enlistan las probables fases que se pueden formar en las
aleaciones Al-Zn-Mg [8-12].
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Capitulo II Marco tedrico

Tabla 2.1 Fases probables para la aleacion Al-Zn-Mg [8-12]

Mg>1% Mg en solucion solida

Zn/Mg<<1 MgsAlg

Zn/Mg=1-2 Mg;Zn; Al

Zn/Mg>2.2 MgZn,

Con Si Mg,Si

Cu>Mg CuMgAl,

Cr>Mg CroMgsAlg

Mn>Mg (MgMn);Al;

Zn>3% Zn en solucion solida
Zn<3%

Zn/Mg<2.2 Mgs;Zn;Aly

Zn/Mg>2 MgZn,

Mn>Zn MnsZnAly,

Bajo condiciones de equilibrio el magnesio y el zinc pueden ser completamente disueltos,
ademas presentan una solubilidad suficientemente alta para disolverse completamente. En
aleaciones homogeneizadas adecuadamente, el volumen de los elementos aleantes Zn y Mg se
encuentran en solucion soélida y solo son visibles fases en cantidades pequefias. La mayoria de
las microestructuras de colada consisten principalmente de dendritas con eutécticos entre los
brazos dendriticos.

La figura 2.2 muestra la seccidon vertical del diagrama de fases ternario Al-Zn-Mg a cantidad
constate de 5.3at%Zn [13]. El rectangulo vertical que se observa en esta figura, indica la region
utilizada para el disefio de las aleaciones que se estudian en este trabajo de investigacion.

Como observa en esta figura, existen dos zonas de interés; la region L+ a y L+ o+ t. Durante la
solidificacion de la aleacion liquida en la regién L+ a, la unica fase que crece es la a- Al hasta
que la interfase solido-liquido alcanza la region L+ o+ t, donde la fase t empieza a crecer
simultaneamente con la fase a-Al. La fase t, no solamente se encuentra como precipitados en la
matriz de aluminio, sino que también como un constituyente del eutéctico [14].

Las fases probables para las aleaciones bajo estudio, se pueden predecir mediante ciertas
reacciones que tienen lugar durante la solidificacion del material [7]:

1) Liquido — L+a-Al— a-Al — o-Al +n-MgZn,  para 3.96%at.Mg
a-Al; FCC, a=4.049nm
N-MgZn; ; Hexagonal, a=0.515-0.522 nm, P6/mmc
a=0.849-0.856

2) Liquido — L+a-Al— a-Al — o-Al +1n-MgZn; + 1- ALbMg;Zn;  para 4.89%at.Mg
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3) Liquido— L+a-Al— L+o-Al+t — o-Al + 1- ALbMgsZn;  para 5.49< %at.Mg>11.53
t- ALMgsZns;bee, a=1.416 nm, Im-3

[
600—
O 500
I a
- N,

300 rrrryprrrrjrrrrjprriri
0.0 Mg 10 20 30 40 Mg

5.3 2 5.3 Zn
9.7 Al Mg (at.%) 54.7 Al

Figura 2.2. Seccion vertical del diagrama de fases ternario Al-Zn-Mg a 5.3at%Zn [13]. El rectangulo
vertical indica la region de las aleaciones que se estudiaron en este trabajo de investigacion.

2.2.4 Precipitacion de la fase T

La precipitacion en aleaciones Al-Zn-Mg, involucra estados que dependen de la composicion de
la aleacion y de la relacion Zn:Mg. Para aleaciones con una razén Zn: Mg baja, puede precipitar
la fase intermedia 1t de estructura cubica y composicion Al,Mgs;Zn; (también conocida como
Mgso(Al, Zn)4g para dar lugar a la formacion de la fase en equilibrio T de la misma composicion.
La fase 7t - Al,Mg;Zn;, ha sido hallada para contenidos de zinc desde 0.68 at% [15], los
principales estudios de esta fase son para mejorar la resistencia al agrietamiento por corrosion
con esfuerzo.

Durante la precipitacion de la fase 1, se asume que se forma a partir de la solucién solida
sobresaturada ogssa;, a una temperatura de 400°C, La solucion solida sobresaturada de a-Al
(assa)) se obtiene por un tratamiento de homogenizacion (calentamiento a una temperatura
suficientemente alta para disolver los componentes minoritarios dentro del material base,
seguido por el templado a temperatura ambiente para retener al soluto metaestable.

El proceso de descomposicion de la fase Al (agssa)) ocurre por envejecimiento natural a
temperatura ambiente [16].
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La reaccion de transformacion de la fase t - Al,Mgs;Zn; es la que sigue:

Ossal— Osal T T° (metaestable) — s, + T - Al,Mg3Zn; (estable)
La fase metaestable 1’, tiene una estructura cubica (a ,=1.450 nm), su orientacion con respecto a
la matriz es:

(100)» // (11 1)ar; [010] » //[112]ar [7]

La fase en equilibrio T - Al;Mg;Zn;, inicialmente fue determinada por Laves y colaboradores en
1935 [44], es isomorfa con la fase CuMgsAlg. Tiene una estructura cristalina bee designada por

el simbolo Pearson CI162, su grupo espacial es el Im3 con 204 4tomos.
Su orientacion con respecto a la matriz de a-Al, es la que sigue:

(100) v // (112)ar; [001] = //[1-10]ar  [7]

2.2.5 Estructuras de las aleaciones eutecticas.

Las estructuras eutecticas pueden formar una serie regular de laminillas, fibras, agujas
esferoides, varillas, etc. Su morfologia esta en funcion de la naturaleza, cantidad de las fases
presentes y condiciones de solidificacion [17]. Se han observado hasta cuatro fases creciendo
simultdineamente durante la solidificacion, sin embargo muchos de los eutécticos usados
tecnologicamente consisten de dos fases [18].

La microestructura eutectica tiene ciertas caracteristicas similares que permiten clasificarlas por
su estructura. Cuando se interpretan las estructuras eutecticas se debe considerar: 1) el tipo de
fases dictada por su cantidad y crecimiento cinético, 2) la escala del tamafio de las fases, las
cuales se determinan por la forma de la interfase solido-liquido y la velocidad de solidificacion,
3) el rango de composicion.

Cuando existen dos fases con una fraccion de volumen aproximado, existe una preferencia para
la formacion de estructuras laminares. Por otro lado, si una fase esta presente con una pequefia
fraccion de volumen, existe una tendencia para formar una fase en forma de fibras.

Cuando la fraccion de volumen de una fase es menor que 0.3, el eutéctico probablemente sera
fibroso. Si el valor se encuentra entre 0.3 y 0.5, el eutéctico tendera a ser laminar.

Sin embargo las estructuras eutecticas son mas complejas de lo que implica este modelo
sencillo, el cual es usado para considerar tres de sus caracteristicas individuales: estructura de
particula, estructura de colonia y estructura de grano.

La particula de una fase tiene generalmente dimensiones micrometricas. Su tamafio y forma
afectan fuertemente las propiedades fisicas y mecanicas de los agregados eutécticos. El tamafio y
forma son afectados por la velocidad de solidificacion, gradientes térmicos, enlaces atdmicos,
factores cristalograficos, energia interfacial, contenido de impurezas y composicion de la
aleacion.
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En el sistema de aleacion Al-Zn-Mg, los eutécticos de bajo punto de fusion y algunos eutécticos
ternarios no se han identificado con certeza. El eutéctico cuasi — binario a-Al- t (AlLMg:Zns) a
489°C requiere una relacion de Zn/Mg de 2.5; asi en muchas aleaciones, los eutécticos con
temperaturas de formacién mas bajas, son cualquiera de las fases ternarias Al- MgsZng, a-Al -
T(AlLMgsZn;3) a 450°C o mas comunmente, Al- Mg;Zns, Al-Al,MgZn, a 475°C.

2.3 Solidificacion

2.3.1 Solidificacion direccional

La solidificacion es una de las técnicas de procesamiento de materiales mas importantes, las
propiedades de los materiales solidificados dependen en gran medida de la microestructura la
cual es gobernada por las condiciones bajo las cuales el material solidifico y del diagrama de
fases. Por consiguiente, para obtener un producto con propiedades especificas, es importante
identificar los parametros del proceso de una aleacion dada para una microestructura deseada.

El desarrollo de la microestructura depende de la manera en la cual el calor latente de funcion es
extraido fuera de una interfase sélido — liquido. Dos condiciones distintas de flujo de calor
pueden presentarse; el crecimiento libre o crecimiento restringido [20-21].

En crecimiento libre, donde la solidificacion ocurre en un metal subenfriado, el calor latente es
disipado a través del liquido. En el crecimiento restringido el calor latente es llevado fuera a
través del solido y el gradiente de temperatura en el liquido frente de la interfase es positivo. Esta
condicion de crecimiento restringido da lugar a la solidificacion direccional.

En solidificacion direccional, ademas de interfases dendriticas y eutecticas, también se pueden
presentar interfases de morfologias planares, celulares o dendriticas celulares.

Las microestructuras de una aleacion dependen en gran medida de la velocidad de crecimiento y
de los gradientes de temperatura impuestos por el sistema.

2.3.2 Procesos de solidificacion direccional

La técnica de solidificacion direccional (SD) es usada fundamentalmente para estudios en
evolucion de las microestrcturas, también para producir dispositivos para usos comerciales. Las
técnicas experimentales actuales, aunque en principio son similares, varian en el disefio, asi
como en el tamafio y forma del material a ser solidificado.

Las ideas basicas de la tecnologia empleada en (SD) se ilustran en la figura 2.3. Dos
componentes principales son: (1) el calentador, el aislante, y la camara de enfriamiento para
establecer un gradiente de temperatura a lo largo de la muestra, y (2) un mecanismo para
solidificar la aleacion (crisol). La parte de la muestra en el calentador es liquida, mientras que la
parte de la muestra en la camara de enfriamiento es sdlida. La interfase s6lido- liquido se localiza
entre la zona caliente y fria.
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El aislante es usado para proporcionar un perfil de flujo de calor unidireccional, de tal forma que
las lineas de flujo de calor cercanas a la interfase estan hacia abajo y son paralelas al eje del tubo
de la muestra. Una vez establecido el gradiente de temperatura deseado Gy, la solidificacion de
la aleacion se logra por una de las tres formas siguientes:

1) El tubo que contiene la aleacion se mueve hacia debajo de la camara de enfriamiento a
velocidad constante. Después de un estado inicial, la interfase sélido-liquido se mueve a la
misma velocidad del tubo.

2) La aleacion en el crisol se mantiene fijo, el calentador, el aislante y la camara de enfriamiento
se mueven a velocidad constante.

3) El crisol que contiene la aleacion y el gradiente de temperatura se mantienen fijos, pero la
temperatura del calentador y de la camara de enfriamiento se reducen sincronizadamente a
velocidad constante de tal forma que el gradiente de temperatura no se altere.

z
= L
=
= .
5] =
ﬂish“te;gi_ ; z, % T L LI T L LTt
2
210 ||°
2|0 O
55 |o|% o
SE |0 O
ooz [ L
a) Temperatura b)

T

Figura 2.3 a) Esquema del proceso de solidificacion unidireccional. El calentador, el aislante y la camara
de enfriamiento producen un gradiente especifico como se muestra en b)

En el proceso de SD el gradiente de temperatura, G, en la interfase sélido-liquido, la velocidad
de la interfase, V, y la composicion de la aleacion Cy, pueden ser variados independientemente
para que el efecto de cada variable en la evolucion de la microestructura pueda ser evaluada de
forma individual. Debido a esta habilidad para aislar cada variable experimental, la técnica SD,
es una herramienta muy util para estudiar los aspectos fundamentales de la correlacion entre la
microestructura y las variables de proceso.

Debido a que las variables Gi pueden ser controladas de manera independiente, un alto grado en
el control de la microestructura se puede lograr con la técnica de SD, por lo que es ideal para el
crecimiento de monocristales; estos se pueden obtener bajo condiciones de gradientes de
temperatura G grandes a velocidades de crecimiento lentas. Estas condiciones favorecen el
crecimiento de una interfase solido-liquido planar, las cuales permiten que se forme un cristal de
composicion uniforme [23].
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Las aleaciones solidificadas direccionalmente exhiben estructuras columnares en donde todos
los limites de grano son paralelos a la direccion de crecimiento. La ausencia de limites
transversales mejora significativamente las propiedades de alta temperatura. Esta técnica es
empleada para producir aspas de turbinas con estructura de grano columnar. Las condiciones de
solidificacion direccional también se presentan en los procesos de soldadura.

2.3.3 Métodos basicos de control de la solidificacion.

La figura 2.4 ilustra dos procesos de solidificacion diferentes, en la figura 2.4a, el calor es
extraido de manera estacionaria por el movimiento del crisol a una velocidad, V, fija a través de
un perfil de temperatura impuesto por el calentador. El proceso es usado usualmente para
crecimiento de monocristales o solidificacion direccional, en el cual se puede controlar la
velocidad de crecimiento, V (la cual no necesariamente es igual a la velocidad del crisol), y el
gradiente de temperatura, G, por separado. Si V no es muy grande, el flujo de calor y la
solidificacion son unidireccionales. La velocidad de enfriamiento en un lugar S a tiempo ¢ esta
dada por [24-26]:

Tm:(aTj _| T =GV, 2.1)
5o \Oz O )

Donde la posicion dependiente del tiempo de la interfase solido- liquido es s= z -z, y z esla
coordenada con respecto al sistema (el crisol), y z es la coordenada con respecto a la interfase
solido —liquido en movimiento, y € es una cantidad pequefia con respecto a s. V es la velocidad
de movimiento de la interfase y Gi es el gradiente térmico en el liquido cuando z= s+e o el
gradiente térmico en el so6lido cuando z= st+e (llamado Gy). Debido a las diferencias en la
conductividad del solido y del liquido, y a la evolucion del calor latente en la interfase sélido-
liquido mévil, G#Gs

Calentador

!

Aislante

Enfriador

chill
a b

Figura 2.4 Métodos basicos para el control de la solidificacion direccional
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Sin extraccion del calor no hay solidificacion, el liquido debe ser enfriado a la temperatura de
solidificacion y después el calor latente de solidificacion que aparece en la interfase sdlido
liquido en crecimiento debe ser extraido. En la solidificacion direccional (tipo Bridgman)
mostrado en la figura 2.4a, el crisol se desliza a través de un gradiente de temperatura constante,
GL, a una velocidad uniforme, V, y por lo tanto se obtiene una microestructura uniforme a
través de la muestra.

El método es restringido para muestras de didmetros pequefios y es caro porque es lento, donde
el calor debe ser suministrado durante la solidificacion para mantener el gradiente de
temperatura positivo. Por estas razones se emplea solo para propodsitos de investigacion y para
crecimiento de monocristales, b) Los beneficios de direccionalidad, se obtienen en un mejor
control de las propiedades y ausencia de macrosegregacion detrimental. Es importante mantener
las condiciones uniformes, de lo contrario la microestructura no podria ser totalmente uniforme
a lo largo de la muestra debido a que la velocidad de crecimiento, V y el gradiente de
temperatura disminuyen cuando la distancia desde la zona fria (chill) aumenta [27].

Las morfologias de las interfases de solidificaciéon han sido estudiadas desde hace cuatro
décadas, donde los estudios se han enfocado en la prediccion de las condiciones de crecimiento
para el desarrollo de inestabilidades en la interfase solido-liquido y en las escalas
microestructurales, tales como son; los espaciamientos dendriticos primarios A; [28], secundarios
A2 [29], y radio de las puntas de las dendritas R [30] principalmente como una funcién de las
condiciones de solidificacion. Mas adelante se hace una descripcion tedrica mas completa sobre
las escalas microestructurales.

En los experimentos de solidificacion direccional, la interfase planar llega a ser inestable en el
limite de grano, y entonces la interfase entera desarrolla un perfil periddico. Cuando la velocidad
de la interfase aumenta, se desarrolla un patréon celular el cual subsecuentemente se transforma
un una estructura dendritica. La transformacion de un liquido en un sélido involucra la creacion
de interfases solido liquido curvas (con efectos de capilaridad) y el flujo de calor microscopico
(también soluto en el caso de aleaciones).

2.3.4 Microestructuras de solidificacion

En un sistema donde se pueden observar como afectan las condiciones del proceso de
solidificacion sobre las microestructuras es en un lingote o fundicidon, en el que se pueden
distinguir tres zonas de microestructuras diferentes. En la interfase molde-metal, la velocidad de
enfriamiento es alta debido a la baja temperatura del molde. Consecuentemente, muchos granos
finos nuclean en la superficie del molde ¢ inmediatamente después se forma una zona de granos
equiaxiales. Estos granos rapidamente llegan a ser dendriticos y desarrollan brazos o ramas los
cuales crecen a lo largo de direcciones cristalograficas preferenciales (<001> en el caso de
cristales ctbicos).

El crecimiento competitivo entre los granos equiaxiales externos orientados causa que aquellos
que tienen una direccidon de crecimiento preferencial (paralelos y opuestos a la direccion del flujo
de calor) eliminen a los otros. Esto es debido a que sus velocidades de enfriamiento les permitan
dominar la morfologia de la interfase solido-liquido, esto lleva a la formacion de una zona
columnar caracteristica [31,33].
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Frecuentemente se observa que se forma otra zona equiaxial en el centro de la fundicion,
principalmente como un resultado del la fragmentacion de algunos brazos dendriticos dentro del
liquido remanente ligeramente subenfriado. La figura 2.5 muestra el campo de temperatura en
varias estructuras de fundicidn; estas son: interfase planar (a) granos columnares) o dendritas
térmicas, (b) granos equiaxiales) en materiales puros y dendritas generadas por soluto en
aleaciones, figural(c y d).

b)

T
[".]

o) d)

zZ—

1mm

Figura 2.5 Morfologia de la interfase solido-liquido y la distribucion de la temperatura [16].

En el caso de un metal puro (a, b) que solidifica hacia el interior del molde desde la pared, los
granos columnares; a) poseen una interfase plana y crecen en una direcciéon antiparalela al flujo
de calor. Dentro de la region equiaxial del metal puro b), los cristales son dendriticos y crecen
radialmente en la misma direccion de flujo de calor. Cuando los elementos de aleacidon estan
presentes, la morfologia de los cristales columnares c) generalmente son dendriticos.

La morfologia equiaxial en la aleacion d) es casi indistinguible en comparacion con los metales
puros, aunque puede existir una diferencia en la escala relativa de las dendritas. Esto es porque el
crecimiento en un metal puro es controlado por el flujo de calor, mientras que el crecimiento en
las aleaciones es controlado principalmente por la difusion de soluto.

Se observa que en el crecimiento columnar la parte mas caliente del sistema es el metal fundido,
mientras que en la solidificacion equiaxial los cristales son las partes mas calientes. Esto
significa que el metal fundido esta siempre por debajo del punto de fusion (subenfriado) antes
que los cristales equiaxiales puedan crecer [34].

Los granos columnares pueden crecer desde el molde (el cual es el disipador de calor) en una
direccion opuesta al flujo de calor, mientras que los granos equiaxiales crecen en un metal
liquido subenfriado el cual actia como disipador de calor. Asi la direccién de crecimiento y la
direccion del flujo de calor son las mismas en crecimiento equiaxial.

La forma de una microestructura no solo depende de las condiciones de enfriamiento sino que
también de la composicion de la aleacion.
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Existen basicamente dos tipos de morfologias de crecimiento, esta son las dendriticas y
eutecticas. Generalmente se presenta una mezcla de ambas morfologias.

Es importante entender como varias microestructuras son influenciadas por la composicion de la
aleacion y por las condiciones de solidificacion. Por fortuna, se puede reducir el estudio a dos
formas morfologicas principales: dendriticas y eutecticas. Con esto se pueden distinguir: a)
substancias puras que solidifican en forma planar o dendritica, b) dendritas de solucion sélida
(con o sin precipitados interdendriticos), c¢) dendritas con eutéctico en los espacios
interdendriticos y d) eutéctico [35].

2.3.5 Efectos de la Capilaridad

En cualquier area de la interfase sdlido- liquido, A, se asocia un exceso (interfase) de energia la
cual es requerida para su creacion, por lo tanto, sistemas heterogéneos o partes de sistemas que
poseen una relacion grande A/v estara en un estado de alta energia y por lo tanto inestable con
respecto a un sistema de baja relacion A/v. La velocidad relativa puede ser expresada por la
temperatura de equilibrio entre ambas fases (punto de fusion).

El cambio en el punto de fusion es debido al efecto de la curvatura K, frecuentemente llamada la
curvatura o subenfriamiento de Gibbs — Thompson, que se expresa [36]:

AT=KT 2.2)

La curvatura, K, y el coeficiente Gibbs-Thompson, I', son definidos para que un subenfriamiento
positivo (disminuye el punto de fusion en equilibrio) sea asociado con una parte de la interfase
solido-liquido la cual es convexa hacia la fase liquida. La curvatura puede ser expresada como:

gedd_1. 1 2.3)
v n r
Donde r; y 1, son los radios principales de la curvatura. La curvatura total de una esfera es 2/r la
superficie cilindrica es 1/r. El coeficiente Gibbs- Thompson esta dado por:

=9 2.4)
AS,

Para metales, I es del orden de 10"Km. El efecto de la energia de la interfase sélido-liquido, o,
solo es importante para morfologias que tienen un radio menor de 10um. Estos incluyen nucleos,
perturbaciones de interfase, puntas de dendritas, y fases eutecticas [37].

2.3.6 Solidificacion de frente plano de aleaciones de una fase.

Se ha mencionado que el control del frente plano durante la solidificacion de aleaciones es
usado en la practica de crecimiento de monocristales, refinado de metales, y para obtener un
control uniforme o no uniforme de la composicion dentro de material solidificado.
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Las aplicaciones comerciales mas importantes de este tipo de solidificacion son para los
crecimientos de cristales de semiconductores, de 0xidos por sistemas laser y para aplicaciones
opticas.

La solidificacion de muchos metales y no metales desde la fase liquida se lleva a cabo tomando
en cuenta el equilibrio de la interfase solido-liquido durante el crecimiento. Es decir puede haber
gradientes grandes de concentracion en el solido y en el liquido durante la solidificacion, pero
hay solo una barrera despreciable de transporte de atomos a través de la interfase.
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Figura 2.6 Solidificacion de una aleacion con equilibrio en la interfase solido-liquido. (a) diagrama de
fases, b) perfil de composicion a través de la interfase [38].

Considerando un monocristal de una aleacion de composicion Cy (figura 2.6) creciendo con
frente plano, el equilibrio en la interfase solido liquido puede ser logrado a temperaturas por
debajo de la temperatura liquidus Tp. Si la solidificacién ocurre a una temperatura T, la
condicién de equilibrio en la interfase requiere que las composiciones del liquido y solido en la
interfase CL* y Cg*, respectivamente, se fijen por el diagrama de fases.

Las composiciones lejos de la interfase sélido-liquido pueden ser muy diferentes, la condicion de
equilibrio en la interfase requiere que T* se especifique y que las composiciones CL* y/o Cg*
se fijen por el diagrama de fases. En la solidificacion descrita bajo estas condiciones, es
conveniente definir una proporcién de particion en equilibrio k  de la forma:

k=Cg*/Cp* 2.5)

Cuando la linea liquidus y solidus son rectas procedentes de la composicion del solvente puro
como en la figura 2.6, k es una constante. En varias expresiones derivadas, k se asume constante
para simplificar las expresiones matematicas. Cuando k varia significativamente, la solucion de
varias expresiones diferenciales se obtienen por solucion de métodos numeéricos.

Ademas se asume que k es menor que la unidad; es decir como se muestra en el diagrama de
fases de la figura 2.6 con pendientes hacia debajo (negativas) de las lineas solidus y liquidus
[38].
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Existen dos parametros importantes en un sistema de aleacion, estos son: 1) el intervalo de
temperatura liquidus-solidus para una aleacidon de composicion ~ Cy:

ATg= -mACo =(T;-Ts) 2.6)

y 2) La diferencia de concentracion entre los contenidos de soluto en el liquido y el solido a la
temperatura solidus de la aleacion:

ACo= Co (1-k)/k 2.7)

Donde m es la pendiente de la linea liquidus, su valor es negativo cuando k es menor que la
unidad y positivo cuando k es mayor que k, esto es para que el producto de (k-1) m sea siempre
positivo.

2.3.7 Solidificacion en equilibrio.

La solidificacion en el crecimiento de un cristal casi nunca es lo suficiente lenta para acercarse
al equilibrio, aunque tal solidificacion es posible y resultaria cuando L’<<Dgt, donde L es la
longitud del cristal crecido, Ds es el coeficiente de difusion del soluto en el solido, y 7 es el
tiempo. Ademas de la suposicion anterior, la solidificacion en equilibrio se efectua con difusion
completa en el estado liquido y difusién completa en el estado solido [33].

Considerando un crisol de longitud L conteniendo a una de aleacion liquida de composicion
inicial Cy, y el enfriamiento de principio a fin. El primer sélido comienza a formarse a Ty, con
una composicion kCy, mas baja en soluto que la composicidn inicial del liquido. En balance, el
soluto es rechazado de la interfase sdlido — liquido y se difunde en el liquido, figura 2.7a.

Durante la solidificacion, el liquido y el sdlido llegan a enriquecerse en soluto; a una
temperatura T*, el solido de composicion Cs* se forma en equilibrio en la interfase con el
liquido de composicion Cp*. Suponiendo la difusion en el solido y en el liquido completa, el
solido entero llegara a tener una composicion uniforme Cs = Cs* y de la misma forma el liquido
entero tendra una composicion uniforme Cp =Cp*, figura 2.7b. A una temperatura T* el balance
general del material (conservando los atomos de soluto) se escribe:

Csfs + Cifu=Co 2.8)

Donde fs y fi son fracciones de solido y liquido en peso, respectivamente. Esta es una simple
regla de la palanca en equilibrio, la cual puede ser resuelta facilmente para una fraccion
solidificada a una temperatura dada, donde fs + fi. son igual a uno. A pesar del equilibrio durante
la solidificacion, una sustancial redistribucion de soluto ocurre durante la solidificacidn; el
material es homogéneo solo antes y después de la solidificacion.

oo ’
———



Capitulo II Marco tedrico

4 tauoo V7735158777 Anaung
+ =
g 2 :
Q =
5} n C. | ﬂ
@ o
e C/=C,=C £
% cl L 3 cof i
O J c Cs=C¢
kC KCol-
0 L 0 L
DISTANCIA — DISTANGIA =
a) INICIO DE LA SOLIDIFICACION b) A TEMPERATURA T*
Cs
T o
L LiQuiDo
V250088 7 '
P> T
=2
=4
P~
n: \
E T L+oe
c &
=C
c, s=Lo ] w
KCol- / ot
0 L KCy Co
DISTANCIA —» COMPOSICION —~
¢)DESPUES DE LA SOLIDIFICACION d)

Figura 2.7 Redistribucion de soluto en solidificacion de una aleacion de composicion Cy. (a) Al inicio de
la solidificacidn; (b) a la temperatura T*; (c) después de la solidificacion; (d) diagrama de fases [38].

2.3.8 Solidificacion sin difusion en el solido

La solidificacion con frente plano se obtiene de tres maneras:

1) A partir de un metal idealmente puro.

2) Con una aleacion solidificada con un gradiente de temperatura en el liquido Gi, lo
suficientemente grande y una velocidad de crecimiento, V, lo suficientemente baja y,

3) Una velocidad de crecimiento alta (mayor a la de estabilidad absoluta Va).

La primera opcion es de poco interés, excepto cuando se trata de una aproximacion basica, para
el tratamiento de problemas de flujo de calor durante la solidificacién de colada de lingotes, los
cuales solidifican sobre un rango de temperatura muy pequefio.

La segunda aproximacion es la base tecnologica del crecimiento de cristales y la tercera es un
proceso, el cual surge de las nuevas técnicas de solidificacion rapida [39].

Los principios basicos de todas las técnicas de crecimiento de cristales se basan en mantener un
gradiente de temperatura G, positivo a través de la interfase solido —liquido y en controlar
independientemente este gradiente, de tal manera que la interfase solido-liquido avance a una
velocidad controlada.
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El balance de calor en la interfase plana para el crecimiento de cristales esta dado por [40]:
KsGs - KLGL = p sHV 29)

Donde K y Ky son las conductividades térmicas del metal solido y liquido, respectivamente; G
y Gp son los gradientes de temperatura en la interfase solido — liquido en el sélido y en el
liquido, respectivamente; p es la densidad del metal s6lido y H es el calor de fusion. La

velocidad de crecimiento, V, es independiente (no del valor absoluto del gradiente de
temperatura) de la diferencia entre KsGs y Ky G, debido a que los gradientes de temperatura
pueden controlarse independientemente de la velocidad de crecimiento.

Esta es una caracteristica muy importante de los hornos que se utilizan para el crecimiento de
monocristales, debido a que durante el crecimiento de cristales de alta pureza, se requieren de
gradientes de temperatura muy grandes y velocidades de crecimiento bajas. La caracteristica
basica de los hornos de crecimiento de cristales, radica en que se pueda controlar el flujo a
través de la interfase sélido — liquido.

Para el caso ideal de una difusion completa de soluto en el liquido (o una conveccion muy
vigorosa), difusion despreciable de soluto en el solido y equilibrio cinematico en la interfase
solido-liquido, la distribucion de soluto durante el crecimiento del grano en el liquido durante la
solidificacion, esta dada por la ecuacion de Scheil [41], la cual se expresa (con la relacion de la
constante de particion k= Cg/Cr) como:

Cr=Cof,*P 2.10)

Donde Cy y f. son la concentracion de soluto en el liquido y fraccidn liquida, respectivamente, y

C, es la composicion inicial de la aleacion, Cp puede escribirse también, en términos de la
. ey, 1. . * .7 r1:

composicion del solido en la interfase, Cs , y la fraccion del solido, f:

C*g = kCo(1-fy) &P 2.11)

Esta ecuacion también describe la composicion final del sélido a lo largo de la longitud del
cristal, ya que se considera que no ocurre difusion de soluto en el solido durante o después de la
solidificacion. En los procesos reales de crecimiento de cristales, la difusion de soluto en el
liquido no es completa, por lo que se tendrd una acumulacidon de este soluto, que formara una
capa limite enfrente de la interfase sélido —liquido, Cuando en esta interfase se tiene algo de
conveccion, el espesor de esta capa limite toma un valor igual a o (= 2D/V) el cual es
normalmente mas pequefio que la longitud del bafio liquido.

Por conveniencia, se define un coeficiente de particion efectivo k’, el cual es igual a la

composicion del solido que se forma, C*s dividido entre la composicion del metal liquido
(fuera de la capa limite) la relacion entre k’ y k esta dada por:

K= k/k+ (1-k) VO™ 2.12)
Donde, Dy es el coeficiente de difusion del soluto en el liquido. Esta expresion es de gran

utilidad debido a que relaciona la composicidn del sélido que se forma durante el crecimiento de
cristales con la composicion de la aleacion y las condiciones de crecimiento.
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Esta expresion también puede utilizarse para describir la distribucion de soluto en crisoles de
tamafio finito, tomando en cuenta que el espesor de la capa limite, es pequefia comparada con la
longitud del crisol.

Cuando esto es verdadero, se tiene un equilibro dindmico entre el liquido y el solido en
crecimiento, por lo que ecuaciones idénticas a 2.10 y 2.11, pueden derivarse, solo que en este
caso, el coeficiente de particion de equilibrio, k, se reemplaza por el coeficiente de particion
efectivo, k’:

C*g =k Co(1-f,) P 2.13a)

Cp =Cofp & 2.13b)
Donde Cy, es la composicion del liquido y k’= C*g/Cy.

Las ecuaciones 2.13a y 2.13b constituyen una ecuacion modificada de la segregacion normal. De
la ecuacion 2.12 se observa que el valor minimo para k’ se tiene cuando V 6 /D <<<I, esto es, a
bajas velocidades de crecimiento, una alta difusiéon de soluto en el liquido y una maxima
agitacion, siendo 0 un minimo. En este caso limite, la distribucion de soluto se describe de
acuerdo al caso especial mencionado, cuando se tiene una difusion de soluto infinita en el
liquido. El valor maximo de k’ (=1) se obtiene cuando V 6 /D >>1.

El mayor problema y tnico en el crecimiento de cristales de aleaciones, es el de mantener una
interfase plana, la cual se mueve a una velocidad constante, debido a que la acumulacion de
soluto enfrente del cristal se incrementa con la distancia desde la interfase. El gradiente de
temperatura debera ser tal que se debe evitar subenfriamiento constitucional enfrente de la
interfase. La condicién basica para este criterio de subenfriamiento constitucional puede
escribirse de acuerdo a [42]:

G/V=-m; C*g (1-k)/kDy 2.14)

Donde m; es la pendiente de la linea de liquidus en equilibrio del diagrama de fases. Esta
expresion es valida de acuerdo al grado de agitacion del baiio.

Sin agitacion C*s = Cy y para una agitacion muy vigorosa, desde el punto de vista de la
redistribucién de soluto, la difusién de soluto en el liquido es completa. La ecuacion 2.14
muestra el porque del requisito de controlar Gp y V independientemente, durante el crecimiento
de cristales, ya que la relacion de estos dos valores determinan la conservacion de un frente
plano.

El criterio del superenfriamiento constitucional (ecuacion 2.14), se ha tomado como una
herramienta de gran valor, a pesar de que las condiciones para el rompimiento del frente plano se
definen con mayor claridad mediante el andlisis de estabilidad desarrollado originalmente por
Mullins y Sekerka [42], ya que pueden ocurrir desviaciones muy importantes desde el equilibrio,
en especial cuando se trabaja con aleaciones que presentan facetamiento o solidifican a
velocidades muy altas de crecimiento.
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2.4 Inestabilidad de la interfase en aleaciones

Durante la solidificacion de una aleacion, hay un cambio substancial en la concentracion frente
la interfase solido-liquido. Este cambio afecta a la temperatura local de equilibrio, Tr, del
liquido, el cual se relaciona con la composicion por:

TL (Co)- Tr=m (Co-Cr) 2.15)
Donde Ty es la temperatura liquidus correspondiente a la composicion inicial Cy de la aleacion.

Esta relacion se muestra en la figura 2.8 donde se observa que la concentracion de la capa limite
puede ser convertida en términos de temperatura usando el diagrama de fases. La temperatura
liquidus aumenta con el aumento de la distancia z, cuando el valor de k es menor que la unidad,
porque el valor de m es negativo. Esto representa la temperatura local de equilibrio para la
solidificacion de un elemento de volumen en un metal fundido [43, 44].

Para investigar la estabilidad, es necesario también determinar la temperatura, Ty, impuesto por
el flujo de calor. Ambas temperaturas deben ser iguales en la interfase.

Co/k

ACo

Co

T (€Ca)

e

— ATo

Ts(Co)

Figura 2.8. Subenfriamiento constitucional en aleaciones [42]

En condiciones de crecimiento en estado estacionario de una interfase solido-liquido plana, esto
correspondera a la temperatura solidus para la composicion Cy, como se muestra en la figura 2.8
[45]. Cuando la concentracion del liquido Cp, disminuye con la distancia, z, la temperatura
liquidus, Ty (por ejemplo la temperatura de fusion), de la aleacion aumentara como se indica en
el diagrama de fases.

Esto significa que si se extraen volimenes de liquido pequefios por algin medio a varias
distancias adelante de la interfase solido-liquido y solidifican, sus puntos de enfriamiento en
equilibrio podrian variar con la posicién en la manera descrita por la curva gruesa en la parte
inferior izquierda del diagrama.
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Sin embargo, cada elemento de volumen se encuentra a una temperatura, Tq, la cual es impuesta
por el gradiente de temperatura alcanzado por el flujo de calor que se encuentra en la fundicion.
Por lo tanto, en la interfase s6lido liquido (z=0), T, debera ser menor o igual a Ts para conducir
el mecanismo de adicion atdmica, puede existir un volumen de liquido el cual esta subenfriado
cuando el gradiente de T, es menor que el gradiente de Ty. Esta region (seccién subrayada) es
llamada la zona de subenfriamiento constitucional [46]. Existe una fuerza conductora para el
desarrollo de perturbaciones en este volumen [47].

Dependiendo del gradiente de temperatura:

dT
GZ( q] 2.16)
dz i

En el liquido en la interfase solido-liquido (el cual es impuesto por el flujo de calor externo)
puede haber o no una zona de subenfriamiento constitucional (figura 2.9).

i
Tq ///
,/
1 T
b=
A
d=z dz
—_—

Figura 2.9. Condicion para el subenfriamiento constitucional en la interfase solido-liquido y las
estructuras resultantes [43]

Esta zona se define para ese volumen de la fase liquida frente la interfase donde la temperatura
actual, T, es mas baja que la temperatura de solidificacion en equilibrio, T). La fase liquida en
esta zona esta subenfriada. Se puede observar claramente que la condicion requerida para la
existencia de una zona de subenfriamiento constitucional es que el gradiente de temperatura, Gy,
en la interfase en el liquido debe ser menor que el cambio del gradiente de la temperatura
liquidus en la fundicion.

El ultimo gradiente se obtiene multiplicando el gradiente de temperatura, Ge, por la pendiente
m, de la linea liquidus. Por lo tanto la interfase esta subenfriada constitucionalmente cuando:

G<mG, (aleaciones) 2.17)
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La interfase llegara a ser siempre inestable si se satisface la ecuacidon anterior. Usando la

ecuacion:
G~ (dcl) = —(VJACO 2.18)
dz ), D

Se puede obtener:

mVAV,
D

G< 2.19)

También, como —mAcy=AT),, el limite de subenfriamiento constitucional puede ser expresado en
su forma usual:

G_aT 2.20)
V D
6
v=9D 2.21)
AT,

Donde AT, puede ser remplazado por la expresion: mCy(k-1)/k. Si G/V es mas pequefio que
ATy/D, resultara la inestabilidad.

Una limitaciéon importante del criterio de subenfriamiento constitucional es que no toma en
cuenta el efecto de la tension superficial de la interfase solido-liquido que en gran medida tiene
una influencia muy grande en la estabilidad de la interfase

2.5 Microestructura celular y dendritica

Las microestructuras de solidificacion generalmente estan constituidas por dendritas, eutécticos o
una combinacion de ellas. El crecimiento de ambas morfologias se han descrito por modelos
teoricos analogos; el desarrollo de ellos comprenden dos pasos:

1) Derivacién de una ecuacion la cual describe la relacion general entre la escala de la
microestructura, el subenfriamiento y la velocidad de enfriamiento [48, 49]:

2) Eleccion de un criterio que permita la definicion de una sola expresion entre la escala de la
microestructura y el subenfriamiento (en el caso de crecimiento dendritico), o rapidez de
enfriamiento (en el caso de crecimiento direccional)

Con la consideracion de la primera parte del problema, es necesario determinar una expresion

para el calor y/o la distribucion de soluto y tomar en cuenta los efectos de capilaridad. El paso
dos puede satisfacerse utilizando algunos de los criterios de crecimiento alternativos:
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i) crecimiento al extremo, por ejemplo a la maxima velocidad de crecimiento o minimo
subenfriamiento; esta consideracion ha sido justificada en base a conceptos termodindmicos de
no-equilibrio tales como una minima produccion de entropia;

i1) Crecimiento en el limite de estabilidad morfoldgica; en el caso de crecimiento dendritico, el
uso de este criterio lleva a un acuerdo satisfactorio entre la teoria y experimento.

2.6 Crecimiento restringido y no —restringido

La situacion en la cual el flujo de calor es opuesto a la direccion de crecimiento (solidificacion
direccional o columnar), es cominmente referido como crecimiento restringido, figura 2.10. Es
decir, la velocidad de avance de las isotermas restringen a las dendritas a crecer a una velocidad
dada [50-53]. Esto forza a las dendritas a adoptar el subenfriamiento en la punta correspondiente.
Los limites de grano son paralelos al eje de la dendrita principal.

El caso de crecimiento direccional (columnar) se ilustra en la figura 2.10a) y el crecimiento
equiaxial en la figura 2.10c. Si un termopar se coloca en una posicion fija en la aleacion liquida
que solidifica en condiciones dendriticas, se obtendran diferentes curvas de enfriamiento para
crecimiento direccional b) y crecimiento equiaxial d).

Esta diferencia es esencialmente debido a la nucleacion en el caso de solidificacion equiaxial.
Debido a la microsegregacion, algin eutéctico se formara en los ultimos estados de la
solidificacion (a temperatura eutectica Te). Se nota que en el caso de crecimiento direccional, los
cristales estan en contacto con el molde y el calor sera conducido a través de el, en una direccion
la cual es paralela y opuesta a su crecimiento. Por lo tanto, el metal fundido es el que tiene la
mayor temperatura del sistema.

En el caso del crecimiento equiaxial, el calor producido durante la solidificacion debe ser
transportado a través del metal fundido. Asi en este caso, los cristales son las partes mas
calientes del sistema y el flujo de calor q, es radial y en la misma direccion de crecimiento.

c)

|

a)

b) l

d

Figura 2.10 Campo térmico y curvas de enfriamiento T vs. t de las dendritas en una aleacion
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Cada dendrita forma limites de bajo angulo con sus vecinos y muchos troncos, formados por
repetidos brazos. Cuando el flujo de calor del cristal dentro de la fundicion (solidificacion
equiaxial), las dendritas pueden crecer libremente, en materiales puros y aleaciones, tan rapido
como el subenfriamiento impuesto lo permite. Las dendritas crecen de manera radial hasta que
ellas chocan con otras generadas por otros nucleos y los limites de grano forman una red a
través del solido.

En el caso de solidificacion direccional, las dendritas estan alineadas de forma paralelas y un
espacio del tronco caracteristico (A;) puede ser definido. En el caso de solidificacion equiaxial,
cada dendrita forma un grano y el espaciamiento primario, A, es usualmente igual al didmetro del
grano. Un espaciamiento secundario, X,, puede ser definido para dendritas columnares y
equiaxiales [54].

2.6.2 Morfologia y cristalografia de las dendritas.

La formacién de las dendritas inicia con el rompimiento de una interfase solido-liquido planar.
Cuando ocurren perturbaciones en la interfase, estas son amplificadas hasta una marcada
diferencia en crecimiento de las puntas y las depresiones. Debido a que la punta de las dendritas
puede rechazar soluto en la direccion lateral, esta tendera a crecer mas rapidamente que la
depresion, la cual tiende a acumular el exceso de soluto rechazado por las puntas. Por lo tanto, la
forma de las perturbaciones ya no es sinusoidal, pero adopta la forma de células.

Si las condiciones de crecimiento son tales que llevan a la formacioén de dendritas, las células
rapidamente cambiaran a dendritas, las cuales exhibiran brazos secundarios [55]. Bajo
condiciones normales de solidificacion, las células solo pueden aparecer durante el crecimiento
direccional de aleaciones (G>0). Las células usualmente crecen de forma antipararella a la
direccion de flujo de calor, ellas crecen bajo condiciones las cuales son cercanas a limite de
subenfriamiento constitucional de la interfase planar correspondiente. A altas velocidades de
crecimiento, cercanas a las condiciones de estabilidad absoluta, las células también pueden ser
observadas.

Por otro lado, las dendritas son formas cristalinas las cuales crecen lejos del limite de estabilidad
de frente plano y adoptan una orientacidn, la cual es cercana a la direccion del flujo de calor
opuesta a el, pero siguiendo uno de los ejes de crecimiento preferencial [56]. Esas direcciones
son determinadas cristalograficamente, en la tabla 2.2 se ilustran algunos ejemplos. Las dendritas
equiaxiales crecen a lo largo de todas las direcciones cristalograficas cuando la extraccion de
calor es isotropica como es el caso de un metal subenfriado. En los cristales ctbicos, los seis
ejes [001] forman los brazos principales y por lo tanto la orientacion de los cristales puede
determinarse facilmente.

Tabla 2.2 Direccion de crecimiento preferencial de las dendritas de varios elementos

Estructura Orientacion preferencial Ejemplo
Cubica centrada en las caras <100> Al
Cubica centrada en el cuerpo <100> 5-Fe
Tetragonal centrada en el cuerpo <110> Sn
Hexagonal <10-10> H,O (nieve)
<0001> Co17Sm; (Cu)
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2.7 Radio de la punta de la dendrita

2.7.1 Campo difusivo en la punta de la dendrita

La velocidad de crecimiento, tanto como la morfologia de la dendrita o espaciamiento, son todos
dependientes del comportamiento de la region de la punta. Durante el crecimiento de la punta, el
calor y soluto son rechazados. Los procesos de difusién son conducidos por gradientes en el
liquido y el altimo es debido a diferencias en temperatura (AT;) y concentracion (AC) frente del
cristal en crecimiento [57].

La diferencia de concentracion, AC, puede ser convertida en una diferencia de temperatura
liquidus, ATc, via el diagrama de fases. Después de agregar la diferencia de temperatura, en la
interfase sdlido-liquido, causado por la curvatura de la punta (AT;), la condicion completa puede
ser escrita como:

AT= AT+ AT+ AT, 2.22)

En esta ecuacion, la posibilidad de un subenfriamiento cinético para un conjunto de dtomos ha
sido despreciada, esta es una consideracion razonable en el caso de materiales tales como
metales los cuales exhiben una baja entropia de fusion bajo condiciones normales de
solidificacion.

El conocimiento respecto al crecimiento dendritico equiaxial de substancias puras ha sido
revisado por Huang y Glicksman (1981) [58]. Por otro lado en la teoria de crecimiento
dendritico equiaxial de aleaciones, el problema de transporte de masa y aun no ha sido resuelto.

En el caso del crecimiento dendritico direccional en una aleacion, la situacion es algunas veces
simple debido que el gradiente de temperatura impuesto al sistema, el calor latente es
transportado a través del solido y como una primera aproximacion, no se afecta el crecimiento
de la punta mientras el soluto es rechazado al frente de las puntas. En este caso, solo la difusion
de solutos necesita ser considerada, esto permite obtener una solucion simple del problema del
crecimiento dendritico columnar (este caso es de gran importancia practica).

El rechazo de soluto cambia la temperatura de la interfase sdlido- liquido en la punta. La
proporcion del cambio en concentracion en la punta, AC, en la diferencia de concentracion en
equilibrio AC” (=C; [1-k]: longitud de la linea curva en la temperatura de la punta (figura 2.11) es
conocido como la supersaturacion, Q.

Esta supersaturacion o el subenfriamiento relacionado, AT, representa la fuerza impulsora para
la difusion de soluto en la punta de la dendrita de una aleacién. Cuando la supersaturacion es
igual a cero, la velocidad de transformacion serd cero. Con aumento en la supersaturacion, la
velocidad de crecimiento de la nueva fase (s6lida) aumentara. La velocidad de rechazo y por lo
tanto la velocidad de crecimiento, son influenciados por la forma de la punta y al mismo tiempo,
la forma de la punta es afectada por la distribucién del calor o soluto rechazado.
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Tl(Co} [

Figura 2.11 Rechazo de soluto en la punta de una dendrita aislada

Esta interaccion hace que el desarrollo de una teoria exacta sea extremadamente compleja. Sin
embargo, la forma de la dendrita puede ser descrita satisfactoriamente como un paraboloide de
revolucidn; sugerida por Papapetrou (1935). La solucion matematica del problema de difusion
para un paraboloide fue derivado por Ivantsov (1947) quien dedujo una relacidon entre la
supersaturacion, €, el radio de la punta de la dendrita R, y la velocidad de crecimiento, V[59-
61]:

Q=1(P,) 2.23)

Donde
I(P.)= P.exp(P.)E;(P.) 2.24)

y el numero de Peclet para la difusion de soluto, PC=VIU2D=R/SC# Donde E; (P) es la funcion
integral exponencial. La ecuacidon anterior puede ser aproximada por una fraccidon continua del
tipo (Abramowitz & Stegun, 1965) [62]:

I(P)= 2.25)

P+
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# Cuando el radio de la punta de la dendrita se relaciona con la longitud de difusion térmica,d;, el
grupo de dimensiones correspondientes es el numero de Peclet, P=VR/2%.
Si solo so toma el primer termino, se obtiene:

I(P)=P 2.26)
Sustituyendo esta aproximacion en la ecuacion 2.23 se obtiene:

Q=P, 2.27)

2.7.2 Radio de la dendrita en funcion de la velocidad de crecimiento

La mayor parte de la curva de crecimiento de un cristal en forma de aguja, la cual refleja la suma
de los efectos de capilaridad y de difusion, sigue la forma so6lida de la curva en la figura 2.12, y
exhibe un maximo cercano a R°. Recientemente, este maximo, R., era considerado como el radio
al cual la dendrita creceria. Este criterio permitié el establecimiento de una solucion tnica.

Langer y Miiller-Krumbhaar (1977) [63,64] argumentaron que la dendrita crece con una punta
con un tamaifio en el limite de estabilidad (estabilidad marginal). Asi determinaron el radio de la
punta de la dendrita mediante la expresion:

Rs:ki 228)

Donde A; es la menor perturbacion de la longitud de onda, la cual conduce al radio de la punta a
una inestabilidad morfolégica. Como una primera aproximacion, se utiliza la longitud de onda de
la perturbacion marginalmente estable de una interfase planar, para obtener una expresion de la
forma:

Ai = 2m(8¢ s)? 2.29)

Esta longitud de onda es la geometria principal de una longitud de difusion, 6¢(D/V) y una
longitud de capilaridad, s(=I/ATy). En la figura 2.12 también se indica el valor, Rs, donde R esta
en el limite de estabilidad morfoldgica. Se puede observar que este punto operativo situa alguna
distancia desde el extremo, y lleva a la prediccion de valores grandes de R. Esta prediccion es
consistente con las medidas experimentales y también con los modelados analiticos y numéricos
mas recientes.

Para el hemisferio de un cristal con forma de aguja, la solucion de la ecuacion de difusion
muestra que la supersaturacion, Q, es igual a la proporcion del radio de la punta. Esta proporcion
adimensional se conoce como el numero de Peclet, Pc(=RV/2D) [56]. Para una saturacion dada,
el producto, RV, es constante y significa que una dendrita con radio pequefio crecera
rapidamente o una dendrita de radio grande crecera lentamente (linea diagonal). A valores de R
pequefios, el limite de difusion es cortado por el limite de capilaridad.
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Figura 2.12.Velocidad de crecimiento de un hemisferio de una aguja a Q=constante [64]

El radio minimo R°, es dado por el radio critico de nucleacion, r°, un valor maximo de V por lo
tanto existe. Se pensaba que las dendritas que crecen rapidamente dominarian el crecimiento en
estado estable, también se consideraba que el radio elegido por el sistema seria el Gnico que daba
la mas alta velocidad de crecimiento (valor extremo R=Re). Sin embargo, los experimentos
indican que los radios de curvatura de las dendritas son aproximadamente iguales a la menor
perturbacion de la longitud de onda de la punta, la cual es cercana a Ai. Esto se ha denominado
como el crecimiento en el limite de estabilidad (R=Ry).

Considerando que Rs, es mucho mas grande que R., el efecto de la curvatura sobre la curva de
crecimiento puede ser despreciado. La curvatura ejerce su influencia principalmente a través del
valor A;, mediante la longitud de capilaridad.

La figura 2.13 ilustra como se obtiene una solucién tnica usando el criterio extremo (linea
punteada) o con la ayuda de argumentos de estabilidad (lineas solidas). En esta figura, se
demuestra como utilizando diferentes criterios 6ptimos, los valores V-R observados se obtienen
como una funcién de Q. Esto es para un valor de V, se encuentra un valor de R.

Q,>0,>0

Ig V—=

Vi:‘.(.Re}

~0
VAR
! . L]

. \\‘\/v=f'(Rs]

Ilg R—=

Figura 2.13 Velocidad de crecimiento en funcion de el radio de la punta para un crecimiento optimo [64].
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La velocidad de crecimiento no- optima, V, en la figura 2.12 se muestra como una funcion del
radio de la punta R, para varias supersaturaciones, Q3> Q,> Q; (lineas discontinuas). Para el
analisis se usaron dos criterios 6ptimos; Uno considera que el crecimiento de la punta ocurre al
extremo (linea punteada) y el otro considera que el crecimiento ocurre al limite de estabilidad
(linea solida). Usando la ecuacion 2.28, la supersaturacion €2, es eliminada de la relacion V-R. El
resultado final para crecimiento restringido (V=f'[Rs*] se muestra en la figura 2.14 para
velocidades de V>Ve.

Vc para G=10"
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Figura 2.14 Radio de la punta de la dendrita optimo como una funcion de la velocidad de crecimiento
[65].

En solidificacién direccional, el crecimiento ocurre con un radio de la punta que es igual a la
minima inestabilidad de la longitud de onda Ai, se pueden generar curvas como las que se
observan en la figura 2.14. Ellas indican la magnitud del radio de la punta de la dendrita para una
velocidad de crecimiento dado y un gradiente de temperatura [65]. Se nota que hay un efecto
marcado del gradiente de temperatura sobre el radio de curvatura a velocidades bajas de
crecimiento (crecimiento restringido o celular, para G=0.1 K/mm entre V=10 y V=10"mm/s).

Un gradiente lo suficientemente alto o una velocidad de crecimiento los suficientemente baja
(Vc=GD/AT)) podrian conducir a el establecimiento de una interfase planar (una dendrita con un
radio de curvatura infinito).

Para entender estas expresiones mas detalladamente, se hace énfasis en la obtencion del radio de

la punta de las dendritas creciendo bajo condiciones de solidificacion direccional y niimeros de
peclet bajos. Este es el caso solutal con un campo de temperatura impuesto en la figura 2.11.
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La minima longitud de onda de la inestabilidad de la punta se aproxima por la ecuacion:
i = 2n(l/)'? 2.30)
donde o= Mgc-G
Usando la ecuacion 2.28) se obtiene:
R = 2n([/g)" 2.31)

Evaluando ¢, se asume que Gs = G; = G. Todos los valores excepto G¢, se conocen en la
ecuacion anterior, y G¢ en la punta (en estado estable) se puede deducir por un balance del flujo,
de la forma:

Ge=-VC)p/D 2.32)

La incognita es la concentracion en el liquido,Cy , la cual puede obtenerse al combinar la
definicion de la supersaturacion Q.

*

C

Co/1-pQ 2.33)

Con la solucidn de la difusion se obtiene:

*

<

Co/1-pI(Pc) 2.34)
La cual puede también escribirse de la forma:
C} IC=A(PC) 2.35)

Donde A(Pc¢)= [l-pI(Pc)]'l . A partir de esta expresion, se puede obtener el gradiente de
concentracion en la punta de la dendrita.

Gc:-VpCoA(Pc)/D 236)
Sustituyendo este gradiente en la ecuacion 2.31 se tiene:

1/2
R=2rx d 2.37)

_ mVpCyA(P,.) _G v
D
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y con la definicién del numero de Peclet (R=2PcD/V) se tiene [66]:

VZA’+VB’+G=0 2.38)
Donde:
A’=’T/P2D?

B’=mCy(1-k)A(Pc)/D

Esta ecuacion cuadratica puede ser resulta para obtener el valor de R como una funcién de V
(figura 2.14)

La figura 2.15 muestra la concentracion de la punta para células y dendritas. Es interesante notar
que la composicidon es alta en el régimen celular cercano al frente plano a bajas y altas
velocidades. En estado estable, el ultimo crecimiento con la composicion, Cy/k; llevan a un
solido homogéneo con composicion, Cy. La temperatura puede ser relacionada con la
concentracion a través de la linea liquidus del diagrama de fases.

Vc paraGg= 10" Va
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Figura 2.15 Concentracion liquida en la punta de la dendrita en solidificacion direccional [65]

El radio de la punta de la dendrita no podria ser importante si no influencia otros parametros de
las células o dendritas. Esta teoria descrita es muy util en el caso de dendritas aisladas. La
concentracion de la interfase sélido-liquido se puede derivar con el radio de curvatura predicha
en la figura 2.14.

Las puntas redondeadas de la células crecidas a velocidades cercanas al limite de
subenfriamiento constitucional, V¢, no pueden disipar facilmente el soluto rechazado en esa
region y la concentracion de las puntas sera mas alta que las que se obtiene en las puntas
dendriticas mas afiladas. A velocidades de crecimiento muy altas, la concentracion de la
interfase en el liquido aumentara nuevamente a valores altos debido al aumento en la
supersaturacion necesaria para derivar el proceso.
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Nuevamente a velocidades muy altas un cristal con una supersaturacion igual a 1 crecerd con una
composicion cercana a Cy de la aleaciéon (la composicion del liquido en la interfase e entonces
igual a Cy/k). Bajo estas condiciones, resultara una interfase sélido-liquido planar; como en el
crecimiento a velocidades bajas con un gradiente de temperatura positivo (regiones grises). La

..y, yqe . * . . . . .,
composicion del solido se relaciona con C, mediante el coeficiente de distribucion k.

2.8 Crecimiento dendritico

Las estructuras dendriticas son las que se observan con mayor frecuencia en aleaciones
solidificadas. El termino dendrita es una palabra griega que significa arbol, y como un arbol, las
dendritas tienen ramas o brazos, que se clasifican como brazos principales, secundarios,
terciarios y eventualmente brazos de mayor orden. Es de gran importancia entender
cuantitativamente el desarrollo de varias escalas microstructurales o espaciamientos en este
patrén dendritico y como estos parametros varian con cambios en las condiciones de
crecimiento.

En las aleaciones solidificadas, los espaciamientos interdendriticos caracterizan el patréon de
segregacion de soluto y frecuentemente son generadores de segundas fases como precipitados o
poros, los cuales en gran medida controlan las propiedades del material. Los brazos dendriticos
distinguen a una estructura dendritica de una estructura celular, una célula puede ser definida
como un patréon periddico de la interfase solido-liquido con gran interaccion de las puntas,
llevando a una forma no- parabdlico de la interfase y ausencia de brazos [67, 68].

Las estructuras dendriticas se pueden desarrollar a partir de dos condiciones diferentes de
crecimiento, las cuales difieren en la forma de extraccidn del calor latente de fusién de la
interfase solido-liquido, estas son:

1-Crecimiento desde un liquido subenfriado en el cual generalmente se forman cristales
dendriticos equiaxiales, el calor latente de fusion se disipa a través del liquido subenfriado frente
de la interfase. En este caso, el gradiente de temperatura liquido en la interfase es negativo,
mientras que en el solido tiende a cero.

2- Solidificacion direccional o crecimiento restringido, en donde el gradiente de temperatura
positivo en el liquido es impuesto para que el calor latente de fusion sea disipada a través del
solido.

La direccion de crecimiento y la direccion del flujo de calor son paralelos para la solidificacion
en la condicién del liquido subenfriado, mientras que estos son antiparalelos en el proceso de
solidificacion direccional. En un cristal equiaxial, los campos térmicos y de soluto frente a
cualquier dendrita pueden ser significativamente influenciadas por la presencia de otras
dendritas en granos vecinos.

Una estructura dendritica es caracterizada por varias escalas microstructurales importantes como
son: el radio de la punta de las dendritas R, el espaciamiento dendritico primario A; (solo en
crecimiento direccional) y el espaciamiento dendritico secundario A,. Es importante entender
cuantitativamente la fisica del problema que controla las magnitudes de estos parametros para
que las variaciones con la composicion y condiciones de procesamiento puedan ser establecidas
para una estructura dendritica [69].
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Para el crecimiento dendritico desde un metal liquido subenfriado, la composicion de la aleacion
Co, y el subenfriamiento AT, controlan la velocidad de crecimiento V, el radio de la punta de la
dendrita R, y el espaciamiento dendritico secundario A,. El subenfriamiento AT, es
frecuentemente medido experimentalmente, y su prediccion teodrica requiere modelos de
nucleacion confiables.

Para solidificacion direccional, los parametros microestructurales importantes son el radio de la
punta de la dendrita R, espaciamiento dendritico primario A;, y espaciamiento dendritico
secundario A,. Estos son controlados por la composicién de la aleacién, asi como por la
velocidad de crecimiento impuesta y por el gradiente de temperatura.

2.8.1 Parametros microstructurales de los procesos fisicos

Para relacionar los parametros microestructurales con las condiciones del proceso, es importante
primero examinar los procesos fisicos que controla la microestructura. Esos procesos son:
difusion térmica, difusion de soluto y energia interfacial. Las microestructuras solidificadas y
especialmente las estructuras dendriticas pueden ser también influenciadas por la conveccion en
el liquido [70,71].

La interfase sélido-liquido es una fuente de calor (calor latente), la cual necesita ser disipada. Es
también una fuente de soluto cuando hay una particion de soluto entre el solido y liquido para
que la difusion de soluto sea requerida para crecer.

La creacion de una interfase requiere energia adicional para que los efectos de capilaridad sean
frecuentemente criticos. La influencia de estos procesos ocurre sobre ciertas longitudes
caracteristicas, las cuales se definen de la siguiente forma:

La longitud de difusion de soluto Ip

Lp=Du/V 2.39)
La longitud de la difusion térmica Lt

L= ar/V para subenfriamiento puro y aleacion 2.40a)

L= AT/G para solidificacion direccional de una aleacion 2.40b)
v la longitud de capilaridad d)

do=T/A 2.41)
donde:

A: = AH/cy para un material puro
A =AT, parauna aleacion

Donde Dy y ap, son los coeficientes de soluto y de temperatura en el liquido respectivamente;
AT, es el rango de enfriamiento en equilibrio, el cual se relaciona con la composicion de la
aleacion Cy; AH y ¢ son la entalpia de fusion y el calor especifico del liquido; I es la relacion de
la energia interfacial y el cambio de entropia de fusién por unidad de volumen.
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2.8.2 Parametros microestructurales vs. condiciones del proceso

Para un metal subenfriado, el parametro variable es la magnitud del subenfriamiento que
determina la velocidad de crecimiento. En términos de parametros de proceso, la velocidad
influencia solo las escalas caracteristicas de difusion tal que la velocidad de la interfase esta
aumentando el campo de difusion llega a ser mas localizada.

Para la solidificacion direccional de una aleacion, el control de los parametros son V y G, la
velocidad influencia la longitud de difusion y el gradiente de temperatura influencia solo la
longitud térmica. Para crecimiento dendritico direccional a bajas velocidades, donde el
subenfriamiento en las puntas son despreciables comparados con el rango de enfriamiento en
equilibrio de la aleacion ATy, la longitud térmica representa la longitud de la dendrita frente de
la interfase plana.

El efecto de la composicion de las aleaciones se relaciona con las longitudes de capilaridad y de
temperatura a través del termino AT,. Para materiales puros, la longitud de capilaridad depende
solo de los parametros del sistema. Conceptualmente, la longitud de capilaridad de materiales
puros representa la mitad del radio critico de nucleacion (o la inversa de la curvatura critica de
nucleacion).

Considerando el caso general, las escalas de longitud Li de las microestructuras en un sistema de
aleacion son importantes los efectos del soluto, de la temperatura y de la capilaridad. La forma
general de la ecuacién de las escalas microestructurales puede ser escrita de la forma [72]:

Li= A[lp]? [11]° [do]® 2.42)

Donde L; es la longitud caracteristica y los exponentes a, b y ¢ son constantes, donde la suma de
ellos debe ser igual a 1.

La competencia entre los diferentes procesos fisicos también nos proporciona las condiciones de
transicion que se pueden escribir de simple forma. Para solidificacion direccional:

(1) limite de crecimiento planar (baja velocidad de subenfriamiento constitucional)

Lp=1Ir 2.43a)
(i) limite de crecimiento planar (alta velocidad, estabilidad absoluta)

Lp=kdo 2.43b)
(iii) transicion celular- dendritas (baja velocidad)

Lp=klIr 2.43c¢)
Donde k es el coeficiente de distribucion en equilibrio.

La transicion a alta velocidad de dendritas a celulas todavia no ha sido establecida como una
simple expresion, se ha encontrado de manera general como: Ip=ady donde o es una constante.
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Varias condiciones de transicion y escalas microestructurales se ilustran en la figura 2.16 en
términos de parametros microestructurales y del proceso fisico, para obtener un esquema entre
la microestructura y las condiciones del proceso.
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Figura 2.16 Resumen de las condiciones de transicion microestructural y parametros microestructurales
en solidificacion direccional.

2.8.3 Espaciamiento dendritico primario

A pesar de los parametros controlados parcialmente (velocidad de enfriamiento, tiempo de
solidificacion) en fundiciones normales, se han efectuado mediciones en lingotes solidificados
para obtener informacién sobre el espaciamiento dendritico las cuales han contribuido en gran
medida para entender la morfologia de las dendritas [73-78].

Se han hecho intentos para controlar con mayor preescision la solidificacion estableciendo
condiciones de crecimiento de estado estacionario a velocidades controladas y gradientes de
temperatura conocidos [73, 78].

Bell y Winegard [78] y Kotler y colaboradores [76] usaron el espaciamiento dendritico primario
para caracterizar el arreglo dendritico. Las variables experimentales (gradiente de temperatura en
el liquido y velocidad en estado estacionario) fueron medidas y algunas veces controladas de
manera independientes. Bell y Winegard propusieron una ecuacion para el espaciamiento
dendritico en la aleacion Sn-Pb de la forma:

A= (A-BInG)V™ 2.44)

donde n<1 y los valores de A, B y n fueron encontrados por analisis de regresion multinomial no
lineal de sus resultados.

Bolling y Fainstein-Pedraza [77] describieron el espaciamiento interdendritico para el
crecimiento dendritico de una aleacion sobrecalentada por medio de la ecuacion:

A= 2.45)
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Donde Vi=V+K;Gi/AH, V es la velocidad de crecimiento, K, la conductividad térmica del
liquido y AH, la entalpia de fusion.

Ellos compararon su ecuacidon con los resultados experimentales de Bell y Winegard [78],
obteniendo un buen acuerdo con la ecuacion 2) y los resultados experimentales reportados en las
referencias [76,77].

De un analisis simplificado debido a Rohatgi y Adams [79] de difusion de soluto alrededor de un
arreglo bi-dimensional de un brazo dendritico, se encontrd que el espaciamiento dendritico fue
directamente proporcional a la inversa de la raiz cuadrada de la velocidad de enfriamiento en
aleaciones Al-Cu, hypo e hypereutecticas.

AT )
5 =| 3AT 2.46)
G,V

Sharp y Hellawell [80, 81] usando aleaciones de Al-Cu, las cuales fueron enfriadas durante
crecimiento en estado estacionario para obtener la morfologia de crecimiento. Sin embargo,
debido a los gradientes de temperatura altos empleados, muchos de los estudios obtuvieron
morfologias celulares discontinuas.

Young y Kirkwood [82] usaron una aproximacion similar a la utilizada por Sharp y Hellawell
sobre el mismo sistema de aleacion bajo condiciones de solidificacion a velocidades de
enfriamiento altas y bajos gradientes de temperatura para asegurar la formacion de las
dendritas.

A pesar de la geometria irrealista en el modelo de Adam y la ausencia de alguna justificacidon
tedrica para un constante de subenfriamiento interdendritico, Young y Kirwood confirmaron la
relacion A* (GLV)= cte para la variacion independiente de G y V.

Resultados similares han sido obtenidos en aleaciones Sn-Pb (77) y Pb-Sn, en ambas usando
técnicas de estado estacionario para controlar Gp y V. Otros han mostrado la relacion equivalente
para aleaciones de aluminio bajo condiciones donde las variables de solidificacion no fueron
controladas ni constantes.

Las relaciones empiricas obtenidas entre A y GV (ecuaciéon 2.46) implica que como G o V,
llegan a ser pequefios, A, aumentara en gran medida. Young vy Kirkood observaron que al
aumentar el contenido de soluto, el espaciamiento dendritico primario aumento como se reporta
en las referencias [76, 78]

Klaren, Verhoeven y Trivedi [83] hicieron experimentos de solidificacion direccional sobre
aleaciones dendriticas de Pb-Sn y Pb-Au como una funcién del gradiente de temperatura,
velocidad de enfriamiento y composicion quimica. Basados en sus experimentos, el
espaciamiento dendritico primario se encontrd que hubo un buen acuerdo con la ecuacion 2.46)
solo a velocidades de crecimiento mayores de 45um/s para la aleacion Pb-Sn y velocidades
menores de 10pum/s en la aleacion Pb-Au.
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Datos sobre el espaciamiento dendritico primario obtenidos de experimentos de crecimiento en
estado estacionario para aleaciones de aluminio, hierro y plomo siguen la relacién empirica de la
forma:

A=kG? VP 2.47)

Examinando los datos, se observa que el exponente de la velocidad, b, tiene un valor aproximado
de Y4 para estudios de dendritas de Fe y de )% para dendritas de Pb y Al. El exponente del
gradiente, a, aparece cercano a 1/3 para dendritas de Pb, pero es cercano a > para aleaciones de
Fey Al

Hunt [84] presento un modelo mas completo el cual predice el espaciamiento dendritico primario
de la forma:

A= 2.83(kATD.I) V4G 2.48)

Para condiciones de rompimiento de frente plano se excede significativamente.

Kurz y Fisher [85] relaciono la punta de la dendrita, el subenfriamiento de la interfase y el
espaciamiento dendritico primario en el crecimiento dendritico de las aleaciones. Ellos aplicaron
el principio de Langer y Muller-Krumbhaar para el crecimiento dendritico en un gradiente de
temperatura positivo usando una solucion simplificada de la inestabilidad de la longitud de onda
para obtener una relacion entre las condiciones de crecimiento y el espaciamiento dendritico
primario:

. (dn -T2 ij ™

G, (1-k) vV G,

Para velocidades bajas:

AT,D,T
A= 4.3(OL

1/4
J VG2 2.50)

Para velocidades de crecimiento altas y AT =AT,

Las primeras predicciones significantes de espaciamiento dendritico fue presentado por Hunt
[84], su modelo se baso en dos grandes consideraciones: 1) una interfase dendritica con brazos
dendriticos se aproximo como una interfase plana en estado estacionario y 2) temperatura
constante y composicion constante en el liquido normal a la direccion de crecimiento dendritico
primario.

Hunt derivo la forma de las células siguiendo el procedimiento desarrollado en la referencia
[86]. Kurz y Fisher asumieron que la forma de la célula o dendrita puede ser aproximada como

un elipsoide:

R=A’GL/3AT 2.51)
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Asi, en el régimen de alta velocidad, los resultados predichos por estas dos teorias difieren solo
por una constante. Sin embargo a bajas velocidades, ambas teorias difieren significativamente. El
modelo de Kurz y Fisher predice un aumento en el espaciamiento dendritico primario con una
disminucion en la velocidad a V=V s/k , donde Vs=GLD /AT,

Taha y colaboradores [87] hicieron estudios de morfologia dendritica de varias aleaciones base
Fe solidificadas unidireccionalmente. Sus resultados de espaciamiento dendritico estuvieron de
acuerdo con la ecuacion A=kVmGy". Los exponentes m y n para espaciamiento dendritico fueron
lejanos a los valores teorico (m=-0.25, n=-0.5).

Mc Cartney y Hunt [88] obtuvieron resultados experimentales (para espaciamiento dendritico
primario) en aleaciones de Al-Mg-Si a varias composiciones, los cuales exhiben un pequefio
flujo de fluido en las regiones interdendriticas o volumen liquido. Los resultados experimentales
se obtuvieron sobre un rango amplio de gradiente liquido, G, velocidades de crecimiento, V,y
composiciones de la aleacion, Co. Ellos relacionaron el espaciamiento dendritico primario con
GL, V y Cy, usando un analisis de regresion lineal. Ellos encontraron una relacion de la forma:

>L — kG £0.55V70428C3(S)i32 252)

Donde k es una constante y Cy es el porcentaje atdmico de silicio en la aleacion. Recientemente,
Trivedi [89] encontrd que las teorias existentes [89] de espaciamiento dendritico primario son
inadecuadas para explicar las observaciones de las dendritas en sistemas de succinonitrile-5.5
acetona. Para explicar estos resultados experimentales, el presento un modelo tedrico basado en
el analisis de Hunt, el cual puede explicar la variacion del espaciamiento dendritico primario.

2.9 Antecedentes

2.9.1 Prediccion de las microestructuras de solidificacion

La micro estructura resultante de la solidificacion, en aleaciones binarias o multifasicas, en el
rango de velocidades de avance de la interfase solido — liquido desde la de superenfriamiento
constitucional G/V¢ (£ m(1-k)C¢/D) hasta la de estabilidad absoluta V, (=m(1-k)CoD/kI"),
consiste principalmente de una estructura celular o dendritica con eutéctico en los espacios
intercelulares o interdendriticos.

Dependiendo del numero de elementos presentes en la aleacion (soluto en solvente) y de las
condiciones limite impuestas al sistema durante la solidificacion, pueden formarse otras fases en
la interfase solido/liquido en movimiento, siendo muy importante modelar el crecimiento de
fases primarias, eutécticos compuestos, entre otros, con el propdsito de describir la evolucion de
la microestructura. Por lo que se puede mencionar que las temperaturas de crecimiento de los
constituyentes en competencia, juegan un papel muy critico en determinar la constitucion y
morfologia de las microestructuras resultantes de la solidificacion bajo ciertas condiciones
especificas [1].
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Las temperaturas de crecimiento, Tg, de los constituyentes en competencia tales como las fases
primarias y eutécticos, juegan un papel critico para determinar la constitucion y morfologia de
las microestructuras de solidificacion [2-4] y pocas mediciones directas han sido hechas en la
dependencia de Tg, sobre las variables de solidificacion, tales como la velocidad de crecimiento,
V, y la composicion de la aleacion, Cy, particularmente para arreglos dendriticos en sistemas
multicomponentes.

Los primeros estudios realizados sobre la determinaciéon de la temperatura en la interfase
dendritica y eutectica como una funciéon de la velocidad y gradientes de temperatura fueron
realizados por Burden y Hunt [6] y después los de Tassa y Hunt [7], para arreglos de dendritas
a-Al en aleaciones Al-Cu [7-10], ellos encontraron un método directo para medir el
subenfriamiento utilizando una expresion empirica de la forma:

AT=T.-T=GD/v+BVv" 2.53)

Donde AT es el subenfriamiento, Ty, la temperatura liquidus, T, la temperatura en la punta de la
dendrita, G, el gradiente de temperatura, D, el coeficiente de difusion, v, la velocidad de avance
de la interfases sélido-liquido, B, una constante de crecimiento y n=1/2.

Para el subenfriamiento eutéctico encontraron una expresion de la forma:
ATg=Te-T=Av"? 2.54)
Donde Tk, es la temperatura eutectica en equilibrio y A es una constante de crecimiento [11].

Los primeros estudios para una fase intermetalica, fueron realizados por Dong y Howar Jones,
determinaron el efecto de la velocidad de crecimiento sobre la temperatura de crecimiento de la
fase intermetalica AlsFe, en aleaciones Al-Fe [12-14].

Las predicciones resultantes de Tg como una funcion de la velocidad de avance de la interfase
solido liquido cumplieron con la relacion:

AT=Bv" 2.55)

Donde las magnitudes para AT estuvieron dentro de un factor de 1.3 a 2.6 respecto de los
valores predichos por el modelo de estabilidad de la punta de Kurz-Giovanola-Trivedi [15].

Ellos también encontraron un buen acuerdo [16] con una aproximacion analitica obtenida por
Hunt y Lu [17] de su modelo numérico de crecimiento dendritico, el cual no hace suposiciones a
priori con respecto a la forma condicidn operativa en la punta:

T.-Tg= GD/v+Bv'"? 2.56)
Con B=[mCy(k-1)]**[I/Dk]"?
Donde m es la pendiente liquidus, Co, es la composicion de la aleacion, k, es el coeficiente de
particion de soluto y I, es el parametro de Gibbs- Thomson. En estudios recientes realizados en

aleaciones de aluminio [18,19], la expresion 1 han estado de acuerdo cuando el coeficiente de
particion altos.
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Recientemente, J.A. Juarez-Islas [20] ha desarrollado un trabajo sobre la caracterizacion y
prediccion de las microestructuras en el sistema de aleacidon Al-Zn-Mg, donde las
microestructuras obtenidas fueron caracterizadas y predecidas usando la seccidon vertical del
diagrama de fases ternario a 5.3%at.Zn junto con un andlisis térmico y las ecuaciones
multicomponentes para el crecimiento dendritico de la fase a-Al, eutéctico e intermetalico 1, en
bases a la relacion general:

GLDL

AT4= +B,(C, V) 2.57)

Donde relacion particular empleada para el crecimiento dendritico de fase a-Al fue:

1/2

" T'm. (k. —1NC?p.
TL' TGa: 27_,:2 Z 1m1( 1n )CL1p1 V1/2 258)
= D Li Z Cijp j
j=1
Para el crecimiento de la fase intermetalica T:
1/3
N rimizcﬁpi 13
Ti-Tg= Zf A% 2.59)
= kD Cszj
j=1
Y para el crecimiento de la fase eutéctica:
Teu-Te pu= AV"? 2.60)

Aunque en el trabajo experimental solo utilizo una velocidad de solidificacion (6.5x10™*m/s
=650um/s) con adiciones de Mg desde 4.6 a 9.2 (%at.) en la aleacion maestra Al-5.3%at.-
xMg%at., el andlisis efectuado le permitié derivar de manera optima las temperaturas de
crecimiento de las fases en funcién de la velocidad de crecimiento y ademas obtener la
velocidad de crecimiento simultaneo de las fases.

En el presente trabajo se hace un estudio mas completo del trabajo desarrollado por J.A. Juarez-
Islas, donde se estudian experimental y tedricamente las temperaturas de crecimiento de las fases
en funcion de la composicién quimica y de la velocidad de solidificacion, empleando un rango
de velocidades desde 4x10°m/s (4um/s) hasta 1.7x10™*m/s (170pum/s).

oo °
———



Capitulo II Marco tedrico

2.9.2 Prediccion de la distribucion de soluto

En particular, los modelos de crecimiento dendritico estdn basados en la solucidén en estado
estacionario del problema de solidificacion, involucrando una interfase sélido/liquido paraboidal.
El campo de difusion enfrente de esta interfase esta dada por la solucion de Ivantsov (Iv=
PeE(P), donde P= VR/2D) [110] y se utiliza para describir el crecimiento de celdas o dendritas.

Kurz y colaboradores [111] basandose en la solucion de Ivantsov para resolver el problema de
transporte [112] y en el criterio de estabilidad [113], modelaron el problema de crecimiento
celular o dendritico forzado hasta la velocidad de estabilidad absoluta y Gdumann et.al [114],
considero el crecimiento marginal y la solucion de Ivantsov para determinar el perfil de
composicion en el liquido enfrente de la interfase sélido/liquido.

El modelado de la solidificacion en sistemas ternarios o multifasicos ha sido llevado a cabo
mediante la suposicion de la difusién independiente de solutos, tal que los campos de difusion
por ejemplo, en aleaciones ternarias, estan dados por funciones matematicas similares a las de las
aleaciones binarias y las condiciones limite en la interfase solido/liquido estan dadas por el
diagrama de fases. Esta aproximacion ha sido aplicada para derivar el crecimiento dendritico
mediante el uso de la ecuacion de Ivantsov, el criterio de estabilidad marginal y la difusion
independiente de soluto [115].

Como una aproximacion inicial se ha asumido que no se tienen gradientes térmicos a la escala
de un grano (en condiciones de solidificacion de moldes metalicos en gradiente de temperatura
en 10" micras es de aproximadamente 5K/cm.), subenfriamiento térmico despreciable
(comtnmente se tiene de 1 a 3K), velocidades de avance de la interfase pequefias (500 a
1000 £ m), crecimiento en el limite de estabilidad, bajo estas aproximaciones, se desarrollo un

modelo para el crecimiento de dendritas de sistemas multicomponenetes [116], en donde el
frente de avance de la dendrita esta gobernado por la supersaturacion asociada con una diferencia
de concentracion cercanas y lejos de la interfase liquido/solido, la cual esta normalizada por el
soluto rechazado por esta interfase.

Cuando la dendrita esta gobernada por el limite marginal de estabilidad, el radio de la dendrita,
la concentracion de la periferia de la dendrita y el subenfriamiento del frente de avance de la
dendrita, se pueden obtener por sistemas multicomponentes.

En un trabajo realizado recientemente por J.A. Juarez-Islas y colaboradores [117] para derivar la
distribucion de soluto en la aleacion Al-5.3%at.Zn-xMg solidificada a una velocidad de
crecimiento constante, emplearon el modelo de solidificacion de aleaciones multicomponentes
con diferentes coeficientes de difusion desarrollado por Rappaz y Boettinger [118], el cual es una
extension del modelo previamente desarrollado para el crecimiento columnar de dendritas de
aleaciones ternarias [119-121].

En este modelo se considera que durante la solidificacion de la aleacidn, se desarrolla una
dendrita y su punta esta gobernada por la supersaturacion:

C: T -C

_ Lj —Co; _ Cuy =Gy, _

j C:j _C:,j B C;,j(l_kj)
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Cuando la dendrita crece en el limite de estabilidad marginal, el radio de la punta de la dendrita
esta dado por:

172

R=2n — 2.62)

y en la punta el gradiente de composicion es de la forma:

2.63)

*

“7p(C], -CL,) D|1-(1-k))lv(Pe))

s,j

% v{ C,;(1-k;) }

Combinando las ecuaciones correspondientes al radio de la dendrita y los gradientes de soluto, se
obtiene el radio de la dendrita como una funcidén del nimero de Peclet y a partir de este la
concentracion de soluto en la interfase sélido- liquido de acuerdo con:

* C 0.j

C .= ara j=1,n 2.64
F 1= (1-k)Iv(Pe)) paral )

Las predicciones obtenidos para la distribucién de soluto en la matriz a-Al de la aleacion Al-
5.3%atZn con adiciones de 5.5-11.5%at. Mg mostraron un buen acuerdo con los resultados
experimentales, especialmente con las aleaciones con contenidos menores de 7%at.Mg, debido a
que el modelo no toma en cuanta la presencia de eutéctico que aumenta con el contenido de Mg.

En el presente trabajo de investigacion se hace un estudio sobre la distribucion de soluto de la
aleacion Al-5.3%at.Zn con contenidos de 5.3-9%at.Mg, y se estudia el efecto que causa la
composicion quimica y la velocidad de crecimiento sobre la distribucion de los elementos
aleante Zn +Mg en la matriz de a-Al. Para las predicciones se utiliza el modelo de solidificacion
para sistemas multicomponentes mencionado anteriormente.
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Capitulo III Desarrollo experimental

3. DESARROLLO EXPERIMENTAL

Al inicio de este capitulo se hace una descripcion detallada de los componentes del sistema de
solidificacion unidireccional (tipo Bridgman) construido para controlar el frente de solidificacion
a diferentes velocidades de crecimiento de las aleaciones Al-5.3%at.Zn-x%at.Mg que se estudian
en este trabajo de investigacion. Ademds el procedimiento llevado a cabo mediante la
solidificacion por la técnica de fusion con electrodo de tungsteno con gas inerte (T.I.G) para
ampliar el estudio del refinamiento microestructural. Se explica la elaboracion de las aleaciones
maestras que se indican en el diagrama de fases y la metodologia para solidificarlas
unidireccionalmente.

Se hace una descripcién de la preparacion de las probetas para cada una de las técnicas
empleadas en la caracterizacion microestructural como son; Rayos X, Microscopia optica (MO),
de barrido (SEM) y transmision (TEM). Al final del capitulo se exponen los modelos tedricos
empleados para las prediccion de las microestructuras de solidificacion en base a las
temperaturas de crecimiento de las fases y de la distribucion de soluto (Zn+Mg) al final de la
solidificacion.

3.1 Equipo de solidificacion unidireccional.

La solidificacidn es una de las técnicas mas importantes para el procesamiento de los materiales,
sus propiedades dependen en gran medida de la microestructura, la cual es gobernada por las
condiciones en que el material es solidificado. La solidificacion direccional es una técnica muy
importante para el estudio de la microestructura y las variables del proceso de solidificacion [1].

En este proyecto de investigacion se analizo el efecto de la velocidad de avance de la interfase
solido-liquido y la composicion quimica sobre las microestructuras de solidificacion y
parametros microestructurales (morfologias, espaciamientos dendriticos, radios de las puntas de
las dendritas y distribucion de soluto principalmente).

Para el control de las variables de la solidificacién como son la velocidad de avance de la
interfase solido-liquido, V 'y del gradiente de temperatura en el liquido Gi, se construyo un
sistema de solidificacion unidireccional, el cual es una modificacidn del sistema de solidificacion
Bridgaman similar al desarrollado por Cline y Livingstone y utilizado posteriormente por
Juarez-Islas [2-3]. El sistema de solidificacion unidireccional construido, se muestra en la figura
3.1; el cual esta constituido por tres partes principales:

1) Sistema de calentamiento

Consiste de un horno de resistencia con una capacidad de 1000°C, controlado por un par de
controladores de temperatura del tipo Omron ESCN, la temperatura es monitoreada por un par de
termopares tipo K situados entre la resistencia del horno y en la parte interna del tubo de
alumina que contiene al crisol de grafito.

2) Sistema de enfriamiento.

Consiste de un recipiente cilindrico de acrilico transparente de 30 cm de diametro, 23 cm de alto
y 0.4 cm de espesor, en la base del cilindro se encuentran una entrada y una salida de agua
conectadas a un par de mangueras. El flujo de agua se controlo midiendo el tiempo que tarda en
llenarse el recipiente de volumen conocido.
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———



Capitulo III Desarrollo experimental

Los flujos de agua que pueden ser utilizados son: a) Lento, con un flujo de agua menor de
0.72litros/minuto, b) moderado, con un flujo de 1litro/minuto y c) rapido, con flujos mayores de
1.5 litros/minuto.

En la parte superior del sistema de enfriamiento se encuentra una placa de cobre que sirve como
aislante térmico que protege al sistema de enfriamiento del calor excesivo del horno. El agua
que circula por el contenedor hace contacto directo con la placa de cobre, manteniendo de esta
forma la temperatura de la placa entre 20 y 30°C.

3) Sistema de movimiento

El sistema de movimiento controla el desplazamiento de la wvarilla guia que introduce al crisol
de grafito al agua en el sistema de enfriamiento; consiste de un motor de 90RPM, con un
sistema de poleas unidas a un tornillo sin fin que junto con un eliminador de voltaje modifican
la velocidad de avance del crisol. La minima velocidad de trabajo es de aproximadamente 1pm/s
y la maxima de 1m/s. Estas velocidades se pueden disminuir o incrementar cambiando el motor
y las poleas. La barra guia que desplaza al crisol al agua esta conectada a la polea del sistema de
movimiento con un cable de cobre flexible de 0.8mm de diametro y una longitud de 55 cm.

Horno de calentamiento
Suceptor de grafito
Controladores de temperatura
Aislante térmico

Sistema de enfriamiento
Entrada de agua

Salida de agua

Varilla guia

Cable de cobre

Mecanismo para el moviendo de la
varilla guia

»

FEQEETORE

Figura 3.1 Sistema de solidificacion unidireccional del tipo Bridgman.
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3.2 Preparacion de los crisoles de grafito

En una gran cantidad de trabajos anteriores se ha mostrado que la conveccion tiene un efecto
importante en los parametros microestructurales [4-6]. Para eliminar o minimizar la conveccion
en las aleaciones solidificadas verticalmente, es necesario, no solo tener un gradiente de densidad
hidrodinamico, sino también un gradiente de densidad horizontal cercano a cero. Una forma de
mantener estas condiciones es teniendo una interfase solido-liquido macroscoépica planar todo el
tiempo. Una interfase macroscépica planar se puede obtener usando especimenes de diametros
menores o igual a 4mm [7].

Se fabricaron crisoles de grafito comprimido o de alta calidad como el que se muestra en la
figura 3.2. El crisol esta dividido en cuatro partes:

A.- Base, esta parte contiene un hueco cilindrico con una rosca donde se introduce una barra
guia cilindrica de laton, tiene una longitud de 3cm.

B.- Esta constituida por una zona de grafito so6lido la cual le da soporte al crisol y actiia como
disipador de calor, tiene una longitud de 3 cm.

C.- Es la parte principal del crisol donde se introduce la carga de la aleacién maestra, tiene una
cavidad cilindrica hueca de 9cm de largo, 3mm de didmetro interno y 6mm de didmetro externo
(1.5 cm de espesor).

D.- Es una tapa de grafito, la cual tiene un acople que permite su ensamble con el crisol. Esta
parte es importante para desmoldar la carga y evitar romper el crisol.

A B C D
A\ g 1 i ; } JE S R Bl [
By 5 ﬁ'?"':'3"L'150'1'1'1'2'1'3'1'4|1%1151'l@

Figura 3.2. Crisol de grafito: A) Base de ensamble con la barra guia, B) Zona sélida disipadora de calor,
C) Cuerpo principales del crisol donde se funde la carga, D) Tapa del crisol.

3.3 Preparacion de las aleaciones maestras

En este proyecto de investigacion se estudiaron aleaciones Al — Zn — Mg, con una composicion
constante de Zn (5.3%at. / 12%wt.) y variacion en el contenido de Mg.

Tabla 3.1. Composicién quimica de las aleaciones estudiadas y su designacion

Designacion de Contenido de Zn Contenido de Mg

la aleacioén Yoat. Yowt. Yoat. Yowt.
A 53 12 53 4.5
B 53 12 7 6

C 53 12 9 7.6
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Las aleaciones indicadas en la tabla 3.1, fueron producidas con elementos de alta pureza: Al
(99.99%), Zn (99.9%) y Mg (99.9%) adquiridas en la distribuidora Alfa Aesar. Las
composiciones de la aleacion se encuentran entre la méaxima concentracion de soluto en
equilibrio C .. v el campo de la fase a+Al como se indica en el diagrama de fases de la figura
3.3 [8].

o] I
I~ L
600 h
O 500ty ]
— o
~ AN
- L+p+
400- ’
| et o+p+t Preo
- | € +l] B—b
300 1 rrjprrrrjprrrrprrri
00Mg 10 20 30 40Mg
. n . n
04,7 Al Mg (at.%) 54.7 Al

Figura 3.3 Corte del diagrama de fases ternario Al-Zn-Mg, a 5.3%at.(12%wt.)Zn constante [8].

Las aleaciones se fabricaron en un crisol de grafito, usando un horno de induccion como el que
se muestra en la figura 3.4, del tipo Leybold Heracus con camara de vacio. Durante la fusion se
introdujo un flujo constante de argon para purgar el aire de la camara de vacio; se efectuaron
al menos tres purgas de gas antes del inicio de la fusion de las aleaciones.

Figura 3.4. Horno de induccion con camara de vacio utilizado en la preparacion de las aleaciones
maestras.
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Las aleaciones liquidas fueron coladas en un molde de cobre rectangular con una cavidad de
2.5cm de espesor, Scm de ancho y 12 cm de longitud. El lingote obtenido se muestra en la figura
3.5. El andlisis de la composicion quimica de las aleaciones se realizo con la técnica de
espectroscopia de emision oOptica [9].

Figura 3.5. Lingote de la aleacion maestra de donde se obtienen las cargas para los experimentos de
solidificacion unidireccional

3.4 Solidificacion unidireccional.

Para obtener material disponible para los experimentos de solidificacion unidireccional, varillas
circulares de 3mm de didmetro y 12 cm. de largo fueron fabricadas directamente del lingote de
la aleacion maestra (figura 3.6), las cuales fueron colocadas dentro de los crisoles de grafito y
solidificadas unidireccionalmente en el sistema de solidificaciéon mostrado en la figura 3.1.

k.‘mﬂl“r!-i!“w -_‘-".!:‘r.::j Wy ."I.fl"" ll.”‘n‘ 1\ L ‘.l"':'-"—
i e 5 4 5 '6 7 .85 5l

Figura 3.6. Aleacion maestra utilizada en los experimentos de solidificacion unidireccional

Después de estabilizar las condiciones térmicas en el horno a 100°C arriba de la temperatura
liquidus de las aleaciones (T a= 650°C, Trg 630°C y TgL 620°C [4]) en un tiempo de 30 minutos,
la muestra fue solidificada unidireccionalmente a velocidades de : 4um/s, 30um/s, 70pm/s,

130um/s, 170um/s y 1000um/s con un gradiente de temperatura el en liquido de Gp = 20-
25°C/cm.

Durante el enfriamiento se utilizo un flujo de agua lento de 0.72litros/minuto a una temperatura
entre 21 -23°C.
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3.5 Soldadura TIG (Soldadura con electrodo de tungsteno en gas inerte)

Las muestras para los experimentos del T.I.G fueron producidas de los lingotes rectangulares de
la aleacion maestra en forma de placas de 5 cm de ancho, 12 cm de largo y 5Smm de espesor.
Los experimentos se llevaron a acabo con una maquina T.I.G del tipo Linde, modelo UCC- 305
como el que se muestra en la figura 3.7. Se utilizo Argon como gas inerte. Los parametros del
proceso fueron los siguientes:

El control ready — off (A) fue puesto es la posicion ready y el control selector (B) en posicion
T.I.G. El control post — flow (C) se coloco en 5. El control selector rango de corriente (D) fue
puesto en el rango de corriente media y el control selector de corriente (E) en la posicion A.C. El
control panel — remoto (F) se puso en modo remoto, el control de ajuste de corriente (G) se puso
en 4.5, los controles de frecuencia (H) y de estabilizacion (I) se pusieron en intensidad 8 y modo
normal respectivamente.

b)
Figura 3.7. a) Equipo de soldadura de electrodo de tungsteno con gas inerte (TIG) b) Boquilla porta
electrodo de tungsteno

Las placas de aleacion maestra fueron colocadas debajo del electrodo de tungsteno de 3mm de
diametro, el control de estabilizacion se coloco en el rango normal y la punta del electrodo se
coloco a Imm arriba de la placa. El arco de soldadura fue barrido sobre la superficie de la placa a
una velocidad constante de la antorcha la cual vario de lcm/s hasta 2.8cm/s, produciendo
cordones de aproximadamente 0.8cm de espesor. La velocidad del frente de solidificacion se
determino con la relacion Vs=cos® V, (donde Vs y Vj, son las velocidades del frente de
solidificacion y del arco de soldadura respectivamente; el angulo 6 es el que se tiene entre las
células y/o dendritas solidificadas y la velocidad del arco de soldadura).
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3.6 Caracterizaron de las muestras.

3.6.1 Microscopia optica.

Las muestras solidificadas unidireccionalmente por UDS fueron extraidas de crisol de grafito, se
cortaron de forma transversal y longitudinal para su andlisis microestructural. En el caso de las
muestras obtenidas por TIG, se cortaron justo a la mitad del cordéon generado por el electrodo y
se analizo principalmente la parte longitudinal de las muestras.

La secciones longitudinal y transversal de las muestras solidificadas unidireccionalmente fueron
desvastadas con papel abrasivo lija de 600 a 2000 mallas y se pulieron con alumina del um a
0.1 um. La microestructura fue revelada mediante un ataque quimico donde se utilizo el
reactivo Keller (1ml HF, 1.5ml HCI, 2.5ml HNOs y 95 ml de H,O) con tiempos de ataque desde
5s hasta 30s.

Las fotomicrografias fueron tomadas con un microscopio &ptico del tipo Zeiss- Olympus con
camara digital integrada, marca Evolution LC, modelo N.PL-A642, controlada con el programa
PixeLINK. El tamafio de las fotomicrografias fue constante de 640 x 512 (Full FOV) en escala
de grises, con aumentos en los oculares de 5x, 10X y 20X.

La caracterizacidon por microscopia dptica se utilizo para:
-Determinar el tipo de grano obtenido al final de la solidificacion.

-Medir espaciamientos dendriticos primarios y radios de la puntas de las dendritas.

Se hicieron al menos 50 mediciones del espaciamiento dendritico primario A;, en el corte
longitudinal, tomando en cuenta la distancia entre los ejes centrales de las dendritas y 50
mediciones en el corte transversal de las probetas tomando en cuenta el centro de las dendritas
como se muestra en la figura 3.8. Se hicieron al menos 50 mediciones del radio de la punta de la
dendrita en el corte longitudinal de las probetas.

\\1 ‘“"g“»{‘

.. ™

-‘

b)
Figura 3.8. Medicion del espaciamiento dendritico primario A; y radio de las puntas de las
dendritas R, en: a) el corte longitudinal de las probetas y b) corte transversal.
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3.6.2 Microscopia Electronica de Barrido

Las probetas preparadas para el analisis por microscopia dptica fueron utilizadas para su analisis
en SEM, particularmente para la identificacion de las fases presentes en las microestructuras,
morfologiay su composicion quimica.

Se obtuvieron fotomicrografias de las microestructuras usando un microscopio electronico de
barrido SEM del tipo Leica Steroscan 440, las imagenes fueron obtenidas utilizando el detector
de electrones retrodispersados a diferentes magnificaciones (100X, 150X, 2.5KX 5KX).

Se efectuaron microanalisis quimicos utilizando un detector de energia dispersiva (EDS) Oxford
y un programa denominado Link Isis. El microandlisis quimico se hizo de manera puntual sobre
los brazos dendriticos primarios o parte central de las dendritas (A;) y sobre los brazos
dendriticos secundarios (A;) para determinar la distribucion de soluto de los elementos Zn y Mg
en toda la dendrita. Se efectuaron al menos 10 mediciones sobre (A;) y 15 mediciones sobre (A;)
dependiendo del tamafio de la dendrita.

A partir de las fotomicrografias obtenidas se determino la cantidad en porcentaje de las fases
presentes como son eutéctico, precipitados y fase a-Al.

Los resultados experimentales de distribucion de soluto fueron comparados con las predicciones
del modelo de solidificacion dendritica para sistemas multicomponentes.

3.6.3 Microscopia electronica de transmision

Para utilizar un microscopio electronico de transmision TEM, las muestras deben de cortarse en
capas finas no mayores de 40pum, para ello, se cortaron discos circulares de las barras
solidificadas unidireccionalmente de 3mm de diametro y 1mm de espesor. Los discos fueron
adelgazados mediante desbaste mecénico, utilizando un mecanismo de sujecion de las muestras y
papel abrasivo lija iniciando con papel del nimero 400 y finalizando con papel 1500.

Las probetas se adelgazaron hasta 30 micras de espesor y finalmente se perforaron con un
electro pulidor marca Struers, modelo Tenu Pol-5. Las condiciones de trabajo fueron: un voltaje
de 30v, una velocidad de flujo de 12 litros/min con un electrolito de acido perclérico al 10%
diluido en alcohol etilico a una temperatura de trabajo de -5°C y un limite de luz al 30%. Las
probetas perforadas fueron inmediatamente enjuagadas en alcohol, se secaron y se guardaron
una desecadora al vacio.

Para el analisis, se empleo un microscopio TEM del tipo Joel 2100 con microanalizador WDS.
Esta técnica se empleo para identificar las fases presentes en la aleacion, principalmente para
corroborar el tipo de precipitados y fases presentes a través de indexar los patrones electronicos
de difraccion.
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———



Capitulo III Desarrollo experimental

3.6.4 Rayos X

Esta técnica junto con el analisis por TEM fue empleada para determinar las fases presentes en
las aleaciones como son: precipitados, eutécticos, matriz, 6xidos, orientacion cristalografica,
utilizando un difractometro de polvos de marca Bruker-AXS, modelo D8 Advance, con un
monocromador de Ge y detector Bantek, a una velocidad de barrido de 2° con un angulo de
2e/min y una radiacion de CuK-a

Las probetas solidificadas de manera unidireccional se prepararon metalograficamente, las
superficies se desbastaron de forma transversal y longitudinal, se pulieron hasta espejo,
removiendo los 6xidos de las superficies. Las fases fueron identificadas comparando las graficos
obtenidos de Intensidad contra angulo 2e con las fichas JCPDS- Internacional Centre for
Difraction Data, correspondientes a cada una de las fases que se estudian en este trabajo de
investigacion.

3.7 Analisis térmico en solidificacion unidireccional.

Durante la solidificacion unidireccional de las aleaciones se siguidé la trayectoria de la
solidificacion mediante la colocacion de pares termopares del tipo K (cromel/alumel) de 0.3mm
de didmetro. Los termopares se calibraron con el punto de ebullicién del agua y posteriormente
se cubrieron con una capa delgada de nitruro de boro para aislarlos eléctricamente. Las puntas
de los termopares fueron introducidas dentro de orificios realizados en las aleaciones maestras
solidas para asegurar el contacto entre carga-termopar, estos se colocaron con lcm de
separacion de punta a punta y posicionados a lcm desde la base solida del crisol en direccion
del flujo de calor dentro de los crisoles de grafito.

Las temperaturas de los termopares fueron grabadas simultaneamente durante la solidificacion
como una grafica de temperatura contra el tiempo, usando una interfase o tarjeta de adquisicion
de datos de temperatura (figura 3.9), controlada por un programa (measure foundry) cargado en
una computadora

A partir de las curvas de enfriamiento Temperatura vs. tiempo se determinaron; el gradiente de
temperatura en la fase liquida, GL y las temperaturas de crecimiento de las fases a-Al, Tgg-al,
intermetalico Tg, y eutéctico a+t, Try presentes en las aleaciones, al variar la composicion
quimica, Cyy la velocidad de avance, V, de la interfase solido-liquido.

Figura 3.9. Tarjeta de adquisicion de Temperatura contra tiempo utilizada en los experimentos de
solidificacion unidireccional.
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3.8 Modelos matematicos

3.8.1 Prediccion de las microestructuras de solidificacion

Con el propésito de predecir las microestructuras resultantes de la solidificacion dendritica como
una funcion del frente de solidificacion, se considero que durante el crecimiento de la dendrita, el
subenfriamiento de la punta de la dendrita, AT =T;-Tg (donde Ty, es la temperatura liquidus y
Tg, es la temperatura de crecimiento de las fases), depende del gradiente de temperatura en el
liquido, G, de la velocidad de crecimiento, V, y de la composicion de la aleacion, Cy de
acuerdo con [10]:

- 0% e, 5

Donde Dy es el coeficiente de difusion de soluto en el liquido y B, {= (2n2FmLC0[k-1]/DL)”2} es
una constante para crecimiento dendritico.

El primer termino del lado derecho de la ecuacion contribuye al subenfriamiento siempre y
cundo el gradiente de temperatura sea grande y la velocidad de avance de la interfase sea
pequefia (cercano al limite de superenfriamiento constitucional). En el caso cuando
DLGL/V<<B1(C0V)1/2 , la ecuacion 3.1) se convierte en:

AT= B, (CoV)"? 3.2)

Y se asume que la ecuacion 3.2) se puede aplicar para el crecimiento dendritico y equiaxiado.
Este tipo de ecuaciones han sido empleadas para determinar el crecimiento de los constituyentes
en competencia [11]. Las temperaturas de crecimiento, Tg, para dendritas puede representarse
como una buena aproximacion por [12]:

2n2FmL (k — I)Co " 12
Ti-Tgo-a= \Y 33)
DL
y para sistemas multicomponentes la ecuacion 3.3) se expresa como [13]:
172
. -1)C2p.
Ti-Tg, a-ar=| 20 Z I'im; (k; ~1)Cip; v 3.4)

i DLiZCL‘pj

J=1

Donde Tr y Tg, o-a1 son las temperaturas liquidus y de crecimiento respectivamente, I constante
de capilaridad, m la pendiente de la linea liquidus, k coeficiente de particion, p la densidad y Dp
es el coeficiente de difusion de soluto en el liquido.
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La temperatura de crecimiento, Tg,:, para el crecimiento de intermetalico ha sido expresada por
[14]:

1_, 1/3
TL-Tg= [my(k-1)Co]** [Dk} %A 3.5)

y para sistemas multicomponentes, la ecuacion 3.5) se expresa como [13]:

1/3

n 2 ~*3
Ti-Tg, = Zﬂ v3 3.6)

La temperatura de crecimiento eutéctico, Tggy, se predice [15] y se ha encontrado
experimentalmente [16] como:
Tru-Teru= AV'? 3.7)

En donde A es una constante para el crecimiento eutéctico

3.8.2 Prediccion de la distribucion de soluto
Con respecto a la solidificacion de aleaciones, se adopto en un principio el modelo desarrollado
por Kurz y colaboradores [17] para el crecimiento forzado de dendritas hasta velocidades de
estabilidad absoluta, con el propdsito de obtener valores de la concentracion de soluto enfrente
de la punta de la dendrita.
La concentracion del solido, es expresada por:

Cs=kC." 3.8)

La temperatura, T del metal en la punta de la dendrita, esta dada por:

. T.+mC -2r
- R

T 3.9)

con
. C

- pive)

3.10)

En donde Ty, es la temperatura de fusion de la aleacion, Iv(P) es la funcidon de Ivantsov, P=
VR/2Dy. es el numero de Peclet y p= 1-k el coeficiente de particion complementario.

G 60
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Los valores del nimero de peclet de soluto, P, y el radio de la punta de la dendrita, R, fueron
calculados en base a la solucion de la ecuacion:

V2A’ | +VB’,+C=0

al’
P:D?

Donde A’ ;=

B’ = mCOPEJc
> D[l-plv(P)

1-2k

12
{Hzlﬂ —1+2k}

Considerando que C= G.=0

Con &, =

Si G=0 para altas velocidades, entonces:

— RVS
2D,

P

Las soluciones de Ivantsov aplicables son:

Para;: 0<P<1

Iv(P)= [ao + a;P + a,P? + asP* + a;P* + asP° — In(P)](PeP)

Donde

ap=-0.57721566
a; = 0.99999193
a; =-0.24991055
az = 0.05519968
a4 =-0.00976004
as=0.00107857

ypara ISP <oo

P*+aP’+a,P’+a,P+a,
P*+b,P’+b,P’ +b,P+b,

Iv(P) =

e

y C=G
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3.11)
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Donde

ag= 8.5733287401
a;= 18.059169730
a,= 8.6347608925
a3=0.2677737343
bo=9.5733223454
b;=25.6329561486
b,=21.0996561486
b3 =3.9584969228

La ecuacion 3.11) fue numéricamente resuelta haciendo uso de un programa de computo,
empleando los valores obtenidos a partir del corte vertical del diagrama de fases ternario Al-Zn-
Mg a 5.3%at.Zn y los valores de las propiedades termo fisicas del sistema de aleacion enlistados
en la tabla 3.2).

Con la composicion nominal, Cy y la velocidad del frente de solidificacion, V experimentales, se
determinaron el radio de la punta de la dendrita, R, el nimero de Peclet, P, y el nimero de
Ivantsov Iv(P). A partir de estos parametros se obtuvo la concentracion de soluto en el liquido
C’L y en el solido C’s, resolviendo la ecuacién 3.10).

Para derivar la distribucion de soluto en sistemas multicomponentes, se empleo el modelo de
solidificacion de aleaciones multicomponentes con diferentes coeficientes de difusion
desarrollado por Rappaz y Boettinger [18], el cual es una extension del modelo previamente
desarrollado para el crecimiento columnar de dendritas de aleaciones ternarias [19, 20].

Durante la solidificacion de la aleacion, se desarrolla una dendrita y su punta esta gobernada por
la supersaturacion:

* *

C..—-C,. —C,.
Q= = Mov(Pe) 3.13)
Ci-Cy Gy (1 -k, )

Cuando la dendrita esta creciendo en el limite de estabilidad marginal, el radio de la punta de la
dendrita estara dado por:

172

R=2nm 3.14)

g =Y 3.15
77 plcy,-C) Dl 1-(1-k,)Iv(Pe) )

S.]

% _v{ C,;(1-k;)) }
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Combinando las ecuaciones correspondientes al radio de la dendrita y los gradientes de soluto, se
obtiene el radio de la dendrita como una funcién del nimero de Peclet y a partir de este la
concentracion de soluto en la interfase s6lido- liquido de acuerdo con:

Cp, = Coy
S 1-(1-k)Iv(Pe))

para j=1,n 3.16)

Tabla 3.2. Parametros empleados para los célculos de los modelos matematicos.

Del diagrama de fases en equilibrio Propiedades fisicas del sistema Al-Zn-Mg
Regiéon L+ o Dy 7,=8.8x10"*m?/s [21]
m= -3.93°C/wt.% Dy mg=9.45x10"m?/s [21]
k=0.141 I'2:=1.52x10"Km [22]
Tra= 625°C I've=9.87x107Km [22]
Trp= 620°C

TLc=610°C

Region L+ o+t

my=-1.45K/wt.% G1=25-30°C/cm Presente trabajo
k=0.687 A1=51.2 Ks"*/m'"? [23]
TLa= 490°C

Ty = 485°C

Tyc= 480°C

TL,EU:442 . 60C
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4. RESULTADOS Y DISCUSION.

Este capitulo se divide en cuatro partes, en la primera parte se presenta la caracterizacion
microestructural de las aleaciones solidificadas unidireccionalmente, donde se muestran las
morfologias microestructurales en funciéon de la velocidad del frente de solidificacion, Ia
magnitud de las escalas microestructurales como son; los espaciamientos dendriticos, primarios,
secundarios y los radios de las puntas de las dendritas, asi como la prediccion de estos
pardmetros en base a modelos tedricos que consideran las variables que se manejaron
experimentalmente.

En la segunda parte se hace una descripcion de las fases que se presentan en la microestructuras
solidificadas unidireccionalmente a diferentes velocidades del frente de solidificacion. En la
siguiente parte se hace un andlisis térmico que determina las temperaturas de crecimiento de las
fases Tg, en funcion de la composicion y la velocidad del frente de solidificacidon y se presentan
las Tg  en base a un modelo de solidificacion de crecimiento dendritico, intermetalico y
eutéctico para sistemas de aleacion multicomponentes.

En la ultima parte se presenta el analisis de la distribucion de los elementos solutos (Zn+Mg)
sobre la matriz de a-Al, que se obtuvieron mediante microanalisis (SEM) efectuado sobre los
brazos dendriticos primarios y secundarios. Los resultados obtenidos se comparan con el modelo
tedrico de solidificacion dendritica de aleaciones multicomponentes con diferentes coeficientes
de difusion.

4.1 Caracterizacion microestructural.

En este trabajo de investigacion se estudio el efecto de los parametros de solidificacion como
son; la velocidad de crecimiento, V, la composicion quimica nominal, Cy y el gradiente de
temperatura en el liquido, G, sobre las microestructuras de solidificacion en aleaciones de Al-
Zn-Mg. Las aleaciones bajo estudio se indican en el corte vertical del diagrama de fases Al-
5.3%at.Zn- X(%at) Mg de la figura 4.1[1]. El contenido de Zn se mantuvo constante en 5.3%sat.
y las cantidades de Al y Mg se variaron. Para la identificacion de las aleaciones se denominaron
con las letras A, By C, tienen la siguiente composicion quimica:

Aleacion A) Al - (5.3%at /12%wt) Zn - (5.3%at/4.5%wt.) Mg
Aleacion B) Al - (5.3%at /12%wt) Zn - (7%at./6%wt.) Mg
Aleacion C) Al - (5.3%at /12%wt) Zn - (9%at./7.6wt.) Mg

La razén de utilizar contenidos de 5.3, 7y 9 (%at.)Mg fue debido a que estas composiciones se
encuentran entre la maxima concentracion de soluto al equilibrio (C! ) y el campo de la fase

L+o en el diagrama de fases. A cantidades menores la unica fase presente es a-Al y a mayores
cantidades de Mg se tiene la fase B que no se contempla en este estudio. El rango de
composiciones empleado, que se indica en el diagrama de fases es de gran importancia para
medir algunos parametros como son las pendientes de las lineas liquidus, mr, asi como los
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Capitulo 1V Resultados y discusion

coeficientes de particion, k, en las regiones L+a y L+a+t, indispensables para los calculos en
los modelos matematicos expuestos en el capitulo anterior.

Las aleaciones maestras fueron preparadas con elementos de alta pureza: Aluminio (99.99%),
zine (99.9%) y Mg(99.9%) en un horno de induccidén con cdmara de vacio, con el propdsito de
evitar las impurezas como Fe, Mn, Ni, e inclusiones no metalicas que impiden la direccionalidad
de las microestructuras y la formacion de fases que no se contemplan en este estudio.

o
I~ L
600— ™
G 500- -
(o 1N
- L+p+
400- b
Il [T o+B+T Preoy
- | H- l] B— ]
300 1 1 I | LB I rrri I rTIri
0.0Mg 10 20 30 40Mg
. n . n
94.7 4l Mg (at.%) 54.7 Al

Figura 4.1. Corte vertical a 5.3%at. Zn del diagrama de fases ternario Al-Zn-Mg. Las aleaciones maestras,
A, By C contienen cantidades de 5.3/4.5, 7/6 y 9/7.6(%at/%wt.) Mg respectivamente [1]

Las composiciones quimicas de las aleaciones maestras fueron determinadas por espectroscopia
de emision atdmica. Los resultados del andlisis quimico se muestran en la tabla 4.1

Tabla 4.1. Composiciéon quimica de las aleaciones maestras A, B, y C obtenidas por espectroscopia de
emision atdmica.

Elementos Aleacion A Aleacion B Aleacion C
(%at.) (%wt.)) (%at.) (%wt.) (%at.) (Yowt.)
Al 89.4 83.4 87.6 &1.98 85.6 80.28

53 12.1 5.32 12.06 53 12.08
5.1 4.5 7.08 5.96 9.1 7.64

/n

Mg
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4.1.2 Microscopia optica.

Las aleaciones de Al-Zn-Mg, A, B y C se solidificaron de forma unidireccional en crisoles de
grafito a velocidades de crecimiento, V, desde 4x10°m/s (=4um/s) hasta 1.7x10"*m/s (=170
um/s), con un gradiente de temperatura en el liquido, Gi, entre 25-30°C/cm, como se describio
en el capitulo anterior. Las escalas microestructurales como el espaciamiento dendritico
primario, A; y el radio de la punta de las dendritas, R, fueron medidos en las fotomicrografias
obtenidas por microscopia dptica en las secciones longitudinal y transversal de las muestras y
fueron expresados en funcion de los parametros de solidificacion, G, V 'y Co.

4.1.2.1 Solidificacion unidireccional (UDS)

La figura 4.2 (a-e), muestra las microestructuras solidificas unidireccionalmente de la aleacion
A (Al-5.3%at.Zn- 5.3%at.Mg) a diferentes velocidades de crecimiento, mientras que la figura
4.2 f muestra las microestructuras obtenidas por TIG, estas ultimas se analizan mas adelante.
Como se puede observar en esta figura, en la microestructura solidificada a una velocidad de
crecimiento de 4pm/s se tiene la transicion de una estructura aparentemente de un monocristal a
una estructura del tipo dendritico columnar de fase a-Al con la presencia de un eutéctico en las
regiones interdendriticas. Al aumentar la velocidad de crecimiento o de avance de la interfase
solido-liquido de 30um/s a 170pm/s, se continua manteniendo la direccionalidad, observandose
una estructura dendritica columnar.

En la figura 4.3 (a-e) se muestran las microestructuras de la aleacion B (Al-5.3%at./12%wt.Zn-
7%at./6%wt)Mg, solidificadas unidireccionalmente. La microestructura esta constituida
principalmente por dendritas columnares con eutéctico en las regiones interdendriticas.

En la figura 4.4 (a-e) se muestran las microestructuras de la aleacion C (Al- 5.3%at./12%wt.Zn-
9%at/7.6%wt.Mg) solidificada unidireccionalmente. Las microestructuras son similares a las
anteriores; a la menor velocidad de crecimiento de 4um/s se observa una transicién de frente
plano a estructura dendritica columnar y a velocidades de crecimiento  mayores la
microestructura esta constituida por dendritas columnares de fase o-Al y eutéctico en las
regiones interdendriticas.

En los experimentos obtenidos por UDS a velocidades mayores de 500um/s y con el gradiente
de temperatura de 25-30°C/cm, impuesto por el sistema de solidificacion, la direccionalidad en
las aleaciones comienza a perderse, y se forman estructuras dendriticas equiaxiales (Figura 4.5),
en donde la composicion quimica afecta el tamafio de los granos, produciendo una refinacion de
la microestructura con el aumento del contenido de Mg.
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Direccion de crecimiento

Figura 4.2. Microestructura de la aleacion A (Al-5.3at.% Zn-5.3at.%Mg) solidificada unidireccionalmente
a velocidades de crecimiento de: a)4um/s, b)30um/s, ¢)70pum/s, d)130um/s, €)170um/s, £)2500um/s
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Direccion de crecimiento

Figura 4.3. Microestructura de la aleacion B (Al-5.3%at. Zn-7%at. Mg) solidificada unidireccionalmente
a velocidades de crecimiento de: a)4um/s, b)30um/s, ¢)70um/s, d)130um/s, €)170um/s, £)2500 wm/s
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Figura 4.4 Microestructura de la aleacion C (Al-5.3%at.Zn-9%at. Mg) solidificada unidireccionalmente a
velocidades de crecimiento de: a) 4um/s, b) 30um/s, ¢) 70um/s, d) 130pm/s, ) 170um/s, f) 2500 pm/s.

Direccion de crecimiento

A -

Figura 4.5 Solidificacion unidireccional a 700um/s solidificada con el sistema de solidificacion Bridgman
con un gradiente de temperatura en el liquido entre 25-30°C/cm para contenidos de Mg: a) 5.3%at.; b)
7%at. y c) 9%at.
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4.1.2.2 Soldadura con electrodo de Tungsteno (T.L.G.)

Las condiciones de solidificacion unidireccional también se presentan en los procesos de
soldadura [2]. Por esta razon se utilizo el proceso de soldadura de electrodo de tungsteno con gas
inerte, (T.I.G), para extender el estudio del efecto de la velocidad de crecimiento y la
composicion quimica sobre la morfologia microestructural a mayores velocidades obtenidas por
el método Bridgman. Los estudios por TIG, no se contemplan para caracterizar las Tg ni la
distribucién de soluto debido a que tienen parametros de solidificacion diferentes a UDS.

En las figuras 4.2f, 4.3f y 4.4f, se muestran las microestructuras solidificadas direccionalmente
por la técnica T.I.G. La microestructura obtenida en la aleacion A esta constituida por dendritas
columnares con eutéctico en los espacios interdendriticos, al aumentar el contenido de
magnesio en la aleacion C, la microestructura tiende a volverse celular, donde se observa la
disminucién del tamafio de los brazos dendriticos secundarios. En la aleacion C la
microestructura es del tipo celular columnar con eutéctico en los espaciamientos intercelulares.

4.1.3 Morfologias microestructurales

A través de estudios tedricos y experimentales, se han determinado las condiciones de transicion
microestructural, bajo las cuales se forman interfases planas, celulares, dendriticas o eutecticas
[3]. La teoria de subenfriamiento constitucional expresado en la ecuacion 4.1), es una
herramienta muy importante que analiza la inestabilidad de una interfase en crecimiento y que
ademas predice el tipo de crecimiento microestructural [4].

L= 4.1)

Donde:

AT, es el rango liquidus-solidus a Cy, (TL-Ts)= mpCoy(k-1)/k (obtenido a partir del diagrama de
fases.

Gy es el gradiente de temperatura en el liquido

V es la velocidad de crecimiento

D es el coeficiente de difusion del soluto en el liquido

my, la pendiente de la linea liquidus en el diagrama de fases en equilibrio

k es el coeficiente de distribucion en equilibrio = (Cs/Cy)

Las condiciones limite de crecimiento planar, celular y dendritico se expresan de la forma [3]:

-Limite de crecimiento de frente plano (velocidades bajas, subenfriamiento constitucional)

kD, G
o = Il hugt HE 4.2)
m, (1-k)C,
-Transicion celular-dendritico (velocidad baja)
D, G
=—FL "L 4.3)

V
trans —mL(l—k)CO
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-Limite de crecimiento de frente plano (velocidades altas, estabilidad absoluta)

_m, (1-KC,D, 4.4)

\%
abs k r

I es el parametro de Gibbs- Thomson

De las microestructuras obtenidas experimentalmente por solidificacion unidireccional (UDS)
se puede observar que la morfologia de frente plano se presenta a velocidades menores de
4um/s en las tres aleaciones, A, B y C. En la tabla 4.2 donde se enlistan las velocidades de
transicion microestructural, se observa que a partir de la ecuacion 4.1) las velocidades de
crecimiento plano predichas para el magnesio en la region L+a+t (region donde se efectia la
ultima parte de la solidificacion) son las que se acercan a las velocidades experimentales.

Como se ha mencionado, las aleaciones A, B y C solidificadas unidireccionalmente a
velocidades mayores de 30um consisten principalmente de dendritas columnares. Existe la
posibilidad de una transicion microstructural de celular a columnar dendritica entre las
velocidades de crecimiento entre 4um/s y 30um/s. De acuerdo a las predicciones de la ecuacion
4.2) para el magnesio, en la region L+a+t, las velocidades de transicion pueden estar entre
9.5um/s, 7.25um/s y 5.63um/s para las aleaciones A, B y C, respectivamente.

La transicion de la microestructura dendritica columnar a celular se alcanza a observar en las
microestructuras obtenidas por T.I.G. En la aleacion C se observa una microestructura
constituida principalmente por estructura celular con un bajo porcentaje de dendritas columnares.

Tabla 4.2. Velocidades de transicion microestructural; velocidad de subenfriamiento constitucional Vg,
velocidad de transicion celular- dendritico, Vi.,s y velocidad de estabilizacion absoluta V,, en funcion de
la composicién quimica obtenidas teéricamente para las regiones L+o y L+a+tr.

Aleac. | Vgc (Frente plano) Viran(Celular-dendritico) | V, (velocidad absoluta)
pm/s pm/s m/s

L+a Zn Mg ZntMg Zn Mg ZntMg Zn Mg  Zn+Mg
A 1.73 0.181 191 12.2 1.28 13.48 11.29 8.04 19.33
B 1.73 0.137 1.86 12.2 0973 13.17 11.29 1033  21.63
C 1.73 0.108 1.83 12.2 0.76 12.96 11.29 13.28 24.57
L+o+t

A 62.5 6.52 69.02 |91 9.5 100.5 0.311 0.203 0.514
B 62.5 4.98 67.48 |91 7.25 98.25 0311 0.269 0.580
C 62.5 3.8 66.3 91 5.63 96.63 0311 0.346 0.657
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En las aleaciones A y B no se alcanzan a desarrollar las células, por lo que la composicion
quimica o el contenido de magnesio influyen en la transiciéon microestructural. Para conseguir
microestructuras de frente plano a velocidades altas (Va), se necesitan técnicas mas complejas
con velocidades de solidificacion mayores a las de velocidad de estabilidad absoluta como el de
haz de electrones o resolidificacion por rayo laser.

4.1.4 Escalas microestructurales

Una de las cantidades mas importantes usadas para describir las microestructuras dendriticas en
crecimiento direccional es el espaciamiento dendritico primario. En este estudio experimental se
muestra claramente que al aumentar la velocidad de crecimiento se produce una disminucién en
el espaciamiento dendritico primario A; (figuras 4.2- 4.4). Tal comportamiento en A; ha sido
también encontrado en un gran nimero de sistemas de aleacion [5-10].

Las microestructuras de la aleacion A solidificadas unidireccionalmente por la técnica UDS,
figura 4.2 (a-e), estan constituidas por dendritas columnares, donde se observa un marcado
crecimiento de los brazos dendriticos secundarios, A;, y un claro refinamiento de la
microestructura al aumentar la velocidad de crecimiento. El espaciamiento dendritico primario,
A1, disminuyo de 250um a 140um para las velocidades de 4pum/s - 170um/s respectivamente.

Otro parametro microestructural importante para describir las microestructuras es el radio de la
punta de las dendritas R. Para esta misma aleacion A (5.3%at.Mg), el efecto que produjo el
aumento en la velocidad de crecimiento sobre el parametro R fue una disminucion en magnitud
de 50pm a 19.3pm a velocidades de crecimiento de 4pm/s a 170pm/s respectivamente.

Los aumentos en el contenido de magnesio en la aleacion C y en las velocidades de
solidificacion, V, por la técnica de soldadura T.I.G., produjeron un mayor refinamiento de las
microestructuras en comparacion a las obtenidas por la técnica Bridgman. El tamafio minimo del
espaciamiento dendritico primario, A, y el radio de la punta de las dendritas, R, fueron de Spm'y
0.5um, respectivamente.

Tabla 4.3 Espaciamiento dendritico primario, A; y radio de la punta de la dendrita, R, en funcion de la
velocidad de crecimiento y la composicidn quimica para las aleaciones A, By C

V(m/s) M (pm) R (pm)
A) B) (9)) A) B) (9))

4x10° 250 205 195 50 38.66 27.67
3x107 224 190 180 39 32.48 25.4
7x107 170 160 154 325 28.2 233
1.3x10™ 162 150 145 25.5 20.79 16.2
1.7x10™ 140 135 115 19.3 15.88 12.1
T.IG 11 9 5 1.1 0.75 0.5
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En la tabla 4.3 se hace un resumen de las magnitudes de los parametros microestructurales, A; y
R, en funcién de la velocidad de crecimiento, V y la composicion quimica, Cy de las aleaciones
en ambas técnicas; solidificacion unidireccional (UDS) y soldadura con electrodo de tungsteno
(T.I.G.). En la figura 4.6a y 4.6b se muestran las tendencias decrecientes de A;, y R al aumentar
el contendido de magnesio y la velocidad de crecimiento V.

251:] a — 2, (A1-5.3% at.% £n-5.3% at.Mo
——F (A1-5.3% at.% Zn-T% atMag)
200 ——C (A1-5.3% at.% Zn-9% at.Mag)
= 150-
2 400-
:{ ]
50
ﬂ_
10° 10* 10° 10°
V (mis) a)
50 —=— 2 (A1-5.3% at.% In-5.3% at.Mg)
—8—P (21-5.3% at.% Zn-7% atMg)
—de—C [AI-53% at.% Zn-9% at.Mg)
401
— BE}_
=
2 201
m J
10-
E}_
10° 16° 10° 107
V (m/s) b)

Figura 4.6. a) Espaciamiento dendritico primario experimental en funcion de la composicion y la
velocidad de crecimiento, y b) Radio de la punta de la dendrita experimental en funcion de la
composicion quimica y la velocidad de crecimiento.
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4.1.5 Prediccion de las escalas microestructurales ; y R

Una gran cantidad de estudios experimentales han mostrado que las escalas microestructurales
(M1, A2 y R) disminuyen cuando los parametros (G, V, Cy) aumentan. Estos estudios han llevado
al establecimiento de expresiones matematicas entre los pardmetros de la solidificacion y los
microestructurales. En la literatura existen varios estudios experimentales [11-14] y modelos
teoricos usados para examinar la influencia de los parametros de solidificacion sobre los
parametros microestructurales.

Los modelos tedricos mas empleados para describir A; como una funcién de V, Gp y Cy, han
sido propuestos por Hunt [15], Kurz-Fisher [16], Trivedy [17] y Hunt-Lu [18]. Por otro lado el
modelo de Hunt [15], Kurz-Fisher [16] y Trivedy [17] han sido los de mayor aplicacion para
encontrar la relacion entre R como una funciéon de V y C.

- Prediccion del espaciamiento dendritico primario A,

Modelo de Hunt

- 2.83ym(k—1)Dr[**¢y*

1 VOGS 4.5)

Donde m, es la pendiente de la linea liquidus, k, coeficiente de particion, Dy, coeficiente de
difusién en el liquido y I' es el coeficiente de Gibbs-Thomson.

Modelo de Kurz-Fisher

0.25
A 3[ m(k ;ZI)DF} cozs
M= V05GOS 4.6)
- Prediccion del radio de la punta dendritica
Modelo de Hunt
0.5
[ 2I'D }
m(k —1)
R oo 7
0
Modelo Kurz-Fisher
FD 0.5
2n
| m(k-1)
R oo )
0

oo "
———



Capitulo 1V Resultados y discusion

La comparacion de los valores del espaciamiento dendritico primario A; obtenidos
experimentalmente con la prediccion de los modelos tedricos se muestra en la figura 4.7. Antes
de analizar el efecto que produce la composicidon quimica sobre A, se analiza primero el efecto
de la velocidad de solidificacion tomando en cuenta los valores de los parametros de ambas
regiones que se muestran en el corte del diagrama de fases a 5.3%at.Zn. En esta figura se
muestra el grafico que relaciona el espaciamiento dendritico primario A, contra la velocidad de
crecimiento, V, para la aleacion A en base a los modelos teéricos de Hunt y Kurz-Fisher en las
regiones bifasica L+a y trifasica L+o+r.

La curva 1 corresponde a las predicciones del modelo de Hunt en la region L+o+t, usando los
parametros del Mg; se observa que aunque a velocidades bajas hay una discrepancia con los
resultados experimentales mostrados en la grafica como tridngulos, este modelo es el que
presenta una mayor correlacion. Por otro lado, se observa que las predicciones de A; en base al
modelo de Kurz-Fisher estuvieron muy lejos de los resultados experimentales aunque estas se
hicieron tomando en cuenta los parametros del Mg en la region trifasica L+o+r.

En esta misma figura, también se observa que existe una gran discrepancia entre el modelo de
Hunt y los valores experimentales si se toman en cuenta los parametros del Zn (5.3%at.) en la
region trifasica L+a+t (curva 2) y ademas al utilizar los parametros del Mg (5.3%at.) en la
region bifasica L+a (curva 3).

1200 2) A
) 1)—=— L+a+t (5.3 % Mg) HUNT
1000- 2) L+a+t (5.3 % Zn) HUNT
{3y 4) 3)—e— L+a (5.3 % Mg) HUNT
800. ¥ 4)—— Lo+t (5 % Mg) KURZ-FISHER
— I \’ v EXPERIMENTAL
§_ 600 - y’\ ‘\
~ 11 $
< 4001 T o,
] \_ “it\
200{ " Pt e

V (m/s)

Figura 4.7. Espaciamientos dendriticos primario A, en la aleaciéon A obtenidos en base a los modelos
teoricos de Hunt, Kurz-Fisher, analizados en las regiones L+a y L+att, tomando en cuenta los
parametros del Zn y Mg. El simbolo ¥ representa a los valores A, experimentales.

Por lo tanto se puede resumir que existe una mayor correlacion entre los valores experimentales
de A; y el modelo de Hunt al utilizar los parametros de la region trifdsica L+a+t, la cual es la
ultima regidon en solidificar y al utilizar el magnesio, que es el elemento que se varia en
composicidn en las tres aleaciones que se estudian.
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Capitulo 1V Resultados y discusion

El efecto que produce la composicion quimica (%at.Mg) sobre A; se observa en la figura 4.8(a,
by c), donde se muestran las predicciones de A; de las aleaciones A, B y C en base al modelo
de Hunt y Kurz-Fisher tomando en cuenta los parametros del Mg analizados en la region L+a+t.

Los valores de A; experimentales exhiben una tendencia descendente al aumentar la velocidad de
crecimiento y la composicion quimica de las aleaciones. En las predicciones de A; en base a los
modelos antes mencionados, también exhiben una tendencia descendente al aumentar la
velocidad de crecimiento. Sin embargo, al aumentar la composicion quimica de las aleaciones,
en nuestro caso al aumentar el contenido de Mg, en los modelos tedricos se presenta una
tendencia ascendente contraria, esto se observa en la figura 4.9. Esto significa que estos modelos
necesitan una revision para invertir la tendencia.

12004 a HUNT
1 —e&— KURZ-FISHER
1000 | A EXPERIMENTAL
_ | e
= 800 \.
2 600
< '\. \o\
400 \.\_ °~...\
\l
200_ A A A.gz\:\.
] T ——
10° 1x10° 1x10* 10° 10% 10
V (m/s)
a)
1400 B
1200_\ —u— HUNT
| —e— KURZ-FISHER
1000- A EXPERIMENTAL
] ]
800 \.
ii 600- \.\
< 400]  Dw %,
] I\... .
2000 T
O_I T UL LR | T ;Tﬂ
10° 1x10° 1x10* 10° 10% 10"
V (m/s)
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1400jL ¢
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Figura 4.8. Predicciones de contra la velocidad de crecimiento en base a los modelos teéricos de Hunt y
Kurz-Fisher para las aleaciones: a) A, b) By c¢) C. El simbolo A representa los valores experimentales de
A1

J 1)—m— HUNT (Al-5.3% at. Zn-5.3% at.Mg)
1400 I 4) 2)—e— HUNT (Al-5.3% at Zn-7% at.Mg)
- 3 HUNT (Al-5.3% at. Zn-9% at.Mg)
1200 g /5) 4) v KURZ-FISHER (Al-5.3% at. Zn-5.3% at.Mg)
1. .8 5 KURZ-FISHER (Al-5.3% at. Zn-7% at.Mg)
1000{ <«  6) < KURZFISHER (A-5.3% at. Zn-9% atMg)
z8004 "o«
= - v
Z600-

400 2 4 i

200 TR v
0_I T AL | AL | ML | AL |
10° 1x10° 1x10* 10° 10% 10

V (m/s)

Figura 4.9 Espaciamiento dendritico primario A, en base a los modelos de Hunt, Kurz-Fisher en funcién
de la velocidad de crecimiento V, y la composicion quimica Cy, de las aleaciones A, B y C, analizados
en la region L+o+r.
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Capitulo 1V Resultados y discusion

En la figura 4.10 se muestran las predicciones del radio de la punta de las dendritas en base a los
modelos tedricos de Hunt, Kurz-Fisher y Kurz-Giovanola-Trivedy [19]. Las predicciones se
hacen tomando en cuenta los pardmetros obtenidos en la region L+a+t y usando los valores del
Zny Mg de forma individual.

Al utilizar los parametros del Zn en los calculos, hay muy poca concordancia entre las
predicciones y los valores experimentales. Sin embargo, con los parametros del Mg, elemento
que se varia en las aleaciones, se tiene una mayor correlacion, particularmente con los modelos
de Hunt y Kurz-Giovanola- Trivedy, ya que estos no solo presentan una tendencia descendente
con el incremento de la velocidad de crecimiento, sino también muestran una tendencia
descendente al aumentar el contenido de Mg en las aleaciones.

L+o+t
1200 T 1—=— HUNT
1% 2—e— KURZ-FISHER
10004 3 KGT (5.3% at.Mg)
] 4--+y---KGT (5.3% at.Zn)
8004 y A < EXPERIMENTAL
—_ A "“
€ 600{
e | AN
o 400-»<> .
2004 3 .. v
] e VV‘VV N
0_ \:)\O\- G;er;;;;;]::-:---u!"_ 2

10° 1x10° 1x10* 10° 10% 10
V (m/s)

Figura 4.10. Predicciones del radio de la punta de la dendrita R, en funcion de la velocidad de crecimiento
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Figura 4.11. Predicciones del radio de la punta de la dendrita R, contra la velocidad de crecimiento en
base a los modelos teoricos de Hunt y Kurz-Fisher para las aleaciones: a) A, b) By ¢) C. El simbolo A
representa los valores experimentales de R.
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Capitulo 1V Resultados y discusion

Los valores del radio de la punta, R, de las aleaciones A, B y C, calculados por el modelo de
Kurz-Fisher, usando los parametros del Mg en la zona L+a+t, tuvieron poca correlacion con los
resultados experimentales, particularmente a velocidades bajas. Los valores experimentales de R,
tuvieron una mayor correlacion con los valores calculados por el modelo de Hunt (figura 4.11).

Retomando las predicciones para el espaciamiento dendritico primario, A;, se ha encontrado que
el efecto de la composicion quimica es opuesto a los resultados obtenidos experimentalmente.
Existen varios trabajos que coinciden con esta discrepancia [20, 21, 22], como un método
alternativo, el efecto de V y Cy sobre el tamafio de A; ha sido comparado de una mejor forma
con las expresiones obtenidas para el radio de la punta de la dendrita, particularmente con el
modelo de Kurz-Fisher para R.

En la figura 4.12 se muestran los valores experimentales de A; en funcion de V para las tres
aleaciones con diferente contenido de Mg y se comparan con las predicciones de R, 2R y 4R
como una funcion de V en base al modelo de Kurz-Fisher (ecuacion 4.8). Las medidas
experimentales de A; se encuentran en el rango de R< A;<4R y muestran la misma dependencia
de Cy y V como son predecidas para R.

1 000 ; Kurz-Fisher (R)

10° 1x10° 1x10* 10° 10% 10
V (m/s)
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Figura 4.12. Predicciones del radio de la punta de la dendrita R en base a la ecuacion 4.8), con R, 2R, 4R
y medidas experimentales del espaciamiento dendritico primario A; como una funcién de la velocidad del
frente de solidificaciéon V para las tres aleaciones: a) Al-5.3%at.Zn-5.3%at.Mg, b) Al-5.3%at.Zn-
7%at.Mg y c) Al-5.3%at.Zn-9%at.Mg.
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4.2 Identificacion de las fases

Para identificar a las fases que constituyen a las microestructuras solidificadas de forma
unidireccional en las aleaciones A, B y C, se utilizaron las técnicas de Rayos X, Microscopia
Electrénica de Transmision (TEM) y de Barrido (SEM).

4. 2.1 Rayos X

La difraccion de Rayos X es una técnica que nos permite identificar fases cristalinas y nos ofrece
una idea global a cerca de la orientacién cristalina de las aleaciones solidificadas
unidireccionalmente. En este trabajo se utilizo la técnica de Rayos X de polvos para analizar en
la parte longitudinal de las probetas cilindricas y de manera cualitativa identificar las fases que
constituyen a las aleaciones Al-5.3%at.Zn-x%at.Mg. Los difractogramas obtenidos se analizaron
manualmente haciendo uso de las fichas JCPDS, para la identificacion de los picos y de las fases
a que pertenecen.

Como un ejemplo de las fases que se presentan en las aleaciones que se estudian, en la figura
4.13 se muestran una serie de difractogramas de rayos X correspondientes a la aleacion C (Al-
5.3%at.Zn -9%at.Mg) solidificada unidireccionalmente a velocidades de crecimiento de 30pm/s,
70um/s, 130pum/s y 170pum/s analizada en la direccion longitudinal de la muestra (paralela a la
direccion de crecimiento).

Como se observa en cada uno de los difractogramas, se presentan los picos o difracciones
correspondientes a la fase a-Al de acuerdo ficha JCPDS 04-0787, la cual es una solucion sélida
rica en aluminio de estructura cristalina fcc. Las difracciones principales de la fase a-Al (111) y
(200) aparecen a angulos 20, 38.49° y 44.78° respectivamente. También en esta figura se
observa que las muestras solidificadas unidireccionalmente crecieron preferencialmente en la
direccion <111> que corresponde al pico mas intenso.

Analizando los difractogramas mostrados en la figura 4.13 a bajos angulos 20, en el rango de
10°a 90° en la figura 4.14 se observan las difracciones principales (530) y (631) a angulos 20
de 36.88° y 43.14° respectivamente, correspondientes a la fase Al,Mgs;Zn; (cominmente
conocida como la fase t) de acuerdo a la ficha JCPDS 19-0029, la cual es un compuesto
intermetalico de estructura cristalina bcc, que se puede presentar como un precipitado en la
matriz de a-Al y ademas como un constituyente del eutéctico a-Al+t. En general, las
microestructuras de las tres aleaciones A, B y C estan constituidas de fase a-Al y de fase t que
crece a velocidades mayores de 4um/s.
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Figura 4.13. Difractogramas de la aleacion C solidificada unidireccionalmente a velocidades de
crecimiento de 30um/s, 70um/s, 130pm/s y 170pm/s analizadas en la seccidon longitudinal de las
muestras. Los picos principales (111), (200) y (220) corresponden a la fase a-Al que crece
preferencialmente en la direccion [111].
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Figura 4.14. Difractogramas a angulos bajos 20 de la aleacion C, analizada a velocidades de crecimiento
de 30pum/s, 70pm/s, 130um/s y 170pm/s. Los picos (530) y (631) corresponden a la fase 1 (Al,Mgs;Zn;).

En una gran cantidad de estudios tedricos y experimentales se ha encontrado que en las
microestructuras solidificadas de forma unidireccional, las direcciones de crecimiento
preferencial son aproximadamente paralelas a la direccion del flujo de calor. Es bien conocido
que para metales con estructuras cristalinas cubicas como el aluminio y sus aleaciones, las seis
direcciones cristalograficas <100> son las preferenciales para su crecimiento. Sin embargo,
como ya se ha mencionado las direcciones de crecimiento preferencial en la aleacion C fue la
<111>, mientras que para las aleaciones A y B, las direcciones de crecimiento preferenciales
fueron las <331> y <420> respectivamente. Esto puede ser explicado al considerar algunos
estudios previos, donde se ha encontrado que las direcciones de crecimiento pueden variar
continuamente al variar los elementos de aleacion y sus cantidades y también al variar las
velocidades de crecimiento.
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4.2.2 Microscopia Electréonica de Transmision (TEM)

La técnica de microscopia electronica de transmision se utilizo para confirmar y conocer la
morfologia de los precipitados que constituyen a las aleaciones A, B, y C solidificadas de forma
unidireccional, a través de indexar los patrones electronicos de difraccion obtenidos en el TEM.

De acuerdo al diagrama de fases ternario Al-Zn-Mg y a los resultados anteriores de rayos X, las
microestructuras de las aleaciones A B y C, estan constituidas principalmente de fase a-Al y de
fase 1. La figura 4.15 muestra el patron electronico de transmision y una microestructura
correspondiente a la aleacion B solidificada unidireccionalmente a una velocidad de 130pm/s,
donde se observan precipitados de fase intermetalica T (Al,MgsZn3) en una matriz de a-Al .

La identificacion de estas fases se obtuvieron al indexar manualmente el patrén electronico de
difraccion tomado en el eje de zona [211], al comparar las distancias interplanares, d, medidas
experimentalmente (a partir de la solucion de la expresion matematica dR=AL; donde AL es la
longitud de camara con un valor calculado de 3.5406Acm, R es la distancia en el espacio
reciproco en cm, medida de las placas fotograficas del patron electronico de transmision) con las
de las fichas JCPDS 04-0787 y JCPDS 19-0029 para las fases a-Al y t, respectivamente.

La fase t es una fase ternaria también expresada de la forma (Al, Zn)4 (Mg)32, que no solo se
encuentra como precipitado en la matriz, sino también como un constituyente de la fase eutectica
otT.

a)

Figura 4.15. Fases presentes en la aleacion B solidificada unidireccionalmente a una velocidad de
130um/s: a) Fase intermetalica T en forma de precipitado situado en una matriz de o-Al, b) Patrén
electronico de difraccion; los puntos negros grandes de difraccion corresponden a la fase a-Al en el eje
de zona [211], los puntos pequefios sefialados por las flechas corresponden a la fase intermetalica t.
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La figura 4.16 muestra la microestructura y el patron electronico de transmision de la aleacion
C (9%at.Mg) solidificada unidireccionalmente a una velocidad de crecimiento de 130um/s. El
patron electronico de difraccion obtenido en el eje de zona [211] muestra de la misma forma que
en las aleaciones A y B, la presencia de fase 1, en forma de precipitados en una matriz de a-Al.

> i 500 nm 100nm
] -

b)

Figura 4.16. Fases presentes en la aleacion C solidificada unidireccionalmente a una velocidad de
130um/s: a) Fase intermetalica T en forma de precipitado situado en una matriz de a-Al, b) Patrén
electronico de difraccion; los puntos grandes de difraccion corresponden a la fase a-Al en el eje de zona
[211], los puntos pequefios sefialados por las flechas corresponden a la fase intermetalica t.
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El tamafio promedio de los precipitados de fase 1t es de aproximadamente de 0.2pm para la
aleacion A solidificada a una velocidad de 130um/s, mientras que el tamafio promedio de los
precipitados en las aleaciones B y C oscilan entre los valores de 0.4pm y 0.6um respectivamente.

En trabajos anteriores del mismo sistema de aleacion Al-Zn-Mg, se han encontrado tamafios de
los precipitados de fase T en condiciones de colada (sin tratamiento térmico) entre 0.2 y 0.4pum
obtenidos a velocidades de solidificacion de 650pm/s. Ademas los precipitados pueden cambiar
de forma y tamafio al variar el contenido de magnesio y la velocidad de solidificacion como se
observo en el estudio realizado por Per-Erik Droenen y colaboradores, donde se encontré que un
aumento en la velocidad de solidificacion produjo una disminucion en tamafio de los
precipitados y una mayor distribucion en la matriz.

En el andlisis realizado por microscopia electronica de barrido que se muestra mas adelante, se
hace una cuantificacion de la fase t al variar la velocidad de solidificaciéon y el contenido de
magnesio.

4.2.3 Microscopia Electronica de Barrido (SEM)

La técnica de Microscopia Electronica de Barrido se empleo ampliamente en este trabajo de
investigacion para identificar y cuantificar las fases presentes en las microestructuras
solidificadas unidireccionalmente y principalmente para determinar la distribucién de soluto
(Zn+Mg).

4.2.3.1 Clasificacion y cuantificacion de las fases

Se ha determinado anteriormente que las microestructuras estan constituidas principalmente por
dendritas columnares de fase Al-o rica en aluminio, eutéctico (o+t) en las regiones
interdendriticas y precipitados de fase intermetalica, t, situados en la matriz y en los limites de
grano de la fase a-Al.

Las morfologias eutecticas en la mayoria de las aleaciones y en las estudiadas en este trabajo se
caracterizan por el crecimiento simultaneo de dos o mas fases desde el liquido, de esta forma, la
morfologia eutectica puede exhibir una amplia variedad de arreglos geométricos como laminillas
alternadas, fibras, agujas, esferoides, varillas, entre otros [21] debido a que estan constituidas por
mas de una fase.

En la aleacién Al-Zn-Mg existen eutécticos de bajo punto de fusion que no se han identificado
con certeza. Sin embargo esta presente el eutéctico cuasi-binario Al- Alb,Mgs;Zn; a una
temperatura de 762 K, el cual presenta una relacion aproximada Zn:Mg de 2.5; y los eutécticos
ternarios AIMgsZng, Mg;Zn3Al; a 723 K o0 mas comunmente AIMgsZ;, Al,MgZn, a 748 K [22,
23]

Como se observa en fotomicrografia mostrada en la figura 4.17, el eutéctico que se presenta en la
mayoria de las microestructuras es del tipo cuasi-binario, definido anteriormente, con una
morfologia en forma de varillas constituidas por una combinacion de fase a-Al y fase 1. Este
eutéctico fue determinado mediante la difraccion de rayos X, las temperaturas de crecimiento
Tgeu y en base a previos estudios [24]
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Figura 4.17. Microestructura de la aleacion A solidificada unidireccionalmente a una velocidad de
crecimiento de 130um/s. La zona gris consiste de fase a-Al a), el eutéctico presente es del tipo cuasi
binario a+t en forma de varillas.

Las figuras 4.18, 4.19 y 4.20 (a-f) muestran una serie de fotomicrografias obtenidas por SEM
que corresponden a las aleaciones A, B y C, respectivamente, solidificadas a diferentes
velocidades de crecimiento. A partir de estas fotomicrografias se cuantifico la cantidad en %
volumen de precipitados y eutéctico haciendo uso de un programa que analiza las imagenes y en
base a las tonalidades en color cuantifica las cantidades (programa Carnoy).
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Figura 4.18. SEM micrografias de la aleacion A (Al-5.3%at.Zn-5.3%at.Mg) solidificadas a velocidades
de crecimiento de: a) 4um/s, b) 30pm/s, ¢) 70um/s, d) 130pum/s, e) 170um/s y f) 2500um/s. La fase gris
que ocupa la mayor parte de las microestructuras esta constituida por la fase a-Al, la fase eutectica, Eu,
se encuentra en las regiones oscuras o espacios interdendriticos y los precitados T se ubican en la matriz
como pequefios puntos negros.
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Figura 4.19. SEM micrografias de la aleacion B (Al-5.3%at.Zn-7%at.Mg) solidificadas a velocidades de
crecimiento de: a) 4um/s, b) 30um/s ¢) 70um/s, d) 130pm/s e) 170pum/s y f) 2500pum/s.
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Figura 4.20. SEM micrografias de la aleacion C (Al-5.3%at.Zn-9%at.Mg) solidificadas a velocidades de
crecimiento de: a) 4um/s, b) 30pm/s ¢) 70um/s, d) 130pum/s €) 170um/s y ) 2500pm/s.
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La cantidad de eutéctico y precipitados varian con la composicion quimica y la velocidad de
crecimiento. En la tabla 4.4 se indica la cantidad de precipitados T en la matriz de a-Al en
funcién de la composicion quimica y la velocidad de crecimiento. Se observa que al aumentar la
composicion quimica y la velocidad de crecimiento, aumenta la cantidad de precipitados. Del
mismo modo la cantidad de eutéctico también aumenta con los aumentos en la velocidad y
composicion quimica, este comportamiento se observa en la tabla 4.5.

Tabla 4.4. %en Volumen de la fase intermetalica t (Al,Zn;Mgs) en la matriz a-Al en funcion de la
composicion quimica y la velocidad de crecimiento.

Velocidad Aleacion A Aleacion B Aleacion C
(m/s) % Vol. %Vol. % Vol.
4x10° 0.25 0.5 0.53
3x107 1.55 1.78 1.82
7x107 1.73 1.89 1.9
1.3x10* 1.7 1.9 1.93
1.7x10™* 1.73 1.91 1.95

Tabla 4.5. %en Volumen de la fase eutectica a+t(Al,Zn;Mgs) en las regiones interdendriticas como una
funcion de la composicion quimica y la velocidad de crecimiento.

Velocidad Aleacion A Aleacion B Aleacion C
(m/s) % Vol. %Vol. % Vol.

4x10°° 8.42 14.96 20
30x107° 9.87 15.7 21
70x107 11.42 16.7 23
130x10™ 12.08 19.05 23.5
170x10™ 12.98 21.3 25
0.025 19.85 224 27
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Capitulo 1V Resultados y discusion

4.3 Analisis térmicos

En los metales puros, el empleo de las curvas de enfriamiento tiene por objeto principal
determinar las temperaturas a las que se producen los cambios de estado (puntos de fusion y
solidificacion) y en ciertos casos, los correspondientes a cambios alotropicos en el estado sélido.
En las aleaciones, los datos térmicos obtenidos de las curvas de enfriamiento sirven para
establecer las temperaturas a las que comienza y termina la solidificacion, este tipo de curvas de
enfriamiento expresan el balance de calor entre la energia liberada por el metal fundido (calor
latente de fusion y calor sensible) y el calor absorbido por el medio ambiente. En particular esta
caracteristica ayuda a determinar la temperatura donde se presenta un cambio de fase, con
cambios en las formas de las curvas [25].

Estos cambios o variaciones de las formas de las curvas se observan como cambios de
pendiente por una caida en la temperatura. Los cambios de fases estan asociados a estas
disminuciones en temperatura, que son causadas por una depreciacion en la energia cinética de
las moléculas de la aleacion (calor especifico) y también a la formacion de enlaces entre los
atomos, originando estructuras cristalinas caracteristicas para cada elemento y liberando la
energia referente a cada arreglo atdmico, esta energia se denomina calor latente de solidificacion
[26]

El anélisis térmico es una herramienta importante para los procesos de fundicion con los que se
pueden predecir el tipo de microestructura obtenida después de la solidificacion [27].

En este trabajo, el analisis de las curvas de enfriamiento ha sido utilizado para establecer de
forma experimental las temperaturas de crecimiento de las fases a-Al, precipitado, t, y eutéctico
o+, al variar la velocidad de crecimiento y la composicion quimica de las aleaciones A, By C,
asi como los gradientes de temperatura en la fase liquida. Este tipo de parametros establecidos se
utilizaron para predecir las morfologias microestructurales y las temperaturas de crecimiento de
las fases en funcion de la velocidad de crecimiento.

La figura 4.1 muestra la seccion vertical del diagrama de fases ternario Al-Zn-Mg a composicion
constante de zinc en 5.3%at. [28], donde se indican las composiciones de las aleaciones maestras
A, By C. Como se observa en esta figura, durante la solidificacion de la aleacion liquida en la
region bifasica L+a, la primera fase que comienza a crecer es o-Al y cuando la temperatura
disminuye hasta alcanzar la region trifasica L+a+t, fases como el intermetalico t y el eutéctico
a+t son formados.

Las figuras 4.21-4.23 muestran las curvas de enfriamiento de las aleaciones A, B y C,
respectivamente, obtenidas durante la solidificacion unidireccional. El inciso a) de las figuras
4.21a - 4.23a muestra las curvas de enfriamiento donde se observa el gradiente de temperatura
en lcm de la carga de aleacion fundida, generado por el sistema de calentamiento-enfriamiento
durante la solidificacion unidireccional. El gradiente de temperatura en la fase liquida, G, se
mantuvo constante entre los 25°C y 30°C para todos los experimentos. Este gradiente de
temperatura en el liquido Gy, es un parametro muy importante porque determina la morfologia
de las microestructuras, un cambio en su magnitud produciria resultados diferentes.

En el inciso b) de las figuras 4.21-4.23 se presentan las curvas de enfriamiento de las aleaciones
A, By C, en el rango de velocidades de crecimiento desde 30 a 1000um/s. Los arrestos térmicos
indicados por los cambios en las pendientes de las curvas de enfriamiento durante el paso del
frente de solidificacion indican una fase en crecimiento.
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Capitulo 1V Resultados y discusion

Los arrestos térmicos observados en el primer cambio en la pendiente de la curvas de
enfriamiento, indican el crecimiento de la fase a-Al (i), seguidos por las temperaturas de
crecimiento de intermetalico 1 (i), y eutéctico (a+t) (iii).
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6004 4 s S -
600— -
i L+od ] -
gsou- 1500 _
e L+arr = i _
400 - N gt] 400 Libra
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Figura 4.21. Curvas de enfriamiento obtenidas por solidificacion unidireccional para la aleacién A,
obtenidas a un gradiente de temperatura G entre 25-30°C, a velocidades de: a) 1x10°m/s y b) desde
1.7x10™ m/s a 3x10” m/s. Las letras a’, b’ y ¢’ indican las regiones que solidifican a diferente rapidez de
enfriamiento (°C/s).
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Figura 4.22. Curvas de enfriamiento obtenidas por solidificacion unidireccional para la aleacion B,
obtenidas a un gradiente de temperatura G entre 25-30°C, a velocidades de: a) 1x10™ m/s y b) desde
1.7x10" m/s a 3x10” mys.
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Figura 4.23. Curvas de enfriamiento obtenidas por solidificacion unidireccional para la aleacion C,
obtenida a un gradiente de temperatura G entre 25-30°C, a velocidades de: a) 1x10™ m/s y b) desde
1.7x10™ m/s a 3x10” m/s.
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En la tabla 4.6 se enlistan los valores experimentales de las temperaturas de crecimiento de las
fases, en funcion de la velocidad de crecimiento para las aleaciones A, B y C. En la parte inferior
de la tabla se enlistan las temperaturas de crecimiento de las fases obtenidas del diagrama de
fases en equilibrio. En la tabla 4.7 se enlistan los valores del subenfriamiento generado en las
aleaciones, obtenidos al hacer la diferencia entre la temperatura liquidus del diagrama de fases
para cada aleacion y las temperaturas de crecimiento de las fases obtenidas de las curvas de

enfriamiento.

Tabla 4.6. Valores experimentales de T en funcidn de la velocidad de crecimiento, V y la composicion

quimica para las aleaciones A, B y C, obtenidos de las curvas de enfriamiento

Capitulo 1V Resultados y discusion

Velocidad Tgq (L+a) °C T, (L+at+t) °C Tgru °C
(m/s) A B C A B C A B C
4x10° 624.19 618.9  608.65
3x10” 62291 617.18 606.43 489.63 484.53 479.41 442.19 442.18 442.12
7x107 621.88 615.66 604.64 489.52 484.39 479.24 442 441.98 4419
1.3x10™ 620.83 614.16 602.78 489.43 484.27 479.09 441.79 441.76 441.67
1.7x10™ 620.27 613.35 601.78 489.37 484.21 479.01 441.7 441.68 441.55
1x10” 617.14 0608.84 596.21 489.14 483.92 478.65 441.13 441.1 441.23
Trusion
¢C) 625 620 610 490 485 480  442.6 442.6 442.6

Tabla 4.7. Valores experimentalmente de AT= T, -Tg contra la velocidad de crecimiento de las fases V,

para las aleaciones A, B y C obtenidos a partir de las curvas de enfriamiento.

Velocidad | AT=Ty, -Tg, (L+a) °C | AT=Ty-Tg (L+0o+1)°C | AT=Ty, -T¢ g °C
(m/s) A B C A B C A B C
4x10°° 081 1.1 1.35

3x10° 209 282 357 037 047 059 041 042 048
7x107 312 434 536 048 0611 076 0.6 062 0.7
1.3x10°* 417 584 722 057 073 091 081 082 093
1.7x10* 473 665 822 063 079 099 09 091  1.05
1x10° 786 1116 1379 086 108 135 147 1.5 1.6

En la tabla 4.6 se observa que las temperaturas de crecimiento de las fases disminuyen al
aumentar el contenido de Mg de las aleaciones, y también se observa una disminucion de estas

temperaturas al aumentar la velocidad de enfriamiento o solidificacion.
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Por otra parte en la tabla 4.7 se observa un comportamiento opuesto en las magnitudes del
subenfriamiento (AT=T.-Tg); al aumentar el contenido de magnesio y la velocidad de
enfriamiento o de solidificacion, el subenfriamiento aumenta en ambos casos.

Este mismo comportamiento se ha observado en un gran numero de estudios teoricos y
experimentales tales como los realizados por Tassa-Hunt y Lu, en aleaciones de Al-Cu [29] y
por Dong- Howar Jones en aleaciones Al-Fe [30-34], entre otros.

En las tablas 4.8 - 4.11 se enlistan los valores de la rapidez de enfriamiento T [°C/s] sefaladas
en las curvas de enfriamiento con las letras a’, b’ y c¢’. En la tabla 4.11 se enlistan las
velocidades de solidificacion obtenidas de las curvas de enfriamiento y se comparan con las
velocidades de bajada del crisol de grafito al sistema de enfriamiento. Como se observa, existe
una minima diferencia entre ambos valores, por lo tanto se puede decir que las velocidades del
sistema de enfriamiento corresponden a la velocidad de solidificacion.

Tabla 4.8. Rapidez de enfriamiento en (°C/s) obtenidas en tres zonas de las curvas de enfriamiento (a, by
c) de la aleacion A solidificada a diferentes velocidades.

Region Rapidez de enfriamiento (°C/s)
Curva 1 Curva 2 Curva 3 Curva 4 Curva 5
a’) 10.8 0.486 0.259 0.174 0.1
b’) 61.6 0.756 0.68 0.67 0.33
c’) 46.64 1.24 1.056 0.68 0.448
Vel  bajada 1x1072 1.7x10™ 1.3x10™ 7x107 3x107
m/s

Tabla 4.9. Rapidez de enfriamiento en (°C/s) obtenidas en tres zonas de las curvas de enfriamiento (a, by
¢) de la aleacion A solidificada a diferentes velocidades.

Region Rapidez de enfriamiento (°C/s)
Curva 1 Curva 2 Curva 3 Curva 4 Curva §
a’) 52 0.574 0.386 0.335 0.092
b’) 41.11 0.881 0.608 0.603 0.312
c’) 34.89 1.53 0.803 0.79 0.63
Vel bajada 1x107 1.7x10™ 1.3x10™ 7x107 3x10°
m/s

Tabla 4.10. Rapidez de enfriamiento en (°C/s) obtenidas en tres zonas de las curvas de enfriamiento (a, b
y ¢) de la aleacion A solidificada a diferentes velocidades.

Region Rapidez de enfriamiento (°C/s)
Curva 1 Curva 2 Curva 3 Curva 4 Curva §
a’) 7.7 0.54 0.341 0.217 0.135
b’) 71.47 0.721 0.703 0.620 0.283
c’) 46.51 2.59 1.3 1.21 0.472
Vel bajada 1x107 1.7x10™ 1.3x10™ 7x10° 3x10°
m/s
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Tabla 4.11. Velocidades de solidificacion en (m/s), obtenidas de las curvas de enfriamiento y velocidades
de bajada del crisol de grafito para las aleaciones A, B y C.

Curva de Vel. bajada Vel. Vel. Vel.

enfriamiento UDS m/s solidificacion solidificacion solidificacion
Aleacion A (m/s)  Aleacion B (m/s)  Aleacion C (m/s)

1 1x10~ 1.2 x107 1.1 x1072 1.17 x107

2 1.7x10™* 1.8x10™ 1.6 x10™ 1.72x10™*

3 1.3x10™* 1.01 x10™ 1.1x10™ 1.12x10™*

4 7x107 7.47 x107° 8.2 x107 7.5x10°°

5 3x107 3.56 x10° 4x10° 3.7x10°

4.3.2 Prediccion de las microestructuras

Para el proposito de predecir las microestructuras resultantes durante la solidificacidon de las
aleaciones A, B y C (Al-5.3%at.Zn-xMg), se utilizaron las ecuaciones para sistemas
multicomponentes para el crecimiento dendritico, intermetalico y eutéctico, en ambas regiones;
bifasica L+a y trifasica L+a+r.

Las predicciones para el crecimiento dendritico se hicieron a partir de la ecuacion [12, 13]:

TL-Tgoa=B1 V" 4.9)

La constante de crecimiento B; para sistemas de aleaciones multicomponentes se ha determinado
a partir de la siguiente expresion:

1/2

B1= 27'[2

Zn: I'm, (k; - 1)C:2ipi

- 4.9a)
= DLiZCLPj
=

Donde Tr y T a-a1, son las temperaturas liquidus y de crecimiento, respectivamente, I es el
parametro de Gibbs-Thompson, my, la pendiente de la linea liquidus, k el coeficiente de

particion, p, la densidad, Dy es el coeficiente de difusion de soluto en el liquido y Cij esla

composicion del liquido en la punta de la dendrita.

Los valores de estos parametros utilizados en las ecuaciones se enlistan en la tabla 4.12, estos
se obtuvieron del diagrama de fases Al- 5.3%atZn-xMg y de una amplia revision bibliografica.
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Las predicciones de las temperaturas para el crecimiento de la fase intermetalica, Tg.., se
hicieron a partir de la expresion [13, 14]:

T.-To=B, V' 4.10)

La constante de crecimiento B, se determino con la expresion:

1/3

o T.m?Clp.
B2= Z 1m1 Llpl

. 4.10a)
= kD C;‘pj
=

Las predicciones para el crecimiento de la fase eutectica, Tggy, se hicieron usando la expresion
[13,15, 16]:

Teu-To p= A V"> 4.11)

Donde A; es la constante de crecimiento eutéctico.

En la tabla 4.13 se muestran las ecuaciones 4.9, 4.10 y 4.11 para la prediccion del crecimiento
dendritico, entermetalico y eutéctico respectivamente en funcion de la velocidad de
solidificacion en las regiones L+o y L+a+t. Los valores marcados en tonos de negritas en estas
ecuaciones, corresponden a las constantes de crecimiento B, y B, las cuales fueron calculadas
en base a las expresiones 4.9a y 4.10a para el crecimiento dendritico e intermetalico,
respectivamente, mientras que la constante A; se obtuvo en la literatura [38].

Tabla 4.12. Valores empleados para el calculo de las constantes de crecimiento B; y B, de las ecuaciones
4.9 - 4.10 del modelo matematico de sistemas multicomponentes, para predecir las temperaturas de
crecimiento de las fases Ty, ¥ Tar.

Datos obtenidos del diagrama de fases Propiedades fisicas del sistema Al-Zn-Mg
Al- 5.3%at.Zn-xMg

Region L+ o Dy 7,=8.8x10"m?/s [35,36]
m= -3.93( K/at%) Dy vg=9.45x10"m?/s [35,36]
k=0.141 ['z=1.52x10"Km [37]
Region L+ a + 1 ve=9.87x107Km [37]
my=-1.45K/at.% GL=25-30°C/cm presente trabajo
k=0.687 A=512 Ks"*/m'? [38]
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Tabla 4.13. Ecuaciones 4.9, 4.10 y 4.11 para las predicciones de crecimiento de las fases a-Al,
intermetalico t y eutéctico, respectivamente, para las aleaciones A, By C en las regiones L+a y L+a+t.
Temperatura liquidus Ty, (°C)

TG,Eu
Tew-Toe=Av'"% con A= 51.2 Ks"*/m'? Tr g = 442.6

TG4, zona (L+a)

Tra-Too= 410.82 v Tpa= 625
TLs-Tee= 539.77 v'? TLs= 620
TLc-To= 662.4 v'” Trc= 610

Tg,es zona (L+a+7)

Toa-Tee= 150.56 v'” Tra=490
TLs-Toe= 197.81 v'? T p= 485
Trc-To= 24275 v'? Ty c= 480

Tg,: zona (L+a+7)

TL,A‘TGr: 8.82 Vl/3 TL,A: 490
Top-To= 11.77 v'? TLp= 485
TLc-To= 14.63 Vl/3 TLc= 480

La figura 4.24 muestra la prediccion de las temperaturas de crecimiento durante la solidificacion
de las aleaciones A, B y C en base a las ecuaciones para sistemas multicomponentes que se
enlistan en la tabla 4.13. Los resultados se muestran como graficas de temperatura de
crecimiento contra velocidad de crecimiento, donde se incluyen a las temperaturas de
crecimiento de las fases obtenidas experimentalmente.

Como se observa en las tres graficas de esta figura, que corresponden a cada una de las
aleaciones, durante la solidificacion de estas, en la region L+a, la unica fase que crece es la a-Al
(curva (i)). Las maximas velocidades de crecimiento de la fase a en esta region bifasica son de:
6x10'm/s, 3 x10'm/s y 1.9 x10'm/s para las aleaciones A, B y C, respectivamente. A
velocidades mayores la fase eutectica sera la Uinica en crecer.

Cuando el enfriamiento continua hasta alcanzar la region trifdsica L+a+t, las fases a-Al y el
intermetalico T creceran simultineamente hasta velocidades de 7.1x10™m/s, 6.9x10™*m/s y 5x10°
‘m/s, para las aleaciones A, B y C, respectivamente. Cuando la velocidad de crecimiento
aumenta, el compuesto intermetalico T, sera la iinica fase que crecera (curva (ii)).
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Finalmente la ultima curva punteada (iii), muestra las temperaturas de crecimiento del eutéctico
att, y se predice que esta fase sera la fase dominante a velocidades muy altas.

Las temperaturas de crecimiento, Tg, de las diferentes fases obtenidas de forma experimental,
tienen una buena correlacion con las predicciones obtenidas del modelo de crecimiento
dendritico para sistemas multicomponentes. Los circulos, cuadros y triangulos en las graficas,
indican las temperaturas de crecimiento de las fases TG, o, T,y Ta, Eu, respectivamente.
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Figura 4.24. Prediccion de las temperaturas de crecimiento Tg, en funcion de la velocidad del frente de
solidificacion para las aleaciones: a) A (Al-5.3%at.Zn-5.3%at.Mg), b) B (Al-5.3%at.Zn-7%at.Mg) y ¢) C
(Al-5.3%at.Zn-9%at.Mg). Los simbolos; 0 Tg, 0Tg: y ATgpy, representan las temperaturas de
crecimiento de las fases a-Al, intermetalico T (Al,Zn;Mg;) y eutéctico a+rt, respectivamente, obtenidas
por solidificacion unidireccional, en el rango de velocidades desde 4pm/s hasta 1000mp/s
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4.4 Distribucion de soluto

Todas las aleaciones reales contienen mds de un elemento, la cantidad de solutos presentes
pueden variar de acuerdo con las propiedades que se desean obtener. La distribucion de soluto
durante la solidificaciéon de una aleacién conduce a la microsegregacion de los elementos
aleantes [39]. Esta microsegregacion puede afectar significativamente las propiedades
mecanicas, fisicas y quimicas de las aleaciones, el entendimiento de la distribucion de soluto es
esencial para el control del proceso de solidificacion y tratamientos subsecuentes para obtener un
material con propiedades optimas.

4.4.1 Efecto de V y C sobre la distribucién de soluto

Las microestructuras de las aleaciones A (Al-5.3%at.Zn-5.3%at.Mg), B (Al-5.3%at.Zn-
7%at.Mg) y C (Al-5.3%at.Zn-9%at.Mg) obtenidas por solidificacién unidireccional en el rango
de velocidades de crecimiento de 4x10° a 1.7x10™ m/s, consisten principalmente de dendritas
columnares de a-Al, con precipitados T (Al,Mg3;Zn3) situados en la matriz de a-Al y de eutéctico
de o +1 en las regiones interdendriticas. Ademas se ha encontrado que cuando el contenido de
magnesio y la velocidad de crecimiento aumentan, la cantidad de precipitados y eutéctico
también aumentan.

Las figuras 4.25-4.27 muestran la cuantificacion y distribuciéon de los elementos de soluto Zn+
Mg (en %eat.) sobre la fase a-Al, obtenido a partir del analisis por WDS-SEM. Los microanalisis
se efectuaron sobre los brazos dendriticos primarios (A;) y sobre los brazos dendriticos
secundarios () con el objetivo de cuantificar la distribucion promedio de soluto Zn+Mg en toda
la dendrita.

En las tablas 4.14-4.16 se enlistan las cantidades de Zn y Mg medidos sobre los brazos
dendriticos primarios y secundarios en funcién de la velocidad del frente de solidificacion V.
Como se observan en estas tablas, en la cuantificacion de los elementos de soluto sobre el brazo
dendritico primario, primero se determinaron las cantidades de cada elemento Zn y Mg de forma
individual y posteriormente se sumaron ambos elementos para indicar la cantidad de soluto Zn
+Mg retenido en solucién.

El efecto que produjo el aumento en el contenido de Mg y la velocidad de crecimiento sobre ()
fue un ligero aumento en la cantidad de Zn+Mg retenido en solucidon sdlida. Por ejemplo se
obtuvo una cantidad minima de 6.3%at.(ZntMg) para la aleacién A, a la velocidad de
crecimiento mas baja de 4x10°m/s (=4um/s) y una cantidad maxima de 6.65%at.(Zn+Mg) para
una velocidad de crecimiento de 1.7x10™m/s (=170 pm/s).
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Figura 4.25. Distribucion de soluto Zn+Mg (en %at.) sobre los brazos dendriticos primarios (A;) ¥y
secundarios (A,) de las dendritas columnares de fase a-Al para la aleacion A, a velocidades del frente de
solidificacién de: a) 4x10°° m/s, b) 3x10™ m/s, ¢)7x10” m/s, d) 1.3x10* m/s y e) 1.7x10™ m/s.

Tabla 4.14. Concentraciones de soluto (Zn+Mg)%at. retenido en solucién solida o-Al en funcion de la
velocidad del frente de solidificacion V, medidas sobre los brazos dendriticos (i) y (A;) mediante la
técnica WDS-SEM para la aleacién A.

Vel m/s Brazos dendriticos A; Brazos dendriticos A, M,
Zn Mg Zn+Mg Zn Mg Zn+Mg Zn+Mg
%at. %at. %at. %at. %oat. Yoat. Y%oat.
4x10° 3.35 2.92 6.27 a) 4.07 3.83 7.90
b) 4.23 3.78 8.01 7.37
3x107 3.28 3.14 6.42 a)4.16 3.75 791
b) 4.2 3.86 8.06 7.47
7x107 3.22 3.28 6.5 a) 3.83 4.09 7.92
b) 4.17 3.98 8.15 7.52
1.3x10™ 3.2 33 6.5 a) 3.79 4.01 7.80
b) 4.13 4.1 8.23 7.51
1.7x10*  3.28 3.37 6.65 a) 3.82 4.15 7.97
b) 4.17 4.1 8.27 7.63
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Figura 4.26. Distribucién de soluto Zn+Mg (en %at.) sobre los brazos dendriticos primarios A; 'y
secundarios A, de las dendritas columnares de fase o-Al para la aleacion B, a velocidades del frente de
solidificacién de: a) 4x10°° m/s, b) 3x10° m/s, ¢)7x10™ m/s, d) 1.3x10” m/s y e) 1.7x10™* m/s.

Tabla 4.15. Concentraciones de soluto (Zn+Mg)%at. retenido en solucién solida a-Al en funcion de la
velocidad del frente de solidificacién V, medidas sobre los brazos dendriticos (A1) y (A2) mediante la
técnica WDS-SEM para la aleacién B.

Vel m/s Brazos dendriticos A, Brazos dendriticos A, M+
Zn Mg Zn+Mg Zn Mg Zn+Mg Zn+Mg
%oat. %at. %at. %at. %at. %oat. Y%oat.
4x10°° 3.1 3.4 6.5 a) 3.9 5.15 9.1
b) 4.1 53 9.4 8.3
3x10” 3.22 3.4 6.62 a)4.1 5.32 9.42
b) 4.2 5.5 9.64 8.5
7x107 3.24 3.46 6.7 a)4.15 5.25 9.41
b) 4.21 5.43 9.7 8.5
1.3x10%  3.26 3.5 6.76 a)4.17 5.29 9.46
b) 4.23 5.49 9.72 8.64
1.7x10%  3.18 3.62 6.8 a)4.14 5.27 9.31
b) 4.18 5.52 9.8 8.7
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Figura 4.27. Distribucién de soluto Zn+Mg (en %at.) sobre los brazos dendriticos primarios A; y
secundarios A, de las dendritas columnares de fase a-Al para la aleacion C, a velocidades del frente de
solidificacién de: a) 4x10°° m/s, b) 3x10° m/s, ¢)7x10° m/s, d) 1.3x10* m/s y e) 1.7x10™* m/s.

Tabla 4.16. Concentraciones de soluto (ZntMg)%at. retenido en solucion sdlida a-Al en funcion de la
velocidad del frente de solidificacién V, medidas sobre los brazos dendriticos (A1) y (A2) mediante la
técnica WDS-SEM para la aleacion C.

Vel m/s Brazos dendriticos A, Brazos dendriticos A, M,
Zn Mg Zn+Mg Zn Mg Zn+Mg Zn+Mg
%at. Y%at. Yat. Y%at. Y%at. Y%at. %at.
4x10° 3.1 3.8 6.9 a) 4.0 5.8 9.8
b) 4.2 59 10.1 8.93
3x10” 3.12 4.01 7.1 a)4.13 5.7 9.83
b) 4.15 5.95 10.1 9.01
7x107 3.1 4.12 7.2 a)4.2 5.6 9.8
b) 4.15 6.05 10.2 9.06
1.3x10™ 3.2 4.05 7.25 a)4.1 5.7 9.8
b) 4.15 6.1 10.25 9.1
1.7x10*  3.25 4.1 7.3 a)4.15 5.7 9.85
b) 4.2 6.12 10.3 9.13
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Las cantidades de soluto Zn+Mg retenido en solucién sdlida a-Al medidas sobre los brazos
dendriticos secundarios (A,), variaron dependiendo del lugar donde se hizo el microanalisis.

En las tablas 4.14-4.16 también se enlistan las cantidades de Zn y Mg medidos individualmente
sobre los brazos dendriticos secundarios, los microanalisis se hicieron desde el centro de las
dendritas en (A;) hasta la periferia de los brazos (,) ; las letras a) y b) en las tablas corresponden
a las medidas obtenidas en centro y en los limites de los brazos secundarios (Az)
respectivamente.

Se observa claramente que la cantidad de soluto Zn+Mg aumenta de diversas formas;
lateralmente desde el centro de las dendritas hasta los limites de los brazos secundarios y ademas
al aumentar la cantidad de magnesio y la velocidad del frente de solidificacion. De este modo, en
la aleacion C solidificada a una velocidad de 1.7x10™m/s, la méaxima cantidad de solutos
Zn+Mg retenidos en () alcanza un valor de 10.3%at., el cual es un valor cercano a la maxima
concentracion de soluto Zn+Mg en equilibrio. Debido a que no existe una concentracion
uniforme de los elementos solutos Zn y Mg en toda la dendrita, para cuantificarla se considero
una cantidad promedio de Zn+Mg (entre ambos brazos dendriticos A;+A;) para estimar la
composicion de la aleacion.

4.4.2 Prediccion de la distribucion de soluto

La mayoria de las aleaciones comerciales son multicomponentes, por tal motivo, se han llevado
a cabo un gran numero de estudios experimentales y tedricos para investigar la microestructura y
distribucién de soluto [40-43].

Para predecir la distribucion de soluto Zn+Mg durante la solidificacion de las aleaciones A, B y
C, se empleo el modelo de solidificaciéon dendritica para aleaciones multicomponentes con
diferentes coeficientes de difusion en el liquido Dy, desarrollado por Rappaz- Boettinger
(ecuaciones descritas en la seccién 3), el cual es una extension del modelo desarrollado
previamente para el crecimiento dendritico columnar de aleaciones ternarias [44-47]. Este
modelo fue elegido debido a que relaciona a la composicion quimica de las aleaciones en
funcion de la velocidad del frente de solidificacion y ademas contempla las variables obtenidas
experimentalmente.

Los calculos de la concentracion de las puntas de las dendritas como una funcion de la velocidad
del frente de solidificacion y la composicion quimica fueron llevados a cabo a partir de la
siguiente ecuacion [47]:

Co=p 0 4.13)

Donde Cg es la concentracion de soluto en la punta de la dendrita, Cy es la composicion de la

aleacion, k es el coeficiente de particion, Iv(p)=Pexp(p)Ei(p) es la funcion de Ivantsov, donde
p(= VR/2D.) es el numero de Peclet solutal, con V es igual a la velocidad del frente de
solidificacion, R es el radio de la punta de la dendrita y Dy es el coeficiente de difusion de soluto
en el liquido y E; (p) es la funcion exponencial integral [48].

Los parametros termo fisicos enlistados en la tabla 4.12 se emplearon para el calculo de los
parametros mencionados anteriormente en la ecuacion 4.13 [49-52].
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. . ., ., *
Las predicciones de la concentracion de soluto se muestran en graficas de concentracion C; y

C; como una funcién de la velocidad de crecimiento V, en la figura 4.28 para las aleaciones A,

B y C. Las lineas solidas horizontales corresponden a las predicciones de las concentraciones de
soluto Zn+Mg para la region L+a, mientras que las lineas punteadas horizontales corresponden a
la prediccion de la concentracion de soluto Zn+Mg para la region L+o+t. Las graficas se
acotaron al rango de velocidades de solidificaron entre 1x107m/s y 1x10°m/s; estas
velocidades contienen el rango de velocidades experimentales.

Los valores de Cg" predichos para la region L+ o muestran que la maxima concentracion de
Zn+Mg en solucion solida estuvieron cercanos a 2, 2.2y 2.4 (%eat.) para las aleaciones A, By C
respectivamente en el rango de velocidades de 1x10™m/s y 1x10”m/s. Por otro lado, las
predicciones de Cs’ para la region L+ o+ t mostraron que la maxima concentracion de Zn+Mg
retenida en solucidn sélida estuvieron cercanos a 7.5, 8.9 y 10.2 (%eat.) para las aleaciones A, B 'y
C respectivamente en el mismo rango de velocidades de crecimiento.

Los cuadros soélidos representan la cantidad de Zn+Mg retenido en A, los circulos sélidos
indican la cantidad de Zn+Mg retenido en A, y los hexdgonos abiertos indican la concentracion
promedio de Zn+Mg detectado por el microanalisis - WDS en toda la dendrita.

Se puede observar que las predicciones de Cs para la region L+o+t son muy cercanas a las
concentraciones promedio de Zn+Mg retenidos en solucion soélida obtenidas experimentalmente
por microanalisis en toda la dendrita. Las predicciones para las aleaciones A y B con contenidos
de 5.3y 7%at Mg en el rango de velocidades de 4x10°m/s a 1.7x10™m/s presentan un buen
acuerdo con los resultados experimentales. Sin embargo cuando la cantidad de Mg aumenta en
la aleacidén C (9%at.Mg), el acuerdo se vuelve pobre. Esto puede ser explicado porque el modelo
matematico empleado para las predicciones no toma en cuenta la maxima solubilidad de Zn y
Mg juntos en la matriz de aluminio y el efecto del crecimiento eutéctico en las regiones
interdendriticas, los cuales tienen un impacto sobre las predicciones cuando el contenido de Mg
aumenta. Resultados similares fueron obtenidos en estudios anteriores, donde se estudiaron los
efectos de la distribucién de fase t sobre la fase a-Al en aleaciones Al-Zn-Mg utilizadas como
anodos de sacrificio [53,54].
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Figura 4.28. Predicciones de la composicion C* de Zn+Mg retenida en solucion solida a-Al en funcion de
la velocidad de crecimiento V para las aleaciones: a) A, b) B y ¢) C. Las lineas so6lidas horizontales

corresponden a las concentraciones (Zn+tMg) C,y Cgpara la region L+o y las lineas punteadas

horizontales corresponden a las concentraciones (Zn+Mg) Cly C; para la region L+o+t [55]. El

simbolo m representa la concentracion de Zn+Mg en A;, el simbolo e representa la concentracion de
Zn+Mg en el brazo dendritico secundario X,, el simbolo o representa la concentracion promedio de
Zn+Mg contenido en la dendrita.
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Conclusiones

5. CONCLUSIONES

El objetivo central del proyecto de investigacion fue el andlisis de las microestructuras de la
aleacion ternaria Al-5.3%at.Zn con adiciones de (5.3, 7 y 9%at.)Mg, solidificadas en el rango de
velocidades desde 4x10°m/s hasta 1.7x10™*m/s, cercanas al limite de subenfriamiento
constitucional y predecirlas tedricamente hasta la velocidad de estabilidad absoluta. Para llevar a
cabo la parte experimental se construyo un equipo de solidificacion unidireccional del tipo
Bridgman, donde los parametros de solidificacién como el gradiente de temperatura, G y la
velocidad de avance de la interfase solido-liquido, V, pudieron ser controlados de manera
independiente y con ello, se determino la dependencia de estos sobre las escalas
microestructurales, tales como el espaciamiento dendritico primario, A, el radio de la punta de la
dendrita, R, y las composiciones s6lido y liquido, Cs*y cl, respectivamente

En base a los objetivos planteados y la discusion de resultados se concluye la siguiente:

Las microestructuras de la aleacion Al-5.3%at.Zn-xMg, con adiciones de Magnesio de 5.3, 7 y
9%at., solidificadas unidireccionalmente con un gradiente de temperatura en el liquido, G, de
2500°C/m en un rango de velocidades del frente de solidificacion desde 4x10°m/s hasta
1.7x10*m/s, estan constituidas principalmente de una estructura celular y/o dendritica columnar
con eutéctico en los espacios interdendriticos.

El efecto del aumento en el contenido de Mg y de la velocidad del frente de solidificacion sobre
las microestructuras causo una disminuciéon de la magnitud de los pardametros microestructurales
o refinamiento. El espaciamiento dendritico primario A;, disminuyo de 300pum (5.3%at.Mg a
V=4x10"m/s) hasta 130pm (9%at.Mg a V=1.7x10m/s), mientras que los radios de las puntas de
las dendritas disminuyeron desde 50um (5.3%at.Mg a V=4x10°m/s) hasta 1.5um (9%at.Mg a
V=2500pum/s)

El andlisis térmico junto con la caracterizacion microestructural permitieron derivar las
temperaturas de crecimiento de las fases a-Al, intermetdlico t y eutéctico a+t del sistema de
aleacion Al-Zn-Mg como una funcién de la composicion y la velocidad del frente de
solidificacion. Los resultados experimentales mostraron una buena correlacion con las
predicciones del modelo de las temperaturas de crecimiento de los constituyentes en
competencia para sistemas multicomponentes.

Las mediciones mediante microanalisis efectuado sobre los brazos dendriticos primarios (A;) en
las tres aleaciones bajo estudio, indicaron que la cantidad de soluto Zn+Mg retenido en solucién
solida aumenta desde un valor minimo de 5.6%at.Zn+Mg en la aleacion A, (V=4x10"m/s) hasta
un valor de 8.6%at.Zn+Mg en la aleacién C a la velocidad mayor de 1.7x10™m/s. Se encontré
que la méxima cantidad de soluto Zn+Mg retenido en (A»), fue de 10.3%at.Zn+Mg en la aleacién
C, la cual esta cercana a la maxima concentracion de soluto en equilibrio.

Las predicciones de la distribucion de soluto en base al modelo de solidificacion dendritica para
aleaciones multicomponentes con diferentes coeficientes de difusion en el liquido mostraron
buena correlacion con los resultados experimentales, particularmente para concentraciones de
Mg entre 5.3 y 7%at. en el rango de velocidades de 4x10° — 1.7x10™m/s analizadas en la regién
L+o+t. Cuando el contenido de Mg y la velocidad del frente de solidificacién aumentan, existe

. . . ;. * .
discrepancia entre los valores experimentales y tedricos de Cg, debido a que el modelo no

considera la maxima concentracion de Zn+Mg sobre la matriz a-Al y tampoco el efecto del
crecimiento de eutéctico en las regiones interdendriticas.
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solidificacion; (d) diagrama de fases.

Figura 2.8. Subenfriamiento constitucional en aleaciones.

Figura 2.9. Condicion para el subenfriamiento constitucional en la interfase solido-
liquido y las estructuras resultantes.

Figura 2.10 Campo térmico y curvas de enfriamiento T vs. t de las dendritas en una
aleacion

Figura 2.11 Rechazo de soluto en la punta de una dendrita aislada.
Figura 2.12.Velocidad de crecimiento de un hemisferio de una aguja a Q=constante.

Figura 2.13 Velocidad de crecimiento en funcion de el radio de la punta para un
crecimiento optimo.

Figura 2.14 Radio de la punta de la dendrita optimo como una funcién de la velocidad
de crecimiento.

Figura 2.15 Concentracién liquida en la punta de la dendrita en solidificacion
direccional.

Figura 2.16 Resumen de las condiciones de transicion microestructural y pardmetros
microestructurales en solidificacion direccional.

Figura 3.1 Sistema de solidificacion unidireccional del tipo Bridgman.

Figura 3.2. Crisol de grafito: A) Base de ensamble con la barra guia, B) Zona sélida
disipadora de calor, C) Cuerpo principales del crisol donde se funde la carga, D) Tapa
del crisol.

Figura 3.3 Corte del diagrama de fases ternario Al-Zn-Mg, a 5.3%at.(12%wt.)Zn
constante

e

Paginas

10

13
14
16

18
20
23
24

26
29
31

31
32
34
38
51
52

53



Figura 3.4. Horno de induccion con camara de vacio utilizado en la preparacion de las
aleaciones maestras.

Figura 3.5. Lingote de la aleacién maestra de donde se obtienen las cargas para los
experimentos de solidificaciéon unidireccional.

Figura 3.6. Aleacion maestra utilizada en los experimentos de solidificacion
unidireccional.

Figura 3.7. a) Equipo de soldadura de electrodo de tungsteno con gas inerte (TIG);
b) Boquilla porta electrodo de tungsteno.

Figura 3.8. Medicion del espaciamiento dendritico primario A; y radio de las puntas de
las dendritas R, en: a) el corte longitudinal de las probetas y b) corte transversal.

Figura 3.9. Tarjeta de adquisicion de Temperatura contra tiempo utilizada en los
experimentos de solidificacion unidireccional

Figura 4.1. Corte vertical a 5.3%at. Zn del diagrama de fases ternario Al-Zn-Mg.
Las aleaciones maestras, A, B y C contienen cantidades de 5.3/4.5, 7/6 y
9/7.6(%at/%wt.) Mg respectivamente.

Figura 4.2. Microestructura de la aleacion A (Al-5.3at.% Zn-5.3at.%Mg) solidificada
unidireccionalmente a velocidades de crecimiento de: a)dum/s, b)30um/s, c¢)70um/s,
d)130um/s, €)170pm/s, £)2500 um/s.

Figura 4.3. Microestructura de la aleacion B (Al-5.3%at. Zn-7%at. Mg) solidificada
unidireccionalmente a velocidades de crecimiento de: a)4um/s, b)30um/s, ¢)70um/s,
d)130um/s, €)170um/s, £)2500 pm/s.

Figura 4.4 Microestructura de la aleacion C (Al-5.3%at.Zn-9%at. Mg) solidificada
unidireccionalmente a velocidades de crecimiento de: a) 4um/s, b) 30um/s, ¢) 70um/s,
d) 130um/s, e) 170umy/s, f) 2500 pm/s.

Figura 4.5 Solidificacion unidireccional a 700um/s solidificada con el sistema de
solidificacién Bridgman con un gradiente de temperatura en el liquido entre 25-30°C/cm
para contenidos de Mg: a) 5.3%at.; b) 7%at. y c) 9%sat.

Figura 4.6 a) Espaciamiento dendritico primario experimental en funcién de la
composicion y la velocidad de crecimiento, y b) Radio de la punta de la dendrita
experimental en funcion de la composicion quimica y la velocidad de crecimiento.

Figura 4.7. Espaciamientos dendriticos primario A, en la aleacion A obtenidos en base a
los modelos tedricos de Hunt, Kurz-Fisher, analizados en las regiones L+a y L+o+t,
tomando en cuenta los pardmetros del Zn y Mg. El simbolo V¥ representa a los valores
A experimentales.

Figura 4.8. Predicciones de contra la velocidad de crecimiento en base a los modelos
teoricos de Hunt y Kurz-Fisher para las aleaciones: a) A, b) By c) C. El simbolo A
representa los valores experimentales de A;.

Figura 4.9 Espaciamiento dendritico primario A, en base a los modelos de Hunt, Kurz-
Fisher en funcién de la velocidad de crecimiento V, y la composicion quimica C,, de
las aleaciones A, B y C, analizados en la region L+a+tr.
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Figura 4.10. Predicciones del radio de la punta de la dendrita R, en funcién de la
velocidad de crecimiento.

Figura 4.11. Predicciones del radio de la punta de la dendrita R, contra la velocidad de
crecimiento en base a los modelos tedricos de Hunt y Kurz-Fisher para las aleaciones:
a) A,b) By c) C. Elsimbolo A representa los valores experimentales de R.

Figura 4.12. Predicciones del radio de la punta de la dendrita R en base a la ecuacion
4.8), con R, 2R, 4R y medidas experimentales del espaciamiento dendritico primario A,
como una funcidon de la velocidad del frente de solidificacion V para las tres aleaciones:
a) Al-5.3%at.Zn-5.3%at.Mg, b) Al-5.3%at.Zn- 7%at.Mg y c) Al-5.3%at.Zn-9%at.Mg.

Figura 4.13. Difractogramas de la aleaciéon C solidificada unidireccionalmente a
velocidades de crecimiento de 30pm/s, 70pum/s, 130um/s y 170pum/s analizadas en la
seccion longitudinal de las muestras. Los picos principales (111), (200) y (220)
corresponden a la fase a-Al que crece preferencialmente en la direccion [111].

Figura 4.14. Difractogramas a &angulos bajos 20 de la aleacién C, analizada a
velocidades de crecimiento de 30um/s, 70pum/s, 130um/s y 170um/s. Los picos (530) y
(631) corresponden a la fase T (Al,Mg;Zn;).

Figura 4.15 Fases presentes en la aleacion B solidificada unidireccionalmente a
unavelocidad de 130um/s: a) Fase intermetalica t en forma de precipitado situado en
una matriz de a-Al, b) Patron electronico de difraccion; los puntos negros grandes de
difraccion corresponden a la fase a-Al en el eje de zona [211], los puntos pequefios
seflalados por las flechas corresponden a la fase intermetalica t.

Figura 4.16. Fases presentes en la aleacion C solidificada unidireccionalmente a una
velocidad de 130um/s: a) Fase intermetalica T en forma de precipitado situado en una
matriz de o-Al, b) Patron electronico de difraccion; los puntos grandes de difraccion
corresponden a la fase a-Al en el eje de zona [211], los puntos pequefios sefialados por
las flechas corresponden a la fase intermetalica t.

Figura 4.17. Microestructura de la aleacion A solidificada unidireccionalmente a
unavelocidad de crecimiento de 130pm/s. La zona gris consiste de fase a-Al a), el
eutécticopresente es del tipo cuasi binario o+t en forma de varillas.

Figura 4.18. SEM micrografias de la aleacion A (Al-5.3%at.Zn-5.3%at.Mg)
solidificadas a velocidades de crecimiento de: a)4dum/s, b) 30um/s c) 70um/s,
d) 130um/s e) 170pm/s y ) 2.5x10 “um/s. La fase gris que ocupa la mayor parte de las
microestructuras esta constituida por la fase a-Al, la fase eutectica, Eu, se encuentra en
las regiones oscuras o espacios interdendriticos y los precitados T se ubican en la matriz
como pequeflos puntos negros.

Figura 4.19. SEM micrografias de la aleacion B (Al-5.3%at.Zn-7%at.Mg) solidificadas
a velocidades de crecimiento de: a) 4um/s, b) 30um/s ¢) 70um/s,d) 130um/s ) 170um/s
y £) 2.5x10 “*pm/s.

Figura 4.20. SEM micrografias de la aleacion C (Al-5.3%at.Zn-9%at.Mg) solidificadas
a velocidades de crecimiento de: a) 4pm/s, b) 30um/s c) 70pum/s, d) 130um/s e)
170pum/s y ) 2.5x10 “pm/s.

Figura 4.21. Curvas de enfriamiento obtenidas por solidificacidon unidireccional para la
aleacion A, obtenidas a un gradiente de temperatura Gp entre 25-30°C, a velocidades
de: a) 1x10° y b) 1.3x10™* a 3x10”
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Figura 4.22. Curvas de enfriamiento obtenidas por solidificacion unidireccional para la
aleacion B, obtenidas a un gradiente de temperatura G entre 25-30°C, a velocidades
de: a) 1x107 y b) 1.3x10™ a 3x107

Figura 4.23. Curvas de enfriamiento obtenidas por solidificacion unidireccional para la
aleacion C, obtenida a un gradiente de temperatura G entre 25-30°C, a velocidades de:
a) 1x10° y b) 1.3x10™* a 3x107

Figura 4.24. Prediccion de las temperaturas de crecimiento Tg, en funcion de la
velocidad del frente de solidificacion para las aleaciones: a) A (Al-5.3%at.Zn-
5.3%at.Mg), b) B (Al-5.3%at.Zn-7%at.Mg) y c) C (Al 5.3%at.Zn-9%at.Mg). Los
simbolos; O Tge, 0Tg: y ATgru, representan las temperaturas de crecimiento de las
fases a-Al, intermetalico t (Al,Zn;Mg3) y eutéctico o+t, respectivamente, obtenidas por
solidificacion unidireccional, en el rango de velocidades desde 4um/s hasta 1000mp/s.

Figura 4.25. Distribucion de soluto Zn+Mg (en %at.) sobre los brazos dendriticos
primarios (A;) y secundarios (A;) de las dendritas columnares de fase a-Al para la
aleacion A, a velocidades del frente de solidificacion de: a) 4x10°° m/s, b) 3x10™ m/s,
¢)7x10” m/s, d) 1.3x10™ m/s ye) 1.7x10™ m/s.

Figura 4.26. Distribucion de soluto Zn+Mg (en %at.) sobre los brazos dendriticos
primarios A; y secundarios A, de las dendritas columnares de fase a-Al para la aleacion
B, a velocidades del frente de solidificacién de: a) 4x10°® m/s, b) 3x10™ m/s, ¢)7x10”
m/s, d) 1.3x10* m/s y e) 1.7x10™* m/s.

Figura 4.27. Distribucion de soluto Zn+Mg (en %at.) sobre los brazos dendriticos
primarios A; y secundarios A, de las dendritas columnares de fase a-Al para la aleacion
C, a velocidades del frente de solidificacion de: a) 4x10° m/s, b) 3x10”° m/s, ¢)7x107
m/s, d) 1.3x10™* m/s y e) 1.7x10™ my/s.

Figura 4.28. Predicciones de la composicién C de Zn+Mg retenida en solucion sélida
a-Al en funcioén de la velocidad de crecimiento V para las aleaciones: a) A, b) By c) C.
Las lineas solidas horizontales corresponden a las concentraciones (Zn+Mg) C L y C;
para la regiéon L+a y las lineas punteadas horizontales corresponden a las
concentraciones (Zn+Mg) C L y C; para la region L+o+t [55]. El simbolo m representa

la concentracion de Zn+Mg en Ay, el simbolo e representa la concentracion de Zn+Mg
en el brazo dendritico secundario A, el simbolo © representa la concentracion promedio
de Zn+Mg contenido en la dendrita.
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3 Introduction
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dependence of Tg, on the solidification variables, (growth
velocity, V, and the composition of the alloy (Co)), particularly
for dendritic structures [2-7].

The purpose of the present work is to measure experimen-
tally the growth temperatures of «-Al, intermetallic + and
eutectic o+ phases as a function of growth velocity (V), in the
range of 3x 107" to 1x 10" * m/s and to compare the results with
predictions of a multicomponent systems model. An Al-12 wt.
% Zn-6 wt % Mg alloy has been chosen for this study because
there are numerous expenmental results in the literature and
well defined physical properties.

2. Dendritic Growth

In order to carry out the predictions of the resulting
solidification microstructures as a function of the solidifica-
tion front, it is considered that during dendritic growth the
dendrite tip undercooling AT (T, -T.), will depend on the
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Abstract

The effect of 4.5wt.%, 6wt.% and 7.6wt.% Mg additions and solidification front
velocities in the range from 4X10°m/s to 1.7X 10™*m/s on solute distribution of
unidirectionally solidified Al-12wt.% Zn alloy at a constant temperature gradient (G, =
2500 K/m) was studied. The results were compared with theoretical predictions of the
model for dendrite solidification of multicomponent alloys with unequal liquid diffusion
coefficients. Experimental results showed a reasonable agreement with predictions,
particularly for the unidirectionally solidified Al-12wt.% Zn alloy with additions of
4.5wt.% and 6wt.% Mg in the solidification front velocity range from 4X10°m/s to

1.7X10*mv/s.
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Resumen

Las temperaturas de crecimiento de las fases a-Al, intermetalico Ty eutéctico a+t en la aleacion Al-12%wt.Zn-xMg
con adiciones de 4.5 y 7.6%w1.Mg han sido determinadas como una funcion del frente de solidificacion en el rango de
velocidad de 3X10° a 1X10”m/s a un gradiente de temperatura de 2500K/m, usando una técnica de solidificacion
direccional. Los resultadcs experimentales estuvieron en correlacion con las predicciones de ias temperaturas de
crecimiento de los constituyentes en competencia para sistemas de aleaciones multicomponentes.

Palabras Claves: Aleacién de aluminio; Solidificacion; Prediccion: Temperatura de crecimiento

Abstract

Growth temperatures of a-Al, intermetallic © and eutectic o7 phases in Al-12wt.% Zn-x Mg alloy with additions of
4.5 and 7.6%wt. Mg has been determined as a function of growth velocity in the range of 3X10% to 1X10” m/s at a
temperature gradient of 2500 K/m, using a directional solidification technique. The experimental results are found to be
in good agreement with predictions of growth temperatures of competing constituents for multicomponent systems.

Keywords: Aluminum alloy; Solidification; Prediction; Growth temperature

1. INTRODUCCION

Las estructuras resultantes de la solidificacion en
aleaciones binarias y multicomponentes, en el
rango de velocidades de la interfase sélido-liquido
desde la velocidad de subenfriamiento
constitucional (V) hasta la velocidad de
estabilidad absoluta (Van), consisten
principalmente  de estructuras  celulares o
dendriticas con eutéctico en los espaciamientos
intercelulares o dendriticos. Dependiendo del
contenido de elementos de soluto en la aleacion y
de las condiciones limites impuestas por el
sistema durante la solidificacion, otras fases
pueden ser formadas en la interfase s6lido-liquido
en movimiento, por lo que es muy importante
modelar el crecimiento de las fases primarias,
eutécticos, compuestos intermetalicos con el
proposito de describir la evolucion de las
microestructuras [1].

Las temperaturas de crecimiento (Tg), de los
constituyentes en competencia como las fases
primarias y eutécticas, juegan un papel critico
para determinar la constitucién y morfologia de
las  microestructuras  resultantes de la
solidificacion bajo condiciones especificas. Varios

estudios se han realizado para analizar la
dependencia de las temperaturas de crecimiento
Tg, sobre las variables de solidificacion, tales
como la velocidad de crecimiento, V y la
composicion quimica de la aleacion (Cy),
particularmente sobre arreglos dendriticos [2-7].

El propésito del presente trabajo es medir
experimentalmente  las  temperaturas de
crecimiento de las fases o-Al, intermetalico Ty
eutéctico a+t, presentes en la aleacion Al-Zn-Mg
como una funcion de la velocidad de crecimiento
(V), en el rango de velocidades de crecimiento
desde 3X10° a 1X10° m/s y comparar los
resultados con las predicciones en base a un
modelo de  solidificacion para  sistemas
multicomponentes. La aleacién Al-12%wt.Zn con
adiciones de Mg ha sido elegida para este estudio
porque hay una gran cantidad de resultados
experimentales y propiedades termofisicas bien
definidas.

1.1. Crecimiento dendritico
Para llevar a cabo las predice
temperaturas de crecimiento
solidificacion como una ve
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