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RESUMEN

Tres aleaciones cuaternarias Al-6Si-3Cu-xMg (x = 0.59, 3.80 y 6.78 % en peso) fueron
producidas utilizando fundicién convencional y solidificacion réapida. El estudio se
concentrd en investigar el efecto del tipo de fundicion, el contenido de Mg y los ciclos de
tratamiento térmico sobre la microestructura y los procesos de solubilizacion y
precipitacion. Se utilizaron técnicas de microscopia Optica, electronica de barrido y de
transmision, asi como difraccién de rayos-X y microdureza. Los tratamientos térmicos de
solucion consistieron en calentamientos a 480 y 500 °C y tiempos entre 4 y 72 h, seguido de
temple en agua a 60 °C, mientras que el envejecido consistidé en someter a las aleaciones a
temperaturas de 150, 180 y 210 °C y tiempos entre 10 minutos y 100 horas. Los resultados
obtenidos mostraron que para ambos métodos de fundicion el aumento en el contenido de
Mg provoco la formacién de la fase AlsCu,MgsgSis (Q) en lugar del CuAl; (6). En las
aleaciones obtenidas mediante solidificacion rapida se observd un aumento en el contenido
de elementos de aleacion en solucion sélida, asi como nanoestructuras formadas por las
fases antes mencionadas y o-Al, aumentando la dureza. En la solubilizacion, un tiempo de
12 h a 480 °C fue suficiente para disolver un alto grado de segundas fases y elevar el
contenido de aleantes en solucion solida. Para las aleaciones envejecidas el factor mas
influyente sobre la microdureza fue la temperatura de envejecido. El efecto del Mg para las
aleaciones obtenidas por solidificacion rapida fue significativo, mientras que para las
aleaciones obtenidas por fundicion convencional fue poco significativo debido a la baja
concentracion de elementos de aleacion en la solucién sélida sobresaturada. Para ambos
tipos de fundicion los precipitados fueron iguales (6 para las aleaciones con 0.59 % de Mg
y Q para las aleaciones con 3.80 y 6.78 % de Mg). Para las aleaciones convencionales se
observO la precipitacion de precursores de 6 (6 y 67), lo cual no ocurrié para las
aleaciones obtenidas por solidificacion rapida, donde solo se observa el crecimiento de
fases presentes en el estado de colada. La aparicion de precipitados con interfases no
coherentes con la matriz provocé el aumento de la microdureza, mientras que el aumento

de su tamario fue originado por el sobreenvejecido de las aleaciones.

Palabras clave: aluminio, precipitacion, magnesio.



ABSTRACT

Three quaternary alloys Al- 6Si - 3Cu - xMg (x = 0.59 , 3.80 and 6.78 wt%) were produced
using conventional casting and rapid solidification processes. The study was focused on
investigating the effect of casting, Mg content and heat treatment on microstructure and
solution and precipitation processes. Optical, scanning electron and transmission
microscopy techniques were used, as well as X-ray diffraction and microhardness. Solution
heat treatment consisted on heating the specimens at 480 and 500 ° C for times between 4
and 72 h, followed by quenching in water at 60 ° C , while aging consisted on heating the
alloys at temperatures of 150, 180 and 210 ° C, for times between 10 minutes and 100
hours. The results showed that for both, conventional and rapid solidification processes,
the increased Mg content caused the formation of AlsCu,MgsSis (Q phase) instead of
CuAl2 (6). For the alloys obtained by rapid solidification was observed an increase in the
content of alloying elements in solid solution, as well as nanostructures formed by the
above phases and o -Al, increasing the hardness. Solubilization during 12 h at 480 ° C was
enough to dissolve a high degree of second phases and increase the content of alloying
elements in solid solution. For the aged alloys the most important factor on the
microhardness was temperature. The effect of Mg for the alloys obtained by rapid
solidification was significant, while for the alloys obtained by conventional casting was not
significant due to the low concentration of alloying elements in the supersaturated solid
solution. For the alloys obtained using both processes the precipitates were the same ( 6 for
alloys with 0.59 % Mg and Q for alloys with 3.80 and 6.78 % Mg ). For conventionally cast
alloys the precipitation of 6 precursors (6" and 6') was observed, fact not observed for the
alloys obtained by rapid solidification. In this alloys is only observed the growth of the
phases present in the as cast state. The presence of precipitates with non-coherent interfaces

caused the microhardness increase, while an overaged lead to the increase of its size.

Keywords: aluminum , precipitation , magnesium.
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UMSNH. IIM. Introduccion

INTRODUCCION

Las aleaciones Al-Si-Cu-Mg son muy utilizadas en la industria automotriz por su alta
relacion resistencia-peso. Estas aleaciones tienen una resistencia media entre las Al-Si y las
Al-Cu, lo cual hace que sean utiles en aplicaciones donde la resistencia requerida no sea
muy alta. El Si imparte elevada fluidez y el Cu aumenta la resistencia mecanica [1]. El
mecanismo por el cual la resistencia se incrementa es la formacion de precipitados de tipo
coherente con la matriz de Al. Para la aleacion ternaria Al-Si-Cu el precipitado Al,Cu es el
encargado de aumentar la dureza, pero al adicionar Mg precipita el Mg,Si, el cual, junto
con el Al,Cu, origina mayores aumentos en la dureza y la resistencia [1, 2, 3]. Entre las
aleaciones cuaternarias esta la 319, que presenta un contenido de Si entre 5.5y 6.5 % en
peso, Cu en el rango de 3.0 a 4.0 % y Mg para fines de reforzamiento, pero a expensas de la
disminucion de la ductilidad, no sobrepasando el 1 % [3, 4, 5]. No obstante se encontr6
reportada una patente acerca de una aleacion de aluminio similar a la 319, pero con
contenidos de magnesio entre 0.5 y 7.0 % en peso [6]. Este tipo de aleaciones presenta
como una de sus principales cualidades una alta resistencia. EI Mg aumenta la dureza y
resistencia por solubilizacion solida. Si el contenido de Mg es menos de 0.5 % el efecto

obtenido no es suficientemente elevado.

Para obtener la maxima dureza a estas aleaciones se les aplica un tratamiento térmico que
consiste en dos pasos, primero un tratamiento de solubilizacion de las segundas fases
seguido de un envejecimiento, proceso necesario para la precipitacion de los constituyentes
endurecedores. Este tratamiento es particularmente eficaz para aleaciones con alto
contenido de Mg por la precipitacion del Mg,Si. Ouellet y col. [7] reportan que el pico de
endurecimiento aparece por precipitacion cooperativa entre particulas de Al,Cu y Mg,Si.
No obstante se ha encontrado que para aleaciones cuaternarias el proceso de precipitacion
es mas complejo, precipitando fases diferentes a las antes mencionadas. La estructura
fundida para las aleaciones 319 incluyen la matriz a-aluminio, el eutéctico Al-Si, particulas
de Si, Mg,Si, Al,Cu, AlsCu;MgsgSis Yy otros intermetalicos complejos [7, 8, 9]. La
temperatura de solubilizacién debe ser controlada dentro de un rango estrecho, pues puede
aparecer la fusion localizada de fases ricas en cobre con bajo punto de fusion. El
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tratamiento de solubilizacion recomendado consiste en someter a la aleacion a una
temperatura de 505 °C por 12 h [7, 8, 9, 10, 11, 12, 13], pero es importante el anélisis de las
reacciones de precipitacion desde el estado liquido. Samuel y col. [8] encontraron que la
temperatura a la cual ocurren estas reacciones depende de la composicion de la aleacion. La
fase AlsCu,MgsSis es la de menor temperatura de formacién, como se muestra en la
secuencia de precipitacion desde el estado liquido para una aleacién cuaternaria:

a) a-Al (611 °C)

b) AlsFeSi preeutéctico ( 572-600°C °C)

c) Particulas de Si eutécticas (559-561°C)

d) AlsFeSi posteutéctico(540-550°C)

e) Mg,Si (491-559°C)

f) CuAl;, en forma de bloques(510°C)

g) AIl-CuAl; eutéctico (507°C)

h) Fase cuaternaria Q (AlsMgsCu,Sig) (502 °C)

De igual manera es importante que la extension de la disolucion de las fases sea maxima
pues en ellas quedan atrapados elementos de aleacidn, no entrando a la solucién sélida y no
participando en la precipitacién controlada encargada del endurecimiento del material. La
fase insoluble Q presenta alto contenido de Mg, disminuyendo la relacién Cu:Mg en la
solucion sdlida sobresaturada. Cuando la relacion Cu:Mg es cercana a 2.2 la principal fase
es la Mg,Si, mientras que al acercarse a 8 es predominante 6, un predecesor de la fase
CuAl,. Para el caso de las aleaciones Al-Si-Cu-Mg el pico de dureza se logra gracias a la
precipitacion cooperativa de las fases antes mencionadas [4], y si no precipitan
extensivamente la dureza no alcanza el valor esperado, ademas la presencia de diferentes
elementos de aleacion origina la formacion de fases complejas, como es el caso de la fase
Q. Una vez formada esta fase no se disuelve incluso manteniendo la aleacién a 500 °C
durante 24 h [9], y si se aumenta la temperatura puede ocurrir fusion localizada,
disminuyendo las propiedades mecénicas. Utilizando solidificacion répida es posible
disminuir la formacion de la fase Q [14], lo que podria aumentar la cantidad de elementos
en solucion al realizar el tratamiento térmico de solubilizacion. Ademas por este método se

pueden obtener algunas componentes del automovil como son barras de conexion, mangas
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de cilindros, retenedores de pistones y valvulas y partes del compresor. Cuando las
velocidades de enfriamiento son mayores a 10° K/s las aleaciones obtenidas presentan
caracteristicas muy importantes que se ven reflejadas en el aumento de las propiedades
mecanicas. Estas caracteristicas son la reduccién en tamafio de grano, extension de la
solubilidad solida, menor segregacién y en algunos casos las formacion de fases
metaestables cristalinas y amorfas [14, 15]. El uso de “melt-spinning” para producir
aleaciones de aluminio a velocidades de enfriamiento que exceden 10° K/s resulta en la
obtencion de cintas con propiedades mecanicas superiores a las obtenidas por el
procedimiento convencional. Para las cintas obtenidas por solidificacion rapida no es
necesario realizar tratamiento de solubilizacion debido a la extension de la solubilidad

solida.

Existen algunos trabajos acerca de la caracterizacion y disolucion de aleaciones Al-Si-Cu-
Mg con bajos contenidos de Mg [14] obtenidas por métodos convencionales, pero la
informacidn para aleaciones con alto contenido de Mg es escasa. De igual manera existe
poca informacion acerca de la caracterizacion de aleaciones Al-Si-Cu-Mg obtenidas por
solidificacion rapida y el proceso de precipitacion que experimentan. Por tal motivo el
presente estudio tiene como objetivo principal el analisis del efecto del Mg y del modo de
solidificacion sobre la respuesta a los tratamientos térmicos de solucion y envejecido en
aleaciones cuaternarias Al-Si-Cu-Mg. Para lograr este objetivo es necesario caracterizar a
las aleaciones en tres etapas: su estado de colada, el estado obtenido después del temple y
por ultimo después del envejecido. Para este propdsito se utilizaron microscopias dptica y
electronica de barrido y transmision, difraccion de rayos-X y microdureza. Mediante el uso
de estas técnicas, en el presente trabajo sera posible dilucidar aspectos que no se han
encontrado reportados en la literatura, como es el caso de las fases que se forman al
aumentar el contenido de Mg y su proceso de disolucion. De igual manera se compilara
informacidn referente a las fases precipitadas para estas aleaciones.
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OBJETIVOS

El objetivo general del presente trabajo es:

1-

Investigar el efecto del contenido de Mg y del tipo de solidificacién sobre la
microestructura y las propiedades mecanicas en aleaciones Al-Si-Cu-Mg, en los

estados de colada y despues de tratamientos térmicos de solucion y envejecido.

Los objetivos especificos que se persiguen son los siguientes:

2-

Investigar la influencia del contenido de Mg sobre la microestructura de las
aleaciones experimentales y sobre la composicion de las soluciones solidas, asi

como sobre las propiedades mecanicas.

Estudiar el efecto del contenido de Mg y del ciclo de tratamiento térmico de
solucion empleado sobre la solubilizacion de las segundas fases, principalmente las
fases ricas en Cu, asi como encontrar las temperaturas y tiempos adecuados para

obtener las condiciones 6ptimas de solubilizacion.

Comparar las microestructuras y propiedades mecanicas de las aleaciones obtenidas
por solidificacion rapida y por fundicion convencional, haciendo énfasis en la
presencia 0 no de segundas fases y el grado de solubilizacion de elementos de

aleacion en las soluciones solidas.

Determinar el efecto del contenido de Mg, el tipo de solidificacion y el ciclo de
envejecido empleado sobre el tipo de precipitado formado y sobre las propiedades

mecénicas, relacionando estos aspectos de manera grafica.

Determinar la secuencia de precipitacion y las caracteristicas fundamentales de los
precipitados formados, asi como analizar la influencia sobre la secuencia de

precipitacion de la composicion de la solucién solida sobresaturada.

Investigar la temperatura, tiempo y contenido de Mg Optimos para obtener las

propiedades mecanicas necesarias para las aplicaciones de estas aleaciones.
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HIPOTESIS

Para los objetivos 2 y 3 se considera la siguiente hipotesis:

1-

La modificacion de la aleacion 319 aumentando el contenido de Mg origina
microestructuras diferentes, cambiando el por ciento volumétrico de las fases,
provocando la formacion de segundas fases diferentes a las presentes en la aleacion
sin modificar, con contenidos diferentes de elementos de aleacion. Lo anterior
provoca que durante el tratamiento térmico de solucion la velocidad y el grado de

disolucién sean diferentes.

Para el objetivo 4 se considera la siguiente hipotesis:

2-

Al aumentar la velocidad de enfriamiento en varios érdenes usando solidificacion
rapida, se forma menor cantidad de segundas fases, por lo cual se puede obtener
mayor cantidad de elementos de aleacion en la solucion sélida sobresaturada, no

siendo necesario realizar el tratamiento térmico de solucion, sino solo el envejecido.

Para los objetivos 5, 6 y 7 se consideran las siguientes hipotesis:

3-

El aumento en el contenido de Mg en la aleacion 319 posibilita que después de
realizar el tratamiento térmico de solucion sea mayor el contenido de Mg en la
solucién solida sobresaturada, modificando el tipo de precipitado formado y por

consiguiente las propiedades mecéanicas del material.

Las relaciones entre elementos de aleacién en solucion sélida son diferentes a las
obtenidas en las aleaciones convencionales, lo cual provoca que la cinética y

termodinamica del proceso de precipitacion sean diferentes.
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1-

JUSTIFICACION

La aleacion 319 es muy utilizada en la industria automotriz y su solubilizacion ha
sido ampliamente estudiada, pero no sucede lo mismo cuando se trata de la
influencia de adicionar altos contenidos de Mg. Para estas aleaciones los procesos
de solucién y precipitacion han sido escasamente estudiados. Al obtenerse mayor
conocimiento de estos procesos se puede tener un mayor control de todo el proceso
de tratamiento térmico T6, con lo cual las propiedades mecénicas se podrian

mejorar.

La utilizacion de métodos de solidificacion nuevos, como es el “melt-spinning”, en
los cuales se obtienen niveles extremos de tamafio de grano y solubilidad, puede
mejorar de manera considerable las propiedades de las aleaciones de aluminio, por
lo que es necesario un estudio detallado de la influencia de su utilizacion sobre la
microestructura y la precipitacion. Para las aleaciones obtenidas mediante este
método de fundicion no se ha encontrado reportada la influencia de los elementos

de aleacidn sobre la microestructura y el proceso de precipitacion.
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. ANTECEDENTES

I.1. Aleaciones de aluminio.

I.1.1. Clasificacion de las aleaciones de aluminio.

El aluminio y sus aleaciones se dividen en dos grupos bien diferenciados: forja y fundicion,
lo cual esta determinado por la norma H35.1 de la ANSI (American National Standards
Institute). Sus principales elementos aleantes son Cu, Si, Mg, Zny Mn[1, 2, 3]. En la
clasificacion de las aleaciones para fundicion se utilizan tres nimeros seguidos de un
decimal, como se observa en la Tabla I. El primer nimero identifica el o los elementos de
aleacion mayoritarios. En el presente trabajo de investigacion se estudio la aleacion 319, la
cual presenta como principales elementos aleantes el silicio (5.5 a 6.5 % en peso), el cobre
(3.0-4.0 %) y el magnesio (0.5 %). Esta aleacion tiene una densidad de 2.796 g/cm®, su
modulo elastico es 74 GPa en tension y 28 GPa en corte, la temperatura liquidus es 605 °C
y la de solidus de 515 °C. La conductividad térmica es de 109 W/mK a 25 °C, mientras que
la dureza en molde de arena es de 75 BHN y en molde permanente es de 85 BHN,

elevandose hasta 95 BHN después del tratamiento térmico T6 [1, 2].

Tabla I. Designacion de las aleaciones de aluminio para fundicion [2].

Elementos aleantes Designacion
Aluminio > 99.00 % IXX.X
Cobre 2XX.X
Silicio, mas Cu y/o Mg 3XX.X
Silicio 4XX.X
Magnesio 5XX.X
Zinc TXX.X
Estafio 8XX.X
Otros elementos OXX.X
Sin usar BXX.X

1.1.2. Influencia de los elementos de aleacion (aleacion 319).
En la mayoria de sus aplicaciones el aluminio estd acompafiado de elementos aleantes que
mejoran las propiedades mecénicas del material. En el caso de la aleacion 319 la influencia

de cada elemento sobre las propiedades de la aleacion es como sigue [1]:
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Silicio, Si. Los contenidos de este elemento en las aleaciones de aluminio pueden ir desde
porcentajes bajos (< 1 % en peso) hasta el 25 %. El efecto mas sobresaliente del Si es que
mejora las propiedades de fluidez del material a ser fundido, por lo cual se pueden obtener
piezas con secciones mas complejas, existiendo menor cantidad de defectos de fundicion.
Variaciones en el contenido de este elemento tienen un efecto casi nulo sobre la
temperatura eutéctica [4]. Kobayashi y col. [5] reportan que al aumentar el contenido de Si

aumenta la resistencia a la tension y a la fatiga, mientras que la elongacion disminuye.

Cobre, Cu. Generalmente los porcentajes de Cu en el aluminio van del 1 al 10 %. Al
aumentar el contenido de este elemento mejoran substancialmente la resistencia y la dureza
de las aleaciones tratables térmicamente debido a la formacién de precipitados [1]. El
aumento del contenido de Cu en la aleacidn reduce la resistencia a la corrosion del aluminio

y disminuye la temperatura eutéctica.

Magnesio, Mg. Origina que aumenten la resistencia y la dureza en las aleaciones de
aluminio tratadas térmicamente que contienen Si y Cu, pues aumenta el endurecimiento por
precipitacion. El contenido de Mg en las aleaciones de la serie 3xxx.x es generalmente
entre 0.5 y 1.0 % debido a que mayores contenidos generan baja ductilidad [1]. Sin
embargo en los Gltimos afios se han estudiado aleaciones de aluminio con porcentajes de

Mg cercanos al 7 % [6] con mejores propiedades mecanicas.

En las aleaciones de Al estan presentes elementos en contenidos bajos que pueden provocar
importantes efectos sobre las propiedades de la aleacion. EI Na y el Sr mejoran la
distribucion de las particulas de Si, ademas el Sr modifica los intermetalicos [1, 8, 9, 10], el
P se utiliza como agente nucleante, mientras que el Fe origina que haya mayor dureza,
mayor resistencia a temperaturas elevadas y menor fragilidad en caliente, aunque
disminuye la ductilidad. Igual cambio provocan el Mn y el Ni [1]. EI Mn en combinacion
con el Si hace a la aleacion sensible al envejecido [3]. EI Ca y el Na afectan propiedades
como la maquinabilidad. EI Na también se utiliza para eliminar la cristalizacion del Si antes

del vaciado [1].
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1.1.3. Fundicion de las aleaciones de aluminio.

1.1.3.1. Fundicién convencional.

Las aleaciones de aluminio para fundicion cubren un amplio campo [11, 12], tanto en
composiciones como en aplicaciones. Ha existido un desarrollo continuo en estas
aleaciones como resultado de la importancia cada vez mayor de las piezas obtenidas por
fundicion. Después de la Segunda Guerra Mundial se empezaron a usar de manera mas
generalizada las aleaciones con Cu, y poco después las que contienen Si debido a las
buenas caracteristicas de fundicion y bajo coeficiente de dilatacion [11]. Las aleaciones Al-
Si son las méas importantes después de las Al-Cu. Tienen buenas propiedades de colada,
poco agrietamiento en caliente y buena resistencia a la corrosion. Debido a la dificultad de
colada de las aleaciones Al-Cu se empezaron a usar las Al-Si-Cu, las cuales presentan una
resistencia a la corrosion intermedia entre las Al-Si y las Al-Cu. Se utilizan en aplicaciones
donde las tensiones a las que las piezas deben estar sometidas no son de gran magnitud,
como pueden ser monoblocks, pistones, cabezas de cilindros y partes del cigiefial [1, 7, 8].
Para lograr una estructura de grano mas fino y mayor resistencia se utilizan moldes
permanentes. Sin embargo estos moldes tienen limitaciones de tamafio, y para piezas

complejas resulta dificil o imposible su uso, utilizandose los moldes de arena [14,15].

1.1.3.1.1. Fundicion de la aleacion Al-Si-Cu-Mg (319).

Las aleaciones Al-Si-Cu-Mg, a las que pertenece la 319, son fundidas a una temperatura
cercana a 750 °C [1 ,7, 8], con diferentes temperaturas de precalentamiento. Kobayashi y
col. [5] utilizan temperaturas del molde entre 150 y 350 °C, mientras que Ouellet y col. [7]
utilizan 420 °C. Sin embargo para obtener menor cantidad de segundas fases y mejorar las
propiedades mecanicas también se utilizan moldes con sistema de enfriamiento [10, 13].
Las aleaciones obtenidas en molde de arena son utilizadas en partes de motores diesel,
tanques de gasolina y aceite, asi como en monoblocks. Las obtenidas en molde permanente

se usan para cabezas de cilindros y partes del motor.

1.1.3.2. Solidificacion rapida.

Entre las técnicas utilizadas para obtener aleaciones mediante solidificacion réapida esté el

“melt-spinning” ¢ “melt-spun”, con la cual se pueden alcanzar velocidades de enfriamiento
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cercanas a 10" °C/s. Los procesos de solidificacion rapida (PSR) permiten obtener
propiedades extraordinarias en las aleaciones. Se logra reducir los tamafios de grano,
extender los rangos de solucion solida y reducir los niveles de segregacion, entre otras
caracteristicas [14, 15]. No existe bibliografia acerca de la caracterizacion de aleaciones Al-
Si-Cu utilizando esta técnica antes del trabajo realizado por Lutfi y col [14], quienes
reportan solamente la presencia de la fase a-Al y pequefias particulas de Si, solo
observables mediante microscopia electrénica de transmision. No existe informacion acerca
de la caracterizacion de estas aleaciones cuando se agrega el Mg. Las aleaciones obtenidas
por esta técnica presentan mas del doble de la dureza obtenida para las aleaciones fundidas
de manera tradicional y se pueden utilizar en barras de conexion, mangas de cilindros,

retenedores de pistones, valvulas y partes del compresor [14].

1.1.4. Microestructura de las aleaciones de aluminio.

Los cambios microestructurales ocurren de manera simultanea a los tratamientos térmicos a
que se someten las aleaciones de aluminio, como son los tratamientos de solucion y de
envejecido. La microestructura de las aleaciones de aluminio contiene informacion
importante que puede relacionarse con las propiedades mecanicas. Algunos de los aspectos

microestructurales que deben analizarse son [1, 16]:

-Particulas precipitadas: De tamafio nanométrico, obtenidas debido a la precipitacion a

partir de soluciones solidas sobresaturadas. Solo pueden observarse mediante microscopia
electronica de alta resolucion. La naturaleza y cantidad de estas fases depende de las
propiedades y porcentaje de los elementos de aleacion, asi como de las condiciones de
tiempo y temperatura de precipitacion. Ejemplos son el CuAl, y el Mg,Si.

-Zonas libre de precipitados: Se presentan en los limites de grano, ya que durante el

tratamiento térmico de envejecido las areas adyacentes a los limites de grano presentan baja
concentracion de vacancias y atomos de soluto, por lo que en estas condiciones ocurren en
menor grado la nucleacion y el crecimiento. Tienen un efecto dafiino en las propiedades de
las aleaciones, ya que son mas blandas que la matriz que las rodea, lo cual puede provocar

fallas prematuras bajo cargas de tension.
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-Particulas dispersoides: Son compuestos intermetalicos formados por metales de transicion

presentes en las aleaciones de aluminio, tales como Mn, Cr y Zr. Controlan la estructura de
grano, la recristalizacion y el crecimiento de grano. Su distribucidon es no homogenea y no
es influenciada por el tratamiento térmico. Tienen dimensiones entre 0.1 y 0.5 um y
contribuyen de manera muy reducida al endurecimiento de la aleacion. Ejemplos
especificos son ZrAls, Al3(FeMn)3Siy Al;,Mg,Cr.

-Particulas constituyentes: Este tipo de particula son de mayor tamafio que los precipitados

y dispersoides. Se forman por la descomposicion eutéctica durante la solidificacion. Un

ejemplo son las particulas de Si.
Es fundamental el uso del microscopio electrénico de transmisién, fundamentalmente
debido a que con esta teécnica se pueden observar las particulas precipitadas y las

nanoestructuras obtenidas utilizando procesos de solidificacion rapida (PSR) [15].

1.1.4.1. Microestructura de la aleacién Al-Si-Cu-Mg 319.

Las aleaciones de aluminio cuaternarias presentan una mayor cantidad de segundas fases
que las binarias (Al-Cu ¢ Al-Si) y que las ternarias (Al-Si-Mg 6 Al-Cu-Mg). Ademas el
alto contenido de elementos aleantes en estas aleaciones no hace posible una disolucion
completa de las segundas fases incluso para tiempos de tratamiento térmico de solucién de
100 h [17, 18, 19]. Por tal motivo es esencial el estudio de las fases presentes. La estructura
fundida incluye a-Al, Si eutéctico, particulas de Si, Mg,Si, CuAl,, AlsCu,;MgsSis,
AlsSiFe y otros intermetalicos complejos [7, 8, 9]. Samuel y col. [13, 17] reportan que la
secuencia de aparicién de las principales fases durante la solidificacion es:

i) Dendritas de a-Al (611 °C)

j) Particulas eutécticas de Si (559-561°C)

k) Mg,Si(491-559°C)

I) Particulas de CuAl,.(510°C)

m) Fase Q (AlsMggCu,Sig) (502 °C)
Muchas de estas fases han sido observadas por diferentes investigadores como Cerri y col.

[20] y Wang y col. [21]. La fase cuaternaria Q (también designada por fase W, h y 1) se
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encuentra en un gran nimero de aleaciones Al-Cu-Mg-Si o en Al-Si-Cu conteniendo Mg.
Esta fase hexagonal es poco conocida compardndola con las restantes existentes en las
aleaciones de aluminio. Se ha reportado que sus composiciones quimicas pueden ser:
Al,Cu;MgsSiz, AlsCuyMgsSie y AlsCuiMgsSi,  [22, 23, 24]. Las fases antes
mencionadas participan de manera activa en la difusion de elementos de aleacion presentes
en ellas, lo cual ocurre durante los procesos de tratamiento térmico que se emplean para
mejorar las propiedades de estas aleaciones. A continuacion se analizaran algunos aspectos

relacionados con los procesos difusivos.

1.2. Difusion.

En el tratamiento térmico de metales y aleaciones, los cambios estructurales son
controlados por la difusion, o sea, el cambio de posicion de los atomos en la red [1, 1, 25,
26]. Los &tomos sustitucionales usualmente difunden por un mecanismo de vacancias,
mientras que los atomos méas pequefios cambian de posicion de manera intersticial. Los
atomos realizan saltos solo a distancias proximas, o sea, en su esfera de coordinacion [2].
En la Figura 1 se observa de manera esquematica la difusion quimica de dos atomos
diferentes. A medida que transcurre el tiempo ocurre la difusion relativa, hasta llegar a la
mezcla completa. Las Leyes de Difusion de Fick [2] relacionan los diferentes factores
involucrados en la difusion. La primera Ley de Fick establece el flujo de difusion que existe

en una direccion, y esta dada por la expresion:

= - D(dC/dx) Ee. 1.

DondeC es la concentracion, x es la distancia y D es el coeficiente de difusion. Esta
ecuacion define el nimero de 4&tomos de las especies involucradas en la difusion que pasan
a traves de un plano de area unitaria. El valor de D varia, siendo funcion de la composicién
guimica. A medida que la temperatura aumenta la difusion es mayor, lo cual esta expresado

por la Ecuacion 2 [2].

D = Dee %7

Ec. 2.
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En esta ecuacion Do es la constante de difusion, R la constante del gas ideal, T la
temperatura absoluta y Q la energia de activacion para el proceso de difusion. El efecto del

tiempo sobre el flujo es incorporado en la Segunda Ley de Fick, mostrada a continuacion:

dC/dt = D d*C/dx? Ec. 3.
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Figura 1. llustracion esquematica de la difusion quimica que involucra a dos metales
diferentes. La difusion ocurre entre los atomos de A y de B. Conforme transcurre el tiempo
se produce la mezcla. Para un tiempo infinito ocurre la mezcla total, siendo igual la

composicion a ambos lados de la interfase original [2].

Como pudo observarse la velocidad de difusion aumenta a medida que las diferencias de
concentraciones se hacen mayores y que la temperatura del sistema aumenta, mientras que
para tiempos largos los cambios de concentracion entre dos fases son mayores debido a la

difusion. Tanto el proceso de solubilizacion como el de precipitacion son difusivos, por lo
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cual es importante el analisis de los factores de los que depende la difusion. Este es un
proceso influenciado por la estructura, lo cual significa que la velocidad de movimiento de
los atomos va a depender de manera considerable de la estructura del material. Las
vacancias desempefian un papel principal en los procesos de difusion, acelerando el
proceso. Las dislocaciones y las fronteras de grano también causan que aparezcan vias
aceleradas de difusion. La concentracion de vacancias en equilibrio aumenta con la
temperatura. Cuando las condiciones externas cambian con mucha rapidez, como es el caso
del temple, surge una concentracion de vacancias en desequilibrio, lo cual hace que se
requiera menos energia para que un atomo cambie de posicion, ya que la energia libre
aumenta. Las velocidades relativas a las que ocurren las reacciones de disolucion y
precipitacion con diferentes solutos dependen de las velocidades de difusion, de las
solubilidades relativas y los contenidos de aleantes. EI Cu, el Mgy el Si tienen velocidades
de difusion relativamente altas en el Al [2]. A continuacién se analizaran algunos de los
tratamientos térmicos en los cuales ocurren los procesos difusivos anteriormente

mencionados.

1.3. Designacion de los tratamientos térmicos para las aleaciones de Al.

Un tratamiento térmico se define como aquellas operaciones, tanto de calentamiento como
de enfriamiento, que se le aplican a un metal o aleacion, con el objetivo de alterar su
estructura y mejorar sus propiedades [25]. Existe una subdivision para las aleaciones de
aluminio: las aleaciones no tratables térmicamente y las tratables térmicamente. La
diferencia fundamental entre ambas es que en las aleaciones endurecibles por tratamiento
térmico es posible la precipitacion de segundas fases en la estructura. Segun la norma
ANSI H35.1 existen dos clasificaciones fundamentales para los tratamientos térmicos

destinados a obtener el maximo reforzamiento [26, 27]:

-T5: Aleaciones sometidas a tratamiento térmico de envejecido a alta temperatura
(envejecido artificial) sin tratamiento de solucion previo. Con este tratamiento se obtiene el
maximo reforzamiento para aleaciones que presenten altos contenidos de elementos de

aleacion en solucién sélida, como es el caso de aleaciones obtenidas mediante PSR.
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-T6: Aleaciones que son sometidas a un ciclo térmico de solucién a alta temperatura
seguido de envejecido artificial. Este es el caso de la mayoria de las aleaciones de aluminio

tratables térmicamente obtenidas por métodos convencionales de fundicion.

I.4. Mecanismos de endurecimiento de las aleaciones de Al.

Existen diversos mecanismos que hacen posible el endurecimiento de las aleaciones de
aluminio, entre los cuales estan los mecanismos referentes a tratamientos térmicos y los
referentes a tratamientos mecanicos. Estos mecanismos contribuyen en forma aditiva a la

resistencia al movimiento de las dislocaciones, como se muestra en la Ecuacion 4 [26, 28].

f, f f, f

i Ss 0 wh

Z-y = b b b b Ec. 4.

Donde: 7y, resistencia al corte (N/m)
b, vector de Burgers (m)
fi, resistencia intrinseca del material;
fss, reforzamiento por solucion solida;
fo, debido a particulas de segunda fase, y

fwh, endurecimiento por trabajado

Las aleaciones para fundicion solo pueden ser endurecidas mediante tratamientos térmicos
debido a la imposibilidad de aplicarle tratamientos termomecanicos. Por tal motivo es de
vital importancia el control de la microestructura en los procesos de fundicion y tratamiento
térmico. Existen dos mecanismos principales por los cuales ocurre el endurecimiento por
tratamiento térmico: solucion solida y precipitacion. Las aleaciones de aluminio tratables
térmicamente contienen elementos que pueden ser disueltos a altas temperaturas (solucion)
y precipitar a bajas temperaturas (envejecido), para producir un incremento en la resistencia
[1]. Los elementos méas importantes para este proposito son el Cu, Li, Mg, Si y Zn,
produciendo precipitados como MgZn,, CuAl, y Mg,Si.

1.4.1. Solucién sélida.
Los elementos de aleacién presentes en las aleaciones de aluminio son en su mayoria de

radio atémico similar al Al (no mayor al 15 %), por lo que la solucidon sélida que forman es
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sustitucional [1]. El endurecimiento debido a los &tomos de soluto se debe a las diferencias
de modulo elastico y de tamafio entre los atomos de soluto y de la matriz. La presencia de
un atomo extrafio cambia la matriz, distorsionandola, lo cual provoca el incremento en la
resistencia a la cedencia de un material [1]. Si los atomos de soluto se retnen
preferentemente alrededor de las dislocaciones, la fuerza necesaria para mover la
dislocacién aumenta. Los factores mas importantes son la diferencia de radio atdmico y las
solubilidades relativas, ademas de la electronegatividad. Las diferencias entre los radios
atomicos debe ser suficientemente grande como para deformar la red, mientras que la
solubilidad solida debe ser alta para poder incorporar la mayor cantidad de soluto posible.
Las solubilidades solidas y liquidas, los radios atémicos y las temperaturas de las
reacciones eutécticas de los principales elementos de aleacion en el aluminio son
presentadas en la Tabla Il1. Como puede observarse los elementos mas solubles en el Al
son el Mg y el Cu. De estos solo el Mg provoca reforzamientos importantes por solubilidad
solida, lo cual se debe a que la diferencia de radios atdbmicos entre el Al y el Mg es cercana
al 15%. El Si presenta una diferencia de radios atomicos significativa con el Al, pero su

baja solubilidad solida en la matriz hace que el reforzamiento sea poco.

Tabla Il. Solubilidades, radios atomicos y temperaturas eutécticas de los principales

elementos de aleacion en el Al. El radio atémico del Al es 0.142 nm [1].

Elemento | Solubilidad Liquida | Solubilidad Sélida Radio Temperatura de
(% en Peso) (% en Peso) atomico la Reaccidn
(nm) Eutéctica (°C)
Cu 33.15 5.67 0.128 550
Mg 35 14.9 0.160 450
Si 12.6 1.65 0.118 580

En la Figura 2, la linea Amnp muestra como influye el contenido del soluto sobre el
endurecimiento [23]. Al incrementar la concentracion de soluto se obtiene un aumento en el
endurecimiento por precipitacion (seccion mn), hasta un maximo, para después disminuir
gradualmente (seccion np). Tedricamente el méximo endurecimiento por precipitacion se
alcanza para la composiciéon Cs, ya que corresponde al punto de maxima solubilidad a la

temperatura eutéctica, sin embargo en la préactica esto es imposible ya que para obtener la

Ismeli Alfonso Lopez 16




UMSNH. IIM. Antecedentes

solucion solida a esta composicién se requiere que la aleacion sea templada exactamente
desde la temperatura eutéctica. Ademas puede ocurrir la fusion de eutécticos. Generalmente
el maximo endurecimiento se obtiene cuando se tiene la maxima cantidad de elementos en

la solucion solida sobresaturada (SSS, C4), a la izquierda del maximo punto de solubilidad.

Temp.

Dureza

| -
A m — A

Figura 2. Efecto de la composicidn sobre el endurecimiento en una aleacion binaria [28].

1.4.2. Precipitacion.

El endurecimiento por precipitacion del aluminio fue descubierto en 1906 por el Dr. Alfred
Wilm, del Departamento de Metalurgia del Central Institute for Scientific and
Technologycal Studies, en Neubabelsberg, Alemania [30]. Sus primeros estudios fueron
destinados a incrementar la resistencia insuficiente de las entonces nacientes aleaciones de
aluminio. Wilm desarroll6 un nuevo tipo de aleacion con contenido de Cu entre 3.5y 5.5
% y menos de 1 % de Mg y Mn, con una resistencia de mas de 400 MPa, a la cual se le dio
el nombre de Duraluminio, utilizando el prefijo durus (duro en latin). De manera accidental
descubri6 el tratamiento de envejecido, el cual provoca precipitacion controlada. Debido a
que las técnicas existentes no permitian un analisis a grandes resoluciones, él nunca supo

que descubrio la primera nanotecnologia [30].
La resistencia de los metales es inversamente proporcional al movimiento de las

dislocaciones en el interior de los cristales. Las dislocaciones se desplazan a lo largo de los
planos de deslizamiento del cristal, originando la deformacion plastica. El esfuerzo
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necesario para mover las dislocaciones se conoce como resistencia a la cedencia (ty). Un
esfuerzo cortante t, ejerce una fuerza en la dislocacion, presionando el cristal. Este esfuerzo
debe ser lo suficientemente grande como para superar la resistencia al movimiento de las

dislocaciones [28], y su magnitud es:

F =1 Ec.b.

Donde:  F = fuerza actuante unitaria a lo largo de la linea de dislocacion (N)
b = vector de Burgers (m)

7= esfuerzo cortante (N/m)

Un cristal cede cuando la fuerza © b (por unidad de longitud) excede el valor de F, la
resistencia que se opone al movimiento de las dislocaciones. Esto se define como el

esfuerzo a la cedencia de las dislocaciones, la cual se muestra en la Ecuacion 6.

Y b Ec. 6.

Cuando a un metal se le afiade un soluto su resistencia aumenta. Cuando la aleacion es

sometida a ciertas condiciones de temperatura, los solutos se agrupan en racimos [31]. Con
el transcurso del tiempo otros atomos se unen al racimo, el cual crece, por lo que se forma
una particula discreta, que es el precipitado. En la Figura 3 se observa una representacion
esquematica de la resistencia de una particula al paso de una dislocacion.

Linea de
Tehsion

Dislocacion

Fuerza F

Figura 3. Balance de fuerzas para el movimiento de una dislocacion [32].
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Al aumentar F en la Figura 3 el arqueado de la dislocacion crece, o sea, el angulo 0 crece.
Si la resistencia de la particula es tal que la maxima fuerza de resistencia se obtiene antes
de que sin 6 = 1, entonces la particula seré cortada por la dislocacion, como se aprecia en la

Figura 4. ,
Antes Despues

4 L

— s

Figura 4. EI movimiento de la dislocaciéon puede continuar a través de una particula,
cortandola [32]

Por el contrario la fuerza de tension de la linea de dislocacion es méxima cuando el valor de
sin ® =1, o sea, © =90 ° [32]. Si la particula es dura, de tal manera que F sea mayor a 2T,
la dislocacion pasara a través de la particula sin deformarla mediante mecanismos como el

mostrado en la Figura 5, conocido por anillado o “looping” de Orowan.

El mecanismo de corte ocurre cuando las particulas pequefias y coherentes son cortadas por
las dislocaciones (Figura 4), mientras que en el mecanismo de Orowan las dislocaciones
pasan alrededor de las particulas generalmente incoherentes e imposibles de cortar, dejando
un anillo de dislocacion alrededor de la particula (Figura 5). Generalmente el pico de
envejecido es obtenido justamente antes de la transicion del mecanismo de corte al de
Orowan [32]. La diferencia basica entre estos dos mecanismos es la dependencia de la
fraccion de volumen, f, y el tamafio de las particulas, d, como se muestra en las Ecuaciones
7y 8.

Ady orowan =G (f12) # bld Ec. 7

Aay Corte ~ (04 k3/2 f i dl/2 EC.8

dondeG es el modulo de corte de la matriz y b es el vector de Burgers de la dislocacion.

Los valores de a y k son constantes.
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{a} Aproximacion

L —

rTrrrrttrrrrrtt

Fuerza th por unidad de longitud

(b) Situacion subcritica

Figura 5. Linea de dislocacion forzada a través de particulas de una segunda fase

situada en su plano de deslizamiento [32].

Los mecanismos anteriormente descritos han tenido éxito en predecir el grado de

reforzamiento de acuerdo a la fraccién de volumen y el tamafio de las particulas. Por lo

tanto, para una fraccion volumétrica y tamafio de particula determinados, las particulas

duras hacen que se obtenga el maximo reforzamiento. EI modelo modificado de Ashby

toma en cuenta el efecto real del espaciado entre particulas, obteniéndose la relacion de

Ashby-Orowan para calcular el aumento de la resistencia a la cedencia debido a la

presencia de las particulas duras (Acy) [32]:

Ismeli Alfonso Lépez
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El tamafio de las particulas es muy importante en el analisis de los modelos de
reforzamiento, pues para particulas pequefias y fracciones volumétricas altas el

reforzamiento es mayor, como puede observarse en la Figura 6.

1000 ¢ . —

3 snm . ]

Gt

4

o Orowan 2

% / sam ‘I

10nm J

& ]

§ , .F

3 1G0 'E— _i

g L Ashby-Orowsan 5 {

> F j:

i

r 1

. j

10

0.0001 0.001 o.M

Volume Fraction of Farticles

Figura 6. Influencia del tamafio y fraccion volumétrica de precipitados sobre el

incremento de la resistencia a la cedencia dependiendo del modelo empleado [32].

Dependiendo del tamafio, espaciado y grado de coherencia, los precipitados pueden ser
cortados o encapsulados por una dislocacion durante la deformacion plastica. EI mecanismo
de deformacidn controla la distribucion del esfuerzo y puede afectar la fractura. Cuando la
particula es cortada existen menos mecanismos reforzadores en la aleacion y disminuye la
resistencia al movimiento subsiguiente de las dislocaciones, por lo que se destruyen los
agentes reforzantes. Las particulas que son rodeadas por las dislocaciones tienden a
homogeneizar la deformacion. Existe una transferencia entre el modo de corte y el de
reforzamiento por encapsulamiento de la particula, lo cual explica el hecho de que al

aumentar el tamafio de particula disminuya la resistencia, como se observa en la Figura 7.
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Esfuerzo cortante

Te Redio d» la particula
{Tiempo de envejecido)

Figura 7. Representacion esquematica de la transicion del mecanismo de refuerzo

dependiendo del tamafio de la particula y el tiempo de envejecido [31].

I.5. Tratamiento térmico T6 para las aleaciones de aluminio.

El tratamiento térmico T6 utilizado para lograr el maximo reforzamiento de las aleaciones
de Al consiste en tres pasos: solucion, temple y envejecido. Dependiendo de la
composicion quimica de la aleacion que se desea tratar térmicamente se van a elegir las

temperaturas y los tiempos adecuados para cada etapa del tratamiento térmico.

1.5.1. Tratamiento de solucion

Durante la solucién se mantiene a la aleacién a una temperatura alta durante un tiempo
suficiente para lograr la solubilizacion de la mayor cantidad posible de elementos de
aleacion endurecedores y alcanzar una solucion solida cercana a la homogeneidad [1]. Los
medios de calentamiento usuales son hornos de aire circulante y bafios de sales fundidas.
En el tratamiento térmico de solucion se debe evitar que la temperatura exceda la
temperatura inicial de fusion eutéctica porque puede ocurrir fusion apreciable en las
fronteras de grano, afectandose propiedades tales como la resistencia a la tension,
ductilidad y tenacidad. Otro problema que se puede presentar es que la temperatura esté
apreciablemente por debajo de la linea de solvus (subenfriamiento), por lo que la solucién
es incompleta y el endurecimiento es menor que el esperado. Otro aspecto que debe
cuidarse es la velocidad de calentamiento, pues cuando se usan velocidades altas puede

ocurrir la fusion fuera de equilibrio.

Ismeli Alfonso Lopez 22




UMSNH. IIM. Antecedentes

1.5.1.1. Tratamiento de solucién para la aleacién Al-Si-Cu-Mqg 319.

Para la aleacion 319 se recomiendan diferentes ciclos de tratamiento térmico de solucion.
El mas comunmente usado consiste en someter a la aleacion a una temperatura de 505 °C
durante 12 h para molde de arena y 4-12 h para molde permanente [1, 25, 26]. No obstante
en la bibliografia se han empleado diferentes ciclos de tratamientos térmicos. Shivkumar y
col. [33] recomiendan para molde permanente un tratamiento de 8 h a una temperatura de
510 °C. Quellet y col. [7] utilizan un tratamiento de solubilizacion de 8 h a 500 °C y hacen
notar que al aumentar la temperatura de solubilizacion por encima de 505 °C aumenta la
velocidad de disolucidn, pero ocurre la fusion incipiente de fases. Lasa y col. [19] utilizan
500°C vy reportan que la fase Q no sufre cambio incluso al someter la aleacién a 500°C
durante 24 h, mientras que Li y col. [17] reportan que solo después de 100 h la fase CuAl,
se disuelve por completo. La temperatura debe ser controlada cuidadosamente debido a que
ocurre la fusion localizada de fases de bajo punto de fusion [19, 34, 35, 36]. Samuel y col.
[34, 35] reportan la fusidon localizada de la fase Q a 507 °C. Al fundir esta fase y
posteriormente realizar temple se obtienen porosidades debido a contraccion. Se muestra
que las fases Q y CuAl, son las mas criticas en cuanto a la eleccién de la temperatura de
solubilizacion. Wang y col. [18] también encontraron fusion parcial de Q en las fronteras de
grano a temperaturas de aproximadamente 507°C.

1.5.2. Temple.

Después del tratamiento térmico de solucién la aleacion se somete a temple. El objetivo de
este tratamiento es mantener la solucion sélida con alta concentracion de elementos de
aleacion. Esto se puede lograr disminuyendo la temperatura de manera rapida para
minimizar la precipitacion de atomos de soluto y posteriormente lograr una precipitacion
controlada. Los medios templantes mas utilizados son el agua y el aceite, dependiendo del
tamafo y forma de las piezas, y las propiedades requeridas. En la mayoria de los casos se
usa agua entre 15 y 25 °C, aunque para las aleaciones de aluminio para fundicién se usan
temperaturas mayores [37]. Durante el temple pueden desarrollarse dislocaciones y
precipitados. La densidad de dislocaciones depende de la temperatura a la que se realizo el
tratamiento térmico y los niveles de elementos en solucion, ya que estos factores afectan la

concentracion de vacancias [37]. Idealmente para obtener una maxima resistencia por
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envejecimiento es necesario que todos los elementos disueltos se retengan en solucidn
solida durante el temple. Esto se logra con una velocidad de temple répida. Cuando la
velocidad de temple es menor que la necesaria para lograr esta maxima disolucion,
aparecen particulas de precipitado nucleando de manera heterogénea en fronteras de grano,
dislocaciones o dispersoides, lo cual origina que en el envejecimiento subsiguiente estas

zonas aparezcan libres de precipitados endurecedores.

1.5.2.1. Temple de las aleaciones de Al

Para las aleaciones Al-Si-Cu-Mg las piezas son templadas en agua caliente (60-80 °C) [7,
33], pero partes de forma compleja, con espesores diferentes, son templadas en medios que
provean una menor velocidad de temple, tal como puede ser el aire forzado [1]. Debe
asegurarse que las piezas estén completamente inmersas en el temple antes que la
temperatura llegue a aproximadamente 415 °C, a la cual generalmente comienza la
precipitacion. Estos tiempos van de 5 segundos para piezas delgadas hasta 15 segundos
para piezas mas gruesas. En las aleaciones de aluminio el rango de temperatura entre 400 y
290 °C es especialmente critico [25]. La especificacion esta basada en la aleacion 7075, que
tiene las curvas temperatura-tiempo méas severas. Las investigaciones realizadas utilizando
diferentes medios templantes (aire, aire a presion, aceite y agua) han mostrado que la
resistencia a la cedencia del material aumenta para velocidades de temple altas, atribuido a
que a una velocidad de temple baja puede existir precipitacion [38]. No obstante se han

encontrado resultados contradictorios para velocidades extremas [39, 40].

1.5.3. Envejecido.

Las temperaturas y tiempos de envejecido varian notablemente para los diferentes sistemas
de aleacion. No obstante la secuencia en la que ocurre la descomposicion de la solucion
solida sobresaturada es la misma para todos los sistemas [31]:

SSS - agrupacion de atomos > estructura de transicion -> estructura final

La energia libre de Gibbs (G) necesaria para llegar directamente a la estructura final es

mucho mayor que la necesaria para obtener las estructuras intermedias. Esto explica por
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qué se forman fases intermedias metaestables, no ocurriendo la transformacion directa a la
fase estable [31]. Las particulas precipitadas pueden tener diferentes formas, entre las
cuales estan esféricas, cubicas, agujas y discos, lo cual depende de la relacion de
orientacion entre las particulas y la matriz y la energia interfacial. La forma que toman esta
dirigida a minimizar la energia asociada con la formacién de la particula. Generalmente
cuando la diferencia entre los atomos es pequefia se forman particulas esféricas, ya que es
la forma que tiene la menor relacion area volumen, mientras que cuando la diferencia

atomica es grande las particulas tienden a tomar una forma de disco o de aguja [31].

Dependiendo del sistema de aleacion van a existir diferencias en la secuencia de
precipitacion, pero generalmente la primera fase en aparecer son las Zonas de Guinier
Preston (GPZ por sus siglas en Inglés, Guinier-Preston Zones) [31, 41, 42, 43, 44, 45, 46],
gue consisten en una redistribucién de atomos de soluto dentro de la solucion sélida. Ando
y col. [41] reportan que las GPZ aparecen en el estadio inicial del crecimiento como lineas
negras en la direccion [100], con 10 nm de longitud y una separacion de 0.8 nm entre ellas.
La estructura de las GPZ cambia de acuerdo a la aleacion. Para las aleaciones Al-Cu-Mg la
estructura y el nombre cambian, denominandose Zonas de Guinier-Preston Bagayarstkii
(GPBZ). Se ha reportado que son racimos de a&tomos de tamafio y forma diferentes que las

existentes para las aleaciones de Al-Cu [45].

El subsiguiente progreso de la reaccion de precipitacion origina un crecimiento de las
particulas, aumentando la energia elastica almacenada debido a la interface particula-
matriz, pero manteniéndose ain coherentes. En un momento determinado los esfuerzos de
la union interfacial son excedidos y la interfase deja de ser coherente, lo cual
frecuentemente coincide con un cambio de la estructura del precipitado, de forma que la
fase de transicion se transforma en una fase en equilibrio [31]. El envejecimiento artificial
es caracterizado por un comportamiento donde la resistencia o dureza aumentan hasta un
valor maximo y posteriormente decrecen, donde ya aparece el ablandamiento provocado

por los cambios en el tamafio y coherencia de los precipitados con la matriz [31].
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1.5.3.1. Secuencias de precipitacion.
1.5.3.1.1.Aleaciones Al-Cu.

Para las aleaciones Al-Cu la fase estable es la © (CuAl,) [47, 48]. Esta es precedida por 6”

y 6. La secuencia de precipitacion puede resumirse como:

oo 2 01 +GPZ> 0 +0”" > a3+0 =2 as+0
Donde: o, = solucidn solida sobresaturada original
oi; = matriz en equilibrio con GPZ
oz = matriz en equilibrio con 6”
oz = matriz en equilibrio con 6°

o4 = matriz en equilibrio con 6

En la Figura 8 se observa el diagrama de fases Al-Cu donde se aprecian las condiciones de
temperatura y composicion necesarias para la formacion de las fases GPZ, 6y 6". Por tal

motivo es de vital importancia la eleccion de la composicién quimica éptima y el uso de un
tratamiento térmico adecuado.
700
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Figura 8. Seccidon del diagrama de fases Al-Cu donde se observan las zonas de

temperatura y contenido de Cu para la precipitacion de las diferentes fases [47].

La fase 6 es un cristal tetragonal complejo [31], lo cual hace que la energia interfacial con

la matriz cubica sea alta. Las GPZ minimizan su energia de formacion tomando la forma de
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un disco, lo que hace que aunque la fuerza directriz para la precipitacion de las GPZ sean
menor que para la fase 0, la barrera para la nucleacion de la GPZ es menor. Con el aumento
del nimero y densidad de estas zonas el grado de disturbio en la regularidad y periodicidad
del cristal aumenta. Desde este momento hay endurecimiento provocado por la
interferencia al paso de las dislocaciones [31]. Al aumentar la temperatura o el tiempo estas
zonas son desplazadas por particulas conocidas como precipitados de transicion que tienen
estructura cristalina diferente a la solucion solida. La estructura cristalina de las fases
formadas en aleaciones Al-Cu se observa en la Figura 9.
(a) GP-zone (b) @
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Figura 9. Fases que precipitan en las aleaciones Al-Cu sometidas a envejecido [48].

1.5.3.1.2. Aleaciones Al-Cu-Mg.

Para estas aleaciones el rango de fases formadas depende de la composicion. Para
concentraciones de Mg menores al 1.0 % en peso la fase estable es la o, pero al sobrepasar

este nivel de Mg la fase estable es la S (Al,CuMg) [49]. La secuencia de precipitacion es:

(SSS) > GPBZ - S' (Al,CuMg) - S (Al,CuMg)
GPB = Guinier-Preston Bagaryatskii.
A niveles ain mayores de Mg (mas de 3.0 %) en el diagrama de fases (ver Figura 10) son

estables las fases Sy T, pero no es muy usada comercialmente debido a que su resistencia a
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la tensién no es tan alta como las aleaciones con menos Mg. Las caracteristicas de
precipitacion son muy similares a las de la zona de la fase S, y aunque parece razonable
asumir que operan los mismos mecanismos endurecedores, en realidad se conoce muy poco

de esta aleacion en este rango de composicion [49].

4 ,a_,_g & AlCu
3 3 : 5/ T: Mg:CuAls
1.‘_-‘2 H a o
E g CH-S :-'.
SNi F “ST oo
S o+ T
YT 2 3 4 5 6
Magnesium (wt %)

Figura 10. Seccién del diagrama de fases Al-Cu-Mg donde se observan las zonas de
temperatura y composicién para la precipitacion de las diferentes fases [49]

Ratchev y col. [50, 51, 52] proponen un mecanismo de endurecimiento por precipitacion de
la fase S, que opera en paralelo con la precipitacion de las GPBZ. Nie y col. [53, 54]
reportan ademas la aparicion de la fase © en forma de discos. Para estas aleaciones la
relacion Cu:Mg es muy importante [57, 58, 59]. Cuando esta cerca a 8.0 se favorece la
formacion de la fase 6, coexistiendo con la fase S, mientras que relaciones Cu:Mg bajas

(2.0 0 menos) se favorece la formacion de la fase Mg,Si.

1.5.3.1.3.Aleaciones Al-Mg-Si.
La fase estable para estas aleaciones es la B (Mg,Si) y la secuencia de precipitacion es la
siguiente [47, 56]:

SSS-> racimos de Si y racimos de Mg = B~ (Mg.Si)~> B (Mg,Si)> B(Mg,Si)

Las GPZ en este caso son reportadas como esfericas [47], la 3~ en forma de barray la " "de
aguja. Murayama y col. [60] encontraron que racimos de &tomos de Mg estan presentes en
el estado obtenido después del temple, mostrando la importancia del contenido de este

elemento en la cinética de la precipitacion.
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1.5.3.1.4. Aleaciones Al-Cu-Mg-Si.

Dependiendo de la composicion quimica de una aleacion particular va a ser la precipitacion
que ocurra en ella. Para estas aleaciones cuaternarias esta reportada la aparicion de la fase
cuaternaria Q [23, 24], cuya composicion varia de acuerdo a la composicion de la aleacion.
Wolverton [22] reporta Al,Cu,MgsgSi7, AlsCu,MgsSis y Al,CuiMgsSis. En el diagrama
cuaternario mostrado en la Figura 11 se pueden apreciar las fases favorecidas. Como se
deduce del analisis de los tetraedros I-l11l la fase Q estd presente para todas las

composiciones quimicas analizadas, 1o cual muestra su importancia.

. Tetraedro Esquinas Fases
1245  =A+ Q40+ MpSi
1234 == (AI)+ Q+5ib+ 0
1,235 = cfAl) + Q0+ (81 + MgSi

4 /f;/f */-._//

sy
11

Figura 11. Diagrama de equilibrio del sistema Al-Mg-Si-Cu para temperaturas de

envejecido convencionales [23].

La fase Q cristaliza en el sistema hexagonal, como se puede apreciar en la Figura 12. Sus
precursores también presentan celdas unitarias hexagonales, cambiando los pardametros de
red y son conocidos como QP y QC o como Q" y sus estructuras son similares a la fase
[23, 24]. La fase Q y sus alternativas tienen alto contenido de Mg, por lo que hacen que la
relacion Cu:Mg en la solucidon solida aumente y se favorezca la formacion de la fase e. Para
estas aleaciones esta reportado que si la relacion Mg:Si es menor que 8.0 precipita la fase
0", mientras que si es mayor que 3.0 precipita la fase S (Al,CuMg) vy si los valores estan

entre 1.0 y 8.0 precipita §~ [61].
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Figura 12. Modelo estructural de la fase Q [23].

1.5.3.1.5. Aleaciones Al-Si-Cu-Mg.
La precipitacion de estas aleaciones no ha sido estudiada en las mismas proporciones que
para las aleaciones anteriormente mencionadas. Yao y col. [62] reportan la aparicion de al
menos cuatro precipitados diferentes, enlistados a continuacion:

a) B~ en forma de barra, observados en las aleaciones Al-Si-Mg.

b) 6" en forma de disco observados en las aleaciones Al-Cu.

¢) GPZ (CuAl,) observados en Al-Cu.

d) Precipitados de Si, ya observados en aleaciones Al-Si.

Para estas aleaciones Gomes y col. [63] reportan que el principal precipitado es el CuAls,,
mientras que Ouellet y col. [7] observaron que el endurecimiento ocurre por precipitacion
cooperativa de CuAl, y Mg,Si. En el pico de envejecido estas fases metaestables son
coherentes con la matriz, mientras que para el sobreenvejecido se vuelven incoherentes,
siendo las responsables del decrecimiento de las propiedades. Barlas y col. [64] reportan
precipitados de CuAl, en forma de barra, en forma de disco y esféricos a medida que
aumenta el tiempo de envejecido, mientras que Reif y col. [65] encontraron precipitados de
CuAl; y Al,CuMg en forma de discos. Las caracteristicas cristalograficas de cada una de

las fases precipitadas analizadas con anterioridad son observadas en la Tabla I11.
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Tabla Ill. Principales caracteristicas cristalograficas de las fases precipitadas para

diferentes sistemas de aleacion de Al [24].

Sistema de Aleacion | Tipo de celda unitaria | Parametros de red Orientacion. o -Al
Al-Cu 0 (tetragonal centrada a=6.066 A [001] A//[001] &
en el cuerpo) c=4874A (100) A1//(100)¢
Al-Mg-Si B (cubica centrada en a=6.351 A [001] ai//[0001] g
las caras) (110) a//(1010):
Al-Cu-Mg S (ortorémbica a=4.003 A [001] A//[001]s
centrada en las caras) b=9.230 A (210) a//(010)s
c=7.140 A
Al-Mg-Si-Cu Q (hexagonal) a=10.40 A [001] a//[0001] o
c=4.050 A (020) A/ (2130)

Como puede observarse cualquiera de estos precipitados pueden formarse en las aleaciones
cuaternarias Al-Si-Cu-Mg, por lo que se requiere de un estudio detallado de la

microestructura obtenida después de realizar diferentes tratamientos térmicos.

1.5.3.2. Precipitacion en aleaciones obtenidas por solidificacion rapida.

El proceso de precipitacion en las aleaciones obtenidas mediante solidificacion rapida es
diferente al que ocurre en las aleaciones fundidas convencionalmente. Esto es debido al alto
contenido de elementos de aleacién en la solucidn sélida sobresaturada y a la presencia de
nanoestructuras. Se ha encontrado que en algunas aleaciones obtenidas por solidificacion
rapida no ocurre la precipitacion de nuevas fases, solo la aglomeracion y el ordenamiento
de las nanoparticulas ya existentes [65], mientras que en otros casos a partir de matrices
amorfas recristalizan y precipitan nuevas fases [66]. La recristalizacion durante el proceso
de envejecido hace posible el reacomodo de las fases adyacentes, lo cual pudiera ser debido
a la relajacion de esfuerzos al aumentar la temperatura y la difusion de corto alcance [67],
provocando incluso el aumento de la coherencia, como se muestra en la Figura 13. La
cristalizacion o recristalizacion para aleaciones de Al pueden ocurrir de manera extensiva a
temperaturas tan bajas como 100 °C [68, 69]. No obstante la microdureza presenta un
comportamiento similar al encontrado para las aleaciones convencionales, presentando un

pico de reforzamiento para posteriormente disminuir [69, 70].
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Figura 13. Diagrama que ilustra la transicion de la estructura cristalina intergranular del

estado de colada (a) al estado envejecido (b) [67].

La precipitacion a partir de una solucién sélida sobresaturada usualmente es acompafiada
por recristalizacion, afectando la microestructura obtenida por envejecido y por
consiguiente afectando las propiedades del material [71]. Las acciones mutuas entre
precipitacion y recristalizacion han sido estudiadas ampliamente para aceros y aleaciones
de Ni, Cuy Al [72, 73, 74, 75, 76, 77, 78, 79]. El nimero de vacancias en equilibrio
disminuye después del tratamiento térmico, por lo que es menor la supersaturacion de
vacancias y el proceso de precipitacion es mas lento [71]. Existen diferentes versiones
sobre el mecanismo de reforzamiento. Singh y col. [80] plantean que las fases que
precipitan antes de la recristalizacion impiden el movimiento de las dislocaciones,
impidiendo la recristalizacion. Por su parte Fan y col. [81] plantean que la recristalizacion
tiene un efecto favorable debido a que este fendmeno cambia el tamafio de los granos y
dispersa los precipitados, lo cual provoca una mayor microdureza. Los precipitados grandes
crecen mientras que los pequerios se disuelven en la matriz, a semejanza de lo que ocurre
en la precipitacion de las aleaciones convencionales debido al proceso conocido como
crecimiento de Ostwald. Por tal motivo la estructura de la recristalizacién es obtenida por el
reacomodo de las dislocaciones y su movimiento. La recristalizacion puede ocurrir
simultaneamente a la redisolucion de los precipitados, causada por la migracion de las
fronteras de grano, por lo que puede guiar a una nueva supersaturacion de los tomos de
soluto [71].
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I- DESARROLLO EXPERIMENTAL

11.1. Secuencia experimental.

Existe una relacion muy estrecha entre tratamientos térmicos, microestructura vy
propiedades mecanicas, por lo que cuando un material es estudiado desde el punto de vista
de su respuesta a tratamientos térmicos es necesario caracterizarlo desde su estado de
colada hasta el producto final obtenido. La seleccion de las variables para el ciclo de
tratamiento térmico es esencial si se desean obtener las propiedades mecanicas finales
Optimas. La caracterizacion de los materiales también juega un papel muy importante, pues
es necesaria para llegar a conclusiones acerca de la eficacia de los materiales y los
tratamientos térmicos a los que son sometidos. Con el objetivo de analizar la respuesta de
las aleaciones experimentales al ciclo de tratamiento térmico T6 se realizaron las siguientes

actividades experimentales:

Fabricacion de las aleaciones
experimentales mediante fundicion 4
convencional y solidificacion rapida.
A\ 4
\ 4 . -,
T . Térmicos de Solucid Caracterizacion:
ratamientos Térmicos de Solucion a - Microscopia 6ptica

las aleaciones obtenidas por - MEB

fundicion convencional: -EDS
T =480y500°C - Microdureza

t=4-72h - DRX

Y

A 4
Tratamientos Térmicos de Envejecido a todas Caracterizacion:
R las aleaciones experimentales: » - MET
g T =150, 180 y 210 °C - HRTEM
t= 0.15-100 h -EDS
- Microdureza
- DRX
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I1. 2. Fabricacion de las aleaciones experimentales.

Para la fundicion de las aleaciones se utilizo un lingote de aluminio A356 (Al-8.5Si-0.3Mg)
como aleacion base. Una vez fundida a la aleacion base se le afiadié Cu (polvo, 99.9 % de
pureza) y Mg (lingote, 99.9%) para obtener tres aleaciones con diferentes contenidos de
Mg. La fundicién se hizo en un horno de induccion Leybold-Heraeus con atmdsfera
controlada de Ar utilizando un crisol de grafito. La temperatura de fundicion se mantuvo a
750 °C + 10 °C y se vacio en moldes convencionales sin precalentamiento, dentro del
horno para evitar la oxidacion y la formacién de poros. Las composiciones quimicas de las
aleaciones experimentales se muestran en la Tabla IV. Los contenidos de Mg afiadidos
fueron seleccionados tomando como base la necesidad de obtener relaciones Cu:Mg y

Mg:Si representativas.

Tabla IVV. Composiciones quimicas en % en peso de las aleaciones obtenidas.

Cadigo de la aleacién | Si Cu Mg Fe | Mn | Zn Ti Al
AMO1 6.40 | 3.02 | 059 |0.34 |0.09 [0.04 |0.14 Balance
AMO03 6.31 | 3.03 | 3.80 | 0.32 | 0.08 | 0.03 |0.13 | Balance
AMO6 584 1295 |6.78 |0.31 |0.07 |0.03 |0.12 Balance

Una parte de los lingotes obtenidos por solidificacion convencional fue refundida en un
crisol de cuarzo usando un horno de induccion de alta frecuencia Linn Elektronik, acoplado
a un mecanismo con el cual se pueden obtener cintas por solidificacion rapida mediante
“melt-spinning” y que consiste en una camara de atmosfera controlada dentro de la cual se
encuentra una rueda pulida de cobre de 200 mm de didmetro. Se produjeron cintas
solidificadas a altas velocidades aplicando un chorro de gas (He) sobre el metal fundido, el
cual sale a presion por un orificio de 0.5 mm de didmetro en el fondo del crisol y se
solidifica al contactar la superficie de la rueda que gira a 3000 rpm. La distancia entre el
crisol y la rueda fue de 7 mm y la velocidad tangencial 30 m/s. Las dimensiones de las
cintas producidas fueron de 1-3 mm de ancho, 3-5 m de longitud y 20-60 um de espesor.

En la Figura 14 se puede observar el mecanismo utilizado para la fabricacion de las cintas.
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Figura 14. Esquema y fotografia del mecanismo utilizado para la obtencidn de cintas por

solidificacion rapida.

I1. 3. Caracterizacién de las aleaciones experimentales.

Tanto los lingotes como las cintas obtenidas fueron caracterizados usando técnicas de
microscopia oOptica (MO), microdureza, microscopia electronica de barrido (MEB) y de
transmision (MET) y difraccion de rayos-X (DRX). La caracterizacion es parte fundamental
de la experimentacion debido a que va a permitir relacionar los tratamientos térmicos con la

microestructura de los materiales y con las propiedades mecanicas.

11.3.1. Difraccion de Rayos-X (DRX).
Para identificar las fases presentes en los materiales experimentales se utilizé difractometria
de rayos-X mediante un difractometro Siemens 400 usando radiacion CuKa a 30 kV y 25-

mA operado en el rango de 26 entre 5° y 80°.

11.3.2. Microscopia éptica (MO).

Las aleaciones experimentales fueron observadas por microscopia éptica. En el caso de las
cintas se analiz6 la superficie en contacto con la rueda y la seccion transversal, mientras
que para el anélisis de los lingotes se analizaron muestras alejadas al menos 1 cm de la
superficie. Las observaciones de microscopia Optica se realizaron en un Microscopio
Optico Nikon EPIPHOT 300. Las diferencias de contraste entre las fases presentes en los
materiales experimentales hizo posible la utilizacion de esta técnica como complemento de

la microscopia electronica de barrido. Las muestras fueron encapsuladas en resina epoxica
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para su mejor manipulacion. Para lograr la observacion oOptima de las probetas
primeramente se procedidé a pulirlos siguiendo técnicas metalograficas convencionales
seguido de un ataque con una solucion de 10 mL de H3PO, y 90 mL de H,0O a 40 °C
durante 1 minuto [16]. Para el andlisis de la estructura de los granos las muestras se

atacaron con una solucién de HF al 0.5 % durante 15 segundos [16].

11.3.3. Microscopia electrénica de barrido (MEB).

Para su observacion mediante MEB las muestras fueron pulidas y atacadas siguiendo los
mismos procedimientos descritos para las muestras de MO. Se utiliz6 un microscopio
electronico de barrido JEOL JSM 6400 operado a 20 kV acoplado con un espectrémetro de
energia dispersiva (EDS), disminuyendo la energia a 10 kV para minimizar el error en el
analisis de composicién de las fases. Con el uso del MEB se logra una mayor resolucion,
ademas de mejor diferenciacion de algunas fases que en MO son casi indistinguibles. El
andlisis mediante espectrometria de energia dispersada (EDS) permite el andlisis elemental

de las fases.

11.3.4. Microscopia electrénica de transmision (MET).

La microscopia electronica de transmision permite observar fases de orden nanométrico,
imposibles de analizar mediante OM 6 MEB. El anélisis de los materiales se efectud
utilizando MET convencional y de alta resolucion (HRTEM, por sus siglas en Inglés, High
Resolution Transmission Electron Microscopy). Se prepararon muestras de 3 mm
previamente devastadas en un Gatan Dimple Grinder, modelo 656. EIl objetivo de este
proceso es obtener zonas delgadas para posteriormente someter a la muestra a un ataque de
iones de Ar mediante PICS (Precision lon Polishing System), utilizando un PICS Gatan
modelo 691. EI microscopio utilizado fue un FEG-Philips Tecnai F20, con filamento de

emisién de campo, operado a 200 kV.

11.3.4.1. Procesamiento vy digitalizacion de las imagenes obtenidas mediante HRTEM.

Las imagenes obtenidas por HRTEM fueron digitalizadas usando una cdmara de barrido
lento Gatan CCD (Charge Coupled Device), la cual esta acoplada al MET. Al digitalizarse
las imégenes quedan codificadas. En forma digital se obtuvo la transformada répida de
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Fourier (Fast Fourier Transform, FFT), de las imagenes digitalizadas. Posteriormente se
utilizo filtrado de imagen de la FFT aplicando diferentes “méscaras” para filtrar las
frecuencias espaciales y el ruido. Finalmente se adquirié la Transformada Répida de
Fourier Inversa (Inverse Fast Fourier Transform, IFFT) para obtener la imagen procesada

final. Para esto se utilizo el software Digital Micrograph de Gatan.

11.3.5. Microdureza.

La determinacion de la microdureza es empleada para obtener la respuesta a los tratamientos
térmicos de diferentes materiales, ya que esta técnica es sensible a los cambios que ocurren
en la matriz de las aleaciones de aluminio tratables térmicamente. Las mediciones de
microdureza se realizaron utilizando un microdurémetro Vickers Leitz Wetzlar 7556
empleando una carga de 25 g. Esta prueba esta estandarizada en la norma ASTM E384-84.
Se realizaron 10 mediciones por muestra para asi obtener la microdureza promedio en cada

condicion experimental

I1. 4. Tratamiento térmico de solucion.

El tratamiento térmico de solucién es necesario para obtener la mayor cantidad posible de
elementos de aleacion en solucion sélida. Solo se aplico a las aleaciones obtenidas
mediante fundicion convencional, pues las cintas obtenidas por solidificacion rapida
presentan una solucion solida més sobresaturada debido a su modo de solidificacion. Para
cada aleacion se cortaron setenta y cinco muestras cubicas de 1.0 cm de lado. Cinco de ellas
fueron montadas en resina epoxica y pulidas, mientras que las restantes fueron sometidas a
solubilizacion a 480 y 500 + 3 °C en un horno Nabetherm de aire forzado con control
automatico de la temperatura durante tiempos de 4, 8, 12, 20, 30, 48 y 72 horas (cinco
muestras por tiempo para cada aleacion). Para todos los tratamientos téermicos realizados se
llevé a cabo un calentamiento lento a razon de 5°C por minuto, esto para que la
transformacion de fases, y por consiguiente la formacion de la solucion sélida, fuese lo mas
cercana al equilibrio posible [1]. La temperatura de las probetas fue monitoreada usando
termopares Cromel-Alumel. El temple fue realizado en agua a 60 °C, temperatura
recomendable debido a que disminuye la deformacion del material por su menor velocidad

de transferencia de calor. Se siguieron las indicaciones de la Norma B597 M1ASTM, que

Ismeli Alfonso Lopez 37




UMSNH. IIM. Desarrollo Experimental

indica que el tiempo transcurrido desde que se sacan las probetas del horno hasta comenzar

el temple debe ser minimo.

11.4.1. Caracterizacion de las aleaciones solubilizadas.

Las aleaciones sometidas a tratamientos térmicos de solucion fueron caracterizadas con el
objetivo de encontrar las condiciones de tiempo y temperatura necesarias para lograr la
solubilizacion oOptima de las fases, asi como para analizar el comportamiento de las
diferentes fases despues de estos tratamientos. Con el fin de alcanzar estos objetivos las
aleaciones fueron caracterizadas siguiendo las técnicas descritas con anterioridad para las

aleaciones coladas.

11.4.1.1. Disolucion de fases.

El comportamiento de una aleacion después de un tratamiento térmico de solucion se puede
describir mediante la cantidad de una fase que se disuelve para las condiciones
experimentales usadas, por lo cual se determino el por ciento de estas fases sin disolver
para las diferentes condiciones experimentales. Se realizé andlisis de imagen mediante el
software SigmaScanPro 5.0. Para esto se utilizaron 10 micrografias representativas de la

microestructura para cada condicion experimental.

11.4.1.2. Tamafio, forma vy distribucion de las particulas.

Las propiedades mecénicas de las aleaciones de aluminio solubilizadas dependen de la
morfologia, el tamafio y la distribucion de las segundas fases presentes después del
tratamiento térmico. Por tal motivo es conveniente tener algunos parametros para describir
los cambios ocurridos. Los pardmetros seleccionados fueron diametro equivalente,
espaciado entre particulas y factor de forma. El diametro equivalente (D.) es un parametro
relacionado con el tamafio de las particulas y es definido como el diametro de un circulo
con area equivalente a la particula medida [82] y se calcula utilizando la Ecuacion 9, donde

A, es el area de la particula y n el namero de particulas medidas.

12
4A

D, :12(_;»} Ec. 9
n T
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Para la determinacion de la forma de las particulas se utilizo el factor de forma (F) [82].
Este parametro adimensional es definido segin la Ecuacion 10, donde A, es el area, P, es
el perimetro y n el nimero de particulas medidas. Un circulo perfecto tendra un factor de
forma igual a 1, mientras que el factor de forma de una linea sera cercano a cero. También
se calcularon las distancias entre las particulas y las composiciones de las soluciones

s6lidas sobresaturadas.

1 Az A
F==>|—=" Ec. 10
n P,

I1.5. Tratamiento térmico de envejecido.

Al tratamiento térmico de solucién le siguié el de envejecido. Este tratamiento provoca la
precipitacion controlada de particulas, con lo cual se logra el reforzamiento de las
aleaciones. Se eligieron las probetas solubilizadas a 480 °C durante 12 horas, pues se
observo que la disolucion de las fases para estas condiciones fue suficiente, ademas de que
no ocurrio fusion de fases. De acuerdo a las tendencias observadas en la bibliografia se
seleccionaron 3 temperaturas diferentes, que fueron 150, 180 y 210 °C, mientras que los
tiempos se variaron entre 10 minutos y 100 horas para analizar la secuencia de
precipitacion y obtener el grafico de microdureza contra tiempo. En la Figura 15 se puede
observar el ciclo térmico utilizado. Para el caso de las cintas el ciclo térmico solo incluye la

parte del envejecido.

480 °C

Tempertatura (" C)

T= 150, 180, 210 °C

AN

1Zh 100 h Tiempo (h
Figura 15. Esquema del tratamiento térmico T6 donde se observan las temperaturas y

tiempos utilizados.
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11.5.1. Caracterizacion de las aleaciones sometidas a tratamiento térmico de envejecido.

Debido a que el tamafio de los precipitados obtenidos después del tratamiento térmico de
envejecido es del orden nanométrico es necesario el uso de microscopia electronica de
transmision. Por tal motivo para el andlisis de las muestras envejecidas se utilizdé MET,
tanto en campo claro (bright field, BF) como campo oscuro (dark field, DF) y alta
resolucion (HRTEM), asi como difraccion de electrones. Ademas se midié la microdureza,
pues los cambios que se originan durante el proceso de precipitacion se traducen en

cambios significativos en la microdureza.

11.5.1.1. Tamafio, forma y distribucion de los precipitados.

Las propiedades mecanicas de las aleaciones de aluminio envejecidas dependen de la
morfologia y distribucién de los precipitados formados durante el proceso de precipitacion.
Por tal motivo para las muestras envejecidas también es importante el célculo de
parametros que describan los cambios producidos después del tratamiento térmico. ES
importante el calculo del tamafio de los precipitados y de la fraccion volumétrica de éstos.

Para tal fin se realizé el andlisis de imagen mediante el software SigmaScanPro 5.0.

11.6. Procesamiento estadistico.
Los datos experimentales obtenidos en el presente trabajo son reportados junto a sus

respectivas desviaciones estandares (o), para lo cual se empled la Ecuacion 11 [83].

Ec. 11

donde o es la desviacion estandar de las muestras, x; es el valor para cada medicion, x es
la

media aritmética para un conjunto de mediciones y n es el nimero de mediciones. Los
datos fuera del intervalo de confianza calculado utilizando la distribucion de t-student no
fueron tomados en cuenta para la determinacion del valor real de la media. Los resultados
de las determinaciones de microdureza, tamafio de particula, porcentaje de fases, etc.,
mostrados en el presente trabajo, se presentan utilizando los valores asi obtenidos.
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11.6.1. Prueba de hipotesis.
Para determinar si las diferencias fueron significativas entre los resultados de microdureza,
tamario y distribucion de particulas obtenidos utilizando diferentes tiempos, temperaturas y
contenidos de Mg, se utilizé la hipotesis nula (Ho: x ; = x j ), donde x ; y X j son las
medias de dos muestras. Se utilizé un nivel de significancia o = 0.05. Si t calculado < -t
tabulado, o si t calculado > t tabulado, entonces se rechaza la prueba de hipotesis, por lo
que existiran diferencias significativas entre los resultados. Si no se cumplen estas
desigualdades, entonces se acepta la prueba de hipdtesis y los resultados no presentan
diferencias significativas. Para realizar esta prueba de hipdtesis se siguieron los siguientes
pasos:

1) Determinacion de las medias.

2) Determinacion de las varianzas (desviacién estandar al cuadrado)

3) Determinacion de la varianza para el conjunto total de datos (de las dos poblaciones

muestrales) mediante la Ecuacion 12.

SZ — (nl _1)812 + (n2 _1)522 Ec 12
(n, +n, -2) .

Donde n: y n, son los nimeros de réplicas para cada experimento, mientras que s;° y
s,? son las varianzas obtenidas para cada ensayo. Para calcular la varianza de cada
ensayo se empleo la Ecuacién 13.
N

> (% =x)°

= S— Ec. 13
n-1

4) Determinacion de las varianzas de las muestras:

S S
%G = —+— Ec. 14
n

5) Calculo de t para compararlo con t-tabulado.

t:M Ec. 15

X1 —Xp

Donde x; y X, son las medias obtenidas para cada grupo de datos experimentales. t

tabulada se busca utilizando el subindice (1-a/2)(n1+n,-2)
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11.7. Disefio de experimentos.

La utilizacion de disefio experimental es necesaria para obtener la influencia de variables
experimentales sobre las propiedades o caracteristicas de un material, ademas de que se
reduce el nimero de experimentos necesarios. Los disefios factoriales son muy utilizados
para estudiar los efectos de dos o mas variables de entrada sobre las variables de salida
[83]. Un disefio factorial es aquel en el que se investigan todas las posibles combinaciones
de los niveles de los factores de cada ensayo. Estos disefios son mas eficientes que aquellos
que utilizan solo un factor y su uso es necesario cuando puede existir alguna interaccion
entre las variables de entrada. Utilizando los disefios factoriales se pueden estimar los
efectos de un factor (variable de entrada) sobre diferentes niveles de los otros factores,
produciendo resultados validos para toda la extension de las condiciones experimentales.
Los disefios factoriales n* son empleados en experimentos en los que intervienen varios
factores para estudiar el efecto conjunto de éstos sobre una respuesta no lineal. Para la
determinacion de la relacion entre las variables experimentales en el presente trabajo se

utilizaron disefios multifactoriales, resumidos en las siguientes dependencias:

1. VHN=f (t, T, %Mg), donde VHN es la microdureza Vickers, t es el tiempo y T la
temperatura de envejecido. El total de experimentos es N = n ¥ = 3* = 27, donde n
indica el numero de variaciones de las condiciones de entrada (n = 3) y Kk, es el nimero
de variables de entrada al sistema (k = 3: t, T, %Mg).

2. dp =T (t, %Mg), donde d, es el tamafio de los precipitados. El total de experimentos
esN=n"=3%=9. Eneste caso k = 2 (t, %Mg).

3. f, =f(t, %Mg), donde f, es la fraccion volumétrica de precipitados, mientras que el
total de experimentos es N =n*=23%=9. k=2 (t, %Mg)

Para que la experimentacion tenga validez estadistica se realizd una réplica de cada una de

las combinaciones seleccionadas. Como apoyo para el disefio experimental se utiliz6 el

software Statgraphics Plus 4.1.
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I11-RESULTADOS Y DISCUSION

I11.1. Caracterizacion de los materiales en su estado de colada.

I11.1.1. Aleaciones obtenidas por solidificacion convencional de lingotes.

La adicion de Mg a la aleacion 319 no causo ningun tipo de defectos de fundicion, como
puede observarse en la Figura 16a-f, la cual consiste en micrografias opticas y electrénicas
de barrido (utilizando electrones retrodispersados) de las aleaciones obtenidas por
solidificacion convencional, observandose que la microestructura varia de manera notable
al aumentar el contenido de Mg de 0.59 a 6.78 % de Mg. La aleacion AMOL1 (bajo por
ciento de Mg) revela una microestructura formada por la fase eutéctica Al-Si de forma
fibrosa, ademas de las fases intermetalicas Cu-Al que precipitan durante la solidificacién en
forma de bloque (CuAl,) 6 eutéctica.(Al + CuAl;). Ademas se observan pequefias
cantidades de la fase Q alrededor del CuAl,. El por ciento volumétrico de fases ricas en Cu
es de 11.45 %. La composicion quimica del CuAl, se mantiene estable independientemente
de su forma. Usando microscopia Optica la fase Q y la Al-Si se observan de un color gris
oscuro, a diferencia de la fase CuAl,, que no puede diferenciarse notablemente de la matriz
debido a que su color solo es ligeramente méas oscuro (ver Figura 16a). Es por esto que se
emplea microscopia electrénica de barrido, pues las fases ricas en Cu se observan de color
claro, fécil de diferenciar de la matriz o de las otras segundas fases (ver Figura 16b). La
microestructura corresponde con la observada por otros autores para aleaciones 319 con
contenidos de Mg cercanos a 0.5 % en peso [5, 7, 8, 9, 10, 17, 18, 19, 34].

Para las aleaciones AMO03 y AMO06 (medio y alto contenido de Mg respectivamente) las
micrografias muestran un cambio importante en cuanto a las fases existentes (Figuras 16c-
f), pues se observa predominantemente la fase Q en lugar del CuAl,, ademas de que el Si se
localiza predominantemente en forma de Si irregular de color negro en lugar del eutéctico
Al-Si. El por ciento de fase Si para la aleacion AMO3 es 4.08, mientras las fases ricas en Cu
presentan un 16 %, superior al 11.45 % presente en la AMOL. Para la aleacion AMO6 el por
ciento de la fase Si aumenta hasta 9.05 y las fases ricas en Cu llegan a 22.5 %. Para las
aleaciones AMO03 y AMO06 el CuAl, aparece bordeando la fase Q. Las fases ricas en Cu son

segregadas en areas fuera del Si. EI CuAl; esta predominantemente en forma de bloques, lo
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cual puede provocar que su disolucion sea muy lenta debido a su mayor cantidad de Cu
comparada con el eutéctico [7, 8].
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Figura 16. Iméagenes obtenidas por microscopia Optica (izquierda) y microscopia
electronica de barrido usando electrones retrodispersados (derecha) de las aleaciones
fundidas de manera convencional en el estado de colada, ilustrando las fases mas
representativas para las aleaciones con (a,b) 0.59 % Mg, (c,d) 3.80 % Mg y (e,f) 6.78 %
Mg. [Sefaladas con flechas las fases: 1) CuAl,, 2)Al-Si eutéctico, 3) AlsCu,MgsSigy 4) Si.]

Los microandlisis mediante EDS de las fases presentes muestran que la composicion

quimica de las fases ricas en Cu se mantiene sin cambios significativos para las tres
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aleaciones. En todas las aleaciones el contenido de elementos en la fase CuAl, es 31 % de
Cuy 69 % de Al, mientras que para la fase cuaternaria es 10.35 % de Cu, 20.7 % de Al,
33.5 % de Si y 37.6 % de Mg. Para esta fase se han reportado diferentes composiciones
quimicas, entre las cuales estan: Al,Cu,MgsgSiv, AlsCu,MgsSis y Al,Cu;MgsSi4 [23, 24],
lo cual depende de la composicién de la aleacion. El analisis mediante EDS mostrd que
corresponde la composicion quimica mas cercana corresponde a AlsCu,MggSis. También
se pudo observar que la mayoria del Mg no esta en la matriz, correspondiendo con lo
reportado por Samuel y col. [8], sino en la fase cuaternaria, mientras que el Cu se encuentra
en las fases CuAl, y Q. El contenido de Si es muy diferente entre las fases Al-Si, presente
en la aleacion con 0.59 % de Mg, y el Si irregular presente en las aleaciones con medioy
alto contenidos de Mg, pues mientras el eutéctico solo contiene 30 % atomico de Si la fase
irregular presenta méas de 90 %. En la Figura 17 se observan los patrones de difraccion de
rayos-X para estas aleaciones. Los picos encontrados corresponden a las fases observadas
mediante OM y MEB.
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Figura 17. Patrones de difraccion de rayos-X para las aleaciones fundidas de forma
convencional donde se pueden observar los picos correspondientes a las fases principales.

[Se sefialan los picos para a-Al, 6, Q, Si-Al y Si].
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I11.1.2. Cintas obtenidas mediante solidificacion rapida.

[11.1.2.1. Morfologia y DRX.

En la Figura 18a-f se pueden observar las morfologias de las secciones transversales y de
las caras en contacto con la rueda de Cu para las cintas obtenidas por “melt-spinning”. Las
morfologias son similares para las tres aleaciones, con la presencia de una zona sin
estructura de grano definida adyacente a la cara en contacto con la rueda. La region donde
se observan granos muestra un refinamiento a medida que se acerca a la zona sin estructura.
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Figura 18. Micrografias obtenidas mediante MO (izquierda) y MEB (derecha) de las
cintas obtenidas mediante solidificacion rapida, mostrando las morfologias de la seccién
transversal (izquierda) y de la superficie en contacto con la rueda (derecha) para las
aleaciones con: (a,d) 0.59 % de Mg, (b, €) 3.80 % de Mg y (c,f) 6.78 % de Mg.
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Las zonas sin estructura granular son caracteristicas de aleaciones obtenidas por
enfriamiento rdpido e indican que hubo buen contacto con la rueda [14]. En ambas
superficies se puede observar una estructura dendritica ramificada. La estructura de
refinamiento de grano tipica que se origina por las altas velocidades de enfriamiento ha sido
reportada para aleaciones de Al, Ni y Fe [14, 77, 80, 84]. Utilizando MO y MEB no fue
posible observar ninguna de las segundas fases reportadas para las aleaciones Al-Si-Cu-Mg,
como son particulas de Si, CuAl,, fase Q, etc. [7, 8, 10, 85, 86, 87, 88], lo cual se podria
explicar por la solubilizacion total, ampliamente reportado para aleaciones obtenidas por
solidificacion rapida [14, 15], o debido a que el tamafio de las fases es menor que la
resolucion del MEB. Sin embargo para estas aleaciones no fue posible obtener una solucion
solida completa, como se puede apreciar en la Figura 19, la cual muestra los patrones de
difraccion de rayos-X para las cintas obtenidas por solidificacion rapida. Ademas de los
picos correspondientes al a-Al se pueden observar pequefios picos en las tres aleaciones.
Este resultado esta en desacuerdo con lo obtenido por Lutfi y col [14] para una aleacion Al-
Si-Cu, quienes reportan que solo aparecen picos de a-Al. Para la aleacién con 0.59 % de
Mg se observa un pico muy pequefio que corresponde a 6, mientras que para las aleaciones
con 3.80 y 6.78 % de Mg se observan picos correspondientes a la fase Q. La intensidad de
los picos correspondientes a Q aumenta de manera considerable para la aleacion con mayor
contenido de Mg (6.78 %), lo cual significa que la cantidad de esta fase aumenta. El
parametro de red (a) calculado utilizando el software DICVOL91-Version 1.0, para el a-Al
aumenta de 0.403263 nm para la aleacion con 0.59 % Mg hasta 0.404464 nm para la
aleacion con 6.78 % Mg (a=0.403967 nm para la aleacion con 3.80 % Mg). Comparado con
las aleaciones convencionales (a=0.40494 nm) el valor de a disminuye, aunque de manera
muy poco significativa. Este comportamiento es esperado tomando en cuenta que los radios
atomicos del Mg y el Al son 0.160 nm y 0.142 nm respectivamente [1], aumentando el
parametro de red debido al aumento de la cantidad de Mg en solucion solida. También se
observa que los picos correspondientes a la fase a-Al se recorren hacia valores mayores de
20[](comparados con los valores para los lingotes), lo cual sugiere que hay mayor cantidad
de elementos disueltos en la matriz de Al, mostrando que aunque no fue posible la

solubilidad total si aumenta considerablemente la solubilidad de los elementos de aleacion
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en la matriz. Para aleaciones Al-Si-Mg también se ha reportado que los picos se recorren

cuando la aleacion se somete a solidificacion rapida [77].
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Figura 19. Patrones de difraccién para las cintas obtenidas por solidificacion rapida,
donde se puede observar la presencia de pequefios picos de & para la aleacion con 0.59 %

de Mgy de Q para las aleaciones con 3.80 y 6.78 % de Mg.

I11.1.2.2. Estudio de las nanoestructuras existentes.

No obstante es necesario tomar en cuenta que debe existir aproximadamente 5 % o mas de
una fase para que sea posible su determinacién mediante DRX. Para corroborar los
resultados obtenidos por DRX se usaron técnicas de MET, pues debido a su alta resolucion
es posible encontrar fases nanométricas. En la Figura 20a-c se pueden observar imagenes
obtenidas mediante MET convencional utilizando campo claro, de las cintas obtenidas por
solidificacion rapida, ademas de sus respectivos patrones de difraccién. En todos los casos
los patrones de difraccion muestran anillos correspondientes a la fase a-Al, denotando la
existencia de cristales muy pequefios, con orientaciones diferentes, lo cual se debe al
método de solidificacion empleado. En la Figura 20a se puede observar que para la
aleacion con 0.59 % Mg existen particulas de 20-50 nm de tamafio (sefialadas con flechas).

Los EDS correspondientes al analisis de estas particulas mostraron que corresponden a la
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fase CuAly, lo cual concuerda con lo observado usando DRX. Para las aleaciones con 3.80
y 6.78 % de Mg se observan particulas de 10-30 nm (Figura 20b,c). El analisis quimico de
estas particulas mostrd que corresponden a la fase a-Al. El aumento del contenido de Mg

origina que el tamafio de las particulas disminuye, mientras su nimero aumenta.

Figura 20. Micrografias tomadas mediante MET-campo claro y sus respectivos patrones

de difraccion, tomadas de la cara de las cintas en contacto con la rueda para las
aleaciones: (a) CAMO1 (0.59 % Mg), (b) CAMO03 (3.80 % Mg) y (c) CAMO06 (6.78 % Mg).
Los anillos de los patrones de difraccion corresponden a las reflexiones (111), (200),

(220) y (311) respectivamente, de la fase a-Al.
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La utilizacion de MET convencional en su modalidad de campo oscuro permitié analizar
particulas de menor tamafio a las observadas utilizando campo claro, lo cual se puede
observar en la Figura 21a. La técnica de campo oscuro es muy utilizada para el analisis de
nanoestructuras o de particulas para las cuales no existe un contraste marcado respecto a la
matriz [62]. Utilizando HRTEM se pudieron analizar de manera detallada las particulas

observadas en la Figura 21a, lo cual se observa en la Figura 21b-e.

Figura 21. (a) Micrografia obtenida mediante MET-campo oscuro de la aleacion con 0.59
% Mg solidificada de manera rapida donde se observan particulas de tamafio cercano a
los 10 nm (sefialadas con flechas). (b) Imagen de HRTEM donde se observan cristalitos
correspondientes al CuAl,. (c) FFT de la imagen mostrada en el inciso b. (d) Frecuencias
correspondientes al CuAl, utilizadas para el filtrado de imagen. (e) Imagen filtrada donde

se resaltan las particulas de CuAl,.
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El filtrado de imégenes obtenidas digitalmente mediante HRTEM utilizando sus FFT e
IFFT apoyd en la determinacion mas precisa del tamafio y distribucion de las particulas,
como puede observarse en las Figuras 21c-e. El uso de imagenes IFFT puede utilizarse de
manera efectiva para analizar nanoparticulas. Utilizando analisis cuantitativo de imagen fue
posible determinar la fraccion volumétrica, tamafio y espaciado entre particulas, lo que se
muestra en la Tabla V y se compararan con los obtenidos para las aleaciones con medio y
alto contenido de Mg. La técnica utilizada para determinar cantidades de particulas
nanométricas obtenidas por solidificacion rapida ha sido reportada por muy pocos autores
debido a que el estudio extensivo de aleaciones obtenidas por el método de “melt-spinning”
comenzd hace aproximadamente 10-15 afios, ademas de que para su estudio se necesita

contar con microscopios que cuenten con alta resolucion [14, 15].

Tabla V. Distribucion y tamafio promedios de las nanoparticulas de CuAl, para la
aleacion CAMOL1 y de AlsCu,MgsSis para las aleaciones CAM03 y CAMOG.

Aleacion Fraccion volumétrica | Tamafio (nm) | Espaciado (nm)
CAMO1 0.048 + 0.002 2-5 20-25
CAMO03 0.023 £ 0.001 o-7 25-32
CAMO06 0.015 + 0.008 5-7 30-38

La técnica de campo oscuro tambien fue utilizada para observar algunas estructuras
presentes en las aleaciones con 3.80 y 6.78 % en peso de Mg. Para ambos casos se
observaron difracciones de segundas fases diferentes a las observadas para la aleacion
CAMOL1. Algunas de estas fases fueron nanoparticulas, como las observadas en la Figura
22a, mientras que otras fases fueron de mayor tamafio, como las observadas en las Figuras
22b,c. El analisis mediante EDS de todas estas fases comprobd que corresponden al
AlsCu,;MggSig. El andlisis mediante MEB cuantitativa mostrd que la fraccion volumétrica
de esta fase solo alcanz6 0.033 para la aleacion CAMO3, mientras subid hasta alcanzar
0.064 para la aleacion CAMO06. Comparando con las cantidades de esta fase para las
aleaciones obtenidas mediante solidificacion convencional se observo una disminucion de

entre 4 y 5 veces (0.16 para la aleacion CAMO03 y 0.22 para la aleacion CAMO6).

Ismeli Alfonso Lopez 51




UMSNH. 1IM. Resultados y Discusién

Figura 22. Imagenes tomadas mediante MET-campo oscuro donde se observa la presencia
de: (a) nanoparticulas de Q difractando en la matriz para la aleacion con 3.80 % Mg; y

fase Q de mayor tamario para las aleaciones con 3.80 % de Mg (b) y 6.78 % Mg (c).
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El andlisis de la cantidad de nanoparticulas mediante HRTEM también se realiz6 para la
fase Q en las aleaciones con 3.80 y 6.78 % en peso de Mg. En la Figura 23 a-d se observa
la imagen de HRTEM vy el uso de FFT e IFFT, para la aleacion con 6.78 % Mg. Se puede
observar que para esta aleacion también fue posible delimitar los contornos de las

particulas.

Figura 23. (a) Micrografia obtenida mediante HRTEM de particulas nanométricas
observadas en la aleacion con 6.78 % Mg (b) FFT correspondiente a la imagen mostrada
en el inciso a donde se resaltan las frecuencias de la matriz y la fase Q, (c) Frecuencias
correspondientes a la fase Q utilizadas para el filtrado de imagen y (e) Imagen filtrada

donde se resaltan las particulas de Q.

Para comprobar que las particulas corresponden a las fases CuAl, y Q se utilizd

nanoanalisis, lo cual se logré utilizando el haz de menor tamafio con que cuenta el MET
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empleado en el presente trabajo (3 nm). Los EDS asi obtenidos se muestran en las Figuras
24a,b acompafiando imagenes tomadas mediante HRTEM de las particulas
correspondientes. Para la aleacién con 0.59 % de Mg se pueden observar pequefios
nanocristales en la matriz de a-Al (ver Figura 24a). El analisis de estas zonas usando EDS
muestra que corresponden a la fase CuAl,. En la Figura 24b se puede observar una
micrografia de HRTEM para la aleacion con 3.80 % de Mg con diferentes dominios
cristalinos, cuyo EDS mostré que corresponden a la fase Q. Estas particulas también se
observaron para la aleacion con 6.78 % de Mg. La orientacién de las particulas parece ser
aleatoria y la interfase tiene una morfologia compleja, con muchos de los planos de las
particulas coincidiendo con planos de la matriz, similar a lo observado por Inoue [15].
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Figura 24. Imégenes de HRTEM de las particulas presentes y sus respectivos EDS que

2

muestran la presencia de: (a) CuAl, para la aleacion con 0.59 % Mg y (b) Q para la
aleacion con 3.80 % Mg. El haz electronico es paralelo a <001>, y <011>q

respectivamente.
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111.1.2.3. Estudio de la superred formada por la fase Q.

En la Figura 25 se observa a la fase Q formando lo que parece ser una superred, lo cual se
encontrd después de realizar el analisis exhaustivo de las aleaciones con medio y alto
contenidos de Mg obtenidas por solidificacion rapida. Se ha reportado que la fase Q, asi
como sus antecesores (QP y QC), tienen composiciones quimicas muy cercanas [22, 23,
24], ademéas de que presentan ordenamientos de corto alcance. Las diferentes regiones
claras u oscuras observadas en la superred de la Figura 25 se deben a las composiciones
quimicas diferentes de la fase Q, lo cual corresponde con lo observado para otras
superredes [89, 90]. Las superredes son estructuras en las cuales existe un alto grado de
ordenamiento, pero solo de corto alcance [91, 92] y su estudio se ha extendido de manera
muy importante a partir de su descubrimiento en nanoparticulas [93] debido a las

propiedades que presentan como son alta dureza y superconductividad.

e

10 nm

Figura 25. Imagen obtenida mediante MET donde se puede apreciar la superred formada

por la fase Q para la aleacién con 3.80 % de Mg.

La formacion de superredes por parte de la fase Q y sus diferentes composiciones quimicas
ha sido reportada por Cayron y Buffat [94, 95] en aleaciones Al-Cu-Mg-Si sometidas a
envejecido. Estas otras fases se han reportado como precursoras para la precipitacion de la
fase Q después de un tratamiento térmico T6. Sin embargo las imagenes mostradas en la
Figura 26a-d parecen indicar que el método de fabricacion origind la formacion de la
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superred tridimensional en el estado de colada para las cintas con medio y alto contenido
de Mg. Las reflexiones de la superred son provocadas porque el material esta ordenado de
tal manera que la celda unitaria espacial real es mayor, por lo que la celda del espacio
reciproco es menor [91]. Se ha reportado que las vacancias también pueden formar

superestructuras [96].

[132]
.Q(201)

.Q (310)

F
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Figura 26. (a) Micrografia obtenida mediante HRTEM donde se observa una superred,
encontrada para la aleacion con 3.80 % Mg, formada por la fase Q y posiblemente QC y
QP, (b) FFT donde se observan las frecuencias correspondientes a los planos observados

en el inciso a e imagenes filtradas de la fase Q (c) y de la superestructura (d).

Las reflexiones sefialadas en la FFT de la Figura 26b no corresponden a ninguno de los
planos reportados de la fase Q. La superred reportada por Cayron y Buffat [94] esta
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formada por tres fases hexagonales de composiciones muy cercanas, con parametros de red:
a = 0.393 nm para QP, a = 0.670 nm para QC y a = 1.035 nm para Q. Estas tres fases
pueden coexistir en un precipitado y estdn basadas en el cristal de la fase QP. No se
encontrd ningun trabajo que reporte esta superred para aleaciones Al-Si-Cu-Mg, ya sea
obtenidas por solidificacion convencional o rapida, ni incluso después de tratamientos
térmicos. Las estructuras de las fases Q, QP y QC se han reportado como racimos de Al,
Mg y Si en los cuales los atomos de Cu estan en una posicion cercana a la intersticial, como

se muestra en la Figura 27a,b. Las fases Q, QC y QP se presentan en el sistema hexagonal,

Figura 27. (a) Proyeccion sobre el eje ¢ de las redes formadas para las fases QP, QCy Q.

(b) Simulacion de la superred formada por las fases Q, QP y QC [94].

Los resultados obtenidos por las diferentes técnicas utilizadas muestran que la solucion
solida fue ampliamente extendida para todas las cintas, pues aunque no se logré una
solubilidad solida completa si se evitd la formacion de gran cantidad de segundas fases,
presentes para las aleaciones obtenidas por solidificacion convencional. Estos resultados

estan en concordancia con los encontrados por otros autores [14, 84].

111.1.3. Microdurezas.

En la Tabla VI se muestran las durezas de las aleaciones experimentales obtenidas por
fundicion convencional y las microdurezas de las fases a-Al para todas las aleaciones
experimentales. El pequefio espesor de las cintas (maximo 60 um) no permite la medicion
de la dureza, por lo que solo se reportan microdurezas, lo cual es aceptado en la bibliografia

[14, 15]. La dureza de la aleacion convencional con 0.59 % en peso de Mg es similar a los
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valores reportados para aleaciones con esta composicion obtenidas utilizando molde
permanente (85 BHN) [1]. Al aumentar el contenido de Mg la dureza de los lingotes
aumenta significativamente, alcanzando valores de 94.85 BHN para la aleacion con 3.80 %
Mg y 98.68 BHN para la aleacion con 6.78 % Mg. Lla mayor cantidad de segundas fases
para las aleaciones con medio y alto contenidos de Mg parecen ser la causa del importante
aumento de la dureza, lo cual se observo en la Tabla VI. ElI comportamiento de la
microdureza es diferente al observado para la dureza, pues el aumento en el contenido de
Mg origina cambios no significativos, lo cual podria estar originado a que la matriz es la
primera fase en solidificar y sus composiciones quimicas varian muy poco, por lo cual se
necesita realizar el tratamiento térmico de solucion [13, 17]. El analisis de las microdurezas
de las matrices de a-Al para las cintas muestra que los valores son mas de 2 veces
superiores al de los lingotes, lo cual se explica por el método de fabricacion, obteniéndose
estructuras mas finas y nanoparticulas de a-Al, 6 y Q. El incremento en el contenido de Mg
de 0.59 a 3.80 % también provoca un aumento significativo de la microdureza para las
cintas. No obstante al aumentar el contenido de Mg de 3.80 a 6.78 % no se observaron
diferencias significativas. La similitud de tamafios y distribucion entre las fases presentes
en las aleaciones CAMO03 y CAMO6 puede explicar los valores de microdureza tan
cercanos entre ellos. La presencia de superredes provoco que la microdureza sea mayor

para estas aleaciones, donde se forma la fase Q.

Tabla VI. Durezas y microdurezas (fase a-Al) de las aleaciones obtenidas por fundicion

convencional y microdurezas para las aleaciones obtenidas por solidificacion rapida.

Contenido de Mg Cintas Lingotes
en la aleacion Microdureza Dureza Microdureza
(% en peso) Vickers, VHN Brinell, BHN Vickers, VHN
0.59 164.33+ 4.25 88.45 + 3.89 86.44 + 3.42
3.80 183.40+ 4.07 94.85 + 5.02 88.18 + 2.59
6.78 181.65+5.20 98.68 + 4.98 87.67 £ 2.09

111.1.4. Composiciones de las soluciones sélidas sobresaturadas.
En la Figura 28 se presentan las composiciones obtenidas mediante EDS de las soluciones

solidas sobresaturadas (SSS) para las aleaciones obtenidas por fundicién convencional y
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por solidificaciéon rapida. Como puede observarse el por ciento atdbmico de elementos de
aleacion es mucho mayor para las cintas, lo cual esta en correspondencia con los resultados
obtenidos mediante DRX ya observados en las Figuras 17 y 19, donde se mostr6 que
existe menor cantidad de fases para las aleaciones obtenidas por solidificacion rapida. Se
logré extender la solubilidad solida del Si hasta 10 % at. Tomando en cuenta los resultados
anteriores el incremento de la microdureza para las cintas se puede explicar por dos
factores: primero la nanoestructura existente para las cintas, y segundo la mayor cantidad
de elementos en solucion solida. Analizando las cintas se observa que el contenido de Mg
en solucion solida aumenta a medida que es mayor la cantidad de este elemento en la
aleacion, lo cual hace que disminuyan los contenidos relativos de Si (de 10% al 5%) y de
Cu (de 1.5% a 0.8 %). Por su parte para los lingotes los cambios mas pronunciados son
para el Si, que disminuye desde 1.5 hasta 0.25 y para el Cu, que aumenta desde 0.15 hasta
1.6. El contenido de Mg en la solucidn solida se mantiene constante. Lo anterior explica por

qué la microdureza de los lingotes presenta poca variacion.
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Figura 28. Contenido de elementos de aleacion (en % atdmico) en la solucion solida

sobresaturada (SSS) para lingotes y cintas.

I11.2. Tratamiento térmico de solucion.

Con el objetivo de obtener la méxima concentracion de Si, Cu y Mg en solucién solida en
la matriz de a-Al, se llevd a cabo el tratamiento térmico de solucion. Este tratamiento
térmico consiste en elevar la temperatura por encima de la temperatura de solvus de la
aleacion para solubilizar las segundas fases y lograr que la mayor cantidad de elementos

aleantes pasen a formar parte de la solucion sélida sobresaturada. A medida que haya
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mayor solubilizacion va a existir una menor cantidad de fases diferentes a la matriz, razén
por la cual se puede cuantificar la cantidad de fases que han solubilizado utilizando analisis

cuantitativo de imagen [19].

111.2.1. Aleacion con 0.59 % de Mg.

En la Figura 29a-h se puede observar la evolucion de la microestructura para la aleacion
AMO1 sometida a solubilizacion a una temperatura de 500 °C y tiempos entre 4 y 72 h. Para
un tiempo de 4 h la estructura fibrilar del eutéctico Al-Si presente en el estado de colada se
desintegra en particulas de forma cercana a la esférica. Este comportamiento es reportado
para tiempos tan cortos como 1 minuto para aleaciones Al-Si-Mg [82, 97]. Shivkumar y
col. [33] encontraron que las particulas de Si esferoidizan gradualmente. Un tiempo de
solubilizacion prolongado hace que las particulas de Si esferoidicen de manera extensiva.
Para las probetas solubilizadas por 4 h la estructura dendritica persiste, con tendencia a
fragmentarse. A partir de las 30 h esta estructura se pierde completamente pues las
segundas fases existen como particulas aisladas. Esta tendencia continta para tiempos
mayores, a la vez que existe aglomeracion. Los procesos que ocurren pueden dividirse en
desintegracién o fragmentacion, esferoidizacion y aglomeracion y ocurren debido a la
inestabilidad de la interfase, por lo que estan dirigidos a reducir la energia interfacial total
[98]. EI crecimiento de las particulas de Si se explica mediante el proceso de maduracién o
crecimiento de los precipitados de Ostwald, el cual establece que el crecimiento de
particulas grandes ocurre a expensas de particulas pequefias [82]. El proceso de crecimiento

del Si eutéctico fue estudiado mediante el diametro equivalente de las particulas formadas.
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Figura 29. Micrografias Opticas de la evolucion de la microestructura a medida que
aumenta el tiempo de solubilizacion para la aleacion AMO1 a una temperatura de 500 °C
para los estados: a-Colada, b- 4h, c-8h, d-12h, e-20 h, f-30h, g-48h y h-72h. Se puede

observar la fragmentacion y el aumento de tamafio de las particulas de Si.
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La evolucidon de la microestructura cuando se emplea una temperatura de solucion de 480
°C es similar a la observada para 500 °C, aunque para una temperatura mayor la velocidad
de difusion aumenta, por lo que los cambios microestructurales ocurren para tiempos mas
cortos. No obstante para los tratamientos térmicos a 500 °C aparece la fusion localizada de
fases, observable por la gran cantidad de huecos por contraccion que dejan estas zonas
fundidas después del temple (ver Figura 30). La fusion se origina aungue la temperatura
sea menor que la temperatura critica reportada por Samuel [17, 34, 35], que es de 507 °C, lo
cual se explica porque la composicion de una misma fase puede cambiar de una aleacion a
otra, cambiando también la temperatura de fusion [17], o quiza pudiera deberse a errores

experimentales en la medicion de la temperatura.
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Figura 30. Micrografia Optica de la aleacion AMO1 solubilizada a 500 °C durante 72 h. Se

sefialan con flechas los huecos por contraccion producidos despues de realizar el temple

de zonas fundidas.

Como se ha mencionado con anterioridad, para 480 °C no aparece la fusion localizada de
fases. Este resultado muestra que el uso de esta temperatura es preferible a la de 500 °C,
aunque la cantidad de fases disueltas es menor, tanto de segundas fases como de fases ricas
en Cu, ya que el proceso de solucion depende de la temperatura. Esto se debe a que a
mayores temperaturas los atomos tienen el tiempo suficiente para difundir desde las fases
constituyentes hasta la matriz, pasando a formar parte de la solucién sélida sobresaturada.
Como se habia mencionado con anterioridad el uso del MEB es preferible para observar
mas nitidamente las fases ricas en Cu. En la Figura 31a-d se observan micrografias

obtenidas mediante MEB de la evolucion de las fases ricas en Cu para la aleacion AMO01,
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sometida a un tratamiento de solucion a 480 °C. Se puede apreciar que la disolucién del
CuAl, ocurre de manera extensiva, quedando solo pequefias particulas. No obstante esta
fase no se disuelve completamente incluso para tiempos de 72 h. Samuel y col. [34, 35]

reportan que la solubilizacion completa del CuAl; ocurre despues de las 100 horas.
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Figura 31. Imagenes obtenidas mediante MEB-electrones retrodispersados de la evolucion
de la microestructura a medida que aumenta el tiempo de solubilizacion para la aleacion
AMO1, para una temperatura de 480 ° C y estados: a-Colada, b-12h, c-30h vy d-72h.
[Sefialados con flechas: 1-Eutéctico Al-Si; 2-CuAl,].

En la Figura 32 se observa el comportamiento de la cantidad de fases sin disolver para la
aleacion AMO1. Como referencia se tomo la cantidad presente en el estado de colada como
el 100 %. Para el caso del tratamiento de disolucion a 480 °C la cantidad de fases sin
disolver siempre es mayor a la obtenida para 500 °C, lo cual es debido a la influencia de la
temperatura sobre la velocidad de difusion. No obstante el equilibrio de disolucion para las
segundas fases para ambas temperaturas se alcanza para un tiempo de 4 horas, quedando
sin disolver cerca del 70 % para 480 °C y 60 % para 500 °C. Para tiempos mayores la
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cantidad de segundas fases sin disolver continla disminuyendo de manera poco
significativa. Para el caso de las fases ricas en Cu (CuAl, para la aleacion AMO01) el
equilibrio se alcanza para 8 y 12 h para temperaturas de solucion de 500 y 480 °C
respectivamente. Estos tiempos son suficientes para disolver cantidades significativas de

CuAl,, pues las cantidades sin disolver son aproximadamente 30 y 50 % respectivamente.
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Figura 32. Variacion en el porcentaje en volumen de la cantidad de fases no disueltas

como funcion del tiempo de solucién a 480 y 500 °C para la aleacion AMO01 (0.59 % Mg).

111.2.2. Aleacion con 3.80 % de Mg.

La evolucion de la microestructura para la aleacion AMO3 (3.80 %Mg) sometida a
tratamiento térmico de solucién a 500 °C es mostrada en la Figura 33a-h. Como puede
observarse la fase Si presente en el estado de colada se disuelve casi completamente
después de un tiempo de 4 h. Las pocas particulas de fase eutéctica Al-Si existentes
mantienen el mismo comportamiento que para la aleacion AMO1 (0.59 %Mg),
fragmentandose y aglomerandose para tiempos de solucién de 4 h. La fase cuaternaria
presenta un comportamiento similar al observado para el eutéctico Al-Si pues ocurre su
fragmentacion, esferoidizacion y aglomeracion, pero a una menor velocidad que para el Al-
Si. Es necesario recordar que para el eutéctico AI-Si los tres procesos ocurren

simultaneamente.
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Figura 33. Evolucién de la microestructura para la aleacion AMO03 (3.80 %Mg)
solubilizada a 500 °C en los estados: a-Colada, b-4h, c-8h, d-12h, e-20h, f-30h, g-48h y h-

72h. Se observa la fragmentacion y el aumento de tamafio de las particulas de Q.
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Para el caso de la fase cuaternaria para tiempos de solucion de 4, 8 y 12 horas no se ve
esferoidizacién ni aglomeracion, solo fragmentacion, como se aprecia en la Figura 33b-d.
Es importante tener en cuenta que el tratamiento de solucion persigue dos objetivos
fundamentales: 1) maximizar el contenido y distribucion de los elementos de aleacion en
solucion sdlida, y 2) obtener particulas grandes, lo méas separadas posible y de forma
esférica. El primer objetivo es importante porque es la condicién éptima para lograr un
buen proceso de envejecido y obtener una alta resistencia a la cedencia, mientras que el
segundo objetivo es importante para aumentar la ductilidad [18]. Por estas razones se puede
concluir que el comportamiento de la fase Q no es el dptimo, pues es poco soluble y su
esferoidizacion es menor que para el eutéctico Al-Si. Para un tiempo de solucion de 20 h
también se observa fragmentacion y esferoidizacion de la fase Q, lo cual se acentla para un
tiempo de solucién de 30 h. A partir de este tiempo empiezan a aglomerarse las particulas
hasta alcanzar su maximo tamafio para 72 h, como se mostrara mas adelante en el analisis
de tamafio de particula. Estos resultados pueden ser explicados tomando en cuenta
consideraciones tedricas que indican que la inestabilidad interfacial es menor para
estructuras en forma de bloque, resistiéndose al cambio de forma, lo cual fue estudiado por
Martin y Doherty [97] para eutécticos de forma diferente a la fibrilar. Los eutécticos
fibrilares son mas susceptibles a los cambios de forma, por lo que las particulas facilmente

esferoidizan.

El uso de MEB-electrones retrodispersados fue muy Gtil para el andlisis de las fases ricas en
Cu. En la Figura 34a-d se observa la disolucién de las fases para una temperatura de 480
°C. Puede apreciarse que la fase predominante antes y después del tratamiento térmico ya
no es la Al-Si, como lo era para la aleacion AMO0L1, sino la Q. Para esta aleacion no ocurre
fusién localizada de fases para ninguna de las temperaturas utilizadas. Puede observarse
que después de 72 h la cantidad de la fase Q sin disolver es elevada comparada con la fase
CuAl; para la aleacion AMO1 (ver Figura 31d). Como se ha mencionado anteriormente la
fase Q es poco soluble. Los procesos de fragmentacion, aglomeracion y esferoidizacion son
mas tardados que para la solubilizacion a una temperatura de 500 °C, lo cual se debe a la
menor velocidad de difusion. El proceso de fragmentacion no se completa, pues incluso
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para 72 horas existen fragmentos alargados. Este resultado no es deseable debido a que para

la obtencién de una alta ductilidad es necesario obtener la esferoidizacién de las fases.
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Figura 34. Evolucion de la fase cuaternaria al aumentar el tiempo de solucion para una
temperatura de 480 °C y tiempos de a-4 h, b-12 h, ¢-30 h y d-72 h. Se puede observar la

fragmentacion y el aumento de tamafio de las particulas.

En la Figura 35 se muestra el comportamiento de la cantidad de fases no disueltas para la
aleacion AMO03 a 480 y 500 °C. Los cambios mas importantes en la cantidad de segundas
fases para 500 °C se presentan para tiempos de solucion de 4 y 8 h, disminuyendo hasta 75
%. Para tiempos mayores no ocurren cambios significativos en la cantidad de segundas
fases. ElI comportamiento para 480 °C es similar, pero la cantidad de fases sin disolver es
mayor (cerca del 85 %). Para el caso de las fases ricas en Cu (fase Q) los cambios mas
significativos ocurren para 4 y 8 horas. Con tiempos de tratamiento térmico mayores esta
fase se disuelve muy lentamente. Cuando se alcanzé el equilibrio para la disolucion de la
fase cuaternaria (8 h) a 500 °C el 87 % se mantenia sin disolver, mucho mayor al 32 % no
disuelto para la aleacion AMOL. Este resultado es atribuido a que para el caso de la aleacion

AMO1 la fase rica en Cu mayoritaria es la CuAl,, mientras que para la aleacion AMO03 es la
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fase cuaternaria, menos soluble que el CuAl,. Esta reportado que Q tiene baja solubilidad
[7], siendo insoluble incluso a temperaturas cercanas a 530 °C [98, 99, 100], mientras que
la disolucion del eutéctico Al + CuAl, ocurre a temperaturas cercanas al final del rango de
la temperatura de solidificacion (aproximadamente 480 °C). Para ambas temperaturas el Si

se disuelve completamente para tiempos entre 8 y 12 h.
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Figura 35. Variacion en el porcentaje en volumen de la cantidad de fases no disueltas

como funcion del tiempo de solucion a 480 y 500 °C para la aleacion AMO3.

11.2.3. Aleacién con 6.78 % de Mg.

En la Figura 36a-h se muestra la evolucion de la microestructura para la aleacion AM06
sometida a solucion a 500 °C y tiempos entre 4 y 72 h. La fase cuaternaria sigue el mismo
comportamiento que en la aleacion AMO03, fragmentandose para tiempos de solubilizacion
de 4 hasta 20 h, no existiendo esferoidizacion ni aglomeracion. Para 30 h continda la
fragmentacion, pero ya se puede observar esferoidizacion (Figura 36 f). A partir de este
tiempo empiezan a aglomerarse las particulas hasta alcanzar su maximo tamafio para 72 h,
como se mostrara mas adelante en el analisis de tamafio de particula. EI tiempo requerido
para la esferoidizacion de esta fase es mayor que para el caso del eutéctico Al-Si y que para
el Si. La fase Si sigue el mismo comportamiento que el eutéctico Al-Si, pues desde las 4 h
se observa la fragmentacion y esferoidizacion, comenzando a aglomerarse en particulas
mayores a partir de 8 h, creciendo de manera constante hasta 72 h, como se podra observar

mas adelante al realizar el andlisis cuantitativo de las particulas.
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Figura 36. Evolucion de la microestructura para la aleacion AM06 al aumentar el tiempo
de solubilizacién para una temperatura de 500 °C en los estados: a-Colada, b-4h, c-8h, d-
12h, e-20 h, f-30h, g-48h y h-72h. Se puede observar la fragmentacion y el aumento de

tamafio de las particulas de Q (claras) y Si (negras).
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El andlisis de la microestructura mediante MEB-electrones retrodispersados facilita
diferenciar la fase cuaternaria y el Si, lo cual fue analizado para la aleacién sometida a
solucidn a 480 °C, Figura 37a-d. La fase cuaternaria presenta fragmentos alargados incluso
para un tiempo de 72 h, mientras que la fase Si permanece sin disolver. El Si también se
esferoidiza desde las 4 h, como ocurrié para una temperatura de 500 °C. Tiempos mas
largos originan la aglomeracion de estas particulas. Como pudo observarse no ocurrid
fusion de fases para las aleaciones con 3.80 y 6.78 % de Mg, hecho que demuestra que la

fase Q no presenta fusion a las temperaturas de trabajo.
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Figura 37. Evolucion de la fase cuaternaria (color claro) y el Si (negra) para la aleacion
AMO06 sometida a solucién a 480 °C y tiempos de a-4 h, b-12 h, ¢c-30 h'y d-72 h. Se puede
observar la fragmentacion y el aumento de tamafio de las particulas

El comportamiento de la disolucion de las fases en la aleacion AMO6 es similar al
observado para la aleacion con contenido intermedio de Mg, como puede observarse en la
Figura 38. Las segundas fases presentan un comportamiento similar a 480 y a 500 °C, pues
el equilibrio de disolucién ocurre hasta un tiempo de 12 h, quedando sin disolver 70 y 80 %
para 500 y 480 °C respectivamente. Para tiempos de tratamiento térmico mayores la
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cantidad de fases sin disolver solo baja cerca del 5 %. EI cambio mas importante en cuanto
a la disolucién de las fases ricas en Cu (fase Q) es entre 4 y 12 h, para después estabilizarse.
En este caso el Si no se disuelve completamente incluso para 72 h y no se observa que se
alcance un equilibrio. Los cambios mas importantes se observan para tiempos de entre 8 y
12 h, cuando se alcanza cerca del 50 % del Si sin disolver para 500 °C y 70 % para 480 °C.
Estos resultados muestran la importancia de la temperatura en la solucién de todas las fases.
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Figura 38. Variacion en el porcentaje en volumen de la cantidad de fases no disueltas
como funcion del tiempo a 480 y 500 °C para la aleacion AMO06 (6.78 %Mg).

111.2.4. Caracterizacion de las segundas fases.

Las mediciones de tamafio, factor de forma y espaciado entre particulas, asi como cantidad
de elementos de aleacion en la solucion soélida, se realizaron solo para las aleaciones
solubilizadas a 480 °C, debido a que para 500 °C ocurri6 la fusion localizada de fases en la
aleacion AMO1. Para la aleacion AMO1 se midieron las particulas del eutéctico Al-Si
debido a que para la fase CuAl;, no ocurren cambios de forma, solo la disolucion extensiva.
Para la aleacion AMO3 solo se miden las caracteristicas de la fase cuaternaria debido a que
el Si se disuelve completamente para tiempos muy cortos, mientras que para la aleacion
AMO06 se miden las caracteristicas de las fases Q y el Si. ElI cambio en el diametro
equivalente promedio (D.) para las tres aleaciones experimentales sometidas a tratamiento
de solucién es mostrado en la Figura 39. Para la aleacion AMO1 el tamafio de particula
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aumenta de 2.0 um? para 4 h hasta 6.2 pm? para 72 h debido al proceso de aglomeracién de
Ostwald, pero el aumento mas importante para D, ocurre hasta las 48 h, pues de 48 a las 72
h permanece sin cambios notables, lo cual podria deberse que ya todas las particulas
pequefias se aglomeraron en particulas mayores. La evolucion de D, para las particulas de
la fase Q presentes en la aleacion AMO3 es bastante diferente, pues no se observa un
aumento de tamafio estable como el observado para las fases ricas en Si, sino que se
observan procesos alternados de fragmentacion y aglomeracion, aumentando desde 12 um?
para 12 h hasta 20 pm? para las 30 h y después disminuyendo hasta 15 pm? para 48 h. Estos
procesos alternos se deben a que la estructura de la fase Q no permite un proceso de
fragmentacion continuo debido a que su forma no es fibrilar, sino en forma de bloques, por
lo que es mas dificil lograr cambios de forma. EI comportamiento del diametro equivalente
para las particulas de Si en la aleacion AMO06 es similar al observado para el Si eutéctico en
la aleacion AMO1, aumentando de 3 um? para 4 h hasta 8 um? para las 48 h, sin cambios
notables para tiempos mas largos. Para las particulas de Q no existe un aumento continuo
del tamafio de particula, debido a que la aglomeracion y la fragmentacion ocurren
simultaneamente para tiempos de menores a 30 h, por lo que D, aumenta para tiempos
mayores a 30 h. Para las tres aleaciones experimentales el parametro D, para las particulas
de las fases ricas en Si es mucho menor que para las particulas de la fase Q, lo cual se debe
a las diferencias en la secuencia de fragmentacion, aglomeracion y esferoidizacion, ademas
de que la estructura en forma de bloques de la fase Q no favorece la ocurrencia de cambios
de forma, por lo que no se fragmenta en segmentos pequefios. EI mayor tamafio de las
particulas de Q después de realizado el tratamiento de solucion también se debe a que la

fase Q presente en el estado de colada tiene un tamafio mayor que las fases ricas en Si.
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Figura 39. Comportamiento del tamafio promedio de particulas (De) para las aleaciones

experimentales solubilizadas a 480 °C y tiempos entre 4y 72 h.

En la Figura 40 se puede observar el cambio en el espaciado interparticular para las
aleaciones experimentales solubilizadas a 480 °C. Este parametro fue calculado tomando en
cuenta todas las particulas presentes en cada aleacién. Se puede observar que la separacion
entre las particulas aumenta con el tiempo para todas las condiciones experimentales, lo
cual estd de acuerdo con las observaciones hechas durante el analisis de la disolucion de
fases, correspondiendo al aumento del tamafio de particulas y la disminucién de su
cantidad. Para tiempos de solucion largos el aumento del espaciado entre las particulas es
mas lento debido a que las particulas crecen a menor velocidad. EI valor del espaciado
maximo entre particulas es de 9.0 um para la aleacion AMO01, alcanzando 6.0 um para la
aleacion AM03 y 5.0 um para la aleacion AMO06. Esta disminucién se debe a la mayor

cantidad de segundas fases para las aleaciones con mayor contenido de Mg.
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Figura 40. Comportamiento del espaciado promedio entre particulas para las aleaciones

experimentales solubilizadas a 480 °C y tiempos entre 4y 72 h.

En la Figura 41 se observan los cambios producidos en el factor de forma (F) para los
diferentes tiempos de solucién y una temperatura de 480 °C. Como se habia mencionado
anteriormente este parametro se obtiene midiendo los tamafios maximos y minimos de cada
particula. Un circulo tiene un factor de forma igual a uno. Se puede apreciar que ocurre la
esferoidizacion de todas las particulas a medida que aumenta el tiempo de solucion. Las
fases ricas en Si presentan valores de F cercanos a 0.5 para tiempos de solucién tan cortos
como 4 h, mientras que para la fase Q el factor de forma no llega a 0.4 incluso para tiempos
de 72 h. Este resultado indica que mientras que la esferoidizacion de las fases ricas en Si
ocurre casi instantaneamente, en el caso de la fase Q la esferoidizacién necesita mucho
mas tiempo, lo cual se explica debido a consideraciones de energia interfacial, ya antes

mencionados [98].
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Figura 41. Comportamiento del factor de forma promedio (F) para las aleaciones

experimentales solubilizadas a 480 °C y tiempos entre 4y 72 h.

Los cambios producidos en los porcentajes atbmicos promedios para el Cu, el Mgy el Si en
las soluciones solidas sobresaturadas se pueden observar en la Figura 42a-c. Para el caso
del Cu el cambio méas importante es para la aleacion AMO1 debido a la disolucién del
CuAl,. Para esta aleacidon el contenido de Mg es casi constante (0.1 % atémico), lo cual
concuerda con lo observado por Li y col. [17]. Para el caso del Mg se produjeron cambios
significativos después del tratamiento termico para las aleaciones AM03 y AMOG,
alcanzando valores méximos de 1.0 y 2.7 % atomico respectivamente, lo cual se debe a la
disolucién de la fase Q, cuyo contenido de Mg determinado mediante EDS es de 38 %
atomico. En cuanto al contenido de Si no se observan incrementos significativos para las
aleaciones experimentales, aunque para la aleacion AMO6 se aprecia un leve aumento para

tiempos largos debido a la disolucion de la fase Si.
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Figura 42. Contenido de Cu (a), Mg (b) y Si (c) en las soluciones sélidas sobresaturadas

(SSS) para las aleaciones experimentales solubilizadas a 480 °C.

Las relaciones Cu:Mg y Mg:Si se pueden observar en la Figura 43a,b. Los contenidos de

elementos de aleacion en la SSS hacen posible obtener diferentes relaciones Cu:Mg y
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Mg:Si en la solucion sélida, para asi estudiar su influencia sobre el proceso de
precipitacion. Es necesario recordar que estas relaciones originan que el proceso de

precipitacion cambie, lo cual serd analizado mas adelante.
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Figura 43. Relaciones Cu:Mg (a) y Mg:Si (b) en las soluciones sélidas sobresaturadas

(SSS) para las aleaciones experimentales solubilizadas a 480 °C.

Como puede observarse para la aleacion AMO1 los valores de Cu:Mg (Figura 43a) siempre
son mayores a 3.5, alcanzando 8.0 a las 72 h por la disolucion del CuAl,, mientras que para
las aleaciones con 3.80 y 6.78 % de Mg se alcanzan valores menores a 1.0. Esta

disminucion en las relaciones Cu:Mg muestra que seleccionando las composiciones
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quimicas y los tratamientos de solucion adecuados se pueden obtener niveles de Mg altos
en la SSS. Para las relaciones Mg:Si (Figura 43b) en la mayoria de los casos es menor que
1.0, excepto para la aleacion con 6.78 % Mg, para la cual alcanza un valor de 5.8 para 4 h,

mientras que para tiempos mas largos disminuye a 3.0.

111.3- Tratamiento térmico de envejecido.
111.3.1-Aleaciones producidas por solidificacion rapida.

111.3.1.1. Efecto de la temperatura.

En la Figura 44a-c se observa el comportamiento de la microdureza en funcién del tiempo
de envejecido para las aleaciones obtenidas por solidificacion rapida envejecidas a 150, 180
y 210 °C. Utilizando el software Statgraphics Plus 4.1 para cada aleacion se trazé la curva
que mas se ajusta al comportamiento de los puntos de microdureza obtenidos para los
diferentes tiempos. El contenido de elementos de aleacion en solucién solida para estas
aleaciones es muy alto, por lo que los cambios de temperatura provocan cambios
importantes en el proceso de precipitacion. Para las cintas con 0.59 % de Mg (ver Figura
44a) se observa que a medida que aumenta la temperatura, la intensidad del pico de
microdureza disminuye y se desplaza hacia tiempos de envejecido menores. Para 150 °C la
méaxima microdureza es de 230 VHN y se obtiene para un tiempo de 25 h, mientras que
para 180 °C y 210 °C los picos de microdureza aparecen para tiempos aproximados de 1.5-
2 h, y sus intensidades son de 210 y 205 VHN respectivamente. EI aumento de la
temperatura origina la aceleracion de la precipitacion, por lo que la microdureza aumenta
en menor tiempo, pero el consiguiente aumento de tamafio de los precipitados provoca
sobreenvejecido [101, 102, 103, 104]. Para esta aleacion la temperatura de envejecido

Optima para alcanzar valores de microdureza altos en tiempos cortos es 180 °C.
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Figura 44. Comportamiento de la microdureza para las aleaciones obtenidas por

solidificaciéon rapida como funcion de la temperatura y el tiempo de envejecido, para
contenidos de Mg de: 0.59 (CAMO01), 3.80 (CAMO03) y 6.78 (CAMO6).

En el caso de las cintas con 3.80 % de Mg (ver Figura 44b) envejecidas a diferentes

temperaturas se puede observar que para 150 y 180 °C las microdurezas alcanzan valores de

Ismeli Alfonso Lépez

79




UMSNH. 1IM. Resultados y Discusién

220 VHN vy se obtienen para tiempos mayores a 40 h. Para 180 °C ademas se observa un
pequefio pico de microdureza de 190 VHN para un tiempo de 1 h. Cuando la temperatura se
incrementa hasta 210 °C solo aparece un pequefio pico de cerca de 200 VHN para 2 h,
posteriormente disminuyendo de manera notable, lo que sugiere que la aleacion esta
sobreenvejecida. La disminucion de la microdureza se puede explicar debido a que el
proceso de precipitacion se acelera con el aumento de la temperatura y provoca que la
resistencia del material disminuya debido al crecimiento acelerado de los precipitados [105,
106, 107, 108]. Como pudo observarse solo para temperaturas de 150 y 180 °C se alcanzan
microdurezas significativamente superiores a los estados de colada. El incremento
observado para 100 h en la Figura 44c para 180 °C no puede tomarse como una muestra
inequivoca del aumento de la microdureza, pues se trata de un solo punto, lo cual pudiera

deberse a errores experimentales.

Cuando se analiza el comportamiento de la microdureza para las cintas con 6.78 % de Mg
(Figura 44c) se puede observar que el pico de microdureza para 150 °C se obtiene para un
tiempo aproximado de 15 h, alcanzando un valor de 250 VHN. Para 180 y 210 °C los picos
se desplazaron hasta 2 h debido a que para temperaturas mayores se acelera el proceso de
precipitacion. El pico para 180 °C alcanza solo 240 VHN, mientras que el de 210 °C llega
hasta 265 VHN. Para 180 °C se observa un aumento en la microdureza para tiempos de 80
y 100 h. Los fendmenos que explican este aumento de microdureza para tiempos largos
seran analizados mas adelante al estudiar las microestructuras. Las temperaturas de 180 y
210 °C provocan valores de microdureza altos en tiempos cortos

111.3.1.2. Efecto del contenido de Mag.

Las microdurezas medidas para las cintas envejecidas a diferentes temperaturas se pueden

observar en la Figura 45a-c. Para una temperatura de envejecido de 150 °C la microdureza
se comporta de manera similar para las aleaciones CAMO1 (0.59 %Mg) y CAMO06 (6.78
%Mg), pues comienza a aumentar desde tiempos aproximados de 2 h, alcanzando un
maximo para posteriormente disminuir. Los picos se obtienen para tiempos de cerca de 40
h para la aleacién con 0.59 % Mg y 15 h para la aleacion con 6.78 % Mg. Para la aleacion
con 6.78 % de Mg el pico supera en cerca de 30 VHN los maximos valores de microdureza
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obtenidos para las aleaciones CAM01 y CAMO3. La microdureza para la aleacion CAMO3
aumenta para un tiempo de 20 h hasta valores muy cercanos a los valores de la aleacion
CAMO1 (220 VHN), pero este aumento va ocurriendo muy lentamente, sin presentar un

pico pronunciado.
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Figura 45. Comportamiento de la microdureza para las aleaciones obtenidas por

solidificacion rapida dependiendo del contenido de Mg para temperaturas de envejecido de
150, 180 y 210 °C. Los contenidos de Mg de las aleaciones son: CAMO01 (0.59%), CAMO03
(3.80 %) y CAMOG (6.78 %).
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Cuando las temperaturas de envejecido fueron de 180 y de 210 °C (Figura 45b-c) las
microdurezas maximas también fueron para la aleacion con 6.78 % de Mg, mientras que
para las aleaciones con 0.59 y 3.80 % de Mg los picos tuvieron intensidades similares entre
ellos, pero fueron mucho mas pequerios que el obtenido para la aleacion CAMO06. Para 180
°C el pico de microdureza para la aleacion CAMOL se obtiene para tiempos menores (2 h)
que para la aleacion CAMO3 (40 h). Estos resultados muestran que el aumento del
contenido de Mg para las cintas provoca que la respuesta al envejecido sea mayor, lo cual
podria explicarse por la mayor cantidad de elementos de aleacion en solucion solida, lo cual

pudiera provocar que el tipo de precipitado cambie.

111.3.1.3. Analisis estadistico de la precipitacion.

A continuacion se presentan los resultados obtenidos después de realizar analisis
estadisticos para obtener la influencia de los factores experimentales sobre la microdureza
de las aleaciones envejecidas. La ecuacién de regresion que relaciona la microdureza con
las variables experimentales (tiempo, temperatura y contenido de Mg), que se ajusto al

modelo con un error del 5%, es la siguiente:

VHN =-11.6005+1.35869 *t + 2.62857 *T —5.90231* Mg + 0.00206263 * t*
—0.00886621*t *T —0.0402229 *t * Mg —0.00818519-T * Ec. 16

2

+0.0748519+T * Mg — 0.278386 * Mg

Tomando en cuenta los resultados obtenidos mediante el disefio experimental utilizado y
con el apoyo del software Statgraphics Plus 4.1 se pudo encontrar la importancia de cada
uno de los coeficientes de correlacion empleados en la Ecuacion 16, lo cual se muestra en
la Figura 46a, observandose que el factor mas importante para obtener altas microdurezas
es la temperatura, seguido de la combinacion temperatura-tiempo y del contenido de Mg.
Al analizar la Figura 46b se observa que los cambios mas bruscos sobre la microdureza
son producidos por la temperatura, corroborando lo observado en la Figura 46a. No
obstante los tres factores experimentales utilizados influyen significativamente sobre la
microdureza, lo cual se podria explicar debido al hecho de que para estas aleaciones el
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contenido de elementos en solucion sélida es elevado, por lo que pequefias variaciones en

las condiciones experimentales pueden provocar cambios significativos en la precipitacion.
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Figura 46. Efecto de los coeficientes de correlacion (a) y de las variables experimentales

(b) sobre la microdureza.

Se obtuvieron graficos de superficie para las variables experimentales en los cuales se
analizan las zonas favorables para el incremento de la microdureza. En la Figura 47a-c se
puede observar como es el comportamiento de la microdureza de acuerdo a las
combinaciones de tiempo y temperatura para cada una de los contenidos de Mg empleados.
En la Figura 47a puede observarse que para la aleacion con 0.59 % Mg las maximas
microdurezas (entre 210 y 230 VHN, sefialadas de color gris y café) se obtienen para
temperaturas bajas (entre 150 y 170 °C) y tiempos largos (mayores de 60 h), mientras que
los valores minimos de microdureza (sefialados en rosa y rojo) se obtuvieron para tiempos
largos y temperaturas altas, mostrando que para esta aleacion la temperatura es el factor

mas influyente.
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Figura 47. Influencia del tiempo y la temperatura de envejecido sobre la microdureza
para las cintas obtenidas por solidificacion rapida y contenidos de Mg de: a) 0.59 %, b)
3.80 %y c)6.78 %.

Para la aleacién con 3.80 % Mg (Figura 47b) los valores minimos de microdureza
coinciden con los obtenidos para la aleacion con 0.59 %Mg, mientras que los maximos se
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presentan para todos los tiempos menores a 20 h sin importar la temperatura, o también
para temperaturas menores a 170 °C y cualquier rango de tiempo. Para la aleacién con 6.78
% de Mg (ver Figura 47c) los minimos de microdureza se obtienen igualmente para
tiempos largos y temperaturas bajas, mientras que los maximos (de color gris y verde
oscuro, entre 220 y 240 VHN) se vieron influenciados por tiempos cortos, sin importar
significativamente la temperatura. Estos resultados muestran que para contenidos de Mg
bajos la temperatura es el factor mas influyente, pero a medida que aumenta el contenido de
Mg el factor més influyente es el tiempo, lo cual se explica debido a que al existir mayor
cantidad de elementos en solucién solida la precipitacion alcanza niveles significativos en
tiempos menores, mientras que para aleaciones con bajo contenido de Mg el tiempo
necesario para que la precipitacion provoque cambios sustanciales en la microdureza es

mayor, y se necesitan altas temperaturas.

Para analizar la influencia del contenido de Mg y el tiempo para las diferentes temperaturas
de trabajo se obtuvieron graficos de superficie donde la microdureza es funcion de estas dos
variables, como se puede observar en la Figura 48a-c. A una temperatura de 150 °C los
maximos de microdureza se obtuvieron para tiempos altos (mayores a 80 h), sin influir
significativamente el contenido de Mg, o para contenidos de Mg altos y tiempos menores a
40 h, marcados de color gris y verde. Por su parte los valores minimos se obtuvieron para
contenidos de Mg bajos y tiempos cortos (de color amarillo y azul). Para las aleaciones
envejecidas a 180 °C los valores méximos se obtuvieron para tiempos menores a 40 h y
contenidos de Mg altos, mientras que los minimos fueron para contenidos de Mg bajos sin
influir significativamente el tiempo, lo cual muestra la importancia de incrementar el
contenido de Mg para lograr microdurezas altas. En el caso de las aleaciones envejecidas a
210 °C el comportamiento es similar al obtenido para 180 °C, diferenciandose que los
minimos de microdureza incluyen a contenidos de Mg maés altos. Estos resultados muestran

que el aumento de la temperatura origina menores microdurezas.
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Figura 48. Influencia del contenido de Mg y el tiempo de envejecido sobre la microdureza para las

cintas obtenidas por solidificacion rapida envejecidas a: (a) 150 °C, (b) 180 °Cy (c) 210 °C.
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111.3.1.4. Anélisis mediante DRX de las fases formadas durante el proceso de precipitacion.

Con el fin de analizar la formacién de diferentes fases durante el proceso de precipitacion
de las cintas obtenidas por solidificacion rapida, las muestras envejecidas para las
condiciones de picos de microdureza se sometieron a difraccion de rayos-X. El
comportamiento es muy parecido al observado para las cintas en el estado de colada, pues
como se puede apreciar en los difractogramas presentados en la Figura 49 aparte del Al
solo aparecen picos de 6 para la aleacion CAMO1 y de la fase Q para las aleaciones
CAMO03 y CAMOB6, lo cual muestra que no se obtuvieron otros precipitados. No obstante es
necesario someter a las muestras a analisis mas exhaustivos, para lo cual se utiliz6 MET, ya

que el limite de deteccion de la técnica de DRX es limitado.
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Figura 49. Patrones de difraccién tomados en los picos de microdureza para las cintas
obtenidas por solidificacion rapida, donde solo se observan picos de ¢ para la aleacion

con 0.59 % de Mg y de Q para las aleaciones con 3.80y 6.78 % de Mg.
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111.3.1.5. Anélisis mediante MET del proceso de precipitacion.

Para analizar la evolucion de la microestructura formada por los precipitados se
seleccionaron aleaciones envejecidas a 180 °C, pues para esta temperatura los graficos
obtenidos muestran picos de microdureza bien definidos, ademas de regiones donde el
aumento o la disminucion de la microdureza es significativamente diferente respecto al
estado de colada. Para las aleaciones experimentales los valores maximos de microdureza
se obtienen a 180 °C. En la Tabla VII se observan las condiciones de envejecido

seleccionadas para analizar el proceso de precipitacion.

Tabla VII. Condiciones experimentales seleccionadas para analizar mediante MET la

precipitacion de las cintas obtenidas por solidificacion rapida envejecidas a 180 °C.

Aleacion Punto 1 Punto 2 (pico) | Punto 3 (sobreenvejecido)
CAMO1 0.5h 2h 40 h
CAMO3 4h 40 h 100 h
CAMO6 2h 10 h 60 h

Segun lo reportado [24, 53, 56, 57, 58, 59, 62, 109, 110] y de acuerdo a las composiciones
quimicas de las soluciones solidas sobresaturadas y las relaciones Cu:Mg y Mg:Si se puede
predecir qué precipitados se formardn de manera predominante para cada una de las
aleaciones envejecidas, lo cual se muestra en la Tabla VIII. Como puede observarse para
el caso de la aleacién con 0.59 % de Mg el precipitado favorecido debe ser el CuAl,, pues
la cantidad de Mg es muy pequefia para que se forme la fase 3, mientras que para las
aleaciones con medio y alto contenidos de Mg se podrian formar precipitados de alguna
fase ternaria 0 quizas la cuaternaria AlsCu,MgsSis por encima de la formacion del CuAl,
debido a los altos contenidos de Mg y Si. Esta podria ser la causa por la cual los picos de

dureza son tan diferentes.
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Tabla VIII. Composicion quimica de las soluciones solidas y relaciones Cu:Mg y Mg:Si

para las aleaciones experimentales. Se muestran los posibles precipitados formados.

Relacion | Relacion Precipitados
Aleacion Si Cu | Mg | Cu:Mg Mg:Si favorecidos
CAMO01 | 897 | 1.33 | 0.25 5.32 0.03 CuAl;
CAMO03 | 6.60 | 1.01 | 2,55 0.40 0.39 AlsCu,MgsSis
CAMO6 | 4.41 | 0.95. | 6.70 0.14 1.52 AlsCu,MgsSis

111.3.1.5.1. Aleacién con 0.59 % de Mg.

En la Figura 50a-c se pueden observar los cambios microestructurales provocados por el
tratamiento de envejecido para la aleacion con 0.59 % Mg. En la Figura 50a se observa
que la estructura obtenida después de 0.5 h de envejecido es similar a la observada en el
estado de colada (comparar con Figura 20a), existiendo algunas particulas de CuAls,.
Después de analizar las muestras envejecidas por 2 h (pico de microdureza), se pudo
apreciar que la fraccion volumeétrica de particulas de CuAl, es significativamente mayor
que la observada para tiempos menores, como se puede observar en la Figura 50b, lo cual
se cuantifica en la Tabla IX, donde se presentan los datos obtenidos mediante analisis de
imagen de los precipitados. Para las muestras envejecidas 40 h aun se observan anillos
correspondientes a los diferentes planos del Al, lo cual indica que persiste la
nanoestructura, lo cual influye en la alta microdureza. La medicion de la fraccion de
volumen y el tamafio de los precipitados utilizando MET Yy otras técnicas ha sido utilizado
por varios autores [120, 121, 122, 123, 124]. Mediante EDS se comprobo que la
composicion quimica de estas particulas correspondio al CuAl,, lo cual muestra que no se
formaron otros precipitados y esta de acuerdo con lo observado mediante DRX. La
aparicién del pico de microdureza se atribuye al incremento del nimero de particulas de
CuAl,, pues el tamafio de los precipitados formados no cambi6. Se cumplieron las
predicciones hechas de acuerdo a las relaciones Cu:Mg y Mg:Si mostradas en la Tabla
VIII. En las Figuras 50c y d se observa la microestructura para un tiempo de envejecido de
40 h. Puede apreciarse que el tamafio de las particulas permanece invariable, pero la
fraccion volumétrica es significativamente mayor que para los tiempos menores. La

existencia de precipitados solamente de la fase CuAl, parece indicar que el mecanismo de
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precipitacion existente es el crecimiento a partir de las nanoparticulas de CuAl, existentes
en el estado de colada. No obstante es necesario analizar la presencia de nanoparticulas
después del envejecido. Como se puede apreciar en la imagen de MET-campo oscuro de la
Figura 50d, después de 40 h aun existen particulas muy pequefias (10-20 nm)

correspondientes a la fase CuAl,.

Figura 50. Micrografias obtenidas mediante MET-campo claro (a,b,c) y campo oscuro (d)
en las cuales se observa la forma y distribucion de los precipitados para las aleaciones con
0.59 % de Mg para tiempos de envejecido de: (a) 0.5 h, (b) 2 h (pico de microdureza) y
(c,d) 40h (sobreenvejecido).

Es de destacar que se ha reportado que el pico de envejecido es obtenido justamente antes
de la transicion del mecanismo de corte al de formacion de anillos de dislocaciones de
Orowan [31, 32]. La diferencia basica entre estos dos mecanismos es la dependencia de la
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fraccion de volumen, f, y el tamafio de las particulas, R [32, 110, 111, 112, 113, 114, 115,
116, 117, 118, 118], como se pudo apreciar del analisis de las Ecuaciones 7, 8 y 9, las
cuales establecen que el aumento de la resistencia de un material es mayor a medida que la
fraccion volumétrica de precipitados aumenta, mientras que el aumento del tamarfio de los
precipitados puede provocar un aumento en el reforzamiento (cuando actta el mecanismo
de corte) o una disminucién en el reforzamiento (cuando actda el mecanismo de Orowan).
Lo anterior no puede explicar el aumento de la microdureza para la aleacion CAMOL, pues
para los tres tiempos de envejecido analizados el tamafio de las particulas es similar (ver
Tabla 1X), sin embargo la fraccion volumétrica aumenta, incluso para el sobreenvejecido.
Por tal motivo es necesario analizar también la nanoestructura presente para cada uno de los
tiempos de envejecido. Es importante recordar que para el caso de aleaciones obtenidas por
solidificacion rapida puede ocurrir recristalizacion a temperaturas relativamente bajas [68,
69]. Este proceso interfiere con la precipitacion, por lo que ocurre una competencia entre
ambos. El proceso de recristalizacion origina la formacion de nanoparticulas que participan
de manera activa en el reforzamiento de la aleacion [65, 66, 67]. Estas nanoparticulas
pueden nuclear a partir de zonas de desorden de corto alcance y crecer mediante el
mecanismo de Ostwald. Por tal motivo el pico de microdureza aparece cuando el tamafio
promedio entre todas las particulas existentes es tal que el reforzamiento es maximo. Existe
un tamafio para el cual se logra este maximo. Particulas muy pequefias son cortadas, por lo
que no favorecen de manera notable el endurecimiento del material, mientras que particulas
mayores que cierto tamafio critico provocan sobreenvejecido. Para un tiempo de 0.5 h la
cantidad de particulas grandes (cerca de 40 nm) es muy pequefia, por lo que el nimero de
nanoparticulas existentes no provoca un aumento apreciable en la microdureza. Para un
tiempo de 2 h, cuando aparece el pico de microdureza, parece existir un equilibrio entre
particulas y nanoparticulas, mientras que para un tiempo de 40 h la cantidad de
nanoparticulas es muy pequefia, por lo que las particulas grandes existentes no provocan un
aumento importante en la resistencia del material, y la microdureza disminuye respecto a la
obtenida en el pico de microdureza. EI maximo reforzamiento es obtenido para una
combinacion critica de tamafios (d) y fracciones volumétricas (f) de particulas y
nanoparticulas, como puede apreciarse por la relacion existente entre estos dos parametros

y la resistencia de un material:
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fl/2
Aay~( 3 jlnd Ec. 17

La contribucion de las particulas (4ayp) y las nanoparticulas (4doyn) a Aoy en la Ecuacion

17 puede ser calculada como sigue:

Ao, =Ac, +Ac,, Ec. 18

En todos los casos el analisis del incremento en la microdureza utilizando este modelo de
Ashby-Orowan mostrd que en los picos de microdureza los valores de 4oy son maximos.
Se ha encontrado que la relacion entre la dureza Vickers y la resistencia a la cedencia para

las aleaciones de aluminio esta dada por la Ecuacion 19 [32]:

HV=0.33cy + 16.0 Ec. 19

Tabla IX. Caracteristicas de los precipitados formados para la aleacion con 0.59 % Mg.

Tiempo de envejecido | Precipitados Didmetro (nm) Fraccion volumétrica
0.5h CuAl, 415 + 4.7 0.05+0.008
2h CuAl, 393+ 54 0.19+0.01
60h CuAl; 42.2+3.5 0.27+0.02

Para analizar de manera mas detallada las nanoparticulas observadas en la Figura 50d se
utiliz6 HRTEM, como se puede apreciar en la Figura 5la-d para la aleacion CAMO1
envejecida por un tiempo de 40 h. En la Figura 5la se observan diferentes dominios
cristalinos correspondientes a la fase CuAl, y en la Figura 51b se muestra su FFT,
observandose las principales frecuencias existentes, remarcando la existencia de la fase
CuAl; dentro de la matriz de a-Al. Este planteamiento es reforzado cuando se obtiene una
imagen filtrada correspondiente a los planos de la fase CuAl, (ver Figuras 51c,d). En la
Figura 51 f se muestra la imagen filtrada utilizando las frecuencias marcadas en la Figura
51e, correspondientes a los planos (200) de las particulas y la matriz, con distancias
interplanares de 3.04 y 2.02 A respectivamente. La falta de coherencia observada sugiere

que el mecanismo de reforzamiento que opera es el Orowan.
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Figura 51. (a) Micrografia obtenida mediante HRTEM para las cintas envejecidas durante
40 h donde se pueden apreciar diferentes dominios cristalinos (b)FFT donde se muestran
las principales frecuencias de la matriz y la fase CuAl,, (c) Frecuencias correspondientes
al CuAl; utilizadas para el filtrado de imagen, (d)Imagen filtrada donde se muestran
particulas de CuAl,, (e) Frecuencias correspondientes al CuAl, utilizadas para observar la

interfase, (f) Imagen filtrada ampliada donde se observa la coherencia matriz-precipitado.
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Una vez que se analizaron las nanoparticulas existentes para cada uno de los tiempos de
envejecido se trazaron graficos en los cuales se presenta la distribucion de tamafio para
cada tiempo de envejecido. Como se puede observar en la Figura 52a-c para las
condiciones de envejecido correspondientes al pico de microdureza (2h), el tamafio
promedio de las particulas es 8.45 nm, mientras que su fraccién volumétrica es de 0.12.
Por su parte para 40 h (sobreenvejecido) el tamafio de las nanoparticulas aumenta

significativamente hasta 16.28 nm y su fraccion volumétrica disminuye.
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Figura 52. Distribucion de tamafio de nanoparticulas para la aleacion CAMO1 envejecida:

(@) 0.5h, (b) 2h y (c) 40h. Se sefialan los tamafios promedios y las fracciones volumétricas.
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La presencia de una menor cantidad de particulas pequefias podria ser la causa de la
disminucion de la microdureza para 40 h. Como se observa en los resultados obtenidos en

los graficos anteriores el proceso de crecimiento de Ostwald esta presente.

111.3.1.5.2. Aleacion con 3.80 % de Mg.

En la Figura 53a-d se pueden observar los cambios microestructurales provocados por el
tratamiento de envejecido para la aleacion con 3.80 % Mg. Para esta aleacion las segundas
fases no son tan facilmente observables como para la aleacion CAMO1. No obstante al
utilizar MET-campo oscuro las segundas fases son mas facilmente diferenciables. Se puede
observar que para un tiempo de envejecido de 4 h la microestructura cambié de manera
significativa respecto al estado de colada mostrado en la Figura 20b, pues se observan
algunas particulas aisladas, a diferencia del estado de colada, donde estaban presentes
particulas de a—Al. Para tiempos de envejecido de 40 h contintan observandose los anillos
de difraccion correspondientes a los cristalitos de la fase a-Al. EI cambio producido para la
fase Q se puede explicar por el proceso de recristalizacion que se presenta en las aleaciones
obtenidas por solidificacion rapida. Para aleaciones Al-Mg-Si-Cu se reporta que la fase Q
controla las propiedades después del envejecido [23, 24]. El andlisis de las particulas para
un tiempo de envejecido de 4 h mostro que tienen una composicion correspondiente a la
fase AlsCu,MgsSis. En la Figura 53b se observa que después de un tiempo de envejecido
de 40 h la cantidad de particulas aumenta, lo cual se cuantifica en la Tabla X. Debido a la
irregularidad de las fases formadas después de realizar el envejecido no se calcul6 el
tamano de los precipitados. Para un tiempo de 100 h la cantidad de precipitados disminuye
ligeramente, como se puede observar en las Figuras 53 ¢ y d. La disminucién de la
fraccion volumétrica de precipitados ha sido observada por Deschamps y col. [118] para
aleaciones ternarias de Al. Este hecho también pudiera ocurrir debido a los fenémenos de

recristalizacion.
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Tabla X. Caracteristicas de los precipitados formados para la aleacion CAMO03 (3.80 %
Mg).

Tiempo de envejecido | Precipitados Fraccion volumétrica
4h AlsCu;MgsSis 0.07 £ 0.001
40 h AlsCu;MgsSis 0.17 £0.02
100 h AlsCu,MgsSis 0.11+0.012

Figura 53. Micrografias obtenidas mediante MET campo claro (a,b,c) y campo oscuro (d)
en las cuales se observa la forma y distribucion de los precipitados para la aleacion
CAMO3 para tiempos de envejecido de: (a)4 h, (b) 40 h (pico de microdureza) y (c,d) 100

h (sobreenvejecido).
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Como puede observarse en la imagen de campo oscuro mostrada en la Figura 53d, para un

tiempo de 100 h existen amplias zonas difractando en la matriz de Al, al igual que en el

estado de colada. Para esta aleacion estan presentes pocas nanoparticulas de Q, como puede

observar después del analisis cuantitativo de particulas, lo cual se muestra en las Figuras

54a-c. Ademas continla existiendo una superestructura para la fase Q
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Figura 54. Distribucion de tamafio de nanoparticulas para la aleacion CAMO03 envejecida:

(@) 4 h, (b) 40h (pico de microdureza) y (c) 100h (sobreenvejecido).

Ismeli Alfonso Lépez

97



UMSNH. 1IM. Resultados y Discusién

Para esta aleacion el aumento de la microdureza se puede relacionar con la mayor fraccion
volumétrica de segundas fases y debido a la superestructura presente. Como se menciond
con anterioridad las superestructuras provocan importantes aumentos de la microdureza. La
menor fraccion volumétrica de particulas puede indicar que se disuelven en la matriz,
pasando a formar parte de fases de mayor tamafio. La disminucion de la microdureza podria
estar originada por la disminucion de la fraccion volumétrica de la fase Q debido a los

procesos de recristalizacion.

111.3.1.5.3. Aleacion con 6.78 % de Mg.

En la Figura 55a-c se observa la evolucion de la microestructura para la aleacion con 6.78
% Mg. Al igual que para la aleacion CAMO3 la microestructura obtenida después de
realizar el envejecido es diferente a la observada en el estado de colada (ver Figura 20c),
pues para un tiempo de 2 h se observan dominios difractando de manera diferente a la
matriz (ver Figura 55a) similares a los presentes en el estado de colada en forma de
superestructura. El analisis mediante EDS de esta segunda fase mostré que corresponden a
la fase Q. Cuando se analizé el pico de microdureza, correspondiente a un tiempo de 10 h
(Figura 55b), se pudo observar que la fase Q se encuentra formando particulas, las cuales
aumentan de tamafio después de 60 h, como se observa en la Figura 55¢, lo cual coincide
con el sobreenvejecido de las muestras. EI mecanismo de precipitacion que se propone
también consiste en el crecimiento de la fase Q, no observandose particulas con
composiciones quimicas diferentes a la del AlsCu,MgsSis. En la Tabla XI se muestran las
caracteristicas de distribucion de las fases. Su forma irregular para tiempos cortos,
formando dominios, no permitié la medicion de tamafio de particula. Se puede observar que
para las aleaciones analizadas mediante MET, se cumplen las predicciones hechas en la
Tabla VIII en cuanto al tipo de precipitado que deberia formarse de acuerdo a la
composicion de la solucion solida sobresaturada. Después de comparar la cantidad de esta
fase con la existente en la aleacion CAMO3 se puede concluir que la mayor fraccion
volumétrica en la aleacion CAMOG6 es la causa de que la microdureza sea mayor. ElI mayor
contenido de elementos de aleacion en la SSS hace posible que el aumento del tiempo de

envejecido favorezca el crecimiento de la fase Q debido al fenébmeno de crecimiento de
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Ostwald, el cual se combina con la recristalizacion. Al parecer esta fase crece a expensas de

las particulas pequefias.

Figura 55. Micrografias obtenidas mediante MET en las cuales se observa la forma y
distribucion de los precipitados de AlsCu,MggSis para tiempos de envejecido de: (a) 2h,

(b) 10 h (pico de microdureza) y (c) 60h (sobreenvejecido).
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Tabla XI. Caracteristicas de los precipitados formados para la aleacion con 6.78 % Mg.

Tiempo de envejecido | Precipitados Fraccion volumétrica
2h AlsCu;MgsSis 0.09+0.01
10h AlsCu;MgsSis 0.32+0.03
60h AlsCu;MgsSis 0.17 +0.03

En este caso el aumento de tamafio de las particulas es la causa de la disminucion de la
microdureza. Como pudo analizarse en las Ecuaciones 7, 8 y 9 el tamafio de particula es
inversamente proporcional a la microdureza cuando el mecanismo de reforzamiento es el de
Orowan. Generalmente tiempos de envejecido largos provocan que los precipitados sean
mas grandes y tengan asociados campos de deformacion mayores. En la Figura 56a se
observa el tipo de interfase presente entre la fase Q y la matriz de a-Al para un tiempo de
envejecido de 60 h. La FFT mostrada en la Figura 56b muestra las frecuencias
correspondientes a las particulas y a la matriz, mientras que en la Figura 56c¢ se presenta
una imagen filtrada correspondiente al plano (111), con una distancia interplanar de 3.16 A,
ayudando a diferenciar las particulas de AlsCu;MggSis. Se pudo observar que incluso para
este tiempo de envejecido existen planos coincidentes entre las particulas y la matriz. El
analisis de la nanoestructura para la aleacion CAMO06 mediante HRTEM mostro la
presencia de muy pocas nanoparticulas de la fase Q, en cantidades similares a las
observadas para la aleacion CAMO03. De igual manera los analisis mediante EDS
comprobaron que la composicion quimica corresponde a la fase AlsCu,MgsSis, en

concordancia con lo observado mediante DRX.
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Figura 56. (a) Micrografia obtenida mediante HRTEM para las cintas envejecidas durante
60h, donde se pueden apreciar dominios correspondientes a la fase Q en la matriz de o-
aluminio, (b)FFT donde se muestran las principales frecuencias de los planos de la matriz
y la fase Q, (c) Frecuencias correspondientes al AlsCu,MgsSig utilizadas para el filtrado de
imagen, (d) Imagen filtrada donde se muestra una particula de AlsCu,MgsSis, (€)
Frecuencias correspondientes al AlsCu,MgsSis utilizadas para observar la interfase y (f)

Imagen filtrada ampliada donde se observa la relacion de coherencia matriz-precipitado.
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La existencia de una superestructura para la fase Q para esta aleacion se pudo comprobar
incluso para un tiempo de 60 h, como se observa en la Figura 57a,b. Los puntos sefialados
con flechas han sido reportados como parte del precipitado formado por una superred [94,
95]. Al igual que para la aleacion CAMO3 la presencia de la fase Q formando una
superestructura parece ser la causa del aumento de la microdureza de manera notable,
ademas del hecho de que la fase Q es hexagonal, a diferencia de la 0, que es tetragonal, por
lo que la fase Q pudiera provocar mayor reforzamiento debido a la mayor cantidad de
interfases incoherentes. La mayor fraccion volumétrica de la fase Q para la aleacion

CAMO06 comparada con la CAMO3 parece ser la causa de su mayor microdureza.

a = 0366 b

Figura 57. Imagen obtenida mediante HRTEM donde se observa la superestructura para
la aleacion con 6.78 % de Mg envejecida durante 60 h. (b) FFT donde se muestran las
frecuencias correspondientes a la fase Q y sefialadas con flechas las que aparecen

formando la superestructura.

I11.3.1.5.4. Efecto de las variables experimentales sobre los precipitados.

Con el fin de analizar la influencia del tiempo y el contenido de Mg sobre la fraccion
volumeétrica de precipitados se utilizd disefio experimental multifactorial. En la Figura 58
a,b se aprecia el efecto que tienen el tiempo y el contenido de Mg sobre la fraccion
volumétrica de precipitados y sobre la microdureza. Comparando los graficos de los incisos

ay b de la Figura 58 se puede observar que para contenidos de Mg de 3.80 % el contenido
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de precipitados es minimo, mientras que valores de 0.59 y 6.78 % provocan que la fraccion
volumeétrica sea maxima. Estos resultados coinciden con lo observado utilizando MET,
pues para las aleaciones en las que esta presente la fase Q un aumento en la fraccion
volumétrica provoca que aumente la microdureza. La fraccion volumétrica de precipitados
es mayor para la aleacion con 0.59 % de Mg que para la aleacién con 3.80 % de Mg. No
obstante la microdureza es mayor para la aleacion con 3.80 % de Mg. Esto muestra que
debido a las diferencias entre los precipitados formados no es posible relacionar la fraccion
volumétrica con la microdureza, ya que la fase Q provoca un reforzamiento mayor, lo cual
fue explicado con anterioridad. En cuanto a la relacion entre tiempo y fraccion volumétrica
se observa un pico para tiempos intermedios, lo cual se podria explicar debido al proceso de
recristalizacion [79, 80, 81], ya que los precipitados no crecen constantemente por el
proceso de Ostwald, sino que hay una competencia entre estos dos procesos. La relacion de
la fraccion volumétrica con la microdureza también es gobernada por la competencia de los

procesos de Ostwald y recristalizacion, ademas de las diferentes fases formadas en cada

aleacion.
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Figura 58. Efecto del tiempo y el contenido de Mg sobre las variables de salida: (a)

fraccion volumétrica de precipitados y (b) microdureza.

111.3.2. Aleaciones producidas por fundicidon convencional de lingotes.

111.3.2.1. Efecto de la temperatura.

Las curvas en las cuales se relacionan la microdureza con la temperatura y el tiempo de
envejecido para las aleaciones obtenidas de manera convencional se observan en la Figura

59a-c. Para las aleaciones con 0.59 % de Mg (AMO1) se observa que a una temperatura de
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envejecido de 150 °C el pico de microdureza se obtiene para un tiempo de envejecido de 60
h y su intensidad es de 150 VHN. Al aumentar la temperatura de envejecido hasta 180 °C el
maximo valor de la microdureza disminuye de manera no significativa, pero su ubicacion
se desplaza hasta un tiempo de 15 h, mucho menor que para 150 °C. La obtencion del pico
a un tiempo menor se debe a que la mayor temperatura de envejecido utilizada acelera la
velocidad del proceso de precipitacion, lo cual corresponde con lo observado para otras
aleaciones de aluminio [111, 112, 113, 114, 115]. Cuando la temperatura de envejecido se
elevo a 210 °C aparecen dos picos de microdureza para tiempos de 2 y 20 h, pero menos
intensos que los obtenidos a 150 y 180 °C pues solo alcanza 125 VHN, los cuales sugieren
que las aleaciones estdn sobreenvejecidas. La temperatura de envejecido Optima para

alcanzar valores de microdureza altos en el minimo tiempo posible es de 180 °C.

La aleacion con 3.80 % de Mg (AMO03) presenta el mismo comportamiento para las tres
temperaturas de envejecido utilizadas, obteniéndose picos de microdureza muy similares en
magnitud y ubicacion, lo cual se puede observar en la Figura 59b. Los picos de
microdureza para 150 y 180 °C aparecen para un tiempo aproximado de 5 h, alcanzando un
valor de 160 VHN para 150 °C y 150 VHN para 180 °C. Para el caso de una temperatura de
210 °C el pico aparece para un tiempo menor (2 h) y su intensidad también es de
aproximadamente 150 VHN. Para temperaturas de 150 y 180 °C existen segundos picos a
partir de un tiempo aproximado de 60 h, lo cual podria deberse a que comienza a actuar un
mecanismo de reforzamiento diferente al que se tiene para los picos que aparecen a tiempos

mas cortos. Este tipo de grafico es caracteristico de las aleaciones de aluminio.

En la Figura 59c se puede observar que para las aleaciones con 6.78 % de Mg (AMO06) el
pico de microdureza se recorre a tiempos menores y disminuye su intensidad a medida que
aumenta la temperatura. Para 150 °C aparecen dos picos de microdureza, el primero de 135
VHN para un tiempo de aproximadamente 2 h, mientras que a 60 h aparece un pico de 160
VHN. Anteriormente ya se mencionaron las causas de la aparicion de estos segundos picos.
Para 180 °C el pico de microdureza se obtiene para un tiempo de envejecido de cerca de 10

horas y su intensidad bajé hasta 140 VHN, mientras que para una temperatura de
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envejecido de 210 °C el pico de microdureza se desplaza hacia 3 h y su
debajo de los 140 VHN.
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Figura 59. Comportamiento de la microdureza para las aleaciones obtenidas de manera

convencional como funcion de la temperatura y el tiempo de envejecido, para contenidos
de Mg de: (a) 0.59 %, (b) 3.80 %y (c) 6.78 %.
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111.3.2.2. Efecto del contenido de Mg.
En la Figura 60a-c se observa la influencia del contenido de Mg sobre la microdureza para

diferentes temperaturas y tiempos de envejecido para los lingotes obtenidos por fundicién
convencional. Para las aleaciones envejecidas a 150 °C se puede observar claramente que
los picos maximos alcanzan aproximadamente una intensidad de 160 VHN para las tres
aleaciones, pero su posicién cambia de manera notable, pues es superior a las 50 h para las
aleaciones AMO01 y AMO06, mientras que para la aleacion AMO3 esta en cerca de 4 h.
Ademas para la aleacion AMO06 aparece un primer pico con microdureza cercana a los 130
VHN para un tiempo cercano a 2 h. Estos resultados muestran que para un envejecido a 150
°C el aumento en el contenido de Mg en la aleacién provoca que la respuesta al envejecido
sea en tiempos mas cortos. Para esta temperatura de envejecido la aleacion AMO3 presenta
la respuesta al envejecido mas eficaz pues el maximo aparece en un tiempo mas corto. La
presencia de segundos picos para las aleaciones AMO03 y AMO06 son comportamientos
recurrentes en aleaciones de aluminio, y se generalmente se deben a la aparicion de

precipitados semicoherentes.

Para una temperatura de envejecido de 180 °C el comportamiento es similar para las tres
aleaciones experimentales, como se observa en la Figura 60b, pues la microdureza
comienza a aumentar desde tiempos de cerca de 1 h hasta alcanzar un maximo para
posteriormente disminuir. Para la aleacion con 0.59 % de Mg el pico se obtiene para cerca
de 20 h, mientras que para las aleaciones con 3.80 y 6.78 % de Mg el pico de microdureza
aparece para tiempos muy similares cercanos a 10 h, aunque el tiempo para la aleacion
AMO3 es ligeramente menor, lo cual muestra que esta aleacion es mas sensible al
tratamiento térmico utilizado. Las intensidades de los picos para las aleaciones AMO01 y
AMO3 no presentan diferencias significativas, aunque para el caso de la aleacion AMO3 es
ligeramente mayor (144 VHN) que para la aleacion AMO1 (141 VHN). La intensidad del
pico para la aleacién AMO06 es de 135 VHN.
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Figura 60. Comportamiento de la microdureza para las aleaciones obtenidas por
fundicién convencional dependiendo del contenido de Mg para temperaturas de envejecido
de 150, 180 y 210 °C y contenidos de Mg de: 0.59 % (AMO01), 3.80 % (AMO03) y 6.78 %
(AMO06).

Cuando el envejecido se hace a una temperatura de 210 °C para las aleaciones con 0.59 y
3.80 % de Mg se obtienen dos pequefios picos de microdureza (ver Figura 60c). Para la

aleacion AMO1 el primer pico aparece para 1 h y es de solo 125 VHN, mientras que el
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segundo también de 125 VHN aparece a las 30 h. Para la aleacién con 6.78 % Mg el primer
pico aparece a las 3 h y tiene una intensidad de 130 VHN, mientras que el segundo pico es
de solo 115 VHN vy aparece para un tiempo de 60 h. Para la aleacion con 3.80 % de Mg se
obtiene un solo pico para un tiempo de 4 h, pero de microdureza significativamente mayor
(145 VHN) que los obtenidos para las aleaciones con 0.59 y 6.78 %Mg. Los resultados
obtenidos para 210 °C muestran que para el envejecido a 210 °C el aumento en el contenido

de Mg acelera la respuesta al envejecido.

111.3.2.3. Anélisis estadistico de la precipitacion.

La dependencia de la microdureza de los factores experimentales se puede relacionar

mediante la ecuacién de regresion siguiente:

VHN =153.472+1.85146 *t — 0.55299 * T +3.58047 * Mg +0.00149409 *t*
—0.0107256#t*T —0.0138472*t * Mg +0.00211111*T ?

2

—0.00753904 =T * Mg —0.20879* Mg

Ec. 20

Tomando en cuenta los resultados obtenidos mediante el disefio experimental utilizado, se
pudo encontrar la importancia de cada uno de los coeficientes de correlacion de la ecuacion
de regresion obtenida, como se aprecia en la Figura 61a, observandose que el factor de
correlacion mas importante es la combinacion tiempo-temperatura, seguido de la
temperatura. EI contenido de Mg present6 poca influencia sobre la microdureza, lo cual se
analizara mas adelante mediante la observacion de la microestructura. Al analizar la Figura
61b y tomando en cuenta los factores experimentales por separado, se puede observar que
los cambios més bruscos sobre la microdureza son producidos por la temperatura, mientras
que los cambios en el tiempo y la cantidad de Mg no provocan variaciones importantes en
la microdureza, corroborando lo observado en la Figura 61a. No obstante las mayores
microdurezas se observan para contenidos de Mg intermedios.
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Figura 61. Efecto de los coeficientes de correlacién obtenidos (a) y de las variables de

VHN
&

entrada utilizadas (b) sobre la variable de salida (Microdureza Vickers) para las

aleaciones obtenidas por fundicién convencional.
En la Figura 62a-c se muestran los graficos de superficie obtenidos mediante analisis

estadistico en el cual se relacionan la temperatura y el tiempo para los diferentes contenidos

de Mg, para los lingotes obtenidos por fundicion convencional.
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Figura 62. Influencia del tiempo y la temperatura de envejecido sobre la microdureza para
las aleaciones con contenidos de Mg de: a) 0.59 %, b) 3.80 %y c) 6.78 %.

Para el caso de la aleacion con 0.59 % de Mg (ver Figura 62a) es visible que a
temperaturas bajas (menos de 160 °C) y tiempos largos (mayores a 80 h) se favorecen las
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mayores microdurezas (sefialado por los colores amarillo y azul claro, denotando
microdurezas entre 140 y 160 VHN), mientras que los menores valores de microdureza se
obtienen también para tiempos largos y temperaturas altas (mayores a 200 °C, de color rosa
y rojo, 100-115 VHN), lo cual se explica por el sobreenvejecido de las muestras. Este
comportamiento es similar al observado para el caso de las cintas. Para las aleaciones con
3.80 y 6.78 %Mg el comportamiento es similar al obtenido para las aleaciones con 0.59 %

Mg, mostrando que el aumento en el contenido de Mg no origina cambios significativos.

El analisis de la microdureza para las diferentes temperaturas se muestra en la Figura 63a-
c. Puede observarse que para 150 y 210 °C las maximas microdurezas (mayores a 130
VHN) se obtuvieron para tiempos largos (mayores a 70 h), sin influir significativamente el
contenido de Mg, mientras que los minimos fueron obtenidos para tiempos cortos. Para las
probetas solubilizadas a 180 °C se observa que la ecuacion de regresion genera un rango de
microdurezas muy pequefio, por lo cual para esta temperatura el analisis de rangos es

menos certero.
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Figura 63. Influencia del contenido de Mg y del tiempo de envejecido sobre la microdureza
para las aleaciones obtenidas por fundicion convencional envejecidas a: (a) 150 °C, (b)
180 °Cy (c) 210 °C.
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111.3.2.4. Anélisis mediante DRX de las fases formadas durante el proceso de precipitacion.

En la Figura 64 se observan los patrones de difraccion obtenidos para las condiciones de
pico de microdureza para las aleaciones solidificadas de forma convencional. Como puede
observarse los picos corresponden a las mismas fases que no se disolvieron después de
realizar el tratamiento térmico de solucion. La medicion del ancho de los picos con el
objetivo de identificar la presencia de precipitados no arrojo diferencias significativas
respecto al estado de colada. Por tal motivo se puede confirmar que utilizando DRX no se
encontraron precipitados que tengan una composicion quimica diferente a las

correspondientes a estos picos. El andlisis mediante MET permitira confirmar si esta

afirmacion es valida en general.

1 ——0.59% Mg
1 ——3.80 % Mg
1—6.78% Mg

Al (111)
Al (200)

i (111)

>o<zn;f~@(211)
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To (401)}@ (401)
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Figura 64. Patrones de difraccion tomados en los picos de microdureza para los lingotes

Intensidad (u.a.)

ﬁ?ﬂm

obtenidos por fundicidn convencional. Se observan picos de 8y del eutéctico Al-Si para la

aleacion con 0.59 % de Mg; y de Q y Si para las aleaciones con 3.80 y 6.78 % de Mg.

111.3.2.5. Anélisis mediante MET del proceso de precipitacion.
Para las aleaciones envejecidas a 180 °C también se analizd la evolucion de la

microestructura mediante MET. En la Tabla XI1 se observan las condiciones de envejecido

utilizadas para analizar los precipitados formados.
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Tabla XII. Condiciones experimentales seleccionadas para analizar mediante MET la

precipitacion en los lingotes obtenidos por fundicién convencional.

Aleacion Punto 1 Punto 2 (pico) Punto 3 (sobreenvejecido)
AMO1 2h 20 h 80 h
AMO03 2h 5h 40 h
AMO06 2h 10 h 80h

Analizando la Tabla XIIl y tomando en cuenta las relaciones Cu:Mg y Mg:Si se puede
predecir que para la aleacion con 0.59 % de Mg los precipitados que se forman son los de
CuAl,. Por su parte para las aleaciones con 3.80 y 6.78 % de Mg los precipitados deben ser
principalmente de la fase Q debido a la existencia de alto contenido de elementos de
aleacion. No obstante también pudieran precipitar CuAl,, Mg,Si 6 Al,CuMg. La
existencia de precipitados diferentes podria explicar por qué se presentan picos de
microdureza a tiempos menores comparado con la aleacion donde se forma

mayoritariamente el CuAl,.

Tabla XI111. Composicion quimica de las soluciones solidas y relaciones Cu:Mg y Mg:Si
para las aleaciones experimentales obtenidas por fundicion convencional. Se muestran los

posibles precipitados formados.

Relacion | Relacion Precipitados
Aleacién Si Cu Mg Cu:Mg Mg:Si favorecidos
AMO01 050 | 1.16 | 0.22 5.27 0.44 CuAl,>Mg,Si
AMO03 044 | 0.34 | 0.30 1.13 0.68 CuAl, < Mg,Si, Al,CuMg 6
AlsCu,MgsSis
AMO6 0.66 | 0.54 | 1.67 0.32 2.53 CuAl, < Mg,Si, Al,CuMg 6
AlsCu,MgsSig

111.3.2.5.1. Aleacion con 0.59 % de Mg.
En la Figura 65a-b se puede observar la estructura formada debido al tratamiento de
envejecido a 180 °C para la aleacion con 0.59 % Mg y un tiempo de 5 h. Se observa una

distribucion uniforme de precipitados en forma de barra, sefialados con una P. La seccion
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transversal de estos precipitados puede ser circular (C) o rectangular (R), como se sefiala
con las flechas, lo cual ya se ha reportado por varios autores [59, 64]. A esta figura se le
anexa el patron de difraccion de electrones, el cual presenta pequefios puntos intercalados
entre los puntos del Al, los cuales son caracteristicos de precipitados, lo cual confirma lo
analizado en la imagen. Para lograr observar méas nitidamente estos puntos intercalados el
tiempo de envejecido debe ser mucho, reportandose que en algunas ocasiones su
observacion nitida solo ocurre después de un tiempo de 500 h a 200 °C [63].

Figura 65. (a) Imagen obtenida mediante MET-campo claro y su patrén de difraccion para
la aleacion AMO1 envejecida durante 5 h a 180 °C, (b) EDS de los precipitados con

composicion cercana a CuAls.

El andlisis mediante EDS mostrado en la Figura 65b demostrd que la composicion quimica
de los precipitados es CuAl,. De acuerdo a lo reportado [31, 64] estos precipitados
pudieran corresponder a la fase 6” debido a que el tiempo de envejecido es relativamente
corto y la fraccion volumétrica de los precipitados alcanza valores altos, y el incremento de
la dureza es significativo, pero mucho menor que para el pico de dureza. Generalmente la
méaxima microdureza se obtiene cuando los precipitados son una mezcla de las fases 6y 6
[31]. Ademas los precipitados observados tienen una relacion de aspecto pequefia, menor

que la reportada para la fase 6" [116]. Es de esperar que durante el proceso de precipitacion
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la relacion de aspecto de los precipitados cambie, pues los precipitados de 6 son mas
largos que los pertenecientes a 6. En la secuencia de precipitacion reportada esta fase
precipita a continuacion de la formacion de las GPZ [47, 48, 125, 126, 127, 128] y tiene
celda unitaria tetragonal, la cual es una celda ctbica centrada en las caras (fcc) deformada.
Existe controversia en cuanto a la forma 6”, pues estan reportados como barras [64] y como
discos [31].

En la Figura 66a se observan estos precipitados a mayores aumentos, mientras que en la
Tabla XIV se muestran algunas de sus caracteristicas como son morfologia y distribucion.
Como se muestra en la Figura 66b la interfase entre estos precipitados y la matriz es
coherente, lo cual corresponde con el hecho de que ambos tienen celdas unitarias similares.
Este tipo de interfase se origina cuando existen diferentes composiciones quimicas y una
ligera diferencia entre las distancias interplanares y guia a la presencia de esfuerzos por
deformacion coherente, los cuales influyen de manera muy limitada en el aumento del
reforzamiento del material [31]. Esta es la razon por la cual el aumento observado en la

dureza para este tiempo de envejecido haya sido tan bajo.

Figura 66. (a) Micrografia ampliada para la aleacion AMO1 envejecida para un tiempo de
5 h donde se observa de manera mas detallada la morfologia de los precipitados y (b)
Imagen obtenida mediante HRTEM que muestra la coherencia matriz-precipitado.
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Para un tiempo de envejecido de 20 h, que corresponde al maximo de microdureza,
aparecen precipitados circulares, como se puede observar en las Figuras 67a y b. El patron
de difraccion indexado presenta pequefios puntos cercanos a los puntos correspondientes a
la fase a-Al sefialando la existencia de los precipitados. El analisis mediante EDS mostrd
una composicion cercana a la del CuAl,. La distribucion y tamafio de estos precipitados se
muestra en la Tabla XIV. Como puede apreciarse las diferencias en tamaiio, forma y
fraccion volumétrica respecto al tiempo de envejecido de 5 h motivaron que en este punto

el aumento en la microdureza sea mayor.

Figura 67. Imagenes obtenidas mediante MET-campo claro (a) y campo oscuro (b) que
muestran la presencia de precipitados circulares para la aleacion con 0.59 % de Mg
envejecida durante 20 h (pico de envejecido).

El anélisis de la aleacion envejecida bajo estas condiciones permitio comprobar que los
precipitados presentes tienen forma de disco, como puede observarse en las Figuras 68 a 'y
b, pues dependiendo del angulo de inclinacién se observan como circulos o como lineas.
Después del analisis de la forma y tomando en cuenta su composicién quimica estos
precipitados podrian corresponder a la fase 0", la cual esta reportada en forma de plaqueta
[31, 64, 130] y precipita en el plano (001) de la matriz [47, 116]. Su nucleacion ocurre
principalmente en las dislocaciones. Precipitados de este tipo estadn reportados para las
condiciones de maxima microdureza para aleaciones Al-Cu [31, 116, 130] y Al-Cu-Mg [58,
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113]. La alta dureza que se obtiene con la formacion de la fase 6 es debida a que tiene
celda unitaria tetragonal y es semicoherente con la matriz, pues tiene un plano coherente o
semicoherente (001) y dos planos incoherentes (100) y (010) [31, 48, 129]. Esta
caracteristica origina que su reforzamiento sea el 6ptimo. Para condiciones de tamafio de
particulas criticas el reforzamiento disminuye. Una interfase coherente crece a menor
velocidad que una incoherente, por lo que el aumento del largo se origina por los planos

incoherentes [31].

Figura 68. Micrografias donde se observan los precipitados formados para la aleacion

AMO1 envejecida durante 20 h donde se observa su didmetro (a) y su espesor (b).

Como se puede observar en la Figura 69a al inclinar la muestra estas lineas son mas
nitidamente observables. En la Figura 69b se muestra una imagen obtenida mediante
HRTEM de los precipitados 6" para un tiempo de envejecido de 20 h, donde se observa la
interfase incoherente con la matriz. Este tipo de precipitado origina alta microdureza, pero
el aumento de su tamafio provoca que el reforzamiento disminuya. El tipo de precipitado
observado en la Figura 69b es similar al observado por Reich y col. [132] para la fase Q en

aleaciones Al-Cu-Mg-Ag.
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Figura 69. (a) Imagen obtenida mediante MET donde se observan los precipitados
formados despues de un tiempo de envejecido de 20 h (pico de microdureza) y (b) Imagen

obtenida mediante HRTEM de los precipitados & observados en el inciso anterior.

La microestructura para un tiempo de envejecido de 80 h, correspondiente a la condicion
de sobreenvejecido, es mostrada en la Figura 70a,b, en la cual se anexa el patréon de
difraccidén que presenta pequefios puntos periodicos correspondientes a los precipitados.
Como puede apreciarse la microestructura cambia respecto a la presente para los dos
tiempos de envejecido anteriores, pues se observan precipitados en forma de discos mas
grandes y definidos formando una distribucion uniforme. De igual forma parecen
corresponder a 6°. Para este tiempo disminuye de manera importante la microdureza del
material, lo cual pudiera estar originado por el aumento del tamafio y de la relacion de
aspecto de las particulas. Este hecho se debe a que la interfase incoherente de los discos
crece a mayor velocidad que la interfase coherente. Como se menciond anteriormente la
resistencia al paso de las dislocaciones disminuye cuando los precipitados se vuelven muy
grandes o incoherentes. Bastow y Celotto [48] reportan que para aleaciones Al-Cu la fase
0" puede estar presente incluso después de 10 dias de envejecido a 190 °C, mientras que

cuando la temperatura de envejecido es 130 °C solo aparece 6.
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Figura 70. Micrografia obtenida mediante MET-campo claro donde se observan los

precipitados formados después de un tiempo de envejecido de 80 h (sobreenvejecido).

Tabla XIV. Caracteristicas de los precipitados formados para la aleacion AMO1

envejecida a 180 °C.

Tiempo | Precipitado | Relacién Maxima Minima Fraccion
de aspecto | longitud (hm) | longitud (nm) volumétrica

5h 07) 6.45+1.09 | 41.67+5.99 7.0£1.21 0.032
CuAl,

20 h ©7) 8.09+0.81 | 25.1+6.11 3.10+0.99 0.035
CuAl,

80 h ©7) 15.65+2.1 | 78.2746.21 5.0+1.24 0.048
CuAl,

111.3.2.5.2. Aleacion con 3.80 % de Mg.
La microestructura obtenida después del tratamiento térmico de envejecido de 2 h para la
aleacion AMO3 se observa en la Figura 71a,b. Se aprecian pequefias particulas y lineas

(ver Figura 71b) que indican la precipitacion, y pudieran representar el equivalente a la
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formacion de las fases precursoras como pudieran ser GPZ. En la Tabla XV se presentan
los resultados correspondientes a la distribucion y tamafio de los precipitados para esta

aleacion.

Figura 71. Imégenes obtenidas mediante MET-campo claro que muestran la presencia de

precipitacion en la aleacion con 3.80 % de Mg envejecida durante 2 h.

Para un tiempo de envejecido de 5 h la micrografia de la Figura 72a,b muestra la presencia
de una segunda fase correspondiente a particulas mayores que las obtenidas después de 2 h
(ver Tabla XV). El EDS realizado a estas particulas muestra que corresponden a la fase Q,

como se observa en la Figura 72c.
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Figura 72. Imagenes obtenidas mediante MET-campo claro (a) y campo oscuro (b) que
muestran la presencia de precipitacion en la aleacion con 3.80 % de Mg envejecida

durante 5 h, (c) EDS que muestra la composicion quimica de los precipitados presentes.

El andlisis de estas particulas mediante HRTEM (ver Figura 73a-d) muestra la presencia
de la fase Q en la matriz de a-Al. Estas particulas contribuyen de manera notable al
endurecimiento por precipitacion debido a la interfase no coherente que presentan con la
matriz, por lo que pudiera ser una de las causas que contribuyen a la elevada microdureza
de esta aleacion para las condiciones de envejecido estudiadas.
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Al (200)

Q (111)

Figura 73. () Micrografia obtenida mediante HRTEM para la aleacion AM03 envejecida

por 5 h (pico de microdureza), (b)FFT donde se muestran las principales frecuencias de la
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matriz y la fase Q, (c) Frecuencias utilizadas para el filtrado de imagen, (d)Imagen filtrada
donde se muestran las particulas de Q.

Para un tiempo de 40 h la microestructura es diferente a la presente para tiempos de
envejecido menores, como se aprecia en la Figura 74a, pues se observa gran cantidad de la
fase Q de tamafio mucho mayor al observado para 2 y para 5 h (ver Tabla XV), lo cual
origina el sobreenvejecido de la aleacion. La interfase completamente incoherente con la

matriz, como se observa en la Figura 74b, provoca esta disminucion del reforzamiento.

Figura 74. (a) Micrografia obtenida mediante MET para la aleacion AMO03 envejecida
para un tiempo de 40 h donde se observan los precipitados. (b) Imagen obtenida mediante
HRTEM que muestra la no-coherencia matriz-precipitado.

Tabla XV. Caracteristicas de los precipitados formados para la aleacion AMO3
envejecida a 180 °C.

Tiempo Precipitado Didmetro Fraccion volumétrica
2h (Q) AlsCu;MgsSis 2.11+0.29 0.011
5h (Q) AlsCu;MgsSis 5.23+1.10 0.028
40 h (Q) AlsCu;MgsSis 18.89+3.25 0.058

111.3.2.5.3. Aleacion con 6.78 % de Mg.
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En la Figura 75 se puede apreciar que para la aleacion AMO06 después de un tiempo de
envejecido de 2 h no se observan precipitados, coincidiendo con el hecho de que la
microdureza no aumenta de manera significativa. No obstante los analisis obtenidos
mediante HRTEM para estas condiciones de envejecido mostraron precipitados similares a
los observados para la aleacion AMO3 en las mismas condiciones. En la Tabla XVI se

muestran las caracteristicas de los precipitados.

Figura 75. Imagen obtenida mediante MET de la aleacion con 6.78 % de Mg envejecida

durante 2 h, donde no se observa una precipitacion extensa.

Para el pico de microdureza, correspondiente a un tiempo de 10 h, se observa la
microestructura tipica de la fase Q en estas aleaciones cuaternarias (ver Figura 76a-b), lo
cual se comprobd después de realizar el anélisis mediante EDS. Esta fase origina aumentos

significativos en la microdureza debido a su tamafio pequefio y alta fraccion volumétrica.
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Figura 76. Imagenes obtenidas mediante MET-campo claro (a) y campo oscuro (b) que
muestran la presencia de precipitacion de la fase Q en la aleacion 6.78 % de Mg

envejecida durante 10 h.

Para un tiempo de envejecido de 80 h, correspondiente al sobreenvejecido, se observa que
el tamarfio y la cantidad de estas segundas fases es mayor (ver Tabla XVI), lo cual se puede
observar en la Figura 77. Debido a la interfase incoherente el aumento en la cantidad o el
tamarfio de fases provoca la disminucion de la microdureza. Es de destacar que para la fase
Q presente en las aleaciones obtenidas por fundicion convencional no se observo la
superestructura que si aparecié para las cintas obtenidas por solidificacion réapida. Este
andlisis se realiz6 exhaustivamente siguiendo los lineamientos utilizados para las cintas y

observando detalles como los ya analizados para esta fase [22, 23, 24, 94, 95, 13, 134].

Figura 77. Imagen obtenida mediante MET que muestra la presencia de precipitacion en
la aleacion 6.78 % de Mg envejecida durante 80 h.

Tabla XVI. Caracteristicas de los precipitados formados para la aleacion AMO06

envejecida a 180 °C.
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Tiempo Precipitado Diadmetro Fraccion volumétrica
2h (Q) AlsCu,MgsSis 4.01%+1.02 0.009
10 h (Q) AlsCu,MgsSis 8.7+0.98 0.039
80 h (Q) AlsCu;MgsSis 28.2+2.51 0.070

111.3.2.5.4. Efecto de las variables experimentales sobre la precipitacion.

Para las aleaciones obtenidas mediante solidificacion convencional se analizé la influencia
del tiempo y de la temperatura sobre las propiedades de los precipitados y su relacién con la
microdureza. Como puede observarse en la Figura 78a-c el tamafio de precipitados (se
utilizé la longitud maxima de la particula) disminuye con el aumento del contenido de Mg,
lo cual es mostrado en la Figura 78a. Este hecho se puede explicar debido a que en las
aleaciones con 3.80 y 6.78 % de Mg hay mayor contenido de elementos de aleacion en la
solucion sélida, fundamentalmente Mg, razon por la cual existe mayor cantidad de centros
nucleantes y asi los precipitados formados son mas pequefios. En cuanto a la fraccion
volumeétrica de precipitados en la Figura 78b se observa un aumento a medida que es
mayor el contenido de Mg, lo cual se puede explicar por la misma razon, o sea, el alto
contenido de elementos de aleacion en la solucion sélida. El andlisis de la microdureza
mostrado en la Figura 78c muestra que esta disminuye a medida que el contenido de Mg
aumenta. Relacionando los valores de F y d con la microdureza se puede concluir que un
alto contenido de precipitados pequefios originan microdurezas bajas, mientras que un
menor contenido de precipitados mayores originan las mayores microdurezas. Este
resultado parece contradictorio si se analizan las ecuaciones que predicen como sera el
reforzamiento dependiendo de la fraccion volumétrica y el tamafio de los precipitados. No
obstante es necesario recordar que el modelo estadistico que estamos empleando incluye
precipitados de 6”7, 6" y Q, ademas posiblemente de alguna fase precursora de Q, por lo
que el analisis de ecuaciones como la de Orowan o de Orowan-Ashby es mas complicado.
Estas fases presentan diferentes tipos de estructuras cristalinas e interfases, lo cual hace que
los grados de reforzamiento que puedan lograr sean diferentes. Las fases precursoras de 0,
existentes en las aleaciones con 0.59 % de Mg, son semicoherentes y presentan estructura

tetragonal, mientras que la fase Q presente en las aleaciones con 3.80 y 6.78 % de Mg es
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hexagonal y parecen ser incoherentes. Las fases incoherentes provocan ablandamiento

después de rebasar un tamafio critico, mientras que con las fases coherentes no ocurre esto.

El analisis del comportamiento de F (fraccion volumétrica), d (tamarfio de los precipitados)

y la microdureza respecto al tiempo de envejecido revela resultados que si pueden

explicarse mediante los modelos de precipitacion, pues tanto d como F aumentan a medida

que aumenta el tiempo, lo cual es comun para los precipitados encontrados en las

aleaciones de Al. Los aumentos observados en d y F provocan que la microdureza

generalmente disminuya a medida que el tiempo aumenta (ver Figura 78c), lo cual se debe

principalmente al hecho de que los precipitados grandes semicoherentes o incoherentes

ofrecen menor resistencia al paso de las dislocaciones.

a

d (hm)

(000D

b

LL

:

Ismeli Alfonso Lépe:

140
135
130
125
120
115
110

9 p
0
N
nt
0f

52f
48}
a4
WF
B[
2f

50

Tiempo

80,0

0,59

6,78

128



UMSNH. 1IM. Resultados y Discusién

Figura 78. Influencia del tiempo y el contenido de Mg sobre: a) el tamafio de los

precipitados, b) la fraccion volumétrica de precipitados y ¢) la microdureza.

IV-CONCLUSIONES

Aleaciones obtenidas por fundicion convencional en su estado de colada:
1. La adicion de Mg no provocO defectos de fundicion en las aleaciones
experimentales. El incremento en el contenido de Mg hasta 3.80 y 6.78 % provoca
la formacion de una mayor cantidad de segundas fases, lo cual es la causa

fundamental del aumento de la dureza.

2. Los cambios fundamentales generados cuando el contenido de Mg cambia son que
para la aleacion con 0.59 % de Mg la fase predominante es el CuAl,, con particulas
aisladas de AlsCu,MgsSig, mientras que para las aleaciones con 3.80 y 6.78 % de
Mg la fase predominante es la AlsCu,MgsSig, con contenidos muy bajos de CuAls.
Ademas para las aleaciones con 3.80 y 6.78 % de Mg el Si se encuentra formando
una fase donde su contenido es mayoritario (mas del 90 %), mientras que para la
aleacion con 0.59 % de Mg forma parte del eutéctico Al-Si y su contenido es de
solo 30 %.

3. El aumento en el contenido de Mg en la aleacion no originé cambios notables en el
contenido de este elemento en las soluciones solidas sobresaturadas debido a que
este elemento se encuentra formando parte fundamentalmente de la fase
AlsCu,MgsSis, la cual presenta cerca de 40 % atémico de Mg. Este resultado no

permitio obtener las relaciones Cu:Mg y Mg:Si esperadas para el estado de colada.

Aleaciones obtenidas por solidificacion rapida en su estado “as-melt-spinning”:
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4.

Incluso utilizando solidificacion rapida no se obtuvo la solubilidad sélida completa
de los elementos de aleacion para las aleaciones estudiadas. No obstante la fraccion
volumétrica de segundas fases disminuyé entre 4 y 5 veces comparado con las
aleaciones convencionales. El contenido de elementos de aleacion en solucion
solida aumentd de manera notable, pues la solubilidad sélida del Si en el Al se
extendio hasta cerca del 10 %, mientras que el contenido de Mg alcanzé valores
cercanos al 7 % atdmico para la aleacion con 6.78 % de Mg. Estos resultados
permitieron obtener relaciones Cu:Mg y Mg:Si significativamente diferentes a los

alcanzados para las aleaciones convencionales.

En todas las aleaciones se observO una nanoestructura formada por la fase a-Al.
Para la aleacion con 0.59 % de Mg también se observaron nanoparticulas de la fase
CuAl,, mientras para las aleaciones con 3.80 y 6.78 % de Mg las nanoparticulas
observadas correspondieron a la fase AlsCu,MggSis. Las microdurezas
significativamente superiores alcanzadas para las aleaciones obtenidas por
solidificacion rapida, comparadas con las aleaciones convencionales (méas del
doble), se pueden explicar por la presencia de las nanoestructuras y por el mayor
contenido de elementos en solucion soélida, fundamentalmente Mg, que es el

principal elemento endurecedor por solucion sélida en aleaciones de Al.

Para las aleaciones con 3.80 y 6.78 % de Mg se observé la presencia de una
superestructura formada por la fase Q y presumiblemente sus fases precursoras: QP
y QC. La existencia de esta superestructura parece ser la causa del aumento de la
microdureza para estas aleaciones comparado con la aleacion con 0.59 % de Mg.

Aleaciones obtenidas por fundicién convencional sometidas a tratamiento térmico de

solucion:

7.

La fase AlsCu,MgsSig presente en las aleaciones con 3.80 y 6.78 % de Mg
presentdé mucha menor solubilidad que la fase CuAl,, presente en la aleacion con

0.59 % de Mg, hecho que motivé la existencia de una gran cantidad de segundas
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fases sin disolver incluso para tiempos largos. Para las aleaciones con 3.80 y 6.78 %
de Mg se observo la disolucion extendida del Si desde tiempos tan cortos como 4 h.

8. El aumento de la temperatura de solucion a 500 °C provoco la fusion de las fases
ricas en Cu para la aleacién con 0.59 % de Mg, lo cual origind que después del
temple se formaran grietas por contraccion de las fases liquidas. Por tal motivo no
se recomienda utilizar esta temperatura de solucion, sino una menor. Para las
aleaciones con 3.80 y 6.78 % de Mg no se observoé este tipo de grietas por fusion

localizada.

9. La utilizacion de un tratamiento térmico de solucion a 480 °C durante un tiempo de
12 h es suficiente para obtener un grado importante de disolucion de las segundas
fases para todas las aleaciones y un alto contenido de elementos de aleacion en la
solucién solida sobresaturada.

10. Se presentaron los fendmenos de fragmentacion, esferoidizacion y crecimiento de
particulas de las fases ricas en Si y para la fase AlsCu,MggSis. EI tiempo requerido
para que estos procesos ocurran es significativamente mayor para la fase
AlsCu,;MgsgSig, obteniéndose particulas mayores y con forma menos cercana a la
esfeérica que en el caso del eutéctico Al-Si y el Si. Estos resultados muestran que no
es deseable la presencia de la fase AlsCu,MggSis en las aleaciones en orden de

evitar tratamientos térmicos largos.

11. El aumento en el contenido de Mg en las aleaciones hizo posible que después del
tratamiento térmico de solucién se obtengan altos contenidos de elementos de
aleacion en la solucion solida sobresaturada, principalmente Mg debido a la
disolucion de las fases con alto contenido de este elemento, hecho que posibilito la

obtencion de bajas relaciones Cu:Mg.

Aleaciones obtenidas por fundicién convencional sometidas a tratamiento térmico de

envejecido:
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12.

13.

14.

15.

16.

17.

Los tratamientos térmicos T6 a los que fueron sometidas las aleaciones
experimentales permiten aumentar la microdureza desde valores menores a 100
VHN hasta cerca de 160 VHN (60 % mayores).

Generalmente el aumento de la temperatura provoca que los picos de microdureza
se obtengan a tiempos mas cortos, mientras que su maxima intensidad es menor.
Los efectos causados por el tiempo y el contenido de Mg sobre la microdureza son

variables.

El tipo de precipitados formados fue dependiente del contenido de Mg. Estos
precipitados presentaron diferentes tamafios, formas, distribuciones, interfases y
composiciones quimicas. Estos hechos provocaron que el aumento en el contenido

de Mg no provocara cambios significativos en la microdureza.

Para todas las aleaciones experimentales se observo la precipitacion de fases
coherentes en estadios tempranos del proceso de precipitacion, lo cual provocéd
incrementos muy poco significativos en la microdureza, mientras que el pico de
envejecido aparecié cuando nuclearon fases semicoherentes. EI aumento de tamafio

de estas fases provocd la disminucion de la microdureza.

Para la aleacion con 0.59 % de Mg envejecida a 180 °C los precipitados formados
corresponden a los precursores de la fase 6 (CuAl,), 0 sea 6" y 6°. La presencia de
los precipitados semicoherentes 6° en el pico de microdureza fue la causa del
aumento de la resistencia para esta aleacion. El tamafio de los precipitados 6
aument0 notablemente para tiempos largos, fundamentalmente su diametro,
aumentando la relacion de aspecto, por lo cual la microdureza disminuy6 de manera

significativa.

Para las aleaciones con 3.80 y 6.78 % de Mg se observo la presencia de precipitados
correspondientes a la fase Q (AlsCu,MgsgSis). No se observo la precipitacion de sus

precursores QC y QP, solo de pequefios aglomerados de atomos de soluto para
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tiempos cortos. EI aumento de tamafio de estos precipitados no coherentes provoco

la disminucién de la microdureza.

Aleaciones obtenidas por solidificacion répida sometidas a tratamiento térmico de

envejecido:

18.

19.

20.

21.

22.

El tratamiento térmico de envejecido origind aumentos en las microdurezas
cercanos al 50 %, lo cual muestra que para estas aleaciones el tratamiento de
envejecido es necesario para obtener mejores propiedades mecanicas.

El factor mas influyente sobre la microdureza es la temperatura, seguido por el
contenido de Mg vy el tiempo de envejecido. El aumento del contenido de Mg
origina que las microdurezas sean mayores y los maximos se alcancen en tiempos
mas cortos. La superestructura formada por la fase Q es la causa de la obtencion de

mayores microdurezas para las aleaciones con 3.80 y 6.78 % de Mg.

Como mecanismos de precipitacion se propone el crecimiento de las nanoparticulas
de CuAl, y AlsCu,MgsgSig existentes en el estado de colada y la recristalizacion

originada por el alto contenido de elementos de aleacion.

El aumento de la microdureza para las aleaciones experimentales se atribuye al
equilibrio existente entre las fracciones volumétricas de particulas de tamafio

cercano a 40 nm y nanoparticulas de cerca de 5 nm.

En las aleaciones con 3.80 y 6.78 % de Mg la mé&xima microdureza se alcanza
cuando la fraccion volumétrica de la fase Q es maxima, reforzando la importancia
de la existencia de esta fase. La disminucion de la fraccion volumétrica de la fase Q

causada por procesos de recritalizacion provoca la disminucion de la microdureza.
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V-RECOMENDACIONES

A continuacion se daran algunas recomendaciones que pueden guiar a obtener mejores
resultados en futuros trabajos, ademas de lograr una comprension de los procesos

analizados en esta tesis.

1. Profundizar el estudio de la influencia del contenido de Mg sobre las fases formadas
y las composiciones quimicas de éstas, asi como su relacion con las propiedades

mecanicas obtenidas en el estado de colada.

2. Completar el estudio sobre las nanoestructuras y superestructuras observadas en las

aleaciones obtenidas por solidificacion rapida.

3. Para las aleaciones obtenidas por solidificacion rapida determinar la influencia de
algunas variables como son la velocidad de rotacion de la rueda, el didametro del
orificio de salida del metal fundido y la separacién desde el crisol hasta la rueda

sobre la formacion de nanoestructuras, superestructuras y fases amorfas

4. Utilizar un mayor rango de temperaturas y reducir las separaciones entre los
tiempos empleados en el tratamiento térmico de solucién con el fin de poder

analizar con mayor detenimiento los fendmenos de solubilizacion de segundas fases

5. Extender el rango de temperaturas para las cuales se analiz6 mediante MET la
precipitacion de las fases, asi mismo también analizar mediante HRTEM los
estadios tempranos del proceso de precipitacion para obtener un mayor
conocimiento de la influencia de estos parametros sobre las propiedades de los

precipitados y su relacion con la microdureza.
6. Determinar la influencia de las morfologias y distribuciones de las segundas fases

obtenidas después de diferentes condiciones de tratamiento térmico de solucion
sobre las propiedades mecanicas de las aleaciones, como pudieran ser ductilidad,
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dureza, resistencia a la tension, entre otras, para asi obtener las condiciones de

tratamiento térmico para el cual se obtienen segundas fases dptimas.

7. Reforzar el estudio de los procesos de solidificacion, solubilizacion y precipitacion
mediante técnicas complementarias como pueden ser DSC y XPS, para asi obtener
nuevos datos como son las temperaturas y tiempos exactos a los cuales ocurren los

cambios de fase, asi como los enlaces entre los &tomos presentes en esas fases.

8. Mejorar los estudios de las nano y superestructuras observadas en las aleaciones
obtenidas por solidificacion rapida, asi como de todos los precipitados observados
en este trabajo. Para conseguir este objetivo es necesario orientar preferencialmente
las matrices 0 en su caso las superestructuras para asi analizar aspectos como son la
relacion de orientacion entre precipitados y matriz, caracteristicas de las interfases
y estructura cristalina. También seria conveniente ampliar el estudio del aspecto

cristalografico obteniendo patrones de difraccion de haz convergente.

9. Modelar los procesos de solubilizacion y precipitacion de fases para obtener una

mayor explicacion de los fendmenos que en ellos ocurren.
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