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INTRODUCCION

El endurecimiento por precipitaciéon en aleaciones de aluminio ha sido aprovechado
desde hace mas de cien afios, con el descubrimiento accidental de este proceso por Alfred
Wilm. Y Entre las aleaciones de aluminio endurecibles por envejecimiento las aleaciones
Al-Zn-Mg (pertenecientes a la serie 7xxx) ocupan un lugar especial por su gran
resistencia mecdnica.

Una de las aplicaciones principales de estas aleaciones se encuentra en la industria
automotriz, donde su baja densidad permite un menor consumo de combustible. Sin
embargo hasta ahora sélo se ha empleado en automdviles de lujo debido al costo del
proceso. Ademads, sus caracteristicas mecdnicas (su resistencia y una ductilidad anterior al
envejecimiento mayor comparada con otras aleaciones de aluminio) y su respuesta a los
tratamientos térmicos asociados al horneado de pinturas la hacen muy atractiva. En
particular, se aprovecha que durante el ciclo de horneado se lleve a cabo un
envejecimiento controlado de la aleacion con un consecuente aumento en las propiedades
de resistencia mecénica. El principal problema radica en que el horneado tipico dura
alrededor de 30 min y en ese tiempo se deben de formar los precipitados de tamafio y la
coherencia apropiada. Un estudio de los tiempos de precipitacion de diversas aleaciones
de aluminio tales como Al-Mg-Si y Al-Zn-Mg 12 muestra que esta ultima tiene un gran
potencial por tener un tiempo de respuesta a los tratamientos térmicos de corta duracidn.

Si bien estas aleaciones han sido estudiadas desde la década de 1970, todavia hay varios
aspectos que se desconocen o que no se entienden del todo: Mondolfo propuso en 1971
que una relacion Zn:Mg mayor a 2 es muy importante para obtener suficientes
precipitados como para endurecer estas aleaciones. Sin embargo no se ha reportado un
umbral minimo de cantidades absolutas de Mg y Zn para que existan suficientes
precipitados como para obtener un endurecimiento significativo.

Los diagramas de fase de esta aleaciéon no son muy exactos en la regién rica en aluminio
y hay variaciones muy importantes en ellos, como se puede ver en el Capitulo 2. Un
asunto que también se ha discutido es la presencia de la fase t en las aleaciones ya
envejecidas. Se ha dicho que para una composicion situada en una region del diagrama
cercana a la fase rica en aluminio, donde en equilibrio se tiene la fase aluminio, la fase 1
y la fase 1, no se tendra fase t ya en el proceso de envejecimiento. Posteriormente se ha
sugerido que esta fase puede existir a temperaturas de envejecimiento elevadas.

Otro problema que se tienen en estas aleaciones, involucra las etapas tempranas de
envejecimiento, en donde la secuencia de precipitacion es todavia muy discutible. Esto es
relevante debido al gran incremento inicial en la dureza mencionado anteriormente. La
secuencia de precipitacion ha sido estudiada mediante dos técnicas en conjunto:
calorimetria diferencial de barrido (DSC) y microscopia electrénica de transmisién. Sin
embargo las interpretaciones provenientes de DSC son muy variadas.



Recientemente se han hecho estudios de los efectos microeldsticos surgidos en la
precipitacion a través de técnicas de difraccion de rayos X y refinamiento Rietveld en
aleaciones de Ni. Sin embargo, no se han realizado nada semejante en sistemas base
aluminio. Este método podria ser muy eficiente para dar un seguimiento de la
precipitacion en aleaciones Al-Zn-Mg. Considerando lo anterior:

Los objetivos de esta tesis son:

e Estimar un umbral inferior de la cantidad absoluta de magnesio para que la
aleacion se endurezca fabricando dos aleaciones con la misma relacion Zn:Mg en
peso pero con cantidades absolutas variables de ambos elementos. Se analizardn
los resultados de dureza en correlacién con experimentos de calorimetria
diferencial de barrido y microscopia electrénica de transmision.

e Validar el seguimiento de la precipitacion en este tipo de aleaciones, mediante el
estudio de los perfiles de los picos de difraccion de rayos X y con ello determinar
si la precipitacion produce efectos elasticos suficientemente notables en la matriz,
como para ser detectados por esta técnica.

e Verificar la existencia de las fases 1 y 1 a la temperatura de envejecimiento de las
aleaciones de este estudio (180°C) y asi validar los diagramas de fase que sefialan
su existencia en las composiciones utilizadas en este trabajo.

El contenido este trabajo fue organizado de la siguiente manera: En el Capitulo 1 se
presentaran las bases tedricas del proceso de nucleacion, de la precipitacion incluyendo la
formacion de fases metaestables, se explicard el fendmeno de endurecimiento por
precipitacion. En el Capitulo 2 se tratara el sistema Al-Zn-Mg en especifico, incluyendo
las secuencias de precipitacion que han sido propuestas a lo largo de los anos. El Capitulo
3 incluye la metodologia experimental empleada en este trabajo, asi como una breve
explicacion de las técnicas experimentales usadas para alcanzar los objetivos de este
trabajo. En el Capitulo 4 se presentan los resultados obtenidos, los que se analizan y
discuten en el Capitulo 5. Después se presentan las conclusiones concretas del trabajo.
Por ultimo se incluyen algunas recomendaciones para continuar sobre la linea de este
estudio.



CAPITULO 1: BASES TEORICAS

En este capitulo se presentan los fundamentos tedricos del proceso de precipitacion.
Primero se explican los aspectos termodindmicos y teorias referentes a la nucleacion en
estado solido. Enseguida se describe el fenomeno de precipitacion. También se describe
la causa de la aparicion de fases metaestables. Por iiltimo se explican los mecanismos de
endurecimiento debido a los precipitados.

1.1 Consideraciones Termodinamicas

1.1.1 Nucleacién =

La mayoria de las transformaciones que ocurren en el estado sélido se dan por
movimientos atémicos activados térmicamente. La nucleacién de una fase se puede dar
de forma homogénea o heterogénea. Dependiendo del tipo de nucleacién que se trate, se
tendrda mayor o menor endurecimiento después de la precipitacion.

En la nucleaciéon homogénea se da la aparicion de nicleos de forma espontanea debido a
la variacién en la composicion de los solutos. Los nucleos se forman de manera aleatoria
en el sistema. Esto s6lo es posible si el espécimen es homogéneo quimicamente y libre de
imperfecciones estructurales. Sin embargo, en realidad los sélidos contienen defectos
(superficies, dislocaciones, inclusiones, limites de grano, etc.) que hacen que la red no sea
perfecta. En la cercania de los defectos, la energia libre de los dtomos es mayor,
necesitdndose menos energia para la formacién de un nicleo. Asi, la nucleacién se asocia
con estas regiones. La nucleacion en estos sitios preferenciales se ha designado como
nucleacién heterogénea.

1.1.2 Nucleacién homogénea en estado sélido.

A las temperaturas en que la movilidad térmica es notoria, ocurren acomodamientos de
especies atdmicas de manera continua. Si una fase es estable termodindmicamente, estas
regiones tienen una existencia transitoria y rdpidamente se dispersan para ser
reemplazadas por otras en un lugar diferente. Sin embargo, si la fase es metaestable estas
fluctuaciones son importantes porque son una fuente potencial de nicleos para cambiar a
una estructura mas estable. Los embriones que se produzcan por fluctuaciones activadas
térmicamente varian en tamafo, forma, estructura y composicién. El modelo mds simple
seria asumir que los embriones son uniformes y tienen la misma estructura, composicion
y propiedades que el producto final. Esta es la base de la teoria de Volmer-Weber y
Becker-Doring que se aplica a todos los tipos de transformaciones de fase. '

De acuerdo con la teoria, la forma y el tamafio del nicleo son las tnicas variables. La
forma es la que minimiza la energia de formacion. La energia que se necesita para formar
un nucleo consta de:



- Energia de la interfase, y

- Energia de deformacion eléastica (debido a la diferencia de volumen al cambiar la
estructura atomica).

- Energia de deformacién debido a la distorsion causada por la coherencia total o
parcial entre las dos redes.

La energia libre de formacion de un nicleo con radio r estd determinada por:
AczgnﬁAGv +4r’y (1.1)

Donde AG, es la diferencia de energia libre entre las fases, y es la energia de interfase

por unidad de superficie. Cuando el cambio de la energia libre AG es negativo, quiere
decir que los nucleos ganan mdas dtomos de los que pierden durante las variaciones
térmicas. Por lo tanto, la nucleacién se efectia.

Para que exista la condicion anterior, es necesario que r sea mayor que cierto valor critico
r (Figura 1.1).

sl

Avecr?

M

AG

-V(8G;AG )= r?

'VAGV

Figura 1.1 Grifica de la energia libre para la formacién de un nidcleo en funcién del radio r

Para calcular el radio critico r* se utiliza la ecuacion:

. 2y
r =——— 1.2
A6, (1.2)
Asi, para obtener la energia AG™ que se necesita para formar un nicleo de radio ' es:
3
AG =107 7 (1.3)
3 AG

v



Sin embargo, estas ecuaciones son vilidas para el caso de la solidificacién tnicamente.'”
Becker hizo una extensién a la teoria cldsica, en la que propuso que en ciertas
transformaciones, como una precipitacion de una nueva fase sélida a partir de una
solucién sélida sobresaturada, teniendo las dos fases la misma estructura y s6lo variando
en composicion. Los efectos debido a la energia de deformacion se desprecian (se
considera que no hay cambio en el volumen al cambiar de fase). Asi, la reaccion sera
controlada fundamentalmente por la difusion de un soluto (en una concentracion
relativamente baja) a través de una matriz, a fin de que el nicleo pueda crecer.

Mientras que Becker asumié que la composicion de los embriones es constante y que se
vuelven nicleos por fluctuaciones en tamafio 161 Borelius asumid que un grupo de 4tomos
de tamaiio fijo alcanzan la estabilidad mediante fluctuaciones en la composicién. Ignord
las energias de deformacién e interfaciales. '°!

Posteriormente Hobstetter y Scheil intentaron combinar las teorias de Becker y Borelius.
Asumieron que el nicleo con mds probabilidades de formarse era el que tuviera una
combinacién de tamafio y composicidén que requiriera menor energia libre. Tomaron en
cuenta tanto la energia superficial y como la energia libre volumétrica AG,,.

Tanto la teoria cldsica como sus modificaciones, asumen que la interfaz entre el nicleo y
la matriz cambia de composicion y/o estructura de manera abrupta y tiene un tnico valor
de energia interfacial. Cahn y Hilliard trataron de solucionar este problema incluyendo el
tamafio, la composicion y la uniformidad interna como variables de su modelo.
Asumieron que el nicleo es esférico. El modelo establece que la energia libre por unidad
de volumen G, de un fluido incompresible de dos componentes, isotrépico que contenga
heterogeneidades en su composicion es la suma de dos términos: a) La energia libre que
el volumen tiene cuando es uniforme b) Un gradiente de energia que estd en funcién de la
variacién local de la composicion.
Asi:

G, = [lov,)+x(VN,)* v (1.4)

Donde G(N3g) es la energia libre por unidad de volumen en una solucién homogénea de
composicién Ng y x(VN,)’es el término que resulta de los gradientes de composicion.
Esta relacion se puede aplicar tanto para fluctuaciones locales en la composicién como
para la interfaz entre dos fases de diferente composicion. La ecuacién también puede
servir para sistemas en estado sélido, siempre y cuando los dos componentes tengan un
tamafo atémico y estructura cristalina similares. Pero la mayoria de las transformaciones
de fase involucran un cambio de volumen debido a una modificacién en la estructura o en
el parametro de red.

La formacién de una fase en un sélido involucra deformaciones tanto en la matriz como
en las particulas formadas. Asi como la energia de superficie, la energia de deformacién
se opone a la formacién de un nicleo. Normalmente se asume que la energia de
deformacion es proporcional al volumen del embrién y, por ello, al nimero de d&tomos en
el embrién. La energia libre asociada con el embridn resulta:



AG, =n(Ag? +Ag,)+nm*" (1.5)

Donde Ag es la energia libre de deformacién por dtomo, Ag®” es la diferencia de

energia libre entre un atomo en la matriz (fase a) y otro en el embrién (fase B); n es el
nimero dtomos en el embridn, 1 es un factor de forma del embrién y vy es la energia libre

interfacial especifica. Ag® es negativa, mientras que Ag.y v son positivas. El valor
mdximo de Ag, serd para los embriones que sean coherentes. Si la magnitud absoluta de
Ag,
crece el nimero de 4tomos en el embrién. Bajo esta condicidn, no se forma el nicleo.

es mayor a la de Ag®, significa que AG, se incrementa en magnitud a medida que

Si los planos de red de la particula tienen continuidad en la matriz, se tiene una interfase
coherente. Esto trae como consecuencia la deformacién de la red cristalina de la fase
primaria. En cambio, si es incoherente la fase secundaria forma su propia red cristalina y
no hay deformacién de la fase primaria. Un tercer tipo de interfase entre la matriz y la
particula es la frontera semicoherente, en la que existen dislocaciones en dicha frontera.
Cuando la interfase es incoherente el valor de y es grande y el término de energia
interfacial es predominante en la energia de formacién. En las interfases coherentes o
semicoherentes esta energia es inferior y, por lo tanto se tiene una disminucién
substancial en la energia de formacidn de nucleo.

Una condicién necesaria para la coherencia es que los dos cristales posean planos
cristalograficos en los cuales la configuracién y el espaciamiento de los dtomos sean casi
idénticos. La energia de deformacién del embrién no es muy dependiente de la forma de
la particula coherente. En cambio, si es incoherente, se tiende a formar particulas planas
(pues la energia de deformacion estd en funcién del volumen de la particula.

1.1.3 Nucleacién heterogénea en estado sélido

Tiene lugar en sitios preferenciales (superficies libres, limites de grano, dislocaciones,
fallas de apilamiento), ya sea disminuyendo y o con un término negativo AG, como
consecuencia de la desapariciéon de los defectos y de la liberacion de sus energias libres.

Los limites de grano funcionan como sitios preferenciales porque a) la difusién es mayor
ahi; b) debido a que algunos dtomos en solucidn se segregan en estos limites y pueden ser
suficientes para formar un nicleo; c) cuando un nicleo se forma en los limites de grano,
una parte de la frontera entre los granos desaparece, liberdndose energia, y por lo tanto
reduciendo la energia de formacion del nicleo.

Respecto a las dislocaciones como sitios preferenciales, Cahn asumié un modelo eléstico
de una dislocacién y una interfase incoherente. 161 Cahn asever6 que la energia libre de
formacion de un nicleo posee tres términos: a) un término de energia volumétrico, b) un
término de energia superficial y c¢) un término de energia de deformacién (que es
negativo como consecuencia de la energia de deformacion de la dislocacion).



El valor AG para un nucleo cilindrico de longitud unitaria y de radio r es :

AG =—-Alogr+ 27w+ mr’AG, (1.6)
Donde A es una funcion de las constantes elasticas.

La tasa de nucleacién decrece exponencialmente con el tiempo a temperatura constante,
pues los sitios de nucleacién (aquellos que tengan el minimo valor de W) se van
terminando. Ademads el crecimiento difusional de los nicleos hace que la particula que
crece tome dtomos de la matriz causando una disminucion en la fuerza impulsora de la
nucleacion. La nucleacion procede por un corto tiempo y después para por completo.

1.2 Precipitacion

1.2.1 Generalidades

El requerimiento bdsico para que se de la precipitacion es la existencia de una alta
solubilidad a temperaturas altas y de una solubilidad menor conforme desciende la
temperatura. Como se ve en la figura 1.2 las lineas del diagrama de fase que marcan la
maxima solubilidad en una fase de solucion sélida son las lineas de solvus. Una aleacién
de composicién original X , calentada hasta una temperatura T; serd una solucién sélida
homogénea. En cambio si ahora se enfria esta aleacion a una temperatura T3, la fase 3 se
precipitara de la solucion sélida, de acuerdo a la reaccion:

a(x 2)—a(x")+B(x"2) (1.7)

la cual indica que después de que la fase 3 se forma el remanente de o en la matriz habra
reducido su composicién de x pa x%.

% Componente 2
Figura 1.2 Lineas de solvus para un diagrama de fases de equilibrio

Pero si la aleacion se enfria rapidamente muy por debajo de T, se puede suprimir la
precipitacion de alguna segunda fase y obtenerse una solucién sélida metaestable. Si se
enfria rdpidamente a temperaturas moderadamente bajas, se puede precipitar una fase
diferente, metaestable y por lo tanto no representada en el diagrama de fases en
equilibrio. %



Se han observado dos modos en los que ocurre la reaccién de precipitacion en equilibrio:
Continuo: La nueva fase nuclea en forma de particulas discretas que crecen en la matriz,
como se muestra en la figura 1.3.

Discontinuo: También se le llama precipitacion celular. La matriz se transforma en una
estructura doble que consiste en placas alternadas, una de la fase de la matriz y otra de la

nueva fase, la precipitada.
X
0 <N
e

I
/ Continuo
o (ng

o 'r_l';J
. . . : _ Discontinuo
Figura 1.3 Representacién esquematica de los dos tipos de reacciones de precipitacion.

La forma caracteristica de un precipitado puede ser una placa. Asi, estos precipitados se
forman generalmente a lo largo de una familia especifica de planos {hkl} de la matriz o
planos habituales. Si el precipitado tiene una morfologia acicular, estardn orientados con
respecto a ciertas direcciones habituales de la matriz. Estas formas habituales se obtienen
cuando el sistema minimiza la energia interfacial.

1.2.2 Formacion de fases de transicion metaestables.

Una aleacion de composicién original x, (Figura 1.4) se homogeniza por arriba de la
temperatura de solvus y luego se templa a una temperatura T o a otra mds baja T,. Las
curvas de energfa libre son G(a) para la fase en solucién sélida y Gy(B) y Gy(int) para la
fase en equilibrio y para el precipitado intermedio (la fase metaestable), respectivamente.
La curva para las zonas GP se asume la misma que G(a), pues estas zonas tienen la
misma estructura cristalina que la fase a.

Se pueden formar tres tipos de precipitados: zonas GP, precipitados intermedios y el
precipitado de equilibrio.

Construyendo una tangente a la curva G(a) en la composicién X, se determina AG, para
cada precipitado.
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Figura 1.4 Curvas de energia libre vs composicién para un sistema que forma una fase de transicién f3’
antes de alcanzar la fase estable . Los precipitados I (GP), II (fase intermedia) y III (fase estable) a
diferentes temperaturas: T, y T,.

A la temperatura de templado T, no es posible formar zona GP o el precipitado
intermedio ya que sus valores AG, son positivos y por lo tanto no hay una fuerza
impulsora para su formacién. Conforme la temperatura de templado baja, AG, es
negativa primero para el precipitado intermedio y luego para las zonas GP. (Figura 1.5)

Temp.

Figura 1.5 Diagrama incluyendo fases metaestables

El primer producto de descomposicién en una fase metaestable no es necesariamente la
fase mads estable, pero si es la que tiene una fuerza impulsora mayor. A un producto
mestaestable de estabilidad mds baja, se formard preferentemente si el valor de W es
menor. Como AG, es menor para una fase de transiciéon que para la fase estable, la fase
intermedia s6lo se puede formar si su energia superficial es mucho menor que la asociada



con la fase estable. En estos sistemas, generalmente la fase de la matriz y la fase del
precipitado estable son muy diferentes en estructura y composicion, de manera que no
hay coherencia posible entre ellas. Pero una fase metaestable con cierta estructura y
composicién que facilite la nucleacién coherente a partir de la matriz tendrda un valor de
energia de superficial menor.

La fase de equilibrio B tiene el valor mas negativo, AG,(f). La formacién de una fase mas
estable resulta en la disolucién de las fases menos estables formadas en etapas anteriores.

1.2.3 Endurecimiento por precipitacion o envejecimiento

Los precipitados de segunda fase, fina y dura, distribuidos en una matriz dudctil son una
forma conocida de endurecer aleaciones. Muchas de ellas se pueden endurecer por
reacciones de precipitacion en estado sélido. La mayoria de las aleaciones endurecidas
por este método son no ferrosas, principalmente de aluminio y magnesio. (Al-Cu, Al-Ag,
Al-Cu-Mg, Al-Mg-Si, Al-Zn-Mg, y Al-Zn-Mg-Cu, principalmente). ™

El endurecimiento por precipitacion se obtiene efectuando un tratamiento de
solubilizacién a una aleacidn, enfridndola ripidamente, seguido de un tratamiento de
envejecimiento: la segunda fase debe encontrarse en solucién sélida a una temperatura
elevada (caso contrario al endurecimiento por dispersién) y mostrar cada vez menos
solubilidad conforme baje la temperatura.

Para el tratamiento de solubilizacidn, se calienta la aleacién a una temperatura por encima
de la de solvus y se mantiene a esa temperatura hasta que se obtenga una solucién sélida
o homogénea. Este tratamiento disuelve los precipitados y reduce la segregacién que
haya presente.

Después, la aleacion, que soélo contiene ags (solucidon sélida sobresaturada) y no es una
estructura en equilibrio, se enfria con rapidez para que no haya tiempo de que haya sitios
potenciales de nucleacién para la formacion de precipitados.

Finalmente la solucién ags se calienta a una temperatura menor a la de solvus. A esta
temperatura de envejecimiento, los dtomos s6lo se difunden distancias cortas. ¥ Como
Ogs no es estable, los atomos de soluto se acomodan en ciertos sitios, llamados zonas de
Guiner-Preston (GP). Estas regiones de segregacion conservan la estructura de la matriz y
son coherentes, produciendo deformaciones locales, endureciendo la matriz. Después, se
formarén precipitados (intermedios, normalmente mds grandes en tamafio que las zonas
GP) todavia coherentes: normalmente hay coherencia entre la red y los precipitados
formados (a diferencia del endurecimiento por dispersion). Estos precipitados
intermedios se forman dentro o a partir de las zonas GP para algunas aleaciones, mientras
que en otras pueden nuclear a partir de defectos de red, como dislocaciones. ! Conforme
continda el envejecimiento los precipitados adquieren un mayor grado de orden siendo
coherentes, induciendo un miximo grado de dureza en la matriz. Después el precipitado
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deja de ser coherente, llegandose a la fase estable y la dureza empieza a decaer. A esto se
le conoce como sobreenvejecimiento (en este momento todavia hay endurecimiento por
dispersion, que ird disminuyendo).

La resistencia de una aleacion endurecida por envejecimiento estd regida por la
interaccion de las dislocaciones mdéviles con los precipitados. Las deformaciones internas
alrededor de los precipitados y las zonas GP, y los mismos precipitados, funcionan como
obstaculos para el movimiento de las dislocaciones.

Para el caso de las zonas GP, la mdxima resistencia al movimiento de las dislocaciones y
por lo tanto mayor dureza, se obtiene cuando el espaciamiento entre particulas es igual al
radio de curvatura de una linea de dislocacién mévil, y las zonas GP son cortadas por las
dislocaciones moviles (Figura 1.6). Asi, el endurecimiento en esta etapa, es mas bien por
la fraccién volumétrica de zonas GP que se tenga. Ademads, al ser cortadas las zonas GP,
el nimero de uniones soluto-solvente a través de los planos de deslizamiento se
incrementa. Esto requiere de un trabajo adicional, cuya magnitud depende del tamaifio
relativo de los dtomos y de la diferencia entre las energias de error de apilamiento de la
matriz y del precipitado. Esta contribucién adicional a la resistencia de la aleacién se
conoce como endurecimiento quimico.

Figura 1.6 Representacién de una dislocacién mévil cortando una particula

Una vez que las zonas GP se cortan, las dislocaciones continian pasando a través de las
particulas en los planos de deslizamiento activos y el endurecimiento por deformacion es
menor. La deformacioén se localiza en algunos planos de deslizamiento, formédndose
bandas que hacen que las dislocaciones se junten en las fronteras de grano. (Figura 1.7)
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Figura 1.7a: Al ser cortados los precipitados hay deslizamiento de planos y las dislocaciones se apilan en
las fronteras de grano. ; b: Los esfuerzos se concentran en los lifmites de grano (en los puntos triples)
debido a la presencia de zonas libres de precipitados.

Si las particulas de precipitado son grandes y espaciadas pueden ocasionar la formacion
de anillos de Orowan al pasar las dislocaciones mdviles por ellas. (Figura 1.8)

— (@ -

Figura 1.8 Representacion de una dislocacién pasando por dos particulas espaciadas.

La resistencia de la aleacidn es baja pero la tasa de endurecimiento por deformacion es
alta. Este comportamiento corresponde a la etapa de sobreenvejecimiento. La curva tipica
de envejecimiento (en la que la resistencia se incrementa y luego baja con respecto al
tiempo) se asocia con la transicion de: corte de los precipitados a formacidn de anillos de
Orowan alrededor de ellos.
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RESISTENCIA

A B

TAMANO DE PARTICULA

Figura 1.9 Representacion de la relacion entre resistencia y tamafio de particula para una
aleacion tipica endurecida por precipitacién. (A) Particulas cortadas por una dislocaciéon
(B) Particulas no cortadas por las dislocaciones. En el punto P estd la mdxima resistencia tedrica de la
aleacién P’

Acompaiiando a la formacién de los precipitados metaestables, se generan zonas libres de
precipitados (PFZ) en regiones adyacentes a las fronteras de grano. Estas zonas son mas
blandas respecto al resto de la matriz endurecida por envejecimiento y pueden ocasionar
fracturas prematuras.

Si hay precipitados presentes que puedan resistirse a ser cortados por una dislocacién y al
mismo tiempo estar cerca unos de otros como para que se puedan formar anillos de
Orowan alrededor de ellos, el movimiento de las dislocaciones s6lo se podrd dar si
secciones de ellas pasan por arriba o por debajo de las particulas. Esto incrementa en gran
medida la resistencia. Para ello, se necesitan muchas particulas de precipitado, o bien,
que sean finas y homogéneamente distribuidas.

En las aleaciones de aluminio endurecidas por precipitacion, las particulas precipitadas se
pueden observar al microscopio Optico s6lo en estados avanzados del
sobreenvejecimiento; para observarlas en etapas anteriores es necesario recurrir al
microscopio electrénico.

La interaccion de las dislocaciones con los precipitados incrementa el esfuerzo de corte
resultante critico (CRSS) en Art.

El siguiente modelo indica que el esfuerzo de corte resultante critico para los granos
estd dado por la siguiente ecuacion:

ATtot(t) :ATO +A’z’-ss +ATd&ppt a (1.8)
Donde A7 es una funcién de la concentracion de soluto al equilibrio a la temperatura
del envejecimiento y A7,es el CRSS del aluminio comercial. La contribucién mayor al
CRSS estd dada por A7, , la cual considera las contribuciones de las dislocaciones de

los granos A7, y del endurecimiento por precipitaciéon Az, siendo:

ppt?
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2 2
ATyg oo =AT, +AT,, 7 (1.9)

La ecuacidén anterior sigue la expresion de Koppenaal y Kuhlmann-Wilsdorf (regla de la
adici6n pitagérica) para considerar contribuciones de obstaculos distintos al CRSS. '
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CAPITULO 2 ALEACIONES Al-Zn-Mg

En este capitulo se habla del sistema especifico empleado en este estudio, Al-Zn-Mg,
describiendo el diagrama de fases en equilibrio, las fases estables, la fase metaestable n’,
responsable del endurecimiento por precipitacion. Después se abordan las secuencias de
precipitacion propuestas a través de los aios para el sistema Al-Zn-Mg.

2.1 Aleaciones Al-Zn-Mg

2.1.1 Generalidades

Las aleaciones de Al-Zn se han empleado en el pasado, pero ahora se consideran
obsoletas, excepto las composiciones usadas como dnodos de sacrificio en aguas marinas.
Actualmente las aleaciones incluyen también magnesio. Las aleaciones Al-Zn-Mg

incluyen las series 7XXX (de forja o trabajadas) y de fundicién o colada (serie 7XX.0).
[11]

Pocos metales tienen suficiente solubilidad sélida como para alearse con el aluminio. El
magnesio y el zinc tienen més del 10% atémico de solubilidad en é1. ! (Tabla 2.1).

Elemento  Temperatura °C Maxima Solubilidad sélida
% en peso % atémico

Cadmio 649 0.4 0.09
Cobalto 657 <0.02 <0.01
Cobre 548 5.65 2.4
Cromo 661 0.77 04
Germanio 424 7.2 2.7
Hierro 655 0.05 0.025
Litio 600 4.2 16.3
Magnesio 450 17.4 18.5
Manganeso 658 1.82 0.9
Niquel 640 0.04 0.02
Silicio 577 1.65 1.59
Plata 566 55.6 13.8
Estafio 228 ~0.06 ~0.01
Titanio 665 ~1.3 ~0.74
Vanadio 661 ~04 ~0.21
Zinc 443 70 28.8
Zirconio 660.5 0.28 0.08

Tabla 2.1 Solubilidad sélida de elementos en el aluminio. ¥
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Las aleaciones de fundicion Al-Zn-Mg son susceptibles de endurecerse al medio
ambiente y también artificialmente. Tienen un rango de esfuerzos de fluencia de 115 a
260 MPa y esfuerzos tltimos de 210 a 310 MPa, dependiendo de la composicién. I/

Las aleaciones de forja se producen a partir de lingotes de fundicién, a los que se trabaja
lamindndolos o extruyéndolos y posteriormente se les hacen tratamientos térmicos. Las
aleaciones de forja Al-Zn-Mg son las aleaciones de aluminio con el mayor potencial de
endurecimiento por precipitacion.

Ademads, estas aleaciones se utilizan mucho como soldadura (se envejecen a temperatura
ambiente), sus propiedades casi no son sensibles a tasas de enfriamiento y poseen un
rango muy amplio para un tratamiento de solubilizacion, teniendo el doble de resistencia
a la fluencia que otras como Al-Mg o Al-Mg-Si.

Un estudio de los tiempos de precipitacion de diversas aleaciones de aluminio tales
como: Al-Mg-Si y Al-Zn-Mg muestran que esta dltima tiene un gran potencial por tener
un tiempo de respuesta a los tratamientos térmicos de corta duracion. 12

Los avances recientes en el desarrollo de aleaciones de aluminio (particularmente en las
aleaciones 2xxx y 7xxx) muestran que su utilizacién continuard. '*

La tabla 2.4 muestra la composicién quimica de algunas de las aleaciones comerciales de
la serie 7XXX.

Clasificaciéon  Zn, % Mg, % Otros
CU, % Mn, % Fe, %

7104 3.6-4.4 0.5-0.9 0.03 - 0.4 0.25
7019 3.5-4.5 1.5-2.5 0.2 0.15-0.5 0.45 0.35
7039 3.5-4.5 2.3-3.3 0.1 0.1-04 0.4 0.3
7004 3.8-4.6 1.0-2.0 - 0.2-0.7 0.35 0.25
7024 3.0-5.0 0.5-1.0 0.1 0.1-0.6 0.4 0.3
7025 3.0-5.0 0.8-1.5 0.1 0.1-0.6 0.4 0.3
7005 4.0-5.0 1.0-1.8 0.1 0.2-0.7 0.4 0.35
7017 4.0-5.2 2.0-3.0 0.2 0.05-0.2 0.45 0.35
7008 4.5-5.5 0.7-1.4 0.05 0.05 0.1 0.1

7003 5.0-6.5 0.5-1.0 0.2 0.3 0.35 0.3
7046 6.6-7.6 1.0-1.6 0.25 0.3 0.4 0.2
V92ts (rus) 2.9-3.6 3.9-4.6 0.05 0.06-0.1 0.3 0.2
VAL11(rus) 2-2.5 6.0-7.0 - 0.1-0.2 0.3 0.2

Tabla 2.2 Composicién quimica para algunas aleaciones comerciales de la serie 7XXX
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2.1.2 Diagrama de fases en equilibrio

El diagrama de fases Al-Mg-Zn se puede utilizar asumiendo componentes Al, Mg y Zn
de alta pureza y para la mayoria de las aleaciones comerciales de estas series. De
acuerdo a los diagramas de Phillips, 1959; Mondolfo, 1976; y Drits en 1977, el sistema

ternario (Al) puede estar en equilibrio con las siguientes fases: AlgMgs, Al,Mg;Zns,
MgZny, Mgo7Zn;; y (Zn).

En las siguientes figuras, se muestra, para la esquina con mas abundancia de aluminio, las
fases presentes en el diagrama de equilibrio del sistema Al-Mg-Zn (Figura 2.1), asi
como isotermas de liquidus (2.2), solidus (2.3) y solvus (2.4).

Al-Mg-Zn
400 K
1.01325E5 Pa

AlMg_beta + FCC_A1

Roplotiod f251 4 25-MEA-HE

mm*mﬁf”“ 0.10 f AIMu ﬁela + AlMaZn tau + FCC Al

Loy COATDATANMarMT B0LOC

Aleacion 2

A ,.-*’ = // A ot
0.05 / ""}'/-"_f‘ Py —
l P " R ?ﬁr _.-—-g——_
., L _.-"f. S ":,f’;::':,f":_;"‘ ——— -
Aleacion 1 -@/z;;‘;i;ﬁ»‘ L—-'r ?
VL e = LAVES C14+FCC A1
e == LAVES_C14 + FCC_A1 + HCP_Zn
FCC A1 all p-—— Bl —
Al 0.95 0.90 0.85
) “Al

Figura 2.1 Diagrama calculado para el sistema Al-Mg-Zn a 400K. (fracciones molares) con la ubicacién de
las dos aleaciones del presente estudio: Aleacion 1: Al-2.5%Zn-1%Mg en peso. Aleacién 2: Al-5%Zn-
29%Mg en peso '

17



Figura 2.2 Superficie de liquidus e isotermas de liquidus con la ubicacién de las aleaciones
. . 11
utilizadas en este trabajo. )

Aleacion | Aleacion 2

Zn, %

Figura 2.3 Isotermas de solidus para el sistema Al-Mg-Zn con la ubicacién de las aleaciones utilizadas en

este trabajo. '
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Figura 2.4 Isotermas de solvus para el sistema Al-Mg-Zn '

La tabla 2.3 muestra las reacciones invariantes que involucren (Al)

Reaccion Punto en . Concentracién en las fases , % *
la figura 2.2 3
Zn
L—(AD+AlsMg5+Al2Mg3Zn3 E1 447 30 12 13 2 34 10 30 26
L—(Al)+Al2Mg3Zns3 (quasi binaria e3 489 18 45 5 12 21 54 - -
L+AlMg3Zn3—(Al)+MgZn2** P1 475 113 604 3 14 16 83 20 64
L+MgZn>—Mg2Zn11+(Al) P2 368 35 92 15 85 7 92 1 78
L—(AD+(Zn)+Mg2Zn11 E2 343 3 93 1 80 7 92 0.5 99

* 1-4 numeracidn secuencial de las fases de las reacciones, de izquierda a derecha
** Reacciones alternativas:

- L — (A)+MgZn,

- L — (AD) +MgZn, + Al,Mg;Zn;

Tabla 2.3 Reacciones invariantes de aleaciones ternarias AI-Mg-Zn (Mondolfo, 1976; Drits et al., 1977)

La tabla 2.4 muestra las reacciones monovariantes con respecto a la tabla 2.3
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Reaccion Linea en T, °C

figura 2.2
L—(Al) + Al2Mg3Zn3 e3-E1 y e3-P1 489-447 y 489-475
L—(Al) + AlsMg5 e1-Et 450-447
L—(Al) + MgZn2 P1-P2 475-368
L—(Al) + Mg2Zn11 P2-E2 468-343
L—(Al) + (Zn) e2-E2 382-343

Tabla 2.4 Reacciones monovariantes en aleaciones ternarias del sistema Al-Mg-Zn

Dos secciones cuasibinarias : Al-Al,Mg3;Zn; (489°C) y Al-MgZn; (475°C) son de interés.
En la regién Al-MgZn, la transformacion invariante de tres fases coincide con la de
cuatro. Las solubilidades del Mg y del Zn en (Al) decrecen significativamente conforme
la temperatura disminuye. (Tabla 2.7) Esto determina el efecto de endurecimiento por
precipitacion debido a la formacion de zonas GP y modificaciones metaestables de las
fases Al,MgsZns (T°) y MgZn, ().

, 440 400

(Al) +AlsMg5+Al2Mg3Zn3 Mg, % - - 125 12 105 84 6 2.8
n, % - - 18 16 11 06 04 02

(Al) +MgZn2+Al2MgsZn3 Mg,% 2.8 2.6 - 2.3 17 11 07 02
Zn% 143 125 - 114 86 6 3.7 1

Tabla 2.5 Limite de solubilidad de Mg y de Zn en aluminio sélido en el sistema Al-Mg-Zn (Drits,1977)

Cuando se completa la solidificacion, casi todas las aleaciones 7XXX llegan a una
region de fase unica, es decir, las reacciones presentadas en las tablas 2.5 y 2.6 no deben
de ocurrir bajo condiciones de equilibrio. Sin embargo, en la solidificacién real, se
forman eutécticos de no equilibrio que normalmente involucran las fases T y 1.

Como las temperaturas de estos eutécticos son relativamente bajas y el liquidus de estas
aleaciones excede los 600°C, las propiedades de fundicion de estas aleaciones no son
muy buenas: hay un rango de solidificacién muy amplio. Durante un tratamiento térmico
de homogeneizacion, las fases que contengan Mg y Zn, se disuelven en (Al), debido a
que estos elementos se difunden rdpidamente en aluminio sélido.

Las figuras 2.5 y 2.6 ') muestran secciones del diagrama de fases del sistema Al-Zn-Mg
para las composiciones utilizadas en este trabajo. En general, los diagramas de fase
reportados no estan en concordancia en regiones muy cercanas a la esquina del diagrama
rica en aluminio. Los diagramas de fase de las figuras 2.5 y 2.6 son mds antiguos que el
de la figura 2.1 y estan en desacuerdo en cuanto a las fases de equilibrio presentes en las
composiciones del sistema Al-Zn-Mg utilizadas en este trabajo. Los resultados de este
trabajo estan de acuerdo con el diagrama de fases calculado (figura 2.1).
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Figura 2.5 Seccién del sistema Al-Mg-Zn para 5%Zn. La flecha marca la composicidon
aproximada para la aleacién 1 usada en este estudio: Al-5%Zn-2%Mg en peso
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Figura 2.6 Seccién del sistema Al-Mg-Zn para 2.3% Zn. La flecha marca la composicién
aproximada para la aleacién 1 usada en este estudio: Al-2.5%Zn-1%Mg en peso
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En las figuras anteriores se tiene que para condiciones de equilibrio y relaciones (% en
peso) Zn:Mg>2 se puede formar la fase T y para relaciones mads altas de Zn:Mg, se
tendrd la fase n (M). Apoyando esto, Barbucci y Cabot mencionan que esta fase estd en
equilibrio con la fase del aluminio para relaciones Zn:Mg (% at.) cercanas a 1.'°

2.1.3 Fase n

El compuesto MgZn; (84.32%Zn) es un prototipo de la fase de Laves hexagonal (la fase
de Laves C14) ", Pertenece al grupo de espacio P63/mmc (12 dtomos por celda) con
parametros a=0.516 -0.522nm y ¢=0.860 nm. (Ver figura 2.7a)

2.1.4 Fase t

La composicion de la fase ternaria Al,Mg;Zn; (férmula aproximada) cambia de 20-35%
para el magnesio y de 22-65% para el Zn y también se le describe con la férmula
(AlZn)4Mgs,. Tiene una estructura cibica.'”! Su grupo de espacio es el Im3 vy tiene 162
atomos por celda. El pardmetro de red puede cambiar de 1.429 a 1.471 nm con el
incremento de Zn. Esta fase se designa usualmente como “T” o “1”. Ya en 1935 Laves la
describi6 como MgsZns;Al,. Posteriormente en 1957, Bergman propuso una férmula
idealizada Mg3,(Al,Zn)49 1181 " Sin embargo el rango de homogeneidad de la fase 1 se
extiende a regiones tanto mads ricas como mas pobres de Mg todavia. Se ha propuesto otra

férmula para la fase T: (Mg)26(Mg,Al)(Al,Zn,Mg)ss(Al); ' (Ver figura 2.7b)

Si se efectua un tratamiento de solubilizacion de la aleaciéon para la mayoria de las
aleaciones 7XXX, ya a la temperatura de 435-445°C, las fases n y T que se hayan
formado se disuelven en (Al). Si se enfria rdpidamente en este momento, se tendrd una
solucién sélida supersaturada. Es entonces cuando se efectia el envejecimiento y la fase
N’ endurece el material.

2.1.5 Fase )’

Aun cuando todavia no hay una estructura cristalina definitiva para la fase metaestable n’
o M’, se ha considerado que estd relacionada con la fase de equilibrio 1. Asi se ha
establecido, mediante microscopia electrénica de alta resolucién, que es hexagonal. El
grupo espacial es P6i/mmc con pardmetros de red a=0.496 nm y c=1.402 nm "°2%
(mientras que la fase estable m tiene pardmetros a=0.522 nm y ¢=0.860nm). El
endurecimiento por precipitacién se debe a esta fase metaestable. *'***' La composicién
para la f%sje N’ es muy cercana a MgZn, y se ha propuesto como 55%Zn, 25%Mg y
20%Al.
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Figura 2.7a: Representacion de la fase binaria hexagonal n.; b: Representacién de la fase
ternaria cubica T.

Todavia falta informacién sobre la composicién y la densidad de los precipitados

metaestables 1. [24]

2.2 Secuencia de precipitacion

La solucién a se obtiene por un tratamiento de solubilizacién seguido por un enfriamiento
rapido a una temperatura inferior (el proceso de descomposiciéon es altamente
dependiente del exceso de concentracién de vacancias, y por eso es sensible al
enfriamiento). Hay un proceso difusional complejo durante la pre-precipitacion: La
migracién de complejos de vacancias asociadas a dtomos de Mg se identifica como el
principal mecanismo microestructural responsable de la precipitacién. " ]

El ancho de las zonas libres de precipitado (PFZ) es inversamente proporcional al
cuadrado de la tasa de enfriamiento. ** Para las aleaciones 7XXX existe una tasa de
enfriamiento critica, por arriba de la cual el ancho de las zonas PFZ es gobernado por la
disminucién de vacancias en las PFZ y por debajo de la cual el ancho es gobernado por
la disminucién de soluto en PFZ. Entre mayor sea la relacién Zn:Mg, mds facil es la
precipitacion, pues hay una energia de enlace fuerte entre el Mg y las vacancias, evitando
que éstas migren.

Los primeros experimentos de endurecimiento por precipitacion de estas aleaciones
fueron interpretados de formas muy diversas. En 1957, Graf 27 observé zonas GP sélo a
bajas temperaturas y asumié que la fase metaestable n’ se formaba directamente de la
solucidn sélida a temperaturas superiores a 100°C.
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En 1966 Lorimer y Nicholson ** propusieron que habia zonas GP que daban origen a 1’,
mientras que Pashley sugeria que i’ se formaba a partir de clasteres estables. En 1971,
Mondolfo "), al igual que Lorimer, propuso que las aleaciones de Al-Zn-Mg de la serie
7xxx tienen una secuencia resumida de precipitacion de:

Solucién sélida sobresaturada — Zona GP —1n’— 1

Posteriormente, en 1980, Katz y Ryum (29] , asumieron que: a) las vacancias formadas al
enfriar rdpidamente después de un tratamiento de solubilizacién tenian una gran
importancia en el proceso de precipitacién y b) estas clusteres de vacancias asociadas a
atomos de Mg (VRC) eran estables como para provocar el proceso de envejecimiento a
mads de 150°C. Ademads propusieron:

Solucién sélida sobresaturada (SSS) — VRC —n’— 1 (reaccién B)
Ademas, consideraron dos reacciones mas:

SSS — GP(I) » n’—n (reaccion y)
SSS — 1 (reaccién a)

La formacién y crecimiento de las zonas GP se ha seguido indirectamente por muchas
técnicas como medicion de dureza, conductividad eléctrica, calorimetria diferencial de
barrido (DSC), anulacién de positrones y directamente usando rayos X (dispersion de
rayos X a pequefio dngulo, o SAXS).

En 1999 Stiller y Warren *°! propusieron dos secuencias diferentes:

SSS — GP(I) — se disuelve conforme avanza el envejecimiento
SSS — VRC — GP(I) - n’'—n

Utilizando microscopia electrénica de transmision, tanto convencional como de alta
resolucién y la técnica SAXS, Berg y Gjonnes '), también consideran la secuencia:

Solucién sélida sobresaturada — VRC — GP(I) — 1" —n

y asi se continué con el trabajo de Katz y Ryum, considerando que las zonas VRC se
transforman en GP (II) para temperaturas de envejecimiento mayores a 100°C.

Un andlisis por microscopia electrénica de transmisién, *2 propone la existencia de dos
secuencias paralelas de precipitacion. Las zonas GP (II) parecen transformarse primero
en 1’ y subsecuentemente en 1. Las zonas GP (I), en cambio, se disuelven. En las
aleaciones Al-Zn-Mg-Cu es mas fécil observar las zonas GP, pues un poco de cobre (e.g.
0.17% at) provoca un retardo en la disolucién de las zonas GP (I). Sha y Cerezo siguen

considerando que las zonas GP (I) pueden dar origen a la fase n". !
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La zona GP(I) es la zona GP principal si el envejecimiento se efectiia a temperatura
ambiente. Las zonas GPI son coherentes con la matriz de aluminio con un ordenamiento
interno de Zn y Al/Mg en los planos {111} y se forman en un rango de temperaturas
amplio, desde temperatura ambiente (RT) hasta 140-150°C, independientemente de la
temperatura de templado.

Las zonas GP(II) como se ha dicho, han sido propuestas como precursoras de la fase n’ .
Estas zonas son capas ricas en zinc en planos {111} y pudieran estar relacionada con
clusteres ricos en vacancias (VRC) formados durante el templado que se hace después del
tratamiento de solubilizacién *''y templar desde temperaturas superiores a los 450°C y
envejecer a temperaturas superiores a los 70°C BU Esto es apoyado por Ferragut y
Somoza, [13] y Wolverton. (351,

Tanto la zona GPIL, como la GPII desaparecen después de envejecer 4h a 180°C. 1%

A pesar de todos los estudios realizados en el sistema Al-Zn-Mg, el conocimiento de la
precipitacion en etapas tempranas todavia es limitado, sobre todo en informacion
cuantitativa referente a la morfologia, quimica, tamaio y evolucion de la densidad en los
precipitados.

2.3 Particularidades en las propiedades mecanicas

La relacion Zn:Mg tiene mucha importancia en las propiedades mecdnicas. A menor
relacién Zn:Mg, menor dureza, pero menor tiempo de incubacion de los precipitados de
MgZn;. (23]

Se conoce la influencia de una pre-deformacion en la dureza méaxima al endurecer por
precipitacion en las aleaciones Al-Zn-Mg. El efecto de la predeformacion en la méxima
dureza, es controlado por la nucleacién de la fase " y por ello depende criticamente de la
tasa de calentamiento para llegar a la temperatura de envejecimiento; mientras que el
efecto de la predeformacién en el sobreenvejecimiento es una mezcla entre el crecimiento
de los precipitados que estdn sobre dislocaciones y la disoluciéon de los precipitados
homogéneos seguido por difusién del soluto hacia las dislocaciones. *%!

Los fendmenos de precipitacion también cambian la resistividad eléctrica del material
25 L . . .

[23]: ¢l movimiento de los electrones a través de un cristal es afectado en gran medida
cuando hay particulas muy pequefias que estan distribuidas uniformemente, como las

zonas GP. Esto es un efecto de los esfuerzos internos en el material.
Los cambios en la resistividad de la aleacidn estan en funcion del crecimiento de la

fraccién volumétrica de las zonas GP, que para Al-Zn-Mg son: GPI para aleaciones con
bajo contenido de Mg; y las zonas GPII, ricas en soluto/vacancias.
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El incremento en resistividad eléctrica es sensible a factores como concentracion de
vacancias y de soluto en la matriz, tamafio de precipitado y fraccion volumétrica de
precipitado. Cuando inicia la precipitacion, hay un incremento inicial en la resistividad,
pero ésta decrece a medida que el tamaio de las particulas precipitadas crece.

Las aleaciones Al-Zn-Mg son sensibles al agrietamiento por corrosién en soluciones de
cloruro de sodio, presentando diferentes formas de corrosion: exfolicacidn, corrosion
intergranular y corrosién bajo esfuerzos. La resistencia a la corrosién se puede mejorar
con el proceso de retrogresion y re-envejecimiento (RRA), pero este no se puede aplicar
para materiales de secciéon grande porque el proceso establece un tiempo corto de
retrogresion. Sin embargo, la resistencia a la corrosion bajo esfuerzo se puede
incrementar mediante un proceso de pre-precipitacién a alta temperatura (HTPP). 7

La relacién es Zn:Mg tiene una influencia grande en la susceptibilidad para la corrosién
bajo esfuerzos. Esta es maxima con una relacién Zn:Mg de 2.8%. **
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CAPITULO 3 TECNICAS EXPERIMENTALES

En este capitulo primero se describe el proceso de fabricacion de aleaciones y las
muestras que se hicieron. Posteriormente se explican las técnicas experimentales
utilizadas para el andlisis del material:

Prueba de Microdureza Vickers. El empleo de esta técnica tuvo el objetivo de seguir el
estado de precipitaciéon en la aleacion, pues la dureza es altamente dependiente de la
precipitacion.

Calorimetria Diferencial de Barrido. Empleando esta técnica para diferentes tiempos
de envejecimiento se puede evaluar qué fases pueden producirse o disolverse en cada una
de las diferentes etapas.

Microscopia Electronica de Transmision. Esta técnica se utiliza en este trabajo para
identificar los precipitados en las aleaciones, tanto en modo imagen como
estructuralmente por la técnica de difraccion de electrones.

Difraccion de Rayos X y Refinamiento Rietveld. Mediante estas técnicas se obtiene
informacion acerca del cambio del pardmetro de red y del estado de microesfuerzos de las
aleaciones a diferentes tiempos de envejecimiento.

3.1 Procedimiento Experimental

Las aleaciones seleccionadas tienen composiciones similares a las utilizadas por la
. . . . . . . 12
industria automotriz y aeroespacial, debido a que, durante el ciclo de pintado ',

presentan un endurecimiento por precipitacién debido a la fase metaestable 7. >

Para escoger los tratamientos térmicos se consultaron investigaciones anteriores en

precipitacion de aleaciones de aluminio incluyendo las del sistema Al-Zn-
Mg [[213.16222331.39.4261.63

Se pesd el material a utilizar para cada aleacién por medio de una balanza analitica,
afiadiéndose més magnesio considerdndose que se iba a oxidar una parte al momento de
fundir (se agregd 14.5% mas del total de Mg).

Para fabricar cada aleacion, se pesé un total de 700g de material, quedando distribuidos
del siguiente modo:

Para el caso de la aleacién 1, Al-2.5%7Zn-1%Mg en peso:

Al: 675.5 g (pureza 99.9%)

Zn: 17.5 g (pureza 99.8%)

Mg: 7 g (pureza 99.98%)

Para el caso de la aleacion 2, Al-5%7Zn-2%Mg en peso:

Al: 651 g (pureza 99.9%)

Zn: 40.96 g (pureza 99.8%)

Mg: 16.32 g (pureza 99.98%)
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Se fundié el material pesado en un horno de induccién con atmdsfera de argon,
(haciéndose 2 purgas antes de fundir) dentro de un crisol de grafito. Se col6é en una
lingotera de cobre dentro del horno y se enfri6 al aire. Se obtuvieron dos lingotes de 10
cm de longitud por 3cm de ancho y aproximadamente 4cm de altura.

A continuacion se hizo un tratamiento de homogenizacion a 500°C por 24 horas en una
mufla. El tratamiento de homogeneizaciéon normalmente se efectia de 450 a 600 °C con
el fin de reducir efectos de microsegregacién y remover eutécticos de bajo punto de
fusién que puedan causar grietas en una laminacién posterior. [40]

Posteriormente se maquinaron los lingotes, caréandolos, a fin de que no se fracturaran
después, al laminar. Con ello se obtuvieron dos piezas (una para cada aleacién) de 8cm
x 3cm x 2.5 cm. El resto se conservo para control de composicién. Se efectué un analisis
de espectroscopia de emision atémica (AES), con un equipo de marca Espectrolab para
conocer la composicion exacta de los lingotes de fundicion. La composicion de cada
aleacion se puede ver en las tablas 3.1 y 3.2.

La composicion de la aleaciéon 1, Al-2.27%Zn-0.98%Mg, tiene una relacion Mg:Zn de
0.43. (Relacién Mg:Zn= 0.43 y Zn:Mg=2.34) (Tabla 3.1)

%wt medio §] Fe Cu Mn Mg Zn Ni

0.0264 0.0393 <0.0010 0.0043 0.977 2.272 <0.0010

Cr Pb Ti Vv Co Sr Al
%wt medio <0.0010 <0.0020 <0.0020 0.0037 <0.0020 0.0002 96.7

Tabla 3.1Composicién de la aleacion 1 (% en peso)

La composicion de la aleacion 2, Al-5.5%7Zn-2.13%Mg, tiene una relacion Mg:Zn de
0.43. (Relaciéon Mg:Zn= 0.39 y Zn:Mg=2.56) (Tabla3.2)

%wt medio ] Fe Cu Mn Mg Zn Ni

0.0261 0.033 <0.001 0.0052 213 5.5 <0.001

Cr Pb Ti \Y Co Sr Al
%wt medio <0.001 <0.002 <0.002 0.0032 <0.002 0.0001 92.3

Tabla 3.2 Composicién de la aleacién 2 (%en peso)

De la parte maquinada y careada se cortd una tercera parte y se lamind en una sola
direccion, con velocidad de los rodillos de 10 m/min. La primera reduccion fue de 25mm
a 9 mm con pasos de Imm a 450°C. Posteriormente se hizo de 9 mm a 1mm con pasos de
0.5 mm. Esto se hizo en ambos casos (tanto para la aleacion Al-2.27%Zn-0.97%Mg en
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peso, como para la aleacion Al-5.5%Zn-2.13%Mg). El proceso de laminacién otorga
ciertos beneficios secundarios: se rompe la estructura de fundicidn, se asegura un tamaiio
de grano homogéneo para el momento de efectuar los demds tratamientos térmicos y por
ultimo la deformacion pléstica asociada a este proceso termomecanico, minimiza la
microp([)zlrl(])sidad que queda después de que la aleacion es colada y solidificada en el
molde.

Asi, se obtuvieron dos muestras laminadas a las que se les corté unos pequeios trozos
para efectuar calorimetria (DSC).

A partir de la ldmina se cortaron piezas de aproximadamente 10mm x 10mm para pruebas
de microdureza, difraccién de rayos X, y microscopia electronica. Ademads, se elaboraron
discos de 6mm de didmetro de la ldmina que serian usados después en los experimentos
de calorimetria diferencial de barrido.

A continuacién las muestras se sometieron a un tratamiento de solubilizacién en sales
fundidas a 500°C durante media hora, pues el mejor balance de propiedades se obtiene si
el tratamiento de solubilizacién se efectda a una temperatura en la que un méaximo de
elementos aleantes se puedan disolver, sin que haya fusion 1401 'Se enfriaron en agua a
20°C.

La tasa de enfriamiento en un templado desde 500°C hasta 20°C es muy rdpida y asegura
que las muestras se mantengan en una condicion de solucién sélida sobresaturada y con
ello el que no haya una formacién de precipitados durante este proceso, situacién que
repercutirfa en una menor dureza maxima en etapas finales del envejecimiento. **!

Después las muestras fueron sometidas a un tratamiento de envejecimiento a 180°C,
también en un bafio de sales fundidas. Se escogid esta temperatura porque coincide con
la del ciclo de horneado de pintura en la industria automotriz. 2] y estd en el rango de
temperaturas usadas normalmente para envejecer estas aleaciones (120°C-200°C). Se
extrajeron muestras a diferentes tiempos de envejecimiento. (Tabla 3.3)

Tiempo de Designacion
envejecimiento (h) en este trabajo

Tabla 3.3 Tiempos de envejecimiento utilizados en este trabajo
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Se realizaron pruebas de calorimetria diferencial de barrido (DSC) para diferentes
tiempos de envejecimiento, utilizando los discos de 6mm de didmetro “**!. El equipo
utilizado fue un calorimetro TA Instruments DSC Q100.

Las piezas de 10mm x 10mm a diferentes tiempos de envejecimiento se desbastaron con
lijas de carburo de silicio de grado 600, 800, 1000, 1200, 1500 y 2000 y posteriormente
se pulieron con acabado de espejo utilizando alimina de 1um. Después se sometieron
tanto a pruebas de difraccion de rayos X, como a mediciones de microdureza Vickers.

Las pruebas de difraccion de rayos X se realizaron en un difractémetro Bruker AXS D8
Advance, para intervalos seleccionados de cada tiempo de envejecimiento.
Posteriormente se hizo un refinamiento Rietveld por medio del software Fullprof.

Las mediciones de dureza se efectuaron en un microdurémetro Matsuzawa MXT30-UL
haciendo 10 mediciones por tiempo de envejecimiento en cada aleacién. La carga
utilizada fue 50g durante 30 segundos.

También utilizando muestras envejecidas, se elaboraron discos de 3 mm de didmetro, con
un espesor de 50 pum. Después se electropulieron en una solucién de acido percldrico al
10% en alcohol etilico grado absoluto. Las muestras se limpiaron inmediatamente
después con etanol grado absoluto. Estas muestras fueron utilizadas para microscopia
electronica de transmision en el microscopio JEOL 1200EX.

3.2 Calorimetria Diferencial de Barrido (DSC)

Un andlisis térmico es la medicién de los cambios en las propiedades fisicas de una
sustancia como funcién de la temperatura mientras la sustancia es sometida a un
programa controlado de cambio de temperatura.

La variacion en las técnicas dependerd de las propiedades fisicas que se puedan medir y
de la variedad de los transductores que se puedan usar para convertir esas propiedades en
sefales eléctricas. Las mediciones son generalmente continuas y la tasa de calentamiento
no es lineal necesariamente. El resultado de las mediciones es una curva de andlisis
térmico y las caracteristicas de esta curva (picos, discontinuidades, cambios de pendiente,
etc.) se relacionan con ciertos eventos térmicos (formaciéon o disolucién de fases,

cristalizacion, transiciones vitreas en polimeros, por ejemplo) que suceden en la muestra.
[44]

DSC (Calorimetria Diferencial de Barrido) es una técnica de andlisis térmico en la que la
diferencia del flujo de calor hacia una muestra y hacia una referencia se monitorea con el
tiempo y con la temperatura, a la vez que se programa la temperatura de la muestra (en
una atmésfera especifica). En la practica se suministra calor tanto a la muestra como a la
referencia. > La técnica DSC mide la energia que se debe aplicar para mantener iguales
las temperaturas, tanto de la muestra como de la referencia:

30



AT = Tuestra — Treferencia = 0 (32)

La Calorimetria Diferencial de Barrido muestra un flujo de calor endotérmico en el punto
de fusion de la muestra y otro endotérmico o exotérmico cuando ocurre una
descomposicién o formacién de fases. [*! Las respuestas endotérmicas normalmente se
representan como positivas (correspondiendo a mas transferencia de calor hacia la
muestra en comparacion con la transferida a la referencia).

Existen dos tipos de DSC: *!

1. DSC de compensacién de potencia: La muestra y la referencia se calientan por
separado, en calefactores individuales. Posteriormente se mide la diferencia en potencia
eléctrica que se requiera para mantener iguales las temperaturas AP = d(AQ)/dr.

2. Calorimetria de flujo: Tanto la muestra como la referencia se calientan desde la misma
fuente y se mide la diferencia de temperatura AT. Esta sefial se convierte a una diferencia
de potencia AP de acuerdo a la sensibilidad calorimétrica del equipo.

A temperaturas inferiores a 500°C las muestras se colocan normalmente en pequefios
platillos de aluminio (los cuales, vacios, constituyen la referencia).

Las caracteristicas de interés de una curva DSC son las desviaciones que presenta la sefal
con respecto a la linea base. Ya que se ha definido una linea base satisfactoria, se
determina el 4rea de la endoterma o de la exoterma. Se asume que esta drea es
proporcional al cambio de la entalpia AH para el evento térmico. ‘¥

En general, la técnica se ha aplicado de manera generalizada al andlisis de metales
ligeros, principalmente para analizar reacciones sélido-sdlido, como la precipitacion,
disolucion y recristalizacion. Especificamente, para las aleaciones de aluminio, esta
técnica ha sido ampliamente utilizada para estudiar reacciones de precipitacion, incluso
para obtener fracciones volumétricas de precipitados, temperatura de fusién de fases
especificas y energia de activacién de reacciones. **! (Ver Anexo Al para la formulacién
matemadtica de las curvas DSC de aleaciones de aluminio, entalpia de formacién de
precipitados y fraccién de precipitados). La interpretaciéon de las curvas DSC en el
presente trabajo tiene por objeto es correlacionar los picos endotérmicos y exotérmicos
con transformaciones de fase resultantes del fenémeno de precipitacion.

3.3 Microscopia Electronica de Transmision

El Microscopio Electronico de Transmision (TEM) produce una imagen de electrones
transmitidos, de una muestra delgada. La magnificacién va de 100x a aproximadamente
500,000 y con un poder de resolucién de aproximadamente 0.15 nm en caso de usar alta
resolucion. Debido a que el haz de electrones tiene que penetrar la muestra, una correcta
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preparacion de la muestra (adelgazamiento) es fundamental para la calidad de la imagen
en el TEM. En metalurgia, el TEM se utiliza principalmente para examinar interfases,
dislocaciones y andlisis de estructuras cristalinas (modo difraccion).

El poder de resolucién se relaciona con la longitud de onda de la fuente energética
utilizada para formar las imdgenes. De la ecuacion de De Broglie: A =h/mv, donde 1 es
la longitud de onda, h es la constante de Planck, m es la masa de la particula y v es la
velocidad de la particula, se puede ver que la longitud de onda de una particula o de un
haz de particulas decrece cuando aumenta su velocidad, aumentando por lo tanto el poder
de resolucién (la capacidad para distinguir entre puntos separados por una cierta
distancia).

En el caso de los electrones en el microscopio electronico de transmision la velocidad y
por lo tanto mv de los electrones depende de un voltaje acelerador V y se puede
determinar igualando la energia potencial eV (perdida), donde e es la carga del electrén,
con la energia cinética (1/2)mv* (ganada). Sin embargo, por aberraciones en los lentes, el
poder de resolucién es limitado. Ademads, en una muestra gruesa, las multiples colisiones
inelasticas provocardn una pérdida adicional en la resoluciéon. En un TEM normal, lo
voltajes aceleradores van de 80 hasta 200 KV. 47

En el TEM se utilizan dos tipos de imégenes, real y virtual. Las imagenes reales son
magnificadas e invertidas. Consideremos un punto focal F2, que estd situado en el plano
focal detras del lente, sobre el eje del lente, donde los rayos paralelos al eje del lente
convergen. La distancia desde el punto focal hasta el centro del lente es la longitud focal
del lente. Entre mds pequeia sea esta longitud focal, mayor serd el poder del lente. El
plano focal frontal al lente contiene el punto focal F1 (también sobre el eje del lente). La
muestra se debe colocar en el plano focal entre F1 y 2xF1 (medidos a partir del lente)
para generar una imagen real en el plano imagen posterior del lente. La distancia entre la
muestra y el lente es u, mientras que la distancia del lente al plano imagen es v. La
magnificacion se da por v/u. Asi, mientras mds cercana esté la muestra a F1, mayor serd
la magnificacion. Las imagenes de alta magnificacion se obtienen con imégenes reales.

Si la muestra se coloca entre el lente y F1, los rayos divergen y se forma una imagen

virtual en la parte frontal del lente. En un TEM, una imagen virtual se utiliza para formar
imégenes de baja magnificacion.
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Figura 3.1 Dibujo del microscopio electrénico de transmisién con sus partes.

El espécimen se inserta en el lente objetivo en el cual se puede mover en las direcciones
X, y 'y z pudiendo también inclinarse y rotar.

Cuando un haz de electrones interactia con la muestra, hay varias interacciones que
contribuyen a formar la imagen: absorcidn, difraccién, dispersion elastica y dispersion
ineldstica. Algunos electrones son absorbidos por ciertas porciones de la muestra con
nimero atémico alto, pudiendo danar la muestra. Los electrones dispersados
eldsticamente, se producen cuando el haz de electrones interactia con los nucleos
atomicos de la muestra y contribuyen a la amplitud y el contraste de difraccién en la
imagen. Los electrones dispersados ineldsticamente, se producen cuando los electrones
del haz interactian con los de los 4tomos de la muestra y pueden contribuir a la
aberracion cromdtica en muestras con bajo nimero atdomico. Entre mds gruesa sea la
muestra, habrd mas dispersién (formacién de imagen), pero mds aberracion cromética
con la consecuente menor resolucion. A mayor nimero atdmico, mayor dispersion.

En muestras cristalinas la dispersion de los electrones incidentes puede ocurrir en ciertas
direcciones especificas definidas por la ley de Bragg. Dependiendo de la orientacién del
cristal, los electrones dispersados pueden pasar a través de la apertura del lente objetivo y
producir una mancha brillante. Esto es de utilidad para seleccionar un drea para ver un
patron de difraccion de electrones: si se hace coincidir el plano imagen con el punto
focal del plano focal posterior, se verd el patrén de difraccion formado por la dispersion
elastica del haz de electrones. (Figura 3.2)
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El patrén de difraccién estd formado por puntos que representan planos (hkl), que tienen
unas distancias determinadas entre ellos (dng) y que estdn separados del centro del
diagrama por una distancia determinada.

Existe una relacion reciproca entre el espaciamiento de los puntos de difraccién y el
espaciamiento de los planos cristalinos de los que vienen esos puntos. La distancia, r, de
un punto de difraccion al punto central del haz directo es inversamente proporcional al
espaciamiento de planos d, que genera ese punto. La siguiente ecuacion describe esta
relacién: ¥

rd = AL (3.3)

Donde AL se conoce como constante de cdmara, que puede ser determinada calibrando
con un estdndar (si se conoce el sistema y la longitud de onda del haz de electrones 4, se
puede calcular la longitud de cdmara L.

A partir de estos patrones de difraccion de electrones se pueden conocer los planos (hkl)
y las distancias interplanares y con ello se determinan las estructuras cristalinas. En el
capitulo 4 se muestra la utilizacion de patrones de difraccidn para identificar la presencia
de las fases cristalinas 1 y t en las aleaciones empleadas en el presente trabajo.

Muestra

* @ \
Plano focal
Patron de difraccion

Plano imagen
Figura 3.2 Diagrama que representa el modo de difraccion en el microscopio electrénico de transmisién

La microscopia electronica de transmision es muy utilizada para estudiar las etapas del
fendmeno de precipitacion, pues €stas se llevan a cabo en escalas muy pequenas (los
haces de electrones se pueden enfocar a un didmetro del orden de 1 a 10 nm, mientras que
los didmetros de los haces de rayos X son del orden de 0.1 a 1 mm ). Ademis la
microscopia electronica de transmisidn permite averiguar la relacion cristalografica entre
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las fases precipitadas y la matriz. Una de las desventajas de esta técnica es que la
exactitud de la medicion de las distancias interplanares es menor en comparacion con la
de difraccién de rayos X.

3.4 Difraccion de Rayos X

La difraccion de rayos X por el método de polvos es una técnica que permite saber qué
fases cristalinas estdn presentes en una muestra mediante la identificacion de picos en un
difractograma que cumplan con la ley de Bragg. Bl (Ver Anexo A2 para la ecuacién de
Bragg, para las bases geométricas del método de polvos y para aplicaciones especificas
del método de polvos pertinentes al presente trabajo).

Debido a que los cristales son un arreglo periédico de dtomos conteniendo filas y planos,
pueden actuar como una red tridimensional de difraccion. Se puede entender como una
rejilla, en la cual los espacios son aproximadamente iguales a la longitud de onda de la
radiacion incidente. En el caso de los cristales, la separacién entre las filas paralelas de
atomos o planos atoémicos es del orden de 1x10"°m. Los rayos X de baja a mediana
energia (20 — 50 KV) tienen longitudes de onda de estos 6rdenes.

Cuando un haz de rayos X choca con un 4tomo, interactia con sus electrones (a
diferencia de un haz de electrones, que interactuaria con los nuicleos atémicos), los cuales
vibran a la frecuencia del rayo que los impactd, y al ser cargas eléctricas que vibran,
vuelven a emitir los rayos X sin que haya cambio en la frecuencia.

Para el caso de varios dtomos espaciados a intervalos regulares en un material
policristalino (que idealmente los cristales estén orientados de forma aleatoria para
prevenir efectos de textura), el haz de rayos X puede encontrarse con interferencia
constructiva o destructiva.

El fenémeno de difraccién se podria entender como una “reflexion selectiva™ un plano
atdbmico es impactado con un rayo paralelo, cumpliendo un caso especifico de
interferencia constructiva (cuando el dngulo del rayo incidente sea el mismo que el
angulo de reflexi6n). Este angulo es el angulo de Bragg 0.

Los rayos reflejados estardn en fase debido a que la distancia que recorren serd un
nimero entero de las longitudes de onda.

Un difractometro de rayos X es un aparato que mide la intensidad de los rayos X
difractados desde un cristal. Los rayos que son difractados, son recibidos por un detector
y transformados en impulsos eléctricos, los cuales se registran de forma analdgica. Con
los datos obtenidos y con la ayuda de un software se obtienen grificas de intensidad
relativa en funcién del dngulo 26. >
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En los experimentos de difraccion de rayos X, se analiza la posicion e intensidad de los
picos para identificar los indices de Miller de los planos difractados y sus distancias
interplanares, y asi identificar fases y precisar el tamafio de celda. Ademas, la forma de
los picos contiene informacion sobre el tamafio de cristalito (asimilable al tamafio de
grano) y del estado de microdeformaciones internas en el material.

En 1918, Scherrer °Y descubri6 que los cristalitos menores a cierto tamafio ensanchaban
los picos de difraccion. Pero fue hasta 1944 cuando Stokes y Wilson 521 incluyeron a las
microdeformaciones como fuente del ensanchamiento. El mismo Stokes en 1948 aplic6
un método de de convolucion mediante transformadas de Fourier para separar el ancho
observado del ancho del material. Sin embargo el modelo no permitia que coincidieran
dos fases diferentes en una misma posicion angular. En 1967 Rietveld introdujo un
método para resolver estas dificultades.

Una funcién que podria describir aproximadamente el ancho de un pico seria la
Gaussiana. Sin embargo, esto no sucede en la prictica, puesto que se necesitaria que
todas las celdas fueran idénticas y que los cristales fueran muy grandes. Se ha encontrado
que la mejor forma de describir a los perfiles de los picos de difraccion de rayos X, es
mediante la convolucién de una funcién Gaussiana con una Lorentziana (funcién Voigt),
introducida en el andlisis de rayos X por Langford en 1978 31 Asi el perfil queda
descrito con:

h(x) = g(x) ® £(x)+ fondo (3.5)

Donde g(x) representa el perfil del pico debido al instrumento, f{x) representa el perfil del
pico debido a la muestray ® es el operado de convolucion.

De la ecuacioén (3.5) se observa que es necesario conocer la contribucién instrumental, la
cual es independiente de la muestra. Para este fin se considera el espectro de difraccion
del hexaboruro de lantano (LaBe), compuesto que tiene picos de difracciéon sumamente
delgados: tanto, de modo que el ancho de los picos observados se puede atribuir
enteramente a la contribucion del instrumento.

La funcién Voigt, como se dijo anteriormente, es la convolucién de wuna funcién
Lorentziana y una Gaussiana, esto es:

G(x,H,)® L(x,H,) = ]iL(u)G(x—u)du =V(Hy, H)=V(x.B,.5) (3.6

Donde Hg y Hp son los anchos a media altura de la funcién Gaussiana y Lorentziana,
respectivamente, los cuales pueden expresarse también como anchos integrales B. La
forma de la funcién Voigt estd determinada por la contribucion relativa de cada ancho

(Hg y Hyp).

Las funciones Gaussiana y Lorentziana normalizadas son:
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G(x)=age o)

a
L(x) = L
) 1+b, (x—x,)’
2 |In2 4In2 2 4
donde a, =— n7, G :H—nz,aL =%,bL :? y H representa los anchos a media

altura de cada funcidn.

Como matematicamente es dificil trabajar con funciones tipo Voigt, la mayoria del
software de refinamiento utiliza una aproximacioén, la funcién Pseudo-Voigt, la cual es
mas fécil y rdpida de calcular. Esta funcion es una combinacién lineal de una Gaussiana y
una Lorentziana con el mismo ancho en su altura media. Después, se pueden calcular los
parametros que incluye la seccién Voigt por medio de los mapeos de Thompson-Cox-
Hastings. ¥

Otro aspecto que el modelo considera respecto al ancho de los picos, es que éste, tanto el
instrumental como de la muestra, aumenta conforme crece 20.

Si el ancho integral (definido como la base de rectdngulo de igual altura y 4rea que el
pico a estudiar, también llamado ancho de Laue) de un pico es 3 y si fCos8 = constante,
el ensanchamiento se atribuye a un tamafio de grano pequeiio. En cambio si BCos0 o< Sen
0/Epx, donde Eyy es el médulo de Young en la direccion hkl, el ensanchamiento de los
picos se atribuye a una distorsién en la red cristalina. 1

Los soélidos cristalinos forman fases coherentes o semi-coherentes, provocando esfuerzos
en la red en la vecindad de la interfase. Las distorsiones pueden ser homogéneas o no
homogéneas. Una distorsién no homogénea es una desviacion de la periodicidad estricta
de la red cristalina y puede determinarse por el ancho integral de los picos de difraccion.
En el caso de las distorsiones homogéneas, las desviaciones de la periodicidad estricta de
la red son predominantes en ciertas direcciones cristalograficas y se determinan por la
comparacion de espectros de difraccion de los materiales deformados y no deformados
por pequenas diferencias en dngulos de difraccion. [56]

La técnica de difraccion de rayos X se usa frecuentemente para caracterizarla
microestructura de materiales cristalinos. Esta técnica analiza zonas amplias de la
muestra en comparacion con las zonas observadas con otras técnicas como microscopia
electrénica de Transmisién. "
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3.5 Refinamiento Rietveld

El refinamiento Rietveld se utilizé en este estudio para determinar los comportamientos
cualitativos tanto del pardmetro de red como de los microesfuerzos en la fase del
aluminio. Fullprof fue el software utilizado para efectuar el refinamiento. Por ello, se
describird en qué consiste el método y después se describirdn sus bases tedricas.

Un refinamiento Rietveld consiste en calcular los perfiles del difractograma de rayos X
con base en un modelo de estructura y cumpliendo las restricciones que imponga el grupo
espacial del material.

Primero se obtiene el difractograma de rayos X. Después, se identifican las fases
presentes y se recopila informacion cristalografica de cada una de ellas. Entre estos datos
se encuentran tanto constantes como variables (como los parametros de red).

Por medio de un modelo para el arreglo experimental y con la informacidn cristalogrifica
registrada, se calcula un patrén de difraccién y se compara con el experimental. Los
pardmetros del modelo se modifican, minimizando por minimos cuadrados la diferencia
entre el difractograma tedrico y el experimental.

El modelo consta de tres partes:

- Cristalografica: Contiene informacion relativa a las posiciones y ocupacion atémicas,
tamano y simetria de la red y parametros térmicos.

- Instrumental: Modela el efecto que tiene el difractémetro utilizado.

- Perfil: Describe la forma de los picos de difraccion. El software utilizado en este trabajo
utiliza el enfoque de convolucién (ecuacién 3.5) para la descripcidn.

Desde una perspectiva matemadtica el refinamiento consiste en minimizar una funcién S,:
_ 2
Sy_zwi(yi_yci) (37)
i

Donde:

w; = 1/y; se denomina como el factor de peso
y; es la intensidad observada en el paso i
vei s la intensidad calculada en el paso i.

Ademas y.;, a su vez, estd compuesta de varios factores:
2
Yo =5 Le|Fe| (26, —26,)P A+ y,, (3.8)
k
Donde:
s = factor de escala
k = indices de Miller para una reflexién dada

Lk = factor de polarizacion de Lorentz
¢ = funcién que modela la forma del pico de difraccion
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Pk = funcidén que modela la orientacidon preferencial de los cristales en la muestra
A = factor de absorcién

F = factor de estructura asociado a la reflexion de Bragg

vpi = intensidad del ruido de fondo en el punto i

Efectos Instrumentales

El equipo introduce modificaciones en el patron de difraccion. Una de ellas es la
polarizacién de Lorentz que depende del monocromador empleado y de su ubicacion en
el difractémetro (en el haz primario o en el haz secundario), esto es, la coincidencia del
plano donde se encuentra la muestra con el plano de difraccién. Se puede refinar este
parametro (se denomina cero instrumental) pues nunca hay una coincidencia exacta de
estos planos.

Factor de escala

La intensidad de los picos de difracciéon depende de la potencia del tubo que genera los
rayos X, de las aperturas tanto del haz incidente como del difractado, de la absorcién de
rayos X por la muestra, de la textura de la muestra, del tiempo de medicién del
difractograma, del nimero atémico de los dtomos de las fases de la muestra y de la
eficiencia del equipo en el conteo. Si se modela todo el difractograma, es necesario
multiplicar la intensidad calculada de cada fase cristalina, por su factor de escala
(refinable) y asi hacer que los difractogramas, tanto experimentales como calculados, se
encuentren en la misma escala.

Parametros de red
Al refinar el parametro de red de una celda cristalina por medio de iteraciones, los picos
de difraccidn calculados se desplazan en el eje de 26.

Fondo

La presencia del fondo en el difractograma se modela generalmente haciendo un
muestreo de los puntos que lo conforman y después se construye un polinomio con ellos,
o simplemente se hace pasar una linea quebrada que pasa por esos puntos.
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CAPITULO 4 RESULTADOS

Este capitulo consta de los resultados obtenidos en el presente estudio. En primer lugar
se muestran los referentes a la prueba de dureza de las aleaciones estudiadas.
Posteriormente se presentan las curvas de calorimetria diferencial de barrido obtenidas.
Enseguida se exponen los difractogramas de rayos X, a los que se aplico el refinamiento
Rietveld, y por ultimo los resultados de las observaciones mediante microscopia
electronica de transmision.

La interpretacion fina y la discusion de los resultados se presentardn en el capitulo 5.

4.1 Pruebas de Dureza

Los resultados obtenidos para la medicion de microdureza Vickers para la aleacion Al-
2.27%7n-0.98%Mg en peso, se pueden observar en la figura 4.1.
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Figura 4.1 Gréfica de Dureza Vickers vs tiempo de envejecimiento para la aleacién 1 (Al-2.27%Zn-
0.98%Mg en peso).

Se aprecian cambios apreciables en la dureza del material, conforme el tiempo de
envejecimiento aumenta. Sin embargo, para fines practicos, se considerd en este trabajo
que esta aleacién no presenta un endurecimiento util.

Los resultados obtenidos para la aleacion 2, Al-5.5%7Zn-2.13%Mg en peso, se pueden
observar en la figura 4.2.
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Se observa qué el valor minimo corresponde al tiempo t0, es decir, a la muestra recién
solubilizada.

El incremento maximo en la dureza se obtuvo entre las muestras con tiempos t0 y t0.5.
Conforme se incrementa el tiempo de envejecimiento el valor de la dureza va

aumentando también, hasta alcanzar un valor mdximo a las 8h (129 VHN). Después la
dureza disminuye, sin llegar nunca a ser tan baja como la correspondiente al tiempo t0.
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Figura 4.2 Gréfica de Dureza Vickers vs tiempo de envejecimiento para la aleacién 2 (Al-5.5%Zn-
2.13%Mg en peso).

4.2 Calorimetria Diferencial de Barrido (DSC)

La técnica de calorimetria diferencial de barrido no fue lo suficientemente sensible como
para poder detectar cambios debido a la precipitacion en la aleacién 1. La figura 4.3
muestra el diagrama para la aleacion Al-2.27%Zn-0.98%Mg (% en peso) calentada a una
velocidad de 10°C/min de O a 500°C. No se aprecia ninguna reaccién ni cambios
sensibles en la curva, para ninguna temperatura.
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Figura 4.3 Gréfica DSC para la aleacién 1 (Al-2.27%Zn-0.98%Mg en peso) calentando a 10°C/min

En el diagrama de calorimetria diferencial de barrido para la aleacion Al-5.5%Zn-
2.13%Mg (% en peso) después de que fue templada y calentada a 10°C/min, se observan
tres regiones principales (Figura 4.4). La primera (I) es endotérmica y va
aproximadamente de 50°C a 180°C, con un méaximo a 110°C. Después existe una region
exotérmica (II) de 180°C a 280°C. Finalmente hay una segunda regién endotérmica (III)
de 280°C a 400°C. La region II estd formada por dos picos, IIa a 225°C y IIb a 270°C. La
region III tiene, a su vez, tres picos: Illa (290°C), I1Ib (350°C) y Illc (380°C).

De manera ain controversial (ver capitulo 5) la zona I se interpreta como la disolucién de
las zonas GP, la zona II como la formacién del precipitado n’ y 1, la zona III como la
disolucidn de las fases.
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Figura 4.4 Gréfica DSC para la aleacién 2 (Al-5.5 %Zn-2.13%Mg en peso) calentando a 10°C/min
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Cuando la aleacién se calienta a 30°C/min (Figura 4.5) se observan las mismas tres
regiones principales, pero ya dentro de la tercera region se observa un cambio: el pico
IIb ya no esta presente. Ademas, todos los picos estan recorridos hacia la derecha, en el
eje de la temperatura. Debido a que con un calentamiento de 10°C/min se obtiene més
informacién, se utiliz6 esta velocidad de calentamiento para todos los tiempos de

envejecimiento.

Flujo de Calor (W/g)

Figura 4.5 Gréfica DSC para la aleacion 2 (Al-5.5 %Zn-2.13%Mg en peso) calentando a 30°C/min
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En la figura 4.6 se observan los diagramas de calorimetria diferencial de barrido para
diferentes tiempos de envejecimiento, ademds de la muestra después del tratamiento de
solubilizacion (t0).

. 1 N 1 N 1 N 1 N 1 N
U R N U t47h
» tsh
9 | _ ] ) e
e t5h
8 -
2 t0.5h
i
- lla b
I \ t0
| f\/\///
i na b o
I ' I ' I ' I ' I !
0 100 200 300 400 500

Temperatura (°C)

Figura 4.6 Gréficas de DSC a diferentes tiempos de envejecimiento para la aleacién 2 (Al-5.5 %Zn-
2.13%Mg en peso)

Si se comparan las curvas, no se observan corrimientos en temperatura para los mismos
picos. Sélo en el pico IIb hay un pequeio corrimiento: el pico se presenta a una
temperatura ligeramente mayor conforme se ven las curvas de mayor tiempo de
envejecimiento.

El pico I ya es casi imperceptible para la muestra envejecida durante media hora. Si se
observa la curva para 5h, ya ha desaparecido completamente.

El pico Ila de la curva correspondiente a la muestra envejecida por media horas ya se ve

atenuado respecto a la muestra justo después del tratamiento de solubilizacion. Ya en la
muestra de 5 h, este pico ya es endotérmico, a 235°C.
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El pico IIb se va atenuando a medida que se observan las curvas para tiempos cada vez
mayores de envejecimiento. Si se observa la curva para 47h, el pico IIb ya no esta
presente.

El pico Illa es pequefio en la curva para el tiempo t0, y es apenas perceptible en la curva
de 0.5h. En las curvas para los siguientes tiempos de envejecimiento, ya no se observa.

El pico IIIb sélo se observa en la curva t0.

El pico Illc se observa en todas las curvas, disminuyendo de intensidad a medida que se
incrementa el tiempo de envejecimiento.

En la seccion de discusion de resultados se dard una interpretacion de estos picos en
términos de la disolucién y formacién de fases presentas en las muestras.

4.3 Difraccion de Rayos X y Refinamiento Rietveld

El refinamiento Rietveld se utilizé en este trabajo con el fin de obtener informacién del
comportamiento de los pardmetros de red y de los microesfuerzos de la fase del aluminio.
Para ello se utiliz6 el software Fullprof.

Como se mencion6 en el Capitulo 3, existe un pardmetro que puede ser refinado llamado
“cero instrumental”, el cual que se refiere a la coincidencia del plano de la muestra con el
plano de la difraccion.

Normalmente, el refinamiento Rietveld se hace para un difractograma completo (de 5 a
120° en 20). Sin embargo, en este estudio los patrones de difraccién se realizaron en
intervalos seleccionados del espectro, utilizando s6lo un pico del aluminio.

Junto a la muestra de cada aleacion de las que se estudiaron se colocd silicio como
estdndar interno, cuyos pardmetros se toman como constantes bien conocidas. Asi,
centrando el pico de Si con exactitud se tiene una mayor precision en el cdlculo del
parametro de red de la soluciéon soélida del Al. Para introducir en el programa los
diferentes datos cristalograficos se utilizaron las fichas JCPDS 27-1402 para el silicio y
04-0787 para el aluminio.

El haber escogido intervalos pequefios permiti6 que se hiciera una gran cantidad de pasos
(0.017 en 20) lentos barriendo estos intervalos, obteniéndose perfiles de pico mads
definidos, asi como intensidades mayores.

Los picos utilizados para el andlisis fueron (200)Al junto con (220)Si, es decir, un

intervalo en 20 de 43 a 48° para el caso de la aleacién 1; y los picos (311)Al y (331)Si en
un intervalo de 75.5 a 79° para el caso de la aleacion 2.
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El refinamiento Rietveld es mds preciso conforme el dngulo 20 aumenta (el ancho a
media altura de los picos, tanto el instrumental como el de la muestra, depende del angulo
de difraccion). El intervalo de 75.5 a 79° en 20 para la aleacién 2, se escogid por ser el
que tenia las intensidades mads altas para angulos 20 elevados en cada uno de los tiempos
de envejecimiento. La razén por la cudl se escogié un intervalo de dngulos 20 menores
para la aleacién 1, fue que las intensidades de los picos (311)Al para dicha aleacién eran
muy bajas.

Una vez que tanto el pico del aluminio y el del silicio estdn centrados correctamente, se
hace un refinamiento de los pardmetros que describen el ancho del pico del aluminio. (Ya
no es necesario refinar el pico del silicio, pues sélo es esencial que esté en su posicion
exacta). A continuacién se refinaron de manera conjunta los pardmetros U y X mediante
el software, correspondientes a los microesfuerzos internos del material y posteriormente
se refinaron de manera independiente los pardmetros I e IG correspondientes al tamafio
de cristal.

Esta estrategia se aplic6 para cada uno de los tiempos de envejecimiento de cada
aleacion, hasta que obtenerse tanto una correspondencia visual de los perfiles calculado y
observado del aluminio, como un valor satisfactorio en los diferentes parametros de
bondad de ajuste, llamados factores R.

Los resultados que se obtuvieron por esta técnica se pueden observar en las figuras 4.7 y
4.8
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De los figuras anteriores, se puede apreciar un contracciéon del pardmetro de red de la
solucidn solida del aluminio (corrimiento a la derecha respecto a la posicion del Al puro),
habiendo una correlacién entre la mdxima dureza y la maxima contraccién de la red.
Estos resultados serdn discutidos en detalle en el capitulo 5.

4.4 Microscopia Electronica de Transmision

La microscopia electronica de transmision reveld la existencia de precipitados M
(Figuras 4.9 y 4.10) en la aleacién 1, si bien no en un ndmero tan grande ni tan
homogénamente distribuidos como se presentan en la aleacién 2, como se verd mds
adelante en este capitulo.

Para una temperatura de envejecimiento de 47 horas en la aleacion 1, se observaron
precipitados tanto de la fase n como de la fase 1. Este resultado se obtuvo por medio de la
técnica de difraccion de drea selecta (SAD).

Los patrones de difraccion de electrones obtenidos en dos diferentes regiones se muestran
en las figuras 4.10 y 4.12.

Los patrones fueron indexados y en dichas figuras se muestra los planos cristalinos
identificados.

lum

Figura 4.9 Imagen de microscopia electrénica de transmision para la aleacién Al-2.27%Zn-0.98%Mg (% en
peso), t=47h 6000X con érea selecta para difraccién
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Para una temperatura de envejecimiento de 47 horas en la aleacién 1, se observaron
precipitados tanto de la fase n como de la fase 1. Este resultado se obtuvo por medio de la
técnica de difraccion de area selecta (SAD).

Figura 4.10 Patrén de difraccion de electrones para la aleacion Al-2.27%Zn-0.98%Mg (% en peso) en la
zona donde se encuentran los precipitados de la figura 4.9 (ver tabla 4.1)

(134)1
(021)n
(200)Al
(032)n
(220)n
(004)Al
(142)n
(313)Al
Tabla 4.1 Correspondencia de los anillos de la figura 4.10 con las fases encontradas

O~NOOOGOTBHWN=
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Figura 4.11 Imagen de microscopia electrénica de transmision para la aleacion Al-2.27%Zn-0.98%Mg (%
en peso), t=47h, 50000X en donde se observan precipitados de la fase 1 con drea selecta para difraccion

Los precipitados de la fase n poseen una forma globular y son de tamafio variable:
pueden medir unos 50nm (Figura 4.11) o ser muy pequeiios (Figura 4.13).

Por su parte los precipitados identificados con la fase t tienen forma alargada y miden de
100 a 200 nm de longitud, aproximadamente (Figura 4.13)
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Figura 4.12 Patrén de difraccion de electrones para la aleacion 1

(002)T
(123)r
(103)n
(200)Al
(023)n
(123)n
(124)n
(004)Al
(313)Al
(333)Al

ScOWwONOU R WN =

Tabla 4.2 Correspondencia de los anillos de la figura 4.12 con las fases presentes

La aleacion 2 (Al-5.5%Zn-2.13%Mg en peso) presenta una gran cantidad de precipitados
distribuidos de manera generalizada en la matriz, como se puede observar en las figuras
4.14,4.15ay 4.16a.

Ya desde etapas tempranas del envejecimiento se puede apreciar que los precipitados son
muy numerosos y muy pequefios. Para un tiempo de envejecimiento de 0.5h, se trata de
precipitados de la fase metaestable n’. (Figura 4.14).
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500 nm

Figura 4.13 Imagen de microscopia electrénica de transmisién para la aleacién 1(% en peso), t=47h
15000X

Figura 4.14 Imagen de microscopia electrénica de transmision para la aleacién 2, 50,000 aumentos, con un
tiempo de envejecimiento de 0.5 h.
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» G11)Al

(331)Al
(222)q

(111)n

(020)Al

[103]Al
[011]n

200nm

GG TH8
809460 118.0K0 60.0ca

4.27a 4.27b
Figura 4.15 a: Imagen de microscopia electrénica de transmision para la aleacién 2, 30,000 aumentos con
un tiempo de envejecimiento de 8h;
b: Patrén de difraccién de la figura 4.15a

Se aplico la técnica de difraccidn de area selecta (SAD) para obtener patrones de
difraccion de electrones.

La figura 4.15a muestra una regién con una gran cantidad de precipitados muy pequeios.
Esta zona se hizo difractar y el patrén resultante (Figura 4.15b) revel6 dos redes: a) la red
de la matriz de aluminio y b) la red correspondiente a la fase n. El eje de zona de la fase

n fue [011], mientras que para la matriz de aluminio fue el eje [i03]. En esta zona no se
encontré la presencia de la fase t.

Para la muestra envejecida por 47 horas (Figura 4.16a) se puede observar la matriz de
aluminio junto con un numero muy grande de precipitados muy pequefios de forma
globular, que se encuentran separados unos de otros por menos de 20 nm. También se
encontrd la presencia de la fase T, como muestra la figura (Figura 4.16b), con un eje de

zona [031] para la fase 1, asi como un eje [101] la matriz de aluminio

Se observé que la aleacion 2 una proporcion mds baja de precipitados de la fase t que la
que tiene la aleacion 1.
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[031]t
[TO1]Al

4.28b
Figura 4.16a: Imagen de microscopia electrénica de transmision para la aleacién 2, 50,000 aumentos con
un tiempo de envejecimiento de 47h;
b: Patrén de difraccion de la figura 4.16a

Con el fin de tener una vision de mds resoluciéon de los precipitados pequefios
encontrados en la aleacion 2, se analizaron algunas muestras mediante la microscopia
electronica de alta resoluciéon (HREM).

Se observaron grupos de precipitados muy pequefios, mismos que muestra la figura 4.17.
Estos precipitados tienen un didmetro de 3 a 10 nm y se encuentran separados entre si
por distancias que van de 10 a 20 nm, aproximadamente. Una imagen ampliada de uno de
estos precipitados se puede observar en la figura 4.18.

Ademads e encontré otro grupo de precipitados globulares, con un didmetro de 20 a 30 nm
como se muestra en la figura 4.19.
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Figura 4.18 Imagen de microscopia electrénica de alta resolucién de un prec

-

ipitao n de la aleacién 2
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Figura 4.19 Image de microscopia electrénica de alta resolucién de la aleacién 2 con precipitados n

Uno de los precipitados pequenos (ver figura 4.20a), fue analizado por medio de un
software de procesamiento de imdgenes de microscopia de alta resolucién (Digital
Micrograph). Se realiz6 una imagen filtrando la red de la matriz, para que asi quedara
visible sélo la red del precipitado, como se puede apreciar en las figuras 4.20b y 4.20c.

Después se hizo una transformada de Fourier rdpida (FFT) para obtener un patrén de
difraccion de la red del precipitado. Se indexé el patrén y se obtuvo que el precipitado
encontrado corresponde a la fase 1 con un eje de zona [100] para esta misma fase. (Figura
4.20e). Esta indexacién se comprobd con una proyeccion simulada del patrén de
difraccién para la fase n en un eje [100]n (realizada con el software Carine 3.1), como se
muestra en la figura 4.20f.

Un dibujo a escala de la celda fue sobrepuesto en un acercamiento de la red del
precipitado, como se puede observar en la figura 4.20d
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0.1.-2 0.1.-1 0.1.0 0,11 0.1.2
: + 5

Figura4.20a: Precipitado con la matriz.; b: Acercamiento del precipitado con la celda marcada.; c: Imagen filtrada del
precipitado..; d: Transformada rdpida de Fourier de la red del precipitado. El asterisco indica una extincidn sistemdtica que se
puede ver aqui por el fenémeno de doble difraccidn.; e: Dibujo del patrén de difraccion de electrones del precipitado en su
eje de zona [100] hecho con el software Carine 3.1
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CAPITULO 5 DISCUSION Y ANALISIS DE RESULTADOS

En este capitulo se presenta el andlisis de los resultados obtenidos en el Capitulo 4. En
primer término se hace una discusion sobre los resultados obtenidos en la prueba de
dureza. Después se trata la relacion Zn:Mg y su implicacion en la precipitacion.
Posteriormente se discute sobre las curvas DSC presentadas en el Capitulo 4. Enseguida
se comenta como cambian los pardmetros de red y los estados de microesfuerzos en
ambas aleaciones. Finalmente, se discute la presencia de la fase t en las aleaciones.

5.1 Incremento en la dureza

La prueba de microdureza Vickers mostré que la aleaciéon Al-2.27%7Zn-0.98%Mg (% en
peso) incrementé su dureza. Sin embargo, esta es muy poca para fines tecnolégicos.
Probablemente los precipitados existentes de la fase n en esta aleacién son muy escasos
como para provocar un efecto macroscopico y generalizado en las muestras de la
aleacion.

Para la aleacién 2 (Al-5.5%Zn-2.13%Mg en peso) el incremento mds importante en
cuanto a porcentaje se da en la primera hora del envejecimiento a 180°C y se atribuye,
primero a la formacion de las zonas GP, que a 180°C, rdpidamente dan lugar a que se
forme la mayor parte de los precipitados metaestables 1°, que son semi-coherentes con la
matriz. En este periodo la dureza aumenta 17%. Este incremento mayor en la etapa

inicial del envejecimiento ha sido reportado para este sistema por Balderach y Hamilton.
[12]

El tiempo de envejecimiento en el que se alcanzd la dureza maxima de la aleacion 2 es

consistente con el reportado, para composiciones similares, por diversos investigadores
12,58 . Py

[12.58. 391 , asi como el valor de la dureza maxima.

A partir de que se alcance la dureza maxima ya sélo se forma el precipitado 1, estable e
incoherente con la matriz de aluminio. Ya en el sobreenvejecimiento, la gran mayoria de
los precipitados son de la fase n.

Polmear '*! sefial6 que para que haya suficientes precipitados que endurezcan la aleacion,
tiene que haber una relaciéon Zn:Mg mayor a 2 (porcentaje en peso). Una relacién de
Zn:Mg alta favorece la formacion de zonas GP(II) ricas en Zn, mientras que una relacion
Zn:Mg baja, como 1:1, promueve la formacién de zonas GP(I) "°", mismas que
endurecen ligeramente al principio del tratamiento de envejecimiento y se disuelven
conforme éste avanza. Ademads cuando la relacién Zn:Mg es menor a 1, se puede formar
la fase t principalmente, en lugar de 0.

Adicionalmente una relacion Zn:Mg entre 2.5 y 3.5 disminuye la susceptibilidad de las
aleaciones Al-Zn-Mg a la corrosién bajo esfuerzo. **!
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Ambas aleaciones en este trabajo tienen una relacién Zn:Mg mayor a 2. Sin embargo este
requerimiento, contrariamente a la afirmaciéon de Polmear [60], no es suficiente, pues la
aleacion 1 no endurecio significativamente.

Haciendo una recopilacion de las aleaciones Al-Zn-Mg que lograron ser endurecidas, (ver
Tabla 5.1) se observa que la relacién Zn:Mg en peso en la gran mayoria de las veces es
superior a 2. En las ocasiones en que esta relacion es menor a 2 (nunca es menor a 1.5) el
contenido de magnesio es superior a 2% en peso.

%Wt Y%oat

Investigadores Aleacion Zn Mg Zn Mg Zn:Mg wt Zn:Mg at
Du, Sun con Cu 8 2.05 3.45 2.38 3.90 1.45
Du, Zhou con Cu 5.14 1.24 2.18 1.42 415 1.54
Dumont, Deschamps 7050, con cobre 6.33 2.46 2.7 2.83 2.57 0.95
Ferragut, Somoza 7012, con cobre 6 2 2.56 2.3 3.00 1.1
Werenskiold, Deschamps 7108 5.5 1.2 2.34 1.37 4.58 1.71
Deschamps, Livet 6.1 2.35 2.6 2.7 2.60 0.96
Balderach, Hamilton 5 2 2.12 1.28 2.50 1.66
5 3 212 3.42 1.67 0.62
5 4 2.12 4.55 1.25 0.47
Samelju, Neikov con Cu 5 3 2.12 1.28 1.67 1.66
Huang, Chen 7A52 con cobre 6.23 2.38 2.66 2.74 2.62 0.97
Fu, Tian 7005 con Mn 45 1.4 1.9 1.59 3.21 1.19
Srikant, Chollacoop 7075 con Si 7.6 4.6 3.26 5.31 1.65 0.61
Kverneland, Hansen 10.27 1.7 4.5 2 6.04 2.25
Li, Hansen 7108 5.4 1.2 2.3 1.37 4.50 1.68
Thevenet-Mliha 7475 con cobre 5.81 2.08 2.48 2.39 2.79 1.04
Deschamps, Brechet 6.1 2.3 2.6 2.64 2.65 0.98
Barbucci, Cabot 6 2.2 2.5 2.5 2.73 1.00
11.6 4.4 5 5 2.64 1.00
Sha, Cerezo con cobre 6.29 2.22 2.73 2.59 2.83 1.05
Ferragut, Somoza 7005 con Mn y Cr 4.6 1.4 1.95 1.59 3.29 1.23
Engdahl, Hansen 7012 6 2 2.3 1.38 3.00 1.67
7012 con Cu 5.4 1.2 2.3 1.38 4.50 1.67
8.24 0.96 3.57 1.12 8.58 3.19
Deshcamps, Brechet con Cu 6.5 2.3 2.24 1.38 2.83 1.62
Deschamps, Le Sinq 6 2.3 2.7 2.6 2.61 1.04
Berg, Gjonnes 7108 con Zr 5.36 1.21 2.28 1.39 4.43 1.05
Waterloo, Hansen 7108 con Cu 5.26 1.21 2.78 2.65 4.35 1.65
Stiller, Warren 7108 con Cu 5.44 1.22 2.31 1.4 4.46 1.65
Dumont, Lefebvre 7108 5.51 0.8 2.35 0.92 6.89 2.55
Fan, Jian con Cu 6.32 2.4 2.7 2.76 2.63 0.98
Ferragut, Somoza 7012 con Cu 6 2 2.56 23 3.00 1.1
Maloney, Hono 4.5 1.5 21 1.7 3.00 1.24
Este Aleacion 2 5.5 2.13 2.34 2.44 2.58 0.96
estudio Aleacion 1 2.27 0.98 0.95 1.1 2.32 0.86

Tabla 5. 1 Relacién Zn:Mg de los porcentajes en peso y atdmicos de aleaciones Al-Zn-Mg reportadas
como endurecidas por precipitacion.

En este trabajo, aunque las dos aleaciones tienen una relaciéon Zn:Mg de 2.5 como se dijo
anteriormente. Pero la aleacion 1, con s6lo 1% en peso de magnesio, no logré endurecer
de modo significativo. Los experimentos de microscopia electrénica de transmision
revelan que si existen precipitados. Sin embargo, son pocos como para lograr un efecto
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macroscOpico en las propiedades mecénicas. Probablemente no se formen suficientes
vacancias asociadas con dtomos de magnesio en el momento del templado, que como se
vio en el capitulo 2 son necesarias para el fendmeno de precipitacién y tienen especial
importancia cuando el envejecimiento se hace a temperaturas altas ° como en este caso
(180°C).

Asi, no s6lo es importante la relacion Zn:Mg sino, ademds, la cantidad absoluta de
magnesio que se tiene en la aleacidn. Este criterio se debe considerar tanto de manera
independiente a la relacion Zn:Mg como de manera simultanea.

5.2 Cambios debido a la precipitacion, observados en las curvas DSC

La técnica de calorimetria diferencial de barrido (DSC) no fue lo suficientemente
sensible como para poder detectar cambios debido a la precipitacion en la aleacién 1, aun
cuando la técnica de microscopia electronica de transmisién lo evidencie o sea sugerido
indirectamente luego de efectuar un refinamiento Rietveld de los patrones de difracciéon
de rayos X.

Las apariencias de los picos dependen del tiempo de envejecimiento, de la temperatura de
envejecimiento, de la tasa de calentamiento y de la composicién de la aleacién . 1

Casi todos los trabajos consultados para esta tesis, muestran tres zonas para los diagramas
de calorimetria diferencial de barrido de la aleacion Al-Zn-Mg justo después del
tratamiento de solubilizacion.

Como se vio en la seccion 4.2, en la figura 4.4, se consideraron tres zonas principales en
los diagramas, una primera region endotérmica, seguida de una exotérmica y una segunda
regién endotérmica. A continuacion se mencionan las posibles interpretaciones de cada
una de estas zonas.

5.2.1 Zonal

En 1984, Donoso ® consider6 que para una aleacién Al-4.5%Zn-1.75%Mg (% at.), el
pico endotérmico entre 125 y 225°C se debia a la disolucién de la fase ’.

Por su parte, Park y Ardell '’ con una aleacién 7075-T651 indicaron en 1989 que un
pico endotérmico a 190°C se debia ya sea también a la disolucioén de la fase n’ o la
disolucion de las zonas GP. Este pico tenia un doblete si se envejecia primero a menos de
100°C.

Garcia-Cordovilla y Louis '®' trabajaron con una aleacién Al-5.1%Zn-2.35%Mg-
0.14%Cu (% en peso). Estos investigadores consideran que la primera region tiene que
ver con las zonas GP, apoyando el trabajo de Park y Ardell; si fuera un pico endotérmico
representaria la disolucidn de estas zonas, mientras que si fuera exotérmico representaria
la formacion de zonas GP: Para calentamientos lentos como 20°C/min, observd una
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reaccion exotérmica muy débil alrededor de 80°C, que corresponde a la formacién de
zonas GP.

Deschamps y Brechet “? utilizaron una aleacién Al-6.1%Zn-2.3%Mg-0.1%Zr (% en
peso) y luego de un envejecimiento natural de tres dias, calentando a 5°C/min reportaron
que el pico endotérmico entre 50 y 130°C se debia a una reversion parcial de las zonas
GP. A partir de la década de los 90s la explicacion generalizada es que esta primera zona
endotérmica tiene que ver con la disolucién de las zonas GP: Balderach y Hamilton %
con una aleacion Al-5%Zn-2%Mg (% en peso) con un calentamiento de 10°C/min; Chinh
y Lendvai ' con una aleacién Al-2.4%Zn-2.1%Mg (% at.) y calentamiento de
20°C/min; Clinch y Harris '°"! con una aleacién cuaternaria Al-3.4%Zn-1.5%Mg-0.9%Cu
(% en peso) y Gubicza y Schiller °” que trabajaron con una aleacién Al-4.8Zn%-
1.2Mg-0.14Zr (% en peso).

Jiang y Noble 1681 en el afio 2000 hacen ya una distincién mds precisa respecto a las zonas
GP. Ellos trabajaron con una aleaciéon Al-5%Zn-1%Mg (% en peso) calentando a
20°C/min. El envejecimiento a temperatura ambiente produce tanto las zonas GP(I) como
las GP(II). Sin embargo la zona GP(II) es mas estable que la GP(I). Probablemente el
pico A (a 40°C) corresponda a la formacién de GP(I) y el pico B (a 100°C) sea la
formacion o crecimiento de GP(II). Indican que la ausencia de un pico endotérmico entre
los picos A y B muestra que GP(I) y GP(II) se transforman probablemente en 1” y/o 0.

Con base en lo observado en este trabajo y con los trabajos citados anteriormente se
puede concluir que el pico I de la figura 4.4 en el tiempo se debe a la disolucion de las
zonas GP.

5.2.2 Zona Il

Para esta zona se consideran los mismos trabajos citados en la Zona I.

Donoso reportd que entre 170y 300°C, hay multiples reacciones exotérmicas debido a la
formacionden’,ny t.

Park y Ardell observaron dos picos en la zona a 225 y 260°C atribuyéndolos a la
formacion de las fases 1’ y m, respectivamente, pero no a la fase t. Esta misma posicion
es compartida por Garcia Cordovilla y Deschamps junto con Brechet. Sin embargo estos
ultimos observan un tercer pico entre 130 y 230°C, el cual probablemente se deba a la
precipitacion de la fase t (pues la aleacion se encuentra en la regiéon Al+n+t del diagrama
de fase), estable a temperaturas més altas. Los picos reportados por Deschamps y Brechet
se encuentran a 150, 180 y 200°C para un calentamiento de 0.5°C/ min y a 180,200 y
250°C para un calentamiento de 5°C/min.

Deschamps y Livet observaron de nuevo los tres picos, esta vez trabajando a 30 y a

300°C/min. Los picos tenian temperaturas 150, 180 y 210°C para el calentamiento lento
y 180,200 y 250° para el rdpido. Los picos B y C estdn bien separados para el
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calentamiento mds lento (pues la fase n’ es mds estable y no se transforma en m
répidamente. Una tasa lenta favorece la nucleaciéon de n’ en zonas GP, resultando
precipitados finos. Una tasa de calentamiento elevada hace dificil la nucleacion de n’ por
la reversion de las zonas GP, haciendo casi inmediata la transformacién de n’ a n.

Jiang y Noble observaron un pico ancho a 240°C, que dijeron se debia a la formacién de
las fases " y 1. Observaron una pequeia reaccién a 270°C, que probablemente se deba a
la nucleacién de la fase T ((AlZn)49Mg3,) o a la transformacién de la fase n° a n.

Los trabajos posteriores tienen ain mas variabilidad en sus interpretaciones:

Clinch y Harris mencionaron que el doblete exotérmico a 210 y 250°C es consistente con
la transformacién n’—mnp,y la nucleacién de m;, respectivamente. Este segundo pico
recibe una interpretacion similar por parte de Balderach y Hamilton y de Chinh y Lendvai

Gubicza y Schiller ya en el afno 2007 sélo ven un gran pico exotérmico entre 157 y 277
°C y concluyen que se refiere a la formacion de precipitados ” y/o 1.

Luego de considerar los resultados del presente trabajo y de los demads
trabajoconsultados, se puede concluir que:

El pico Ila (figura 4.4) representa probablemente la formacion de la fase metaestable 1.
Esta se forma directamente de las zonas GP y la gran mayoria se transforma de GP a n’
durante la primera media hora de envejecimiento (figura 4.6).

Como la zona I ya es muy pequeiia en la curva de 0.5h (figura 4.6), el pico Ila en esta
misma curva ya casi ha desaparecido, pues ya casi no se forma fase n’. En la curva de 5h
ya no hay fase ’ en formacion.

El pico IIb se puede referir a la transformacion de la fase n” en la fase estable n. Esto es
apoyado por la figura 4.6. Ademas, simultineamente puede deberse a la formacién de la
fase t a partir de 1, como dicen Donoso, Deschamps y Brechet. Sin embargo, aunque los
experimentos de microscopia electrénica de transmision de este trabajo (ver Seccion 4.4)
confirmaron la presencia de esta fase, esta se encuentra en una proporciéon mucho menor
a la de los precipitados de la fase n, por lo que se considera que lo més probable es que el
pico IIb esté asociado principalmente a la transformacién de n’ a 0.

Conforme se avanza en el tiempo de envejecimiento, el pico IIb va perdiendo intensidad

hasta desaparecer. Ya para la muestra de 47h el pico IIb ya no se percibe, esto es, ya no
se forma nada de fase 1, pues toda la fase mestaestable 1’ ya se transformo en ella.

5.2.3 Zona III

Donoso, Park y Ardell, Garcia Cordovilla, Deschamps y Brechet, Deschamps y Livet,
Jiang y Noble, Balderach y Hamilton, Chinh Y Lendvai, Clinch y Harris, y finalmente
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Gubicza y Schiller coinciden en que esta zona endotérmica representa la disolucién de los
precipitados. Sin embargo, casi no se habla de las caracteristicas especificas de esta
zona, ni de los picos que puedan aparecer en ella.

Se concluye que la zona III (figura 4.4) se debe a la disolucién de todas las fases
existentes. Sin embargo, se puede concluir que el pico Illc se debe exclusivamente a la
disolucion de m, pues se encuentra claramente presente en todas las etapas del
envejecimiento (figura 4.6), y va creciendo ligeramente conforme éste se incrementa. El
pico Illa pudiera deberse a la disolucion de 1’ 112] pues ya no se encuentra en las etapas de
mayor envejecimiento porque la fase n’ ya se habia transformado en n. El pequeiio pico
IIIb puede deberse a la disolucién de zonas GP, y sélo se ve en la curva del calentamiento
lento y en t0. '

5.3 Variacion del parametro de red del Al y microesfuerzos a
diferentes tiempos de envejecimiento para ambas aleaciones.

En la aleacion 1, el parametro de red cae de manera mondtona hacia el valor de referencia
sin llegar a alcanzarlo (figura 5.1). Nunca se alcanzan valores de compresion asociados a
los efectos de dureza observados en la aleacion que si endurecio.

También con respecto a esta misma aleacién el ancho g, que se refiere al estado de
esfuerzos internos del material, tiene un valor méximo por esta técnica (Ver figura 5.2).
Esta evidencia de precipitacion es apoyada por la curva de dureza para esta aleacion (Ver
figura 4.1) con la que guarda mucha similitud. Aun asi el incremento en dureza fue muy
bajo.
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Figura 5.1 Gréfica de pardmetro de red contra tiempo de envejecimiento para la aleacién 1, con el
pardmetro de red del aluminio como referencia.
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Figura 5.3 Gréfica de tamafio de cristalito contra tiempo de envejecimiento para la aleacion 1.

| Al-5.5Z5n-2.13Mg, intervalo 787
Py p—— NN NN NN
4.062
4.060 -
4.058 —"’\
4.056
4.054
4.052
4.050 .

|

jziz: Parameté:e red del aluminio: 4.049 A x | —'f”/. -
4.044 4
4.042
4.040 4
4.038

4.036 Ly — — —
0.1 1 10 100

Tiempo de envejecimiento (h)

Parametro de Red (A)
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En la curva de variaciéon de pardmetros de red con respecto al tiempo de envejecimiento
de la aleacién que logré ser endurecida (figura 5.4) la red se encuentra primero en
expansion en t0 debido a que se encuentra en solucion s6lida sobresaturada. Si se avanza
en el tiempo de envejecimiento, después hay una disminucién del volumen de la celda
hasta llegar a una situacién de compresion respecto al valor de referencia (el pardmetro
de red del aluminio). El valor de méxima compresién es identificado como
correspondiente al de maxima dureza. En una situacion de sobreenvejecimiento el
parametro de red tiende de manera asintdtica al parametro de referencia del aluminio.

En la aleacion que si endurecio, Al-5.5%7Zn-2.13%Mg (% en peso), B¢ (figura 5.5), que
se refiere al estado de esfuerzos internos del material, tiene al igual que la aleacion 1, un
maximo valor que corresponde razonablemente bien con el tiempo del méximo de dureza
alcanzado (Ver Seccién 4.2).

Esto es explicable, debido a que el efecto de la coherencia de los precipitados ocasiona
por un lado la contraccién de la red, y por otro la disminucién de la movilidad de las
dislocaciones, con la subsecuente pérdida de ductilidad y ganancia en dureza.

Como se dijo anteriormente en el Capitulo 3, el ancho de los picos, £, depende del
tamano de cristalito y del estado de microesfuerzos. Para las dos aleaciones, el tamafio de
cristalito tiende a ser constante. Lo anterior se puede confirmar por medio de las gréficas
de las figuras 5.3 y 5.6. Para fines de comparacion, sélo tienen influencia el estado de
microesfuerzos y no el tamafo de cristalito.

Con base en los resultados que arroj6 la técnica de difraccion de rayos X se puede
concluir que dicha técnica es sensible a la presencia de precipitados en general. Por lo
tanto es una herramienta interesante para seguir procesos de precipitacion.

5.4 Presencia de la fase T en las aleaciones.

La aleacion 1, Al-2.27%7Zn-0.98%Mg (% en peso), no logré ser endurecida de manera
importante, como se aprecia en la seccién 4.2. Sin embargo, la observacion de esta
aleaciéon por medio de la técnica de microscopia electronica de transmision reveld la
existencia de precipitados. Esto se puede tomar en cuenta como una evidencia directa del
fendmeno de precipitacion.

El diagrama de fases en equilibrio del sistema Al-Zn-Mg (figura 2.1) muestra que a
temperaturas menores a 200°C las composiciones de las dos aleaciones usadas en este
trabajo, se encuentran en una region ternaria, constituida por las fases del aluminio, la
fase n y la fase t.

Polmear '®” mencion6 que, aun cuando el diagrama de fases de equilibrio predice la

existencia de las tres fases, la fase n precede a la formacién de t a temperaturas de 300°C.
Posteriormente Balderach y Hamilton "? tomando en cuenta el argumento de Polmear
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concluyeron que no esperan la formacion de la fase T en sus tratamientos de
envejecimiento. Una de las aleaciones que utilizaron estos dos investigadores es muy
parecida a la aleacion 2 de este estudio.

A pesar de lo dicho por Polmear, afios después, el mismo investigador corrige al decir
que a temperaturas elevadas de envejecimiento (la temperatura de envejecimiento de este
estudio, 180°C, se considera elevada) algo de la fase 1 se puede transformar en t. ! %1

En el presente trabajo se encontrd la existencia de la fase 1, aunque en proporciones muy
reducidas respecto a las de la fase . Aun asi, la afirmacién de Polmear puede explicar el
por qué se encuentra s6lo una pequena cantidad de t. La aleacién 2 tenia incluso menos
cantidad de fase t que la aleacién 1, acercindose mas a los resultados del trabajo de
Balderach y Hamilton.

Por dltimo, Barbucci y Cabot [16] reportan la presencia de una gran cantidad de
precipitados de la fase t principalmente, en una aleacién Al-6%Zn-2.2%Mg (% en peso)
con una forma muy similar a la observada en las 4.25 y 4.28a. Sin embargo la aleacién
de dicho estudio no fue sometida a un tratamiento de envejecimiento por lo que no se
puede hacer una comparacién mas profunda.
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CONCLUSIONES

Con base en los resultados y discusiones de los dos capitulos anteriores (5 y 6), se puede
concluir lo siguiente:

En este estudio se analizaron aleaciones Al-Zn-Mg con una relacién en peso Unica
(Zn:Mg=2.5, 0 Mg:7Zn=0.4), pero con cantidades variables de zinc y de magnesio.

El proceso de endurecimiento solo se verificé para un contenido de magnesio y de zinc
de 2.13 y 5.5% en peso, respectivamente. La midxima dureza alcanzada fue igual a 129
VHN. Este estudio indica que si el contenido de magnesio es inferior a 2% en peso,
entonces el endurecimiento es marginal, a pesar de existir precipitados de la fase n. Estos
resultados son interpretados en términos de las imagenes de microscopia electrénica de
transmision en paralelo con las pruebas de calorimetria diferencial de barrido.

Desde el punto de vista de difraccion de rayos X el estado de méxima dureza se
caracteriza por una situacién de compresion de la red del aluminio hasta un valor de
4.047A (una deformacién de 0.05%). En los tiempos de sobreenvejecimiento empleados
no se llega al estado base de la red del aluminio (4.049 A).

El estado de microesfuerzos y la dureza alcanzan valores méximos en tiempos de
envejecimiento muy cercanos. La evaluacion del estado de microesfuerzos promete ser
una técnica interesante para seguir el estado de precipitacion. Esta técnica no se habia
utilizado para esta aleacion.

El estudio de microscopia electronica de transmision confirmé con la presencia de las

fases n y t la validez de algunos diagramas de fase publicados recientemente en este
sistema.
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RECOMENDACIONES PARA CONTINUAR EN LA LINEA DE ESTE
TRABAJO

Los diagramas de fases en equilibrio del sistema Al-Mg-Zn son abundantes pero
contradictorios en la region rica en Al. Desgraciadamente es en esa zona donde se
define la precipitacion y en endurecimiento de estas aleaciones. Existen propuestas
tedricas recientes sobre este diagrama de fase, que los resultados de este estudio
apoyan y que deberian de ser validadas de manera mas sistematica.

Por otro lado, la secuencia exacta de precipitaciéon es todavia controversial. Hay
discrepancias especialmente en lo que se refiere a las etapas tempranas del
envejecimiento. Es necesario ahondar en este punto. Ademds es necesario analizar
otras composiciones con la misma relaciéon de porcentaje en peso.
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ANEXO A1l

Analisis de datos de DSC "

Para aislar los efectos caldricos debido a las reacciones que ocurren en una aleacién de
aluminio se pueden hacer dos corridas independientes de DSC bajo condiciones idénticas.
En la primera corrida se puede colocar un disco de aluminio de alta pureza como muestra.
En la segunda corrida la muestra serd una aleacién de aluminio (en las figuras se muestra
una aleaciéon Al-Mg-Cu como ejemplo). En ambas corridas la referencia serd un disco de

aluminio de alta pureza.
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Figura Al.1 Termogramas DSCpara una aleacién Al-Mg-Cu con tratamiento de solubilizacién y calentada
a 20°C/min

En la curva 1 de la figura Al.1 resulta de la corrida con aluminio puro como muestra. El
flujo de calor hacia la referencia relativo a la muestra es:

9 o
q, = E[Ch(R) - Ch(S) I+ E CAZ(R)

72



Donde E es una constante de calibracién, ¢ es la tasa de calentamiento, Cp) y Cis) son

los calores especificos de los platillos de referencia y de muestra, respectivamente; Cag)
y Cays) son los calores especificos de los discos de aluminio en los platillos de referencia
y de muestra, respectivamente. La curva 2 resulta de la corrida DSC al colocar el
aluminio puro en el platillo de referencia y la aleacién de aluminio en el platillo de
muestra. Para esta corrida el flujo de calor es:

¢ ’
q, = E[Ch(R) - Ch(S) ] +E

oM
[CAZ(R) - CAZ(S) 1+ T

donde Cycs) y M son el calor especifico y la masa de la muestra, respectivamente. Q es la
tasa de cambio del calor por unidad de tiempo debido a reacciones en la muestra. Si se
sustrae la ecuacion de la curva 1 de la ecuacion de la curva 2, se obtiene: la curva 3:

¢ oM
(g, —q,) :E[CAI(S) _CA(S)]+T

Cuando no hay reaccién en la muestra (Q=0)la ecuacién anterior se reduce a:

%
(q, - Cll)Q:o = E[CAZ(S) —Cus ]l

En la curva 3, las mesetas corresponden a Q=0. La curva 4 arroja el valor de

%[CAI(S) —C,s)]- Si se sustrae la curva 4 de la curva 3, se obtiene la curva$, la cual

constituye el termograma corregido:

OM
O =120~ (@ =)o)

La curva 5 se utiliza para obtener los valores (OM/E) como funcién de la temperatura,
para todas las muestras de la aleacion.

Los termogramas corregidos muestran los efectos térmicos como puntos maximos o
minimos correspondientes a diversos procesos que ocurren durante el calentamiento. El
efecto calorifico Q(T) observado en el intervalo entre la temperatura incial del pico, 7; y
T, se obtiene integrando la ecuacién de la curva 5:

EA(T)

o) = Mo

donde:

AT = [ 1@, =)= (@2 = ) g AT

i
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es decir, el drea debajo del pico situado entre 7; y T. Si Ty es la temperatura final del pico:

_ EA(T,)
Q)= Mo

En estas aleaciones de aluminio los efectos calorificos se deben a la formacién o
disolucion de precipitados. La entalpia de cambio por mol, 4H, debida a la formacién de
una pequefia cantidad de precipitado a partir de una solucién sélida sobresaturada esta
dada por:

dH
AH=(H,-H,)-(X, —Xm)(d—xjm

donde H,y H,, son las entalpias del precipitado y de la matriz, respectivamente; Xry Xp
son las fracciones molares del soluto en el precipitado y de la matriz, respectivamente. Si
el cambio en la composicion de la aleacion asociado con la precipitacion o la disoluciéon
del precipitado es pequeio, se puede considerar que la entalpia de la matriz H,, varia
linealmente con la fraccién molar X, Asi, 4H serd independiente de X,,. Como Q,, el
efecto calorifico por mol de precipitado, es igual a 4H, Q, se vuelve una constante. El
efecto calorifico dQ es:

dQ =Q,dn

donde dn es el nimero de moles de precipitado que se forman o disuelven por unidad de
masa de la aleacion. Sustituyendo dQ en la ecuacién de la curva 5 e integrando:

(= EAD)
o,M¢
n(r,) = FAL)
o,M¢

La fraccién molar de los precipitados, Y(7T) a una temperatura 7 es

n(T)

= o

donde n.(T) ,el nimero en equilibrio de moles de precipitado esperados a la temperatura
T por unidad de masa de la aleacion, es:

1) X, —X,
n,(T) _[;j(—Xp _XJ
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donde w es el peso atémico promedio de la aleacion y X, es la fraccién molar de soluto en
la matriz y que se encuentra en equilibrio con el precipitado.

Sustituyendo la ecuacién anterior en la ecuacion para n(7):

_ EA(T)
Q,M¢n, (T)

Para obtener el cambio de la fraccién de precipitados con respecto a la temperatura:

dy E ATYX,—-X,) (dX,)

[0, ~4) = (4, =) gy +

dT Q M¢n, (T) (X, —-X)X,-X,) dT
Mientras que para obtener el cambio de la fraccién de precipitados con respecto al tiempo
se puede utilizar la siguiente ecuacion:

]

dy dY

o ar?
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ANEXO A2

Ley de Bragg

La difraccion es un fendmeno que ocurre cuando las ondas de algin fenémeno de
cardcter ondulatorio interactian con una estructura cuya geometria se repite con una
distancia similar a la de la longitud de onda.

Considerese una red cristalina con una celda unitaria definida por tres vectores, a,b,c y
que todos los nodos de esta red estén distribuidos en una serie de planos idénticos,
paralelos entre si y separados por un espaciamiento uniforme. Existen familias de planos
definidas por tres enteros, los indices de Miller (hkl). Estos indices determinan (a) la
orientacion de los planos en relacion a los ejes de la celda unitaria y (b) el espaciamiento
entre la red.

Si se irradia un cristal con una onda con longitud 4 la resultante de las ondas dispersadas
por los dtomos localizados en los nodos de la red (tri-dimensional) generalmente se
reduce a cero como resultado de la regularidad de la posicién de los d&tomos, excepto en
el caso de ciertas direcciones de la onda incidente. El haz debe hacer un dngulo 6 con uno
de los planos (hkl), tal que:

A=2d,, send

Donde: (ver figura A2.1)

A = longitud de onda de los rayos X

d = distancia entre planos del cristal

0 = dngulo incidencia del haz de rayos X

y se produce un haz difractado con el mismo dngulo respecto al plano (hkl) que el angulo
incidente

Figura A2.1 Re\:presentaci(’)n esquematica de la Ley de Bra;gg
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Se pueden encontrar los indices de Miller de los planos que difractan y su distancia
interplanar y asi se puede determinar la red del cristal.

Difracciéon de rayos X de materiales policristalinos

La técnica de difraccion de rayos X por el método de polvos o policristalino fue
desarrollada por Debye y Scherrer y de forma independiente por Hull (1914-1919) *1,
Un dngulo 0 se hace variar teniendo un nimero suficientemente grande de cristales
orientados de forma aleatoria en la muestra, de modo que algunos planos %kl en algunos
de esos cristales estén orientados en dngulos apropiados que cumplan la ley de Bragg.

La base geométrica de la técnica es la siguiente: para dos puntos S y D de una
circunferencia, el dngulo x es constante independientemente de la posiciéon del punto P
(Figura 2.2a).

Fuente
S

Rejilla de
divergencia Reflexion

Planos reflejando ™~

Figura A2.2a: Base geométrica de la técnica de difraccién de rayos X por el método de polvos
b: Aplicacién de la base geométrica *’

Si el punto S (Figura 2.2b) es la fuente monocromatica de rayos X (con la rejilla situada
de forma perpendicular al plano de la imagen 2.2). Los rayos X divergen de la fuente S y
la rejilla sirve de colimador, para que los rayos s6lo impacten la muestra. Ahora el dngulo
x estd en términos de la ley de Bragg (180-26). Cuando se cumpla la condicién de
reflexion de Bragg para ciertos planos hkl los rayos reflejados convergeran al punto D, Es
decir, el punto D es donde todos los rayos reflejados se enfocan para cierta dj.
Diferentes posiciones del punto D en la circunferencia corresponden a diferentes x, es
decir, diferentes valores /80-26. Las intensidades de estas reflexiones son registradas en
el difractograma (una grafica de 26 contra intensidad)

Sin embargo, en un difractometro la muestra policristalina es plana. Asi, no todos los

rayos reflejados por la muestra convergen en el punto D. En la préctica, la desviacion
s6lo es importante para dngulos 6 bajos.
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Algunas aplicaciones de técnicas de difraccion de rayos X en materiales
policristalinos

Mediciones de parametro de red **!

Dado un sistema cristalino con los valores hkl de las reflexiones, se pueden determinar
los pardmetros de red. En el sistema cibico los valores dpy sélo dependen de una
variable, mientras que en otros sistemas se necesitan medir varias distancias dji, cuyos
valores se introducen en ecuaciones simultdneas que arrojan los pardmetros de red.

La sensibilidad del dngulo 26 al cambio, para una reflexién con un cambio en el
espaciamiento dp es una medida del poder de resolucién de la técnica de difraccion. El
limite de resolucién dd/d se puede obtener derivando la ley de Bragg con respecto ad y
6. (manteniendo A fija).

A =2dsen6
Derivando:
0 =2ecos 000 + 2sen6d
por lo que
od /| d =—cot 806

Para un valor dado de 240, se puede interpretar como la distancia minima resuelta entre
dos reflexiones. Para el limite de resolucién mds pequenio se requiere que los valores de
cotf sean lo mds pequefio posible. Los valores de la cotangente son altos en dngulos 6
bajos y se acercan a cero a medida que 6 se acerca a 90°. Asi, la medicién del
espaciamiento djy es mdas exacta empleando métodos de difraccion de rayos X con
angulos elevados.

Mediciones de las deformaciones elasticas internas

Los esfuerzos elasticos a medir se pueden distinguir entre los que suceden en una
“macro” escala y los que ocurren en una “micro” escala. La “macro” escala se refiere a
una situacién en la que el material completo estd sujeto a una tensiéon o compresion
direccional. Las deformaciones resultantes, que se manifiestan en términos de
incrementos (tensién) o decrementos (compresion) de los espaciamientos djy, son
también direccionales y los valores medidos varian con la orientacion de los planos que
estén reflejando.

La “micro” escala se refiere a la situacién en la que las direcciones y magnitudes de las

deformaciones internas varian de cristal a cristal. Las deformaciones elasticas
subsecuentes dan origen no a un corrimiento, sino a un ensanchamiento de los picos de
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difraccion. A partir del ensanchamiento se puede hacer un estimado de los micro-
esfuerzos. La ecuacion relevante para el ensanchamiento es la que se deriva de la
utilizada para el limite de resolucidn. En ésta tultima se sustituye la deformacion eléstica ¢
por od/d.:

£ = cot 806
y por lo tanto el ensanchamiento S se expresa como el ancho del pico a media altura, 206.
2¢e
= =-2¢tan @
p cotd

Para obtener el ensanchamiento debido a la micro-deformacion, es necesario restar el
ensanchamiento debido al instrumento empleado al ensanchamiento observado.
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