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Resumen

El estudio de las transformaciones de fases en aleaciones Al-4%Cu-0.3%Mg modificadas
con 0.5% y 2%Ag (% peso), se llevo a cabo mediante Microscopia Electronica de Barrido,
Microscopia Electronica de Transmision y Microdureza Vickers. Estas aleaciones fueron
preparadas mediante fusion convencional y posteriormente homogeneizadas a 530 °C
durante 3 dias. Subsecuentemente, para provocar la precipitacion y una dispersion uniforme
de precipitados, las muestras fueron envejecidas a 150, 200 y 250°C a diferentes tiempos.
Los resultados de microdureza Vickers mostraron que la adicion de plata promueve su
incremento para todas las temperaturas y tiempos de envejecido isotérmico, encontrando
que el pico de dureza ocurre por la coexistencia de las fases Q y 6’. Adicionalmente, se
observo que el sobreenvejecimiento de la aleacion (disminucidon en dureza) disminuye
conforme la temperatura de envejecido aumenta. Por otra parte, las micrografias obtenidas
por MET demostraron la coexistencia de precipitados de las fases Q y 0°, siendo dominante
la fase Q. Adicionalmente, la fase Q tiene una morfologia de prismas hexagonales con una
altura de placas (delgada), donde la cara hexagonal tiene intercaras planas alineadas en las
direcciones de la matriz <311>, <111> y <220>, mientras que las placas (altura) se alinean
solamente en las direcciones <111>. El radio promedio de la fase Q tiene una dependencia
lineal con respecto al tiempo, t*; la cinética de crecimiento de dicha fase esta controlada
por un mecanismo de difusidon para ambas aleaciones, lo cual confirma lo propuesto por la

teoria de engrosamiento propuesta por Lifshitz, Slyosov y Wagner (LSW).




Abstract

A study of the phase transformations in the Al-4%Cu-0.3%Mg-0.5%Ag and Al-4%Cu-
0.3%Mg-2%Ag was carried out by scanning electron microscopy (SEM), transmission electron
microscopy (TEM) and microhardness measurements (VHN). Alloys were fabricated by
conventional casting and then they were homogenized at 530°C for 3 days. Subsequently, these
alloys were aged at 150, 200 and 250°C for different times. The purpose of these treatments was
to induce the precipitation. The VHN results showed that the Ag addition promotes an increase
in hardness for all aging temperatures and times. The hardness peak in both alloys was
attributed to the presence and coexistence of the Q and 6’ phases. Additionally, the overaging
process decrease with the increase in aging temperature. On the other hand, the micrographs
obtained by TEM confirmed the coexistence of the Q and 0’ phases. The Q phase is the
dominant phase in both alloys during the aging treatments. This phase has hexagonal prism
morphology with a thickness similar to plates. The hexagonal face has smooth interfaces
aligned on the <311>, <111> and <220> directions of the matrix. And the plates are only
aligned in the <111> directions of the matrix. The radius of the Q phase was determined from
the mean area and mean thickness for each aging time. The variation of the mean radius of
particles, r, as a function of time followed a linear relationship, t'”, as predicted by Lifshitz,

Slyosov and Wagner (LSW) theory for diffusion controlled coarsening for both alloys.
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CAPITULO 1
Introduccidn

Una de las principales caracteristicas que debe tener una aleacion de aluminio para mejorar su
desempefio a relativamente elevadas temperaturas es las fases endurecedoras (precipitados)
sean termodindmicamente estables y resistan a su engrosamiento a la temperatura de interés.
Esto se obtiene si los precipitados endurecedores son coherentes y coplanares con la matriz, con

lo cual se obtiene una estabilidad microestructural''l.

Las aleaciones Al-Cu-Mg son cominmente usadas a temperaturas inferiores a los 150 °C, en
componentes estructurales de aviones y automéviles”. La adicion de pequefias cantidades de
elementos aleantes a las aleaciones Al-Cu-Mg endurecibles por precipitacién puede tener un
marcado efecto sobre las propiedades mecanicas del material a altas temperaturas. Un elemento
aleante que ha recibido particular atencion es la plata. El efecto de la adicién de plata sobre el
sistema Al-Cu-Mg con alta relacion Cu:Mg, modifica los procesos y la cinética de precipitacion
que normalmente toman lugar en esta aleaciéon y aumentan su respuesta al endurecimiento. Es
decir, la adicion de pequenas cantidades de plata en aleaciones AI-Cu-Mg incrementa
notablemente sus propiedades mecanicas y reducen el efecto del sobreenvejecido (degradacion

. , . ...03
del material), aumentando asi su tiempo de servicio."!

Actualmente, las aleaciones AI-Cu-Mg-Ag han mostrado tener una excelente estabilidad
térmica, por lo que se desarrollan como materiales endurecidos por precipitacion para
aplicaciones a temperaturas moderadas; ademas de una alta resistencia, por lo cual se usan
ampliamente en la industria aeroespacial. Este mejoramiento es atribuido a la formacion de una
dispersion fina y uniforme de precipitados en forma de placas hexagonales sobre los planos de
la matriz de aluminio {I111},, lo cual ocurre concomitantemente con la precipitacion de 0’

(AL,Cu). Estos nuevos precipitados se conocen como la fase Q.




La fase Q es una variante de la fase de equilibrio 6 (Al,Cu) y su mecanismo de nucleacion
ocurre sobre un grupo de atomos (llamados clusters) ricos en magnesio. El papel del magnesio
sobre la evolucion estructural de esta fase no se ha entendido claramente, pero se cree que es un
componente esencial para la formacion de dicha fase Q°); mientras que, la plata incrementa la
densidad numérica de los precipitados de la fase Q'°. La composiciéon quimica y estructura de
esta fase se han estudiado por diversos investigadores, los cuales concluyen que esta fase
tiene la misma composicion que la fase de equilibrio 8 (Al,Cu); su estructura cristalina ha sido
objeto de controversia, se ha propuesto como hexagonal, ortorrombica y recientemente se ha
sugerido que es tetragonal con los siguientes parametros: a=b=0.6066 nm y ¢=0.496. Sin
embargo, aunque se han propuesto varios modelos sobre su estructura, la diferencia entre ellos

no es significante!”.

La maxima dureza en estas aleaciones esta asociada con la coexistencia de Q con la fase 0’
(AL,Cu), las cuales son fases competentes de soluto, formadas por las diferentes adiciones de

elementos aleantes!™.

Por lo tanto, el presente estudio tiene como objeto estudiar el efecto de las adiciones de plata
sobre la precipitacion de la fase Q en el sistema Al-Cu-Mg mediante envejecido isotérmico;
asimismo, establecer la relacion entre la evolucion morfologica, tamafio y distribucion de los

precipitados con la dureza del material.




CAPITULO 2

Consideraciones Teoricas

2.1  Aleaciones de aluminio

El aluminio es un metal que reune una serie de propiedades excelentes dentro del grupo de los
metales no férreos, de ahi su elevado uso en la industria. No obstante, cuando se habla del
aluminio se toman en cuenta todas sus aleaciones, satisfaciendo asi las actuales demandas que
se piden a un material. Las principales propiedades que destacan del aluminio son su ligereza y
densidad (2.7g/cm’), la cual es realmente baja comparada con la del hierro (7.9 g/em’), y es de
gran interés en la aviacion y en la tecnologia aeroespacial; algunas aleaciones logran alta

resistencia incluso a altas temperaturas.

El aluminio posee muy buena resistencia a la corrosion gracias a una pelicula compacta, dura y
translucida de alimina que se forma en su superficie que impide el ataque posterior por el
oxigeno. Una propiedad cada vez mds importante es su reciclabilidad, ya que, como antes se
menciond, el proceso de obtencion del aluminio requiere una alta cantidad de energia, esta
cantidad puede reducirse considerablemente con el reciclaje (produccion secundaria); ademas,
el aluminio no es toxico; se puede fundir facilmente; es ductil incluso a temperatura ambiente y
se le puede dar muchas terminaciones superficiales, lo cual le da un atractivo decorativo. La
principal limitacion del aluminio es la baja temperatura de fusion (660 °C), que restringe su

campo de aplicacion.

Como propiedades fisicas del aluminio cabe resaltar, su alta conductividad térmica y eléctrica,

su alta reflectividad de la luz y el calor. El aluminio cristaliza en la red FCC y no sufre cambios




alotropicos, lo que le confiere una alta plasticidad, aunque las propiedades mecanicas varian
segtin los elementos aleantes y los tratamientos termomecanicos a los que sea sometido [*),

Las propiedades del aluminio dependen de un conjunto de factores, de estos, el mas importante
es la existencia de aleantes. Con la excepcion del aluminio de alta pureza técnicamente se
utilizan s6lo materiales de aluminio que contienen otros elementos; la proporcion de estos
elementos es usualmente menor al 10%; atn en el aluminio de alta pureza, las impurezas
determinan, en gran medida sus propiedades mecanicas; incluso con técnicas relativamente
sofisticadas es dificil refinar los metales de manera que su pureza exceda del 99.9999%, en
estas condiciones un metro cubico de material contiene del orden de 10** a 10* 4tomos de

impurezas.

La resistencia de las aleaciones se debe a que los 4tomos de impurezas en solucion producen
una deformacion de la red de las dislocaciones y de los atomos de impurezas, bloqueando el

movimiento de las dislocaciones logrando asi una resistencia mecénica mayor ),

Los principales elementos aleantes del aluminio son: cobre, magnesio, zinc y manganeso. En
menores cantidades existen, frecuentemente, como impurezas o aditivos: hierro, silicio, cromo
y titanio. Para aleaciones especiales se adiciona: niquel, cobalto, plata, litio, vanadio, circonio,

estafio, plomo, cadmio y bismuto '

2.2 Endurecimiento por precipitacion

La resistencia y la dureza de algunas aleaciones metalicas pueden aumentar por la formacion de
particulas extremadamente pequenas y uniformemente dispersas de una segunda fase dentro de
una fase matriz. Esto se puede obtener mediante un tratamiento térmico denominado
envejecimiento por precipitacion porque las particulas de la nueva fase se denominan
“precipitados”. Este procedimiento también se denomina  ‘“‘envejecimiento” porque el

endurecimiento se desarrolla con el tiempo.




La explicacion del procedimiento de este tratamiento térmico se facilita mediante el uso de un

diagrama de fases. En la practica muchas aleaciones endurecibles por precipitacion contienen

dos o mas elementos de aleacion, pero la aplicacion se simplifica refiriéndola a sistemas

binarios. Para que una aleacion tenga una respuesta real de endurecimiento por envejecimiento

durante en tratamiento térmico, deben satisfacerse cuatro condiciones:

El diagrama de fases debe mostrar una solubilidad sélida decreciente al reducirse la
temperatura.

La matriz debera ser relativamente blanda y ductil, y el precipitado duro y fragil. En la
mayoria de las aleaciones endurecibles por envejecimiento, el precipitado es un
compuesto intermetalico que cumple con estas caracteristicas.

La aleacion debe ser templable.

Debera formarse un precipitado coherente. ).

El endurecimiento por precipitacion consta de tres pasos: a) Tratamiento térmico de

solubilizado o de disolucion, b) temple y c) tratamiento térmico de precipitacion o envejecido,

ilustrados en la figura 2.1.

a)

b)

Tratamiento térmico de solubilizado: Los atomos de soluto se disuelven para formar
una solucion solida monofasica. Al considerar una aleacion de composicion C,; el
tratamiento consiste en calentar la aleacioén a una temperatura T, dentro del campo de
fase a, y esperar hasta que toda la fase f presente se disuelva completamente. En este
punto, la aleacion consiste s6lo en la fase a de composicion C,.

Temple: La aleacion se enfria rapidamente o se templa a la temperatura T; de modo
que se dificulte la difusion a fin de prevenir la formacion de fase . De esa manera a T
existe una situacion de no equilibrio, en la cual la fase o aparece como solucion sélida
sobresaturada con atomos B; en éste estado, la aleacion es relativamente blanda y poco
resistente. Ademas en la mayoria de las aleaciones las velocidades de difusion a T; son
extremadamente lentas, de modo que la monofase o permanece a esta temperatura

durante largos periodos de tiempo.




c) Tratamiento térmico de precipitacion: Consiste en calentar la solucion soélida
sobresaturada o a una temperatura intermedia T, dentro de la regidén bifasica,
temperatura a la cual la velocidad de difusion es apreciable. La fase precipitada 3
comienza a formarse como particulas finamente dispersas de composicion Cg, proceso
que se denomina envejecido. Después de permanecer el tiempo adecuado a la

temperatura T, la aleacion se enfria a temperatura ambiente .

Temperatura

Composicion (% en peso B)

Figura 2.1. Diagrama de fases de una aleacion endurecible por precipitacion de composicion Cy. ¥

En la figura 2.1 se representa la temperatura con respecto al tiempo de envejecido en la
secuencia de los tratamientos térmicos, el caracter de las particulas B y, por consiguiente la
resistencia y la dureza de la aleacion dependen de la temperatura de precitacion T, y del tiempo
de envejecido a esa temperatura. A altas temperaturas de envejecimiento el proceso de difusion
es rapido y los precipitados se forman rapidamente, la resistencia llega a un méximo y
sobreenvejece rapidamente. Por el contrario, el envejeciendo a bajas temperaturas requiere de
mayor tiempo para producir la resistencia Optima; sin embargo, el uso de una temperatura
inferior tiene varias ventajas: Al reducirse la temperatura de envejecimiento, se incrementa la
resistencia maxima, la aleacion conserva su resistencia maxima durante un periodo mayor y las

propiedades son mas uniformes.




Algunas aleaciones tratadas por solubilizacion y templadas envejecen a temperatura ambiente,
esto se conoce como envejecimiento natural y requiere largos periodos para alcanzar la
resistencia maxima; sin embargo, esta resistencia es mayor que las alcanzadas en
envejecimientos a elevadas temperaturas y no ocurre sobrenevejecimiento. El envejecido a
altas temperaturas se le conoce como envejecimiento artificial pues para producir la

.. .y . e 11
precipitacion se calienta la aleacién. '],

2.3 Mecanismos de endurecimiento en el sistema Al-Cu

Las aleaciones de aluminio de alta resistencia generalmente se endurecen por precipitacion.
Aunque muchas de estas aleaciones tienen diferentes porciones y combinaciones de elementos,

el mecanismo de endurecimiento mas estudiado corresponde al sistema aluminio — cobre.

La figura 2.2 presenta la region del diagrama de fases Al-Cu rica en aluminio. La fase a es la
solucion solida substitucional de cobre en aluminio, mientras que el compuesto intermetalico

Al Cu se designa como fase 0 .

Si una aleacion con la composicion Al-4%Cu, es calentada a una temperatura de 540 °C, todo
el cobre estara en solucidon como una fase o estable y al enfriar rapidamente, no hay tiempo de
que ocurra una transformacion, asi que la solucidon solida es retenida por un tiempo a
temperatura ambiente. Sin embargo, la solucion solida estd sobresaturada y hay una fuerza
motriz para que precipite la fase de equilibrio 0 (Al,Cu). Si la aleacion se envejece por un
periodo de tiempo a temperatura ambiente o a alguna otra temperatura debajo de 180 °C, el
primer precipitado que se forma no es la fase 0 sino las zonas GP (Guinier-Prestone). Estas
zonas tienen la misma estructura cristalina de la matriz, son cerca de dos capas atomicas de
espesor y 10 nm de didmetro con una separaciéon de 10 nm entre discos, son ricas en cobre y

coherentes con la matriz.
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Figura 2.2. Zona rica en aluminio del diagrama de fases aluminio-cobre. !'*

Las zonas GP precipitan antes que la fase de equilibrio debido a que las zonas GP son
totalmente coherentes con la matriz y por lo tanto tienen baja energia interfacial, mientras que
la fase O tiene una estructura cristalina tetragonal compleja, la cual solo forma intercaras
coherentes de baja energia. Adicionalmente, las zonas GP minimizan su energia de
deformacion al tener forma de discos perpendiculares a las direcciones elasticamente suaves
<100 > en la matriz. Por lo tanto, a pesar de que la fuerza motriz para la precipitacion de las
zonas GP es menor que para la fase de equilibrio, la energia de activacion para la nucleacion es
menor y las zonas nuclean mas rapido. En la figura 2.3, se representan esquematicamente las
zonas GP " mientras que las figuras 2.4 y 2.5 muestran las zonas GPI y GPIIL,

respectivamente.




eeee o
e

O Al ® Cu

Figura 2.3. Seccién a través de las zonas GP paralela al plano (200). !

Cuando el contenido de cobre es alto y la temperatura de envejecido es baja, la formacion de las
zonas GP es seguida por la precipitacion de las fases de transicion y la secuencia de

precipitacion es la siguiente:

Ogs= O + GPI—> 0oy + 0”(GPII) —»03+ 0 —» 04 + 0 (CuAl,, Fase estable)

donde o es la solucion solida sobresaturada original, o) es la composicion de la matriz en

eqeq .., . eqer . 14
equilibrio con las zonas GP, a; es la composicion de la matriz en equilibrio con 67, etc.!'¥.

Figura 2.4. Micrografia del campo claro de una aleacion Al-3.3%Cu envejecida a temperatura
ambiente por 100 dias mostrando las zonas GPI menores a 10 nm de longitud, paralelas a
los planos {100} de la matriz de aluminio. b) Patron de difraccion de area selecta
mostrando Streaks de difraccion en {200}."!




Figura 2.5. Micrografia del Campo claro de una aleacion Al-4.3%Cu envejecida a 180 °C por 48 h,
mostrando las zonas GPII cercanas a 50 nm de longitud, paralelas a los planos {100} de
la matriz de aluminio. b) Patrén de difracciéon de area selecta de la misma area,
mostrando los streaks a través de los planos SAD {200} 4, los cuales son debidos a las
zonas GPII. !

Los precipitados de la fase 0" son metaestables y coherentes con la matriz, tienen una estructura
tetragonal, son mas grandes que las zonas GP con 10 nm de espesor y 100 nm de diametro, la
fase 0' es un precipitado metaestable, semicoherente con la matriz y mide 100 nm de diametro,
tiene una estructura hexagonal con una composicion aproximada a CuAl,, y la fase de
equilibrio 0 tiene una combinacion aproximada de CuAl, y una estructura compleja tetragonal
centrada en el cuerpo, no hay planos que tengan un buen acomodo con la matriz, es decir, es

incoherente con la matriz.

Las fases de transicion, ilustradas en la figura 2.6, se forman debido a que al igual que las zonas
GP, éstas requieren una energia de activacion menor para la nucleacion que la fase de
equilibrio. Esto se puede alcanzar debido a que la estructura cristalina de las fases de transicion
es intermedia entre la de la matriz y la fase de equilibrio; de esta forma las fases de transicion
alcanzan una mayor grado de coherencia disminuyendo la energia interfacial y al mismo tiempo

la energia de activacion.
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Figura 2.6. Representacion esquematica de las etapas de la formacion de precipitados de fase (0) de

Fase de equilibrio (0). ™

Particulas de

(b) fase precipitada de transicion (0”). (c¢)

La secuencia completa de las zonas GP y las fases de transicion es posible cuando la aleacion

se envejece por debajo de la linea de solvus de GP; es decir, si la aleacion se envejece a una

temperatura por arriba de la linea de solvus de 6” pero debajo de 6’ (Figura 2.7), el primer

precipitado sera 0’ y nuclea sobre dislocaciones.

La figura 2.8 muestra los aumentos de resistencia y dureza como consecuencia de las zonas GP

y las fases de transicidon; en esta figura destaca que la médxima resistencia coincide con la

combinacion de 6” y 0°, las cuales generan distorsion de la estructura de la matriz; estas

distorsiones dificultan el movimiento de las dislocaciones y por consiguiente la aleacion se

endurece aumentando la resistencia.

El sobreenvejecimiento (disminucion de dureza y

resistencia) resultante por la aparicion de la fase 6 se explica por la disminucion de resistencia

al deslizamiento que ofrecen estas particulas precipitadas *).

11



% Atémico Cu

700 1 2
600
500
9
© 400
2
o
2 300
£
o
|_
200
100
s | | | | |
1 2 3 4 5
% Peso Cu
Figura 2.7. Diagrama de fases Al-Cu mostrando las lineas de solvus metaestable para las zonas GP,
e”, y 6’.
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Figura 2.8.  Diagrama esquematico de resistencia a la traccion y de la dureza como funcion del

logaritmo del tiempo de envejecimiento a temperatura constante durante el tratamiento
térmico de precipitacion.
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Un tratamiento de envejecido a altas temperaturas aumenta la distancia entre los precipitados
(la dispersion de precipitados es mas gruesa y la fraccion volumétrica de 6" es pequeia),
haciendo que las dislocaciones pasen mas facilmente disminuyendo la dureza de la aleacion.
Las maximas durezas se logran con envejecidos a bajas temperaturas, sin embargo, estos

. . roo. 1
tratamientos pueden tomar tiempos largos que no son econémicamente costeables '),

Las aleaciones de aluminio se pueden someter a endurecimientos por deformacioén y por
precipitacion, a fin de conseguir una Optima combinacion de propiedades mecénicas.
Normalmente, estas aleaciones se someten primero a un tratamiento térmico consistente en

disolucion (o solubilizado) y luego temple, en segundo lugar, se trabaja en frio y, finalmente, se

endurece por precipitacion .

2.4  Mecanismos de endurecimiento en el sistema Al-Cu-Mg

La influencia de las adiciones de Ag y Si sobre el comportamiento de una aleacion Al-Cu-Mg

envejecida a elevadas temperaturas (~150-250 °C) se categoriza en base a la localizacion de la

composicion en el diagrama de fases de la figura 2.9.

Hot6; 6 Al-Cu
N S: AlzCuMg
Q 35_; Y T: Mg:CuAls ]
B
e 2 E :-
& |if
1§ 7. ST 1

r,,... o T o T
0 i i bl T i "

0 1 2 3 4 5 6
Magnesium (wt %)
Region rica en aluminio del diagrama de fases Al-Cu-Mg indicando las fases presentes

Figura 2.9.
en funcion de la composicion.
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2.4.1 Diagrama Ternario Al-Cu-Mg

Aleacion con composicion dentro del campo de fase (a+0+S)

e Adiciones de Ag

La microestructura del pico de envejecido de una aleacion ternaria Al-Cu-Mg esta
dominada por una dispersion de los precipitados en forma de placas octogonales 6’ (Al,Cu)
sobre los planos de la matriz de aluminio {100}, y contiene como un constituyente menor
algunas placas hexagonales de Q2 (Al,Cu) sobre los planos {111},. Las pequefas adiciones de
plata promueven la formacion de  a expensas de 8’ con incremento simultaneo tanto en el

esfuerzo como en la resistencia a la termofluencia '),

e Adiciones de Si

Las adiciones de Si a las aleaciones Al-Cu-Mg-Ag que caen dentro del campo de fase
(a+6+S) suprime la formacion de una pequefia cantidad de Q; al calentar continuamente a
elevadas temperaturas, se observa una muy fina dispersion de precipitados 8’ y su distribucion es
acelerada por los precipitados en forma de barras cilindricas que se encuentran en contacto

con el borde de las placas de 0'".

Concerniente al efecto de las adiciones combinadas de Ag y Si a esta clase de aleaciones,
tanto Abis como Gao!'® han reportado que pequefias adiciones de Si (0.1%) al sistema Al-
Cu-Mg-Ag suprime la formacion de la fase Q, la cual de otro modo seria la fase dominante.
De esas observaciones, se puede deducir que la interaccion Mg-Si de la red de Al FCC,
probablemente domine sobre la interaccion Mg-Ag en la cual se facilita la precipitacion de

Q.
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Aleacion con composicion dentro del campo de fase (a+S)

e Adiciones de Ag

Algunas adiciones de Ag a las aleaciones con composiciones dentro del campo (a+S) de la
aleacion ternaria Al-Cu-Mg, resultan en la nucleacioén de un precipitado en forma de placas
sobre los planos {111}, designado como X’. El precipitado X’ (AlL,CuMg(Ag)) posee una
estructura hexagonal. Una interaccion preferente entre Ag y Mg es la responsable de la
formacion de la fase X’ en esas aleaciones. La composicion quimica de esta fase se basa en

AlL,CuMg con algunas porciones de Ag en el precipitado "%,

e Adiciones de Si
Las adiciones de Si a las aleaciones Al-Cu-Mg con radios bajos de Cu-Mg proporciona
resistencia a la termofluencia. Se ha demostrado que la respuesta al envejecido a

temperatura ambiente se retarda y la repuesta a elevadas temperaturas aumenta por la
adicion de Sil'”!. El efecto posterior fue atribuido a la fina dispersién de la fase S, la cual
precipita en forma de listones alargados a lo largo de <100>,. Recientemente se ha mostrado
que el papel de la fase S es secundario a la fina dispersion de las zonas GPB, las cuales dominan la
microestructura del pico de dureza. Esas zonas incorporan el Si en su estructura y muestran un
aumento en la estabilidad térmica. Ademas, la fase cubica o (AlsCugMg,) esta presente en

aleaciones con contenido Si>0.251%8!,

Aleacion con composicion dentro del campo de fase (a+S+T)

e Adiciones de Ag
Las adiciones de Ag a las aleaciones con composiciones dentro del campo de fase (a+S+T),
origina la formacion de la fase cubica Z que tiene una composicion similar a la fase X’. La

fase Z tiene dos variantes de orientacion, es decir, se forma sobre los planos {110}, y

[19]

{111},, domina después de largos tiempos de envejecimiento' . El efecto de las adiciones de Si

a esta clase de aleaciones Al-Cu-Mg no ha sido determinado"’.
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2.4.2 Precipitacion en el sistema Al-Cu-Mg

A inicios de los afios 1950s, Bagaryatsky®" propuso que la secuencia de precipitacion para una

aleacion envejecida Al-Cu-Mg se lleva a cabo en cuatro etapas:
SSS —» Zonas GPB —»S”/GPB2 —» S’—»S (Secuencia 1)
donde SSS es una solucion solida sobresaturada y GPB son las zonas Guinier-Preston-Bagaryatsky.

Bagaryatsky consider6 las zonas GPB como un ordenamiento de corto alcance de atomos de soluto de
cobre y magnesio. La estructura de S’/GPB2 no ha sido confirmada, pero se ha propuesto como una
estructura ortorrombica, cubica, tetragonal y monoclinica. La fase S’ se ha considerado como semi-

coherente con la matriz, posee la misma estructura que la fase S pero con parametros reticulares
levemente diferentes de as=0.404 nm, 55=0.928, ¢5=0.718 nm. Como la fase S’ esencialmente tiene

la misma estructura cristalina que la fase S con pequefas diferencias en el pardmetro reticular,

muchas de las publicaciones recientes no hacen distincion entre la fase S’ y la fase S.

La fase S (Al,CuMg) es una fase de equilibrio ternaria incoherente con la matriz de aluminio,
que puede formarse durante un tratamiento de endurecimiento por precipitacion en las
aleaciones Al-Cu-Mg. Su estructura cristalina es ortorrombica con parametros reticulares
a=0.400 nm, b=0.925 nm, c=0.714 nm y grupo espacial Cmcm se han determinado por Perlitz y
Westgren!®'. Bagaryattsky'”?! mostro que la relacion de orientacién con la matriz de Al puede
describirse como: [100]s//[100]a1 y [010]s//[021]a1. Los estudios realizados sobre las aleaciones
Al-2.5Cu-1.2Mg o Al-1.1Cu-1.7Mg (% at.)*! revelaron que la fase S prefiere nuclear sobre
defectos y que las dislocaciones de tornillo son los sitios en los cuales se favorece la
nucleacion. Sin embargo, se ha reportado que la fase S puede formarse homogéneamente en la

[24]

matriz, como lo muestran los estudios realizados por Grupta™™ sobre un aleacion Al-0.79Mg-

1.53Cu (% peso). De hecho, tal dispersion homogénea también fue observada en una aleacion

[25, 26].

con adicién de microaleantes de Ag y Si Morfologicamente, la fase S crece en forma de

listones con un plano hébito (001)s. La formacion de la fase S se ha observado incluso en los
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primeros estados de envejecido, punto en el cual, esta fase es parcialmente coherente con la
matriz y requiere una leve distorsion en los parametros reticulares. Este leve cambio en los

parametros reticulares, a menudo ha conducido a nombrar este fase como fase $*7).

Desde mediados de los anos 1990’s, diversas técnicas como 3DAP (3-Dimension Atom Probe -
Microsonda en tres dimensiones) han mostrado que los primeros estados de endurecimiento se

28,29

deben a la formacién de grupos de atomos (clusters). Ringer®™**! propuso la siguiente

secuencia de precipitacion para aleaciones envejecidas Al-Cu-Mg:

SSS —» Clusters Cu-Mg — Zonas GPB — S (Secuencia 2)

donde los clusters Cu-Mg son los responsables del endurecimiento inicial, las zonas GPB es el
precipitado dominante en el pico de envejecido (maxima dureza) y la fase S aparece en el estado de

ablandamiento (sobrenevejecido).

Capas ricas Mg

Capas ricas Cu
Capas ricas Mg

Capas ricas Cu

Capas ricas Mg

Figura 2.10. Representacion esquematica de la morfologia de las zonas GPB y su estructura
cristalina.”!
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Por medio de una combinacion de MET (Microscopia Electronica de Transmision) y DSC (Calorimetria

[42]

de barrido diferencial), Wang' " confirmo¢ la existencia de la fase S’, proponiendo la secuencia de

precipitacion de tres estados:

SSS —» Clusters Cu-Mg —»S’/GPB2 —» S (Secuencia 3)

donde la fase S es la responsable del pico de envejecido, S’’/GPB2 proporciona una

contribucion limitada de resistencia a las aleaciones con contenido sustancial de Cu.

e d 0 . ©

o)

e o A

@ Fosicionesricas  (O) Posiciones ricas
en Cu en Mg

Figura 2.11. Representacion esquematica de la morfologia de las zonas GPB2 y su estructura
cristalina.>”!

2.5 Aleaciones cuaternarias Al-Cu-Mg-Ag

En la precipitacion o endurecimiento por envejecido, las propiedades de la aleacion dependen
directamente de los precipitados formados en todo el grano; aproximadamente 10'° de esos

precipitados pueden estar presentes en cada cm’ de una aleacion Al-Cu-Mg-Ag.

La alta ductilidad y la dureza que son caracteristicas de la mayoria de las aleaciones de
aluminio, dependen del hecho de que su deformacion estd controlada por la presencia de las
dislocaciones. Para aumentar su resistencia es necesario que el movimiento de la dislocacion
sea restringido y los precipitados producidos durante en envejecimiento son una manera eficaz

de alcanzar esta meta. Varias aleaciones de aluminio responden bien al endurecimiento por
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precipitacion, las investigaciones actuales dirigen sus estudios a los mecanismos atdmicos que
controlan la formacién de precipitados de modo que, por su tamafio, forma y estructura sean
eficaces en el movimiento de restriccion de las dislocaciones a temperatura ambiente y a

elevadas temperaturas ).

En el uso de las aleaciones de aluminio a elevadas temperaturas, las fases reforzantes (Tabla
2.1) deben ser termodindmicamente estables y resistentes al engrosamiento. Esto se puede
lograr si el precipitado es coherente y coplanar con la matriz; lo cual implica que la interface
matriz-precipitado sea de baja energia con poca tendencia a engrosar o a coalescer.
Dependiendo de su desacomodo elastico y su energia interfacial, los precipitados pueden tomar
diferentes formas; por ejemplo, de baja energia interfacial (coherencia) a alta energia interfacial
(incoherencia), la forma de los precipitados adaptaran forma de esferas, cubos, discos o agujas
(Figura 2.12). La forma obtenida esta asociada con una minimizacion de la energia total de la

formacion de la particula .

Tabla 2.1 Principales caracteristicas de las fases precipitadas reforzantes en una aleacion Al-Cu-Mg-Ag. 311

Estructura Plano
Precipitado  Importancia Composicion Forma
Cristalina Habito

Q Dominante Al,Cu Tetragonal {111}, Placas
0’ Moderada ALCu Tetragonal {001}, Placas
c Menor Al;CugMg, Cubica {001}, Cubos
S Insignificante Al,CuMg Ortorombica {210},  Barras/Listones
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Figura 2.12. Micrografia de las fases reforzantes observadas en una aleacion Al-Cu—Mg—AgBl].

Las aleaciones basadas en el sistema Al-Cu-Mg-Ag muestran un aumento importante en las
propiedades mecdnicas y resistencia a la termofluencia. Estas propiedades son atribuidas a la
formacion del precipitado coherente conocido como fase Q (Omega), la cual precipita en los
planos {111} de la matriz de aluminio, ya que esta fase es mas estable que la fase de equilibrio
0, las propiedades mecanicas a altas temperaturas mejoran notablemente en las aleaciones
cuaternarios Al-Cu-Mg modificadas con Ag. La fase Q fue observada por primera vez en una
aleacion envejecida Al-4Cu-0.5Mg en 1990, el papel del Mg en la evolucion microestructural
no ha sido entendido, pero se cree que es un componente critico para la nucleacion de Q;

mientras que la plata es la responsable de aumentar la proporcion de esta fase U2

La fase Q ha sido objeto de considerable estudio, incluyendo su composiciéon quimica, su
estructura cristalina y su mecanismo de precipitacion. Actualmente se cree que es

3233] sefiala que la fase Q tiene

quimicamente similar a la fase de equilibrio 6 (Al,Cu). N. Sano
la misma concentracion de cobre que 6, con la diferencia en la segregacion de los dtomos de
plata y magnesio en la interface Q/matriz; lo cual significa que Q y 0 son quimicamente
equivalentes. La estructura de la fase Q ha sido estudiada por Knowles, Stobbs, Muddle,
Polmear y otros propusieron inicialmente que era una fase 6-Al,Cu con una celda unitaria

monoclinica; después se describi6 como hexagonal y subsecuentemente como ortorrombica

centrada en las caras (a-0.496 nm, /=0.895 nm, c=0.848 nm) . Recientemente, basado en un estudio
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de difraccion de electrones de haz convergente, se sugirié que la estructura de € es tetragonal.

De la misma forma, Garg y Howe!***”]

concluyeron que la estructura de esta fase es tetragonal
y que es una forma modificada de la fase de equilibrio 6. Chang y Howe " han redesignado
esta fase como 0 (a=6=0.606 nm, =0.487 nm) en base a que tiene la misma composiciéon que la
fase de equilibrio, sugiriendo que tiene una estructura tetragonal. Actualmente las diferencias
en el parametro reticular entre los modelos estructurales de 6 y Q son extremadamente
pequefios y un envejecido prolongado a temperaturas sobre 250 °C resulta en un

remplazamiento eventual de los precipitados Q en {111}, por la fase de equilibrio 6 en una

variedad de orientaciones y morfologias.

2.6 Engrosamiento de precipitados

2.6.1 Proceso de nucleacion y crecimiento de la fase Q

El mecanismo por el cual precipita la fase Q2 aun no se conoce exactamente por lo cual ha sido

331 propuso la existencia de una fase precursora de la fase Q,

objeto de controversia. Abis!
designada como Q’, la cual actlia como sitio de nucleacion heterogénea para Q; sin embargo, la
presencia de esa fase precursora actualmente no se ha confirmado. Garg y Howe!® han
reportado la presencia de una fase tetragonal designada como 6, en una aleaciéon Al-Cu-Mg-
Ag envejecida a elevadas temperaturas (250-300 °C); sin embargo, esas observaciones fueron
hechas durante un envejecido in situ en un microscopio electronico de transmision sobre

muestras delgadas y el comportamiento puede no ser caracteristico en muestras gruesas,

permaneciendo sin resolver la importancia de la fase Oy,

K. Hono y colaboradores™® proponen que los atomos de plata y magnesio forman co-clusters
(grupos de atomos) en las primeras etapas del envejecido, planteando que la presencia de estos
co-clusters proporcionan los sitios de nucleacion heterogénea para la formacion de la fase Q.

Sin embargo, no ha sido directamente observado. Observaciones realizadas recientemente,
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utilizando la técnica de Microscopia Electronica de Transmision, han demostrado un nuevo tipo
de zonas GP sobre los planos {111}, proponiendo que estas zonas desarrollan a los precipitados

de Q en una etapa subsecuente.

Para entender el efecto de las adiciones de la plata y el magnesio en el sistema Al-Cu,
Murayama y Hono™? han empleado la técnica 3DAP. Esta técnica es capaz de determinar la
posicion de atomos individuales usando un detector sensitivo de posicion con resolucion
atomica, pudiéndose observar la morfologia de los grupos atomicos (clusters) incrustados en
una solucion solida. Los autores emplearon la técnica para investigar la morfologia de los
clusters en las primeras etapas de envejecido de una aleacion Al-1.9Cu-0.3Mg-0.2Ag. Los
resultados de esta investigacion revelaron que los co-cluster de Mg-Ag estan presentes después
de 5 s de envejecido a 180 °C; los atomos de Cu no estan incorporados en los cluster de Mg-Ag
en el estado inicial y su morfologia no esta bien definida. (Figura 2.13). Después del envejecido
durante 120 s a la misma temperatura (Figura 2.14), los cluster muestran caracteristicas
distintas en (111)45; los 4&tomos de Cu se agregan a estos clusters y la concentracion rica en Cu
es de aproximadamente 30%at, la cual es consistente con la fase 2. Esto se aplica en los
primeros estados de precipitacion de Q e indica que los clusters de Mg-Ag trabajan como sitios
de nucleacion heterogénea para Q. Como tal, Mg y Ag actiian como sitios de nucleacion para

Q, obteniéndose una dispersion uniforme de Q en la microestructura final.

A
e
e e —

=20 nm T—————

Figura 2.13. Mapeo elemental tridimensional de una aleacion Al-1.9Cu-0.3Mg-0.2Ag envejecida a 180 °C por
5's. La posicion de los atomos de soluto se muestra con esferas: Ag (amarillo), Mg (azul), Cu

(rojo) y la posicion de los atomos de Al se muestra con puntos verdes.
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Figura 2.14. Mapeo elemental tridimensional de una aleacion Al-1.9Cu-0.3Mg-0.2Ag envejecida a 180 °C
por 120 s.

Polmear®¥ plantea que la formacion de los precipitados estd influenciada por la adicion de
pequenas cantidades de plata y magnesio, los cuales provocan un aumento en las propiedades
mecanicas de la aleacion Al-Cu. En estas aleaciones se ha encontrado que la adicién de plata
promueve la formacion de la fase Q2. La adicion de magnesio aumenta la resistencia y dureza
de las aleaciones y permite la formacion de otros componentes intermetalicos, tales como
A>CuMg (S), AlsCuMgy (T), AlCuMg y AlsCugMg; (6) ). De acuerdo a lo anterior, la fase Q
muestra una estabilidad relativamente alta, ya que los atomos de plata y magnesio segregan a lo
largo de los precipitados promoviendo la coherencia con la matriz de aluminio y el aumento de

la resistencia mecanica.

El contenido de cobre también juega un papel importante sobre la precipitacion de las fases
formadas en la aleacion Al-Cu-Mg-Ag. La respuesta al envejecido y la resistencia a la traccion
aumentan al incrementar el contenido de cobre; de igual forma, el nimero y la estabilidad de la
fase Q incrementa y su tamafio disminuye. Cuando el contenido de cobre estd por encima de su

solubilidad en el aluminio, la fase 6 también contribuye en el efecto reforzante *7-*).
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2.6.2 Cinética de engrosamiento la fase Q

En la mayoria de los sistemas sélido-solido, los precipitados tienen relaciones de orientacion
cristalograficas especificas con su fase madre. Esas relaciones de orientacion a menudo
resultan en la formacion de interfaces completa o parcialmente coherentes de baja energia. El
movimiento de dichas interfaces se lleva a cabo a través de la migracion lateral de terrazas o
escalones llamados “ledges” (capas o anaqueles) (Figura 2.15). La cinética de crecimiento en
la interface depende de la cinética de nucleacion, altura de los ledges, de la difusion del soluto
hacia la interface y de la difusion y campo de esfuerzo eléstico cerca del ledge. Por lo tanto, el

crecimiento normal hacia la interface coherente o semicoherente puede ser mas lento que el

[39]

crecimiento normal hacia un limite desordenado

Figura 2.15. Imagen de baja magnificacion de un microscopio de contraste Z de resolucion atémica de una
aleacion Al-Cu—Mg—Ag, envejecida a 200 °C por 100 h. a) placa 6’ (izquierda) y placa Q
(derecha) incrustadas en la matriz Al, b) extremo de una placa Q.

La diferencia en la cinética de migracion entre limites de interfase coherente y limites
desordenados, puede conducir a condiciones de crecimiento que favorecen el desarrollo de
precipitados en forma de placas. Es decir, los precipitados en forma de placas se pueden formar
por dos razones: Por velocidades de nucleacion del ledge bajas, las cuales causan una falta de
ledges sobre las caras anchas de los precipitados y resulta en una baja velocidad de
engrosamiento. Actualmente, es generalmente aceptado que los precipitados en forma de
placas engrosan por medio de un mecanismo de ledges. Se han reportado diversos estudios
sobre cinética de engrosamiento de precipitados planos en aleaciones Al-Cu y Al-Ag. En cada

caso la cinética de engrosamiento fue mas lenta que aquella por difusion de soluto, indicando
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un mecanismo controlado por la interface. De esto se concluyd que mientras la velocidad de
migracion de ledges individuales es una migracion controlada por difusion, la cinética de

engrosamiento esté restringida por un suplemento limitado de ledges. .

2.6.3 Nucleacion de ledges y Estado de deformacion

La importancia de la deformacion elastica en el desarrollo de la morfologia de precipitados en
forma de placas ha sido ampliamente estudiado por Stobbs y Purdy!*”. Esos autores han
reportado que las placas de la fase 6’ se forman inicamente con cierto espesor discreto, el cual
consiste de multiples medias celdas unitarias de 6°. Cada engrosamiento estd asociado con una
deformacion particular en la red normal al plano hébito de la placa, ya sea por vacancia o

intersticial (Figura 2.16).

Figura 2.16. [lustracion esquematica de un campo de deformacion normal a las caras anchas de un precipitado
en forma de placa. a) Vacancia y b) Intersticial.

Los analisis de Dahmen y Westmacott’s!*®

sobre esos resultados, mostraron que los
engrosamientos observados se caracterizan por una minimizacion tanto de la deformacién de la
forma como del volumen. La desorientacion normal de € en la matriz, es de 9.3 %, la cual se

. . . 39, 41
considera muy grande; en base a esta gran desorientacion, Fondal®* *!

postuld que la fuente de
estabilidad térmica de Q puede estar relacionada entre la nucleacion de los ledges y la

propagacion y el campo de deformacion eldstica. Este autor investigd el arreglo de la

25



desorientacion en los alrededores de las placas de Q y encontrd6 que estas placas
consistentemente exhibian un campo de esfuerzos tipo vacancia normal al plano habito,
independiente al engrosamiento de las placas. Observo dos tipos de ledges de engrosamiento.
Ledges de 2 Q de celda unitaria, y ledges conteniendo en su desorientacion dislocaciones del
tipo b=1/3<111>,. De igual manera se observaron dislocaciones similares en los extremos de
las placas con un espaciamiento promedio de 2 2 a 3Q celdas unitarias, las cuales producen una

disminucién en la deformacion normal a la placa.

2.6.4 Migracion de ledges y redistribucion de soluto

El trabajo de Reich®®! por 3D-APFIM dio una clara evidencia de que la velocidad de
engrosamiento en aleaciones base Al es controlada por la nucleacion de los ledges; mediante
este estudio capturd el engrosamiento de los ledges en una placa de Q en una aleacién Al-
1.9Cu-0.3Mg-0.2Ag (% at) envejecida durante 10 h a 180 °C. Sus observaciones mostraron la
presencia de capas monoatomicas de Ag y Mg en la interface matriz/placa Q (001)gl|(111),, sin
embargo, no detectd6 Ag y Mg en las placas ni en la parte ascendente de los ledges. La
asociacién de Ag y Mg ha sido bien documentada; Reich!**! observé que el movimiento de
ledge de engrosamiento debe involucrar el flujo simultdineo de Cu de la matriz a la parte
superior del ledge y la redistribucion de Ag y Mg de las placas de Q hacia las terrazas de la
migracion de los ledge de engrosamiento. La figura 2.17 es una representacion esquemadtica de

este proceso.

Direcciéon de migracion
de la interface o
Redistribucion
T Flujo de Cu de Ag, Mg

Direccion de migracion de
“ledges” (capas) < Fase Q

Figura 2.17. Tlustracion esquematica de la redistribucion necesaria de Ag y Mg y el flujo de Cu acompaiiado
de la migracion de un ledge de engrosamiento sobre una placa.

26



Estudios realizados por APFIM sobre los primeros estados de descomposicion de una aleacion
sobresaturada Al-Cu-Mg revelo la presencia de grupos de atomos de Cu y Mg en la red FCC;
estos estudios muestran una interaccion preferencial entre esos elementos, no obstante, la Ag 'y
el Mg también muestran una fuerte tendencia a agruparse, pero no se han reportado
interacciones entre la Ag y el Cu. Bajo esas circunstancias se ha confirmado el papel de la
migracion de los ledges en lugar de la nucleacion de los ledges en la resistencia al
engrosamiento de las placas de Q a temperaturas superiores a 200 °C. Este es un régimen de

temperatura donde las placas exhiben excelente resistencia al engrosamiento (Figura 2.18).

2.7 Teorias de Engrosamiento de Precipitados

La resistencia de las aleaciones endurecibles por precipitacion se relaciona directamente con el
tamafio de particula de los precipitados coherentes que se forman. Por lo tanto, después de la
formacion inicial de los precipitados coherentes es muy deseable poder inhibir el crecimiento
posterior; lo anterior es extremadamente importante en aleaciones que se usan a altas

temperaturas.

El problema del engrosamiento de precipitados lo tratd por primera vez W. Ostwald en 1900 y a
menudo se le conoce como maduracion de Ostwald. La teoria moderna del engrosamiento de

precipitados fue desarrollada por Lifshitz, Slyozov y Wagner [**).

La fuerza motriz para el crecimiento es la reduccion de la energia interfacial del sistema. Esto
se puede describir cualitativamente mediante la dependencia de la curvatura 2/r del potencial

I . . ., [44
quimico p, de acuerdo a la siguiente expresion **:

Ap=Vno2r 1)

donde Ap es el gradiente de potencial quimico, Vy, el volumen molar, ¢ la energia interfacial y

2/r la curvatura de una superficie esférica. De la ecuacion 1) se observa que las particulas
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grandes tienen un menor radio de curvatura que las particulas pequefias, por lo tanto, para que
la energia del sistema disminuya, las particulas pequefias deben desaparecer y las grandes

crecer originando asi un aumento en el tamafio promedio de particula (figura 2.19).

—

 —
Flujo difusivo de
los atomos de B

\/V

Figura 2.19. Esquema representativo de dos precipitados de radio r; y 1, en una matriz oo mostrando el
flujo difusivo de 1 a 2. ™!

2.7.2 Crecimiento controlado por difusion

El crecimiento competitivo entre particulas ocurre cuando las particulas con varios tamafnos
estan dispersas en una matriz. El crecimiento se origina desde un gradiente de concentracion
alrededor de las particulas, provocado por la demanda termodinamica, es decir, por la ecuacion
de Gibbs-Thomson (G-T), ecuacion (2): la concentracion superficial de las particulas en
equilibrio, para el caso de las particulas grandes es menor que en las particulas pequenas. Los
atomos de soluto fluyen a través del gradiente de concentracion desde la superficie de las
particulas pequenas (r;) a la matriz y de la matriz a la superficie de las particulas grandes (r2)

(figura 2.19). Durante este proceso, el radio promedio de las particulas se incrementa.

Cualquier sistema con particulas dispersas distribuidas aleatoriamente y que posea una cierta
solubilidad seran termodinamicamente inestables debido a su mayor area interfacial. La
disminucién de la energia cercana al equilibrio es acompafiada por el engrosamiento de la

particula cuya solubilidad depende de su radio y es descrita por la relacion de la ecuacion (G-T)
[45]

Cr=Ce (1+v/r)=Ce+(20V,Ce)/(RT)*1/r )
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donde o6 es la tension interfacial, Vi, es el volumen molar, R es la constante de los gases [8.314
x 10° j(K. kmol)], Ce es la concentracion de soluto en la matriz en equilibrio con una particula
de radio infinito (concentracion de equilibrio del diagrama de fases). La v esta relacionada con

la longitud de la capilaridad y T la temperatura absoluta.

2.7.3 Teoria LSW (Lifshitz-Slyozov-Wagner)

La teoria que satisface el proceso de Maduracion de Ostwald fue desarrollada por Lifshitz,

46 ¢ independientemente por Wagner (teoria LSW)“). Esta teoria describe

Slyozov
matematicamente el proceso de engrosamiento. Asi, las particulas grandes crecen a expensas de
las pequenas y el nimero total de particulas disminuye en el sistema por la reduccion de la

energia interfacial. Esta teoria utiliz6 las siguientes suposiciones:

a) Las particulas son esféricas con un radio r,

b) Las particulas estan fijas en el espacio,

¢) Las distancias entre particulas es infinitamente mayor comparada con el radio de
particula, la cual significa que no hay interaccidon entre particulas y la fraccion
volumétrica f, de la fase dispersada es infinitamente pequeia,

d) Tanto la matriz como la particula son fluidos y

e) Los atomos de soluto difunden bajo una condicion de estado estacionario.

La teoria LSW considera particulas esféricas de segunda fase con una fraccion volumétrica f,
infinitesimal, las cuales engrosan en un sistema libre de esfuerzos. Es decir, la teoria LSW

solamente es aplicable a sistemas diluidos y fluidos (f, cercana a cero) - **!,

La teoria LSW predice que el radio promedio del tamafio de particulas r(t) a un tiempo de

envejecido t estd expresado por la siguiente ecuacion:
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r@t)" —r(0)" =Kt (3)

Cuando t = 0 el radio promedio de la particula r(0) es practicamente igual a 0, asi que la
ecuacion 1 se reduce a :

r(t)=Kt"'" (4)

donde K es una constante de cinética dada por la siguiente expresion:

80DV C,
“= Rt ®

donde o es la energia interfacial entre la matriz y el precipitado, C es la concentracién de
equilibrio de soluto en la matriz, Vi es el volumen molar del precipitado, D es el coeficiente de

difusion del soluto, T la temperatura absoluta y R la constante de los gases [**°),

Cuando el proceso de engrosamiento es controlado por el mecanismo de difusion, m =0.33 y la
cinética de engrosamiento obedece la ley temporal t'3. Si la reaccion de engrosamiento de la
particula es controlada por la intercara entonces m = 0.5 y el tamafio promedio de las particulas

se incrementa con tV 2; es decir:
t)=kt'"” ifusié
I’( ) = =P  Proceso controlado por la difusién

rit) = kt'"?  — Proceso controlado por la intercara

La teoria LSW se ha adaptado ampliamente para determinar los valores de la energia interfacial

entre la matriz y la fase dispersada®® "),

El gradiente de concentracion, AC, alrededor del precipitado, es provocado por la diferencia de
concentracion en la matriz proxima a la interfase, C; y lejos de la interfase, C. que promueve la

transferencia de soluto a través del gradiente.
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AC(r) = C.-C; 6)

Una manera hipotética de mostrar la concentracion de un precipitado grande L, uno pequefio S
y uno de radio critico r*(t), M, es mediante una grafica tridimensional (3D), como se muestra

en la figura 2.20.

1. Particula mayor L, con r* > 0, casi siempre crece
2. Particulas con radio menor S, r* < 0 casi siempre se contraen y finalmente desaparecen,
3. Las particulas cuyo radio es aproximadamente igual, M, r* = 0, posiblemente engrosé o

contraiga, o permanezca sin cambio.

Concentracion

Figura 2.20  Perfil de concentracion de una seccion 2D mostrando tres precipitados. El
tamafio del precipitado L es mayor que el radio critico, el tamafio M es

exactamente igual al radio critico mientras que el tamafo del precipitado S

; ~ N ce L [46
es el mas pequefio que el tamafo critico %),

2.7.4 Efecto de la Fraccion Volumétrica en el Engrosamiento.

La teoria de engrosamiento (LSW), trata principalmente casos donde las particulas se
encuentran dispersas en una matriz de fase liquida interactuando escasamente entre ellas y su

fraccion volumétrica f, es practicamente igual a cero. Sin embargo, muchos investigadores han
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modificado la teoria LSW con respecto al efecto que provoca la fraccion volumétrica finita de

particulas en sistemas solidos.

La fraccion volumétrica de las particulas influye en el proceso de engrosamiento, ya que la
cinética es controlada por la difusion del soluto a través de la matriz. Conforme la f, se
incrementa la separacion media entre las particulas disminuye y la trayectoria para la difusion
de los atomos de soluto se hace mas corta. Por consiguiente, la velocidad de engrosamiento

debe incrementar con el incremento de la fraccion volumétrica.

Ardell modificéd por primera vez la teoria LSW con respecto a la fraccion volumétrica de las

particulas. Esta teoria fue llamada “Teoria MLSW™. Los resultados muestran la relacion entre

r y t de la siguiente forma:

r(ty - r(0)’ = K(f,)t 7

1/3 g
. La cinética de

puede notarse que la constante K esta en funcion de la f, y se mantiene la ley t
engrosamiento depende por si misma de la fy a través de K (fy): es decir, el engrosamiento se
incrementa cuando se incrementa la f, . La distribucion de tamafio de particula llega a ser

rapidamente mas amplia con el aumento de la f, incluso cuando el valor de la f, es pequefio.

La teoria MLSW con una f,=0 predice que el comportamiento de engrosamiento es igual a la
propuesta por la teoria LSW. La teoria MLSW sobreestima el efecto de la fraccion volumétrica
en el comportamiento del engrosamiento: la cinética de engrosamiento es muy sensible a la fv'y

la distribucion de las particulas es mucho més amplia que la distribucion real™?.
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CAPITULO 3

Desarrollo Experimental

En la figura 3.1 se muestra el esquema del procedimiento experimental que se llevo a cabo para

la realizacion del presente trabajo, cuyas etapas se explicaran posteriormente.

FABRICACION DE

ALEACIONES
{ ’ !
Al-4%Cu-0.3%Mg-0.5%Ag Al-4%Cu-0.3%Mg-2%Ag
Analisis | 4 » MEB
Quimico v
HOMOGENEIZADO T
HVN |«
y
ENVEJECIDO
y
v v
NATURAL ARTIFICIAL
——»| HVN MET
Figura 3.1. Esquema del procedimiento experimental realizado.
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3.1 Fabricacioén de las aleaciones

Las aleaciones base aluminio se fabricaron por medio de la fusién de los elementos Al, Cu, Mg
y Ag con 99.9% de pureza en un horno de resistencias BLF 17/3 marca Carbolite, con un crisol
de alimina de 30 mm de didmetro a 750 °C en una atmosfera de Argéon. Se fundid una carga de
1500 g para cada aleacidn, la tabla 3.1 muestra la cantidad de elemento que se adicion6 a cada
carga.

Tabla3.1. Cantidad de elementos aleantes fundidos (g).

Aleacion Cu Mg Ag Al
Al-4%Cu-0.3%Mg-0.5%Ag 60 4.5 7.5 1428
Al-4%Cu-0.3%Mg-0.5%Ag 60 4.5 30 1405.5

La fusion de los elementos de aleacion se realizd con agitacion por medio de una barra de
alimina, con la finalidad de obtener una composicién mas homogénea. Las composiciones

nominales de las aleaciones usadas en este estudio se muestran en la tabla 3.2.

Tabla3.2.  Composicion nominal de las aleaciones empleadas (% masa).

Aleacion Cu Mg Ag Al

Al-4%Cu-0.3%Mg-0.5%Ag 4.0 0.3 0.5 Balance
Al-4%Cu-0.3%Mg-0.5%Ag 4.0 0.3 2.0 Balance

A partir de la aleacion fundida se cortaron muestras con las siguientes dimensiones: 1x1x1 cm

para su posterior tratamiento térmico de homogeneizado.
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3.2 Analisis quimico

El andlisis quimico se realizd por la técnica de Absorcion atomica en un laboratorio
especializado con la finalidad de conocer la composicion real de las aleaciones empleadas.
Para tal efecto, las muestras provenientes de fusion se limpiaron minuciosamente con alcohol
en ultrasonido con la finalidad de que componentes extrafios no interfirieran con el andlisis,
posteriormente se extrajeron 50 g aproximadamente de cada aleacion para se analizado
cualitativa y cuantitativamente por el laboratorio. El resultado numérico del analisis

cuantitativo se expresd como porcentaje en masa.

3.3 Tratamientos térmicos

3.3.1 Tratamiento de Homogeneizado

Las secciones obtenidas por corte fueron encapsuladas en tubos pirex bajo una atmdsfera de gas
argon, para su posterior tratamiento térmico de homogeneizado a 530°C durante 7 dias,
seguidas por un temple en agua con hielos (2°C aprox.). La finalidad de dicho tratamiento fue
de romper la estructura dendritica proveniente de fusion. La temperatura fue determinada de
acuerdo al diagrama de fases Al-Cu (Figura 2.2) debido a que la composicion se encuentra

dentro de la region monofésica a.

3.3.2 Tratamientos de Envejecido

Estos tratamientos térmicos se efectuaron naturalmente a temperatura ambiente, y
artificialmente a 150, 200 y 250 °C. Los tiempos de envejecido se realizaron desde 0.17 hasta
700 horas, dependiendo de la temperatura de envejecido artificial empleada. Dichas
temperaturas se situan dentro de la region bifasica (a+0) del diagrama binario Al-Cu (Figura
2.2). Considerando el contenido de magnesio, la composicion se situa en la zona trifasica

(a+0+S) del diagrama Al-Cu-Mg (Figura 2.9).
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3.4 Microscopia Electrénica de Barrido (MEB)

Las muestras provenientes de fusion y homogeneizadas se prepararon metalograficamente y se
caracterizaron mediante microscopia electronica de barrido en un microscopio marca JEOL

modelo 6300 empleando 20kV y electrones secundarios para obtener un contraste superficial.

3.5 Microdureza Vickers

Las mediciones de microdureza HV se realizaron con la finalidad de seguir la secuencia de
precipitacion. Las muestras se prepararon metalograficamente y se llevaron a cabo después del
tratamiento térmico de homogeneizado e inmediatamente después de cada tratamiento de
envejecido. Las mediciones se realizaron en un Microdurémetro Vickers marca Future Tech”
con identador de diamante utilizando una carga de 50 g. Se realizaron 15 identaciones, de las
cuales se obtuvieron los valores promedio de Microdureza para cada temperatura y tiempo de

envejecido.

3.6 Microscopia Electronica de Transmision (MET)

Las observaciones por MET se realizaran en un microscopio JEOL — 2000FXII" equipado con
un espectrometro de energia dispersa (EDS), operado a 200 kV, utilizando las técnicas de
campo claro, campo oscuro y difraccion de area selecta. Para la caracterizacion por MET se
emplearon placas con las siguientes dimensiones: 10 X 10 X 3 mm. Dichas placas se
desbastaron gradualmente con lijas de carburo de silicio de grado 400, 600, 1000, 1200 y 1500
hasta obtener un espesor aproximado de 150 pum. Posteriormente, se cortaron discos de 3 mm
de diametro; después, las muestras se electropulieron mediante un aparato FISHIONE" de dos
jets. El reactivo empleado en el pulido electroquimico fue de 78% de Metanol y 22% de Acido
Nitrico (% Vol.) enfriado a una temperatura de -70 °C en un bafio Maria de metanol con hielo
seco. Dicha caracterizacion se realizo con la finalidad de observar la microestructura del
material asi como los detalles finos que no pudieron ser resueltos por MEB para cada tiempo y

temperatura de envejecido.
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CAPITULO 4
Resultados

4.1 Anélisis quimico

El andlisis quimico de las aleaciones empleadas se muestra en la tabla 4.1. La composicion
nominal concuerda con la composicion de las aleaciones propuestas para el presente trabajo.
Por lo tanto, se tratard a las aleaciones de acuerdo a su composicion nominal. De dicha tabla se

aprecia la presencia de silicio y hierro como impurezas menores en las aleaciones.

Tabla 4.1. Resultados del andlisis quimico via hiimeda (%peso)
Cu Mg Ag Si Fe Al

Aleacion 1 378 032 0.65 0.05 0.19 Balance
Aleacion 2 387 031 281 0.06 0.18 Balance

4.2 Microscopia Electronica de Barrido (MEB)

4.2.1 Aleaciones Al-Cu-Mg-Ag provenientes de fusion

Las figuras 4.1 a) y b) muestran las micrografias obtenidas del MEB correspondientes a las
aleaciones Al-4%Cu-0.3%Mg-0.5%Ag y Al-4%Cu-0.3%Mg-2%Ag, respectivamente. Se puede
observar que ambas aleaciones presentan una estructura dendritica caracteristica del proceso de
fusion, donde las zonas blancas son regiones ricas en cobre y las zonas grises son ricas en
aluminio. Por lo tanto, se puede apreciar un gradiente de concentracion muy grande en todo el

material, el cual se caracteriza por sus deficientes propiedades mecanicas.
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Figura 4.1. Micrografias que muestran la estructura de colada a) Aleacion Al-4%Cu-0.3%Mg-0.5%Ag y b)
Al-4%Cu-0.3%Mg-2%Ag.

4.2.2 Aleaciones Al-Cu-Mg-Ag homogeneizadas

Posteriormente, las aleaciones Al-4%Cu-0.3%Mg-0.5%Ag y Al-4%Cu-0.3%Mg-2%Ag fueron
homogeneizadas a 530 °C durante 5 dias con el objeto de eliminar la estructura proveniente de
fusion y conseguir un material homogéneo libre de precipitacion. La figura 4.2 muestra las
micrografias obtenidas de MEB de las dos aleaciones empleadas; en estas imagenes se observa
ausencia de las dendritas mostradas en la figura 4.1, lo cual asegura que se tiene un material
uniforme en composicion. A partir de esta condicion, el material esta listo para los tratamientos
de envejecido o de precipitacion, ya que el tratamiento de homogeneizado también permitio
retener mayor cantidad de soluto a temperatura ambiente, lo cual es conocido como una

solucion solida sobresaturada.

Figura 4.2. Micrografias de las aleaciones a) Al-4%Cu-0.3%Mg-0.5%Ag y b) Al-4%Cu-
0.3%Mg-2%Ag homogeneizadas a 530°C durante 5 dias.
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Por otra parte, las figuras 4.3(a) y (b) muestran los andlisis elementales (espectros de energia)
obtenidos por MEB para las aleaciones Al-4%Cu-0.3%Mg-0.5%Ag y Al-4%Cu-0.3%Mg-
2%Ag, respectivamente. En dichas figuras se corrobora la presencia del aluminio, cobre y plata.
Se puede observar claramente que el pico correspondiente a la plata es mas intenso en la
aleacion con mayor contenido de la misma. En la figura 4.3 a) esta presente el aluminio como
elemento mayoritario, posteriormente, con menor intensidad aparecen el cobre y la plata.

Mientras que, en la figura 4.3 b) la secuencia en intensidades es aluminio, cobre y plata.
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Figura 4.3. Microanalisis de la matriz de aluminio de las aleaciones a) Al-4%Cu-0.3%Mg- 0.5%Ag
y b) Al-4%Cu-0.3%Mg-2%Ag (% peso) homogeneizadas durante 5 dias a 530 °C.

4.4 Curvas de envejecido

Uno de los aspectos mas importantes del presente trabajo fue relacionar las propiedades
mecanicas de las aleaciones con las fases presentes (precipitados formados) durante los
diferentes tratamientos térmicos. A continuacién se muestran los resultados de microdureza

Vickers obtenidos para cada aleacion y para cada condicidon de tratamiento.
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4.3.1 Envejecido Natural
o Aleacion Al-4%Cu-0.3%Mg-0.5%Ag

La figura 4.4 muestra la variacion de los valores promedio de microdureza Vickers en funcion
del tiempo de envejecido natural para la aleacion Al-4%Cu-0.3%Mg-0.5%Ag hasta por 16000
horas. La grafica muestra un aumento gradual de la dureza durante el envejecido natural.
Adicionalmente, se pueden apreciar dos estados de endurecimiento; el primer estado se presenta
en 3000 h de envejecido con una dureza de 110 HV. Mientras que el segundo estado de
endurecimiento se presenta en 5500 h de envejecido con una dureza de 113 HV. Finalmente, la

dureza de la aleacion se mantiene casi constante hasta las 16500 h de envejecido.
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Figura 4.4. Curva de dureza vs. tiempo de envejecido de la aleacion Al-4%Cu-0.3%Mg-0.5%Ag
tratada a temperatura ambiente durante 16 000 h aproximadamente.

o Aleacion Al-4%Cu-0.3%Mg-2%Ag

El comportamiento de la dureza durante el envejecido natural de la aleacion Al-4%Cu-
0.3%Mg-2%Cu se muestra en la figura 4.5. En dicha figura se muestra un comportamiento
similar a la aleacion con 0.5% Ag (ver figura 4.4); es decir, el endurecimiento de la aleacion es
gradual con el tiempo de envejecido, asi como, la presencia de dos etapas de endurecimiento.

La primera etapa también se presentd en 3000 h de envejecido con una dureza de 111.5 HV, y
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la segunda etapa en 5500 h con una dureza de 115 HV. Posteriormente, se observa un aumento

lento de la dureza hasta 117 HV después de 16000 h de envejecido.
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Figura 4.5. Curva de dureza vs. tiempo de envejecido de la aleacion Al-4%Cu-0.3%Mg-2%Ag
tratada a temperatura ambiente durante 16 000 h aproximadamente.

En ninguna de las graficas de las aleaciones envejecidas a temperatura ambiente (~20 °C) se
observa sobreenvejecimiento del material, es decir, una disminucioén en la dureza, ya que la
cinética de precipitacion es lenta; con lo cual se puede esperar altos valores de dureza con el
paso del tiempo. Las dos aleaciones presentan una gran estabilidad en un intervalo de 10000
horas aproximadamente, alcanzando un valor de dureza mayor para la aleacion con mayor
contenido de plata (2% peso Ag) de 115-116 HV, en comparacion con la de menor contenido

de plata (0.5% peso Ag) de 113 HV.
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4.3.2 Envejecido Artificial

La respuesta al endurecimiento de las aleaciones Al-4%Cu-0.3%Mg-0.5%Ag y Al-4%Cu-
0.3%Mg-2%Ag durante su envejecido artificial a 150, 200 y 300 °C, se muestra en las figuras

4.7y 4.8, respectivamente.

o Aleacion Al-4%Cu-0.3%Mg-0.5%Ag

La figura 4.6 a) ilustra el comportamiento de la aleacién envejecida a 150 °C hasta por un
tiempo de 700 h, sobre la microdureza del material. Dicha figura muestra un aumento gradual
de la dureza durante 10 h de envejecido, con una dureza de 122 HV. Posteriormente se alcanza
un maximo (pico de dureza) de 142 HV antes de 200 h. Finalmente, se presenta un estado de
sobreenvejecimiento, en el cual la dureza disminuye lentamente, llegando a un valor minimo de

127 HV en 700 h.

Por su parte, la aleacion envejecida a 200°C (figura 4.6 b)), presenta un rapido incremento de la
dureza en menor tiempo que a 150°C; es decir, el incremento constante de la dureza ocurre en
las primeras 10 horas con una dureza de 128 HV, la cual fue la dureza mas alta. A partir de este
tiempo, la dureza va disminuyendo hasta llegar a 112 HV en 100 horas de tratamiento, en las

cuales la aleacién ya se encuentra sobreenvejecida.

De igual manera, la figura 4.6 c) ilustra el comportamiento de la aleacién envejecida a 250 °C
por 25 horas. A esta temperatura, se aprecia la cinética de precipitacion mas rapida; ya que el
material alcanza un incremento gradual y un maximo de dureza de 116 HV durante 20 minutos
de envejecido. Debido a la acelerada cinética, la dureza disminuye casi inmediatamente después

de este tiempo hasta valores menores a aproximadamente 98 HV en 25 h.
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Figura 4.6. Curvas de Microdureza vs. Tiempo de la aleacion Al-4%Cu-0.3%Mg-0.5%Ag envejecida
artificialmente: a) 150, b) 200 y c) 250 °C.

o Aleacion Al-4%Cu-0.3%Mg-2%Ag

Los valores promedio de microdureza obtenidos para la aleacién con mayor contenido de plata
se muestran en la figura 4.7, los cuales estan graficados con respecto al tiempo de envejecido a

las temperaturas de 150, 200 y 250 °C.

La figura 4.7 a) presenta la curva de dureza para la aleacion envejecida a 150 °C durante 700
horas. En esta aleacion la dureza aumenta gradualmente en las primeras 10 h con una dureza de
160 HV. Posteriormente, se observa un aumento mas lento en la dureza hasta alcanzar un
maximo de 165 HV después de 20h. Finalmente, el material presenta un estado de estabilidad,

en el cual la dureza va disminuyendo muy lentamente; observando una dureza de 155 HV en las

100 h de duracion del tratamiento.
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El comportamiento de la aleacion envejecida a 200 °C por un tiempo de 100 horas se muestra
en la figura 4.7 b), en esta grafica es posible observar un aumento rapido y constante de la
dureza durante las primeras 2.5 h con una dureza de 135 HV. Posteriormente, se alcanza el pico
de maximo de dureza con un valor de 137 HV después de 5 h. A partir de este valor, la aleacion
va sobreenvejeciendo perdiendo dureza lentamente llegando a un valor de 115 HV al

envejecerse durante 100 horas.

Por otro lado, el material envejecido a 250°C presenta una cinética de endurecimiento mas
acelerada, la dureza méxima se alcanza en los primeros minutos de tratamiento de envejecido
con un valor maximo de 118 HV. El sobreenvejecido de la aleacion es mas evidente, perdiendo
aceleradamente sus propiedades mecanicas en las primeras 10 horas, disminuyendo su dureza

hasta los 96 HV y perdiendo gradualmente la misma durante tiempos mas largos.
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Figura 4.7. Curvas de Microdureza vs. Tiempo de la aleacion Al-4%Cu-0.3%Mg-2%Ag envejecida
artificialmente a: a) 150, b) 200 y ¢) 250 °C durante 700, 100 y 25 horas respectivamente.
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La figura 4.8 ilustra el comportamiento de las dos aleaciones en su condicion de dureza maxima
alcanzada (pico de dureza) para las tres temperaturas de envejecido. Se puede observar que,
como ya se mencion6 anteriormente, la mejor condicion de tratamiento es para la aleacion con
mayor cantidad de plata envejecida a bajas temperaturas (150 °C), ya que esta aleacion muestra
los valores de dureza mas altos atn al ser envejecidas a 200 °C; ademas, en estas aleaciones el
endurecimiento permanece durante mas tiempo y tarda mas en disminuir.
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Figura 4.8. Grafica de barras ilustrando el pico de dureza maxima alcanzada de las aleaciones Al-
4%Cu-0.3%Mg-0.5%Ag y Al-4%Cu-0.3%Mg-2%Ag (%peso) a las tres temperaturas de
envejecido (150, 200 y 250 °C).
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4.4 Microscopia Electrénica de Transmision (MET)

La morfologia de las fases precipitadas en las aleaciones Al-4%Cu-0.3%Mg-0.5%Ag y Al-
4%Cu-0.3%Mg-2%Ag envejecidas a diferentes temperaturas durante varios tiempos, fue
seguida por Microscopia Electronica de Transmision, debido principalmente al poder de
resolucion del MET, el cual permiti6 realizar el seguimiento de los precipitados, los cuales no

pudieron ser resueltos por Microscopia Electronica de Barrido.

Existen varios precipitados endurecedores en el sistema Al-Cu-Mg-Ag, los cuales estan
involucrados en la evolucién de la microestructura y por consecuencia tienen un efecto sobre
sus propiedades mecanicas. El principal precipitado reforzante en este tipo de aleaciones es la
fase Q, ésta fase aumenta la resistencia de la aleacion y también le confiere mayor estabilidad
térmica al material. Por tal motivo, la fase Q es el precipitado sujeto a andlisis cuantitativo,

incluyendo el espesor, longitud, area y volumen.

Las micrografias de MET de la figura 4.9 muestran las diferentes morfologias de la
precipitacion de la fase Q. La morfologia de dicha fase se presenta en forma de poligonos (casi
hexagonales) con intercaras planas (Fig. 4.9(a)) y en placas alargadas (Fig. 4.9(b)). El patron de
difraccion de electrones (PD) y su indexacion en las figura 4.11c y f, muestran una serie de
puntos arreglados geométricamente entre si, donde los puntos (spots) mas intensos
corresponden a la fase matriz (o) y los puntos tenues corresponden a los precipitados de la fase
Q, ambos con una estructura cubica centrada en el cuerpo. La relacion de orientacién de los
correspondientes ejes de zona es: [011], // [114] q. Adicionalmente, se observa la presencia de
lineas que atraviesan los puntos intensos (matriz), los cuales son conocidos como Streaks y son
caracteristicos de precipitados delgados y alargados, en este caso también corresponden a la
fase Q. El andlisis de las micrografias en condiciones de campo oscuro (CO) y su
correspondiente PD, mostraron que las intercaras planas de la fase Q en forma poligonal son
paralelas con respecto a las direcciones [220], [311] y [111] de la matriz (ver Fig. 4.9d),
mientras que la intercaras de la fase ) en forma de placas estan alineadas en las direcciones

<111>, Fig. 4.9e.
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Figura 4.9. Micrografias de la fase Q2 de la aleacion Al-4%Cu-0.3%Mg-0.5%Ag envejecida a 200 °C
por 10 horas.

Como se puede apreciar, la fase Q es la fase mayoritaria en las aleaciones en estudio, y la fase
0’ es las fase minoritaria. Por lo tanto, a partir de dichas morfologias y en condiciones de
orientacion similar, se realizaron los analisis cuantitativos de dicha fase. La figura 4.10, muestra

un ejemplo de la presencia minoritaria de la fase ©°.
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Figura 4.10. Micrografia de MET de la aleaciéon Al-4%Cu-0.3%Mg-0.5%Ag envejecida a 250 °C
durante 5 h.

4.4.1 Evolucion microestructural de la fase Q

4.4.1.1 Analisis cuantitativo de la aleacion Al-4%Cu-0.3%Mg-0.5%Ag

La figura 4.11 muestra la evolucion de la fase €, en forma poligonal para la aleacion Al-4%Cu-
0.3%Mg-0.5%Ag, envejecida a 200 °C por diferentes tiempos a la misma amplificacién. En
dicha figura se observa un aumento gradual del tamafio de los precipitados con respecto al
tiempo de envejecido. Adicionalmente, se observa que la cantidad de precipitados disminuye
con respecto al tiempo de envejecido. La morfologia poligonal con intercaras planas se
conserva hasta 10h de envejecido. Posteriormente, se observan intercaras curvas (sefialado por
flechas), lo cual es indicio de la perdida de coherencia de los precipitados. Estos resultados
concuerdan con las mediciones de dureza, donde se observa una disminucion en la dureza a

200 °C a partir de las 25 h de envejecido.

El andlisis cuantitativo se llevd a cabo a partir de las micrografias de MET mostradas en la
figura 4.11, para los precipitados poligonales. A partir de dicha figura, se midi6 el area de cada

precipitado, lo cual es reportado en la figura 4.12.
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Figura 4.11. Micrografias de la aleacion Al-4%Cu-0.3%Mg-0.5%Ag envejecidas a 200 °C durante
a)5,b) 10,¢) 25y d) 100 h.
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Acorde a los resultados de la cuantificacion de los precipitados de la fase €, el area de las
placas hexagonales aumenta con respecto al tiempo de envejecido. Considerando un tiempo de
100 horas, las placas hexagonales alcanzaron un 4rea aproximada de 4000 nm’ (ver figura

4.12).
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Figura 4.12. Area de los precipitados hexagonales de la fase Q de la aleacion Al-4%Cu-0.3%Mg-
0.5%Ag en funcion del tiempo de envejecido a 200 °C.

La figura 4.13 muestra la evolucion de los precipitados de la fase Q en forma de placas
alargadas de la aleacion Al-4%Cu-0.3%Mg-0.5%Ag envejecida a 200°C a diferentes tiempos.
Se puede observar un aumento en el tamafio de los precipitados, asi como, una disminucion en
la cantidad de los mismos. Por otra parte, la figura 4.14 muestra los valores de longitud y
espesor de las placas alargadas con respecto al tiempo de envejecido. En dicha figura se puede
observar que la rapidez de crecimiento de la longitud es mayor que la del espesor. Es decir, la
longitud incrementa aproximadamente de 15 a 75 nm y el espesor de 4 a 8§ nm en 100 h de

envejecido a 200°C.

50



Figura 4.13. Micrografias de los precipitados Q de la aleacion Al-4%Cu-0.3%Mg-0.5%Ag envejecida
a 200 °C durante (a) 1, (b) 5, (c) 10y (d) 25h.

La figura 4.14 muestra la tendencia de los valores promedio medidos sobre los precipitados
alargados de la fase Q de la aleacion con 0.5 %Ag envejecida a 200 °C hasta un tiempo de 100
horas. En la grafica se presenta el tamafio de los precipitados, en los cuales se considera la
longitud y el espesor de los mismos. A esta condicidon de tratamiento, los precipitados crecen
longitudinalmente de manera acelerada, principalmente en las primeras 10 horas, presentando
una longitud promedio de 60 nm aproximadamente; posteriormente, al transcurrir las 100 horas

de envejecido, se obtuvo una longitud final de 75 nm aproximadamente.
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Por el contrario, el espesor de los precipitados se conservo constante, ya que el valor se

mantuvo cercano a & nm durante todo el tratamiento térmico
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Figura 4.14. Longitud y espesor de la fase Q de la aleacion Al-4%Cu-0.3%Mg-0.5%Ag en funcion del
tiempo de envejecido a 200 °C.

La figura 4.15 muestra el area promedio de los precipitados alargados de la fase €, la tendencia
muestra que el area aumenta conforme transcurre el tiempo de envejecido, la cual va de un
valor cercano a 40 nm” hasta alcanzar un valor méximo aproximado de 450 nm” durante 100

horas de tratamiento.
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Figura 4.15. Area de los precipitados alargados de la fase Q de la aleacion Al-4%Cu-0.3%Mg-0.5%Ag
en funcion del tiempo de envejecido a 200 °C.
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La morfologia de los precipitados envejecidos a 250 °C para la aleacion Al-4%Cu-0.3%Mg-
0.5%Ag se muestra en la figura 4.16. La precipitacion a esta temperatura resulta en la
formacion de precipitados grandes con intercaras redondeadas incoherentes (sefalas por
flechas), lo cual se demuestra a partir de las 5 horas de tratamiento después de que se obtuvo el

pico de dureza.

Figura 4.16. Micrografias de TEM de la aleacién Al-4.0%Cu-0.3%Mg-0.5%Ag envejecida a 250 °C,
durante a)1, b)5, ¢)10 y d)25 h.
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Para la aleacion Al-4.0%Cu-0.5%Mg-0.5%Ag, el andlisis cuantitativo se realizd en base a
tiempos representativos y donde se presentaron las mejores condiciones para la cuantificacion.
Las mediciones se realizaron a 1, 5, 10 y 25 horas de envejecido. Al igual que el andlisis
realizado a 200 °C, las mediciones de los precipitados se emplearon para graficar el espesor,

longitud, 4rea y volumen en funcién del tiempo de envejecimiento.

En la figura 4.17 se grafico el area promedio de las placas hexagonales, tal figura muestra un
aumento en el area de los precipitados conforme incrementa el tiempo de envejecido; en los
primeros tiempos se tienen valores inferiores a 3000 nm?, posteriormente se acrecienta el valor

del area hasta llegar a un area aproximada de 35 000 nm”.
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Figura 4.17. Area de los precipitados hexagonales de la fase Q de la aleacion Al-4%Cu-0.3%Mg-
0.5%Ag envejecida a 250 °C.
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Figura 4.18. Micrografias de los precipitados Q de la aleacion Al-4.0%Cu-0.3%Mg-0.5%Ag
envejecidaa 250°C,a) 1 h,b) 5hyc) 10 h, d) 25 h.

Las mediciones del andlisis cuantitativo para los precipitados alargados se realizaron en base a
las micrografias de la figura 4.18. El comportamiento del material se graficé con respecto al
tiempo de envejecido en la figura 4.19. Con respecto a los valores promedio obtenidos de
longitud de los precipitados de Q a 250 °C se presentd un comportamiento ascendente en que al
aumentar el tiempo de envejecido, incrementa la longitud de los precipitados; es decir, la
longitud promedio de los precipitados a una hora de tratamiento es de 142 nm

aproximadamente, para las 25 horas la longitud asciende a valores superiores a los 180 nm.
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De igual manera se grafico el espesor de la fase Q en funcién del tiempo de envejecido. A 250
°C los precipitados de Q tienen un espesor inicial mayor a 5 nm a la primera hora de
tratamiento; conforme pasa el tiempo de envejecido aumenta el ancho de las placas a valores

superiores a 20 nm una vez envejecida por 25 horas.
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Figura 4.19. Longitud y espesor de la fase Q de la aleacion Al-4%Cu-0.3%Mg-0.5%Ag envejecida a
250 °C.

En la figura 4.20 se grafico el area de los precipitados alargados. En dicha figura se observa un
ascenso constante en el area; obteniéndose un area medida aproximada de 3600 nm® en un

tiempo de 25 horas de tratamiento térmico.
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Figura 4.20. Area de los precipitados alargados de la fase Q de la aleacién Al-4%Cu-0.3%Mg-
0.5%Ag envejecida a 250 °C.

4.4.1.2. Analisis cuantitativo de la aleacion Al-4%Cu-0.3%Mg-2%Ag

La evolucion microestructural de la aleacion Al-4%Cu-0.3%Mg-2%Ag se muestra en la figura
4.21, en la cual se puede observar precipitados de forma poligonal, los cuales se forman
hexagonalmente en los primeros tiempos de envejecido, al transcurrir los tiempos de
tratamiento los precipitados van aumentando su tamafo y perdiendo coherencia optando por

formas redondeadas en los ltimos tiempos de tratamiento.
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Figura 4.21. Micrografias de la aleacion Al-4%Cu-0.3%Mg-2%Ag envejecidas por diferentes tiempos
a 250 °C mostrando la evolucién microestructural.

Con la finalidad de comparar el comportamiento de la aleacion con contenido de plata de 0.5%,
se realiz6 la cuantificacion de la aleacion con 2% Ag a 250 °C. Dicha cuantificacion se llevo a
cabo, una vez mas, para obtener los valores promedio de espesor, longitud, area y volumen de
la fase Q. Para los precipitados hexagonales, la cuantificacion a tiempos representativos en

base a las micrografias que presentan en su totalidad la precipitacion de Q.
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Para la aleacion con mayor contenido de plata, las areas de las placas hexagonales obtenidas se
muestran en la figura 4.22. En tal imagen se presenta un rapido aumento en el area medida en
las primeras 10 h de tratamiento con un area cercana a 30 000 nm’; posteriormente, los
precipitados van creciendo hasta alcanzar un area de aproximadamente 46 000 nm” durante 50

horas de tratamiento.
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Figura 4.22. Area de los precipitados hexagonales de la fase Q de la aleacién Al-4%Cu-0.3%Mg-
2%Ag envejecida a 250 °C.

En la figura 4.23 se presenta la secuencia de precipitacion para tal aleacion. De igual manera,
en los primeros tiempos aparecen una gran cantidad de precipitados, los cuales son mas
pequefios en comparacion a los formados en los ultimos tiempos de tratamiento, los cuales se

presentan en menor cantidad y de tamafios mayores.
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Figura 4.23. Micrografias de los precipitados Q de la aleacion Al-4%Cu-0.3%Mg-2%Ag envejecida a
250°C,a) 1 h,b) Shyc) 10hyd)25h.

Con respecto a la longitud de los precipitados €, la grafica correspondiente se muestra en la
figura 4.24. Los valores promedio de longitud obtenidos aproximadamente van desde 80 nm en
0.17 horas de envejecido, aumentando constantemente hasta alcanzar longitudes aproximadas
de 160 nm a 50 h de tratamiento. Por otra parte, la tendencia de los espesores promedio se
presenta en la misma figura observandose valores ascendentes en los mismos. Los espesores
obtenidos en los diferentes tiempos van aproximadamente desde 8.2 hasta 26 nm en 50 horas de

envejecido.
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Figura 4.24. Longitud y espesor de la fase Q de la aleacion Al-4%Cu-0.3%Mg-2%Ag envejecida a
250 °C durante 25 horas.

El 4rea de los precipitados alargados de la fase Q2 muestra valores relativamente pequefios, los

2 2

cuales van de 700 nm” en 0.17 horas, alcanzando un &area promedio de 4000 nm

aproximadamente envejeciendo la aleacion por 50 horas. La tendencia del 4rea se muestra en la

figura 4.25.
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Figura 4.25. Area de los precipitados alargados de la fase Q de la aleacion Al-4%Cu-0.3%Mg-
2.0%Ag envejecida a 250 °C.
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Acorde a todos los resultados anteriores, se tiene que la temperatura de envejecido es un
perimetro muy importante en los tratamientos térmicos aplicados a una aleacién, ya que
cambian totalmente la cinética de precipitacion. Como se observo en las gréficas, se registraron
valores altos tanto en el ancho como en la longitud de Q cuando se envejecio a 250 °C.
Contrariamente, estos valores fueron mas pequefios cuando se tratd térmicamente el material a
200 °C; lo cual ocurre porque al incrementar la temperatura, la descomposicion de las fases
precipitadas se acelera y se forman precipitados con mayor tamafio que a temperaturas
menores, los cuales provocan el sobreenvejecimiento del material y por consiguiente la pérdida
en sus propiedades mecanicas. Con el aumento del contenido de plata (2.0%) el tamafio de los

precipitados formados es mayor al de la aleacion con 0.5 % de plata.
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CAPITULO 5

Discusion de Resultados

5.1 Envejecido Natural

Las aleaciones Al-4%Cu-0.3%Mg-0.5%Ag y Al-4%Cu-0.3%Mg-2%Ag son susceptibles a envejecer a
temperatura ambiente (envejecido natural). La figura 5.1 muestra el efecto de la adicion de plata en
la dureza de ambas aleaciones durante su envejecido natural con tiempos de hasta 16 000 horas
(22.2 meses). Ambas aleaciones mostraron el mismo comportamiento de la dureza con el
envejecido natural, es decir, un incremento inicial de la dureza hasta 6000 h (250 dias) y
posteriormente una estabilidad de la misma. Asimismo, las curvas de dureza no muestran
diferencias significativas con la adicion de plata, aunque la dureza mayor se presentd en la
aleacion con mayor contenido de plata. Este fendmeno ha sido atribuido a la formacion de las
zonas Guinier-Preston %), Estos resultados muestran que la aleacion envejece a temperatura
ambiente, lo que la hace inestable a temperatura ambiente, a pesar de que la cinética de
precipitacion es muy lenta. Practicamente, para evitar la inestabilidad de aleaciones
endurecibles por precipitacion base Al (p.e 2024, 2026, 6064, 7075) se realizan tratamientos
térmicos especiales (p.-e. T3, T4, T6, T8,)*.. Por otra parte, este comportamiento podria ser
utilizado para un primer proceso (p.e maquinado o deformado) y en conocimiento de que la
dureza del material va a incrementarse y estabilizarse a temperatura ambiente con un tiempo de

hasta 16000h y mas.
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Figura 5.1. Comportamiento de la dureza con el tiempo de envejecido a temperatura ambiente
para las aleaciones Al-4.0%Cu-0.3%Mg-0.5%Ag y Al-4.0%Cu-0.3%Mg-2.0%Ag

5.2 Envejecido Artificial

La figura 5.2 muestra un resumen de las curvas de envejecido en escala logaritmica de las
aleaciones Al-4%Cu-0.3%Mg-0.5%Ag (lineas punteadas) y Al-4%Cu-0.3%Mg-2%Ag (lineas
continuas), envejecidas a 150, 200 y 250°C. Dicha grafica hace evidente el efecto de la adicion
de plata y la temperatura de envejecido. Es decir, se puede observar que las aleaciones
envejecidas a menor temperatura (150 °C) son las que presentan una cinética de endurecimiento
més lenta que a temperaturas superiores. Estos resultados son coherentes con la literatura ),
donde temperaturas de envejecido bajas inducen tamafios de precipitados menores, lo cual
promueve una mayor dureza en las aleaciones. Mientras que, al aumentar la temperatura de
envejecido se promueven tamanos de precipitados mayores, lo cual se reflejaria en una menor
dureza. Cabe senalar que la difusion atomica se acelera con el incremento de la temperatura, lo

cual se ve reflejado en la figura 5.3, en un menor tiempo de envejecido para que la dureza de las

aleaciones disminuya (degradacion de las propiedades mecénicas).
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Figura 5.2. Comportamiento de la dureza en funcion del tiempo de envejecido para las aleaciones
Al-4.0%Cu-0.3%Mg-0.5%Ag ( )y Al-4.0%Cu-0.3%Mg-2%Ag (—).

Finalmente, la adicién de plata promueve una mayor dureza a todas as temperaturas de
envejecido. Este fenomeno ha sido reportado como se muestra en la figura 5.3, donde la dureza
del material se mantiene con el aumento de la temperatura de envejecido. Asimismo, dicha
figura resalta que el aumento de la temperatura de envejecido disminuye el pico de dureza

méximo, lo cual confirma los resultados obtenidos en el presente trabajo .

Pico de dureza

—>

Temperatura de envejecido

Figura 5.3. Pico de dureza con respecto al tiempo de envejecido para una aleacién Al-Cu-Mg-Ag!
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El envejecido artificial (150-250 °C) muestra una cinética de precipitacion mas rapida que aquel
realizado a temperatura ambiente. El comportamiento de la dureza con el transcurso del tiempo
de envejecido puede explicarse de acuerdo a la formacion y evolucion de los precipitados, asi
como al sobreenvejecimiento de los mismos, lo anterior puede ilustrarse en base a la figura 2.8,
la cual muestra la formacion de los precipitados conforme pasa el tiempo de envejecido. Esta
figura muestra que justo al alcanzar el pico de dureza se tiene la combinacion de 6” y 0’ para
una aleacion Al-Cu. De igual manera, para las aleaciones en estudio, los principales
precipitados reforzantes son QQ y 0°, donde la fase Q es la fase dominante, la cual ademds de
conferirle una dureza mayor, aumentando su estabilidad térmica y por ende sus propiedades

mecanicas.

Asimismo, se realizd6 una comparacion de las aleaciones empleadas con dos aleaciones de
literatura Al-1.7Cu-0.3Mg y Al-1.7Cu-0.3Mg-0.1Ag”"!. La figura 5.4 muestra claramente que
los resultados obtenidos concuerdan con los reportados en bibliografia, haciendo evidente que
la adicion de plata aumenta la dureza del material. Los resultados obtenidos concuerdan con las

. . . 15
observaciones realizadas por Ringer!'”

, en los cuales muestra que al aumentar las
concentraciones de plata, el endurecimiento aumenta en todas las aleaciones de aluminio
conteniendo magnesio, ya que la plata estimula la precipitacion de la fase Q la cual promueve el

endurecimiento en estas aleaciones.
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Figura 5.4. Comportamiento de la dureza en funcion del tiempo de envejecido de las aleaciones Al-

4.0%Cu-0.3%Mg-0.5%Ag y Al-4.0%Cu-0.3%Mg-2.0%Ag en comparaciéon con dos
aleaciones de literatura °'1, envejecidas por diferentes tiempos a 200 °C.

5.2.1 Identificacion de la fase Q

La identificacion de las fases Q y 0’ se puede realizar de acuerdo a su morfologia y orientacion
con la matriz. Los resultados muestran que la morfologia de la fase Q es similar a un prisma
hexagonal, donde su altura es muy pequefa. La morfologia hexagonal de la fase Q en las
micrografias en condicion de campo claro de la figura 5.5 es facilmente identificable. Mientras
que, los lados del prisma (altura) pueden confundirse con la fase 6’. Sin embargo, la fase Q, se
encuentra alineada en las direcciones <111> de la matriz y la fase 6’ en las direcciones <100> de
la matriz. Por lo tanto, en las micrografias de la figura 5.5 en condiciéon de campo claro de la
aleaciones Al-4.0%Cu-0.3%Mg-0.5%Ag y Al-4.0%Cu-0.3%Mg-2.0%Ag envejecidas a 250 °C
durante 25 y 50 horas, respectivamente, se puede observar claramente que la fase dominante

(en mayor proporcion) es la fase Q.
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Figura 5.5. Micrografias de MET mostrando la morfologia de la fase Q en la aleacion (a) Al-
4.0%Cu-0.3%Mg-0.5%Ag y (b) Al-4.0%Cu-0.3%Mg-2.0%Ag envejecidas a 250 °C por
25 y 50 horas, respectivamente.

5.2.2 Evolucion morfoldgica de la fase Q

Como se ha mencionado, la fase Q es el precipitado dominante en las aleaciones Al-Cu-Mg-Ag,
de ahi su importancia en su estudio. Inicialmente, la fase Q tiene forma de un prisma hexagonal.
Con el tiempo de envejecido, la fase Q crece hasta obtener intercaras redondeadas, lo cual es
evidencia de que el precipitado es incoherente con la matriz (ver Fig. 5.6 para ambas
aleaciones). Este hecho, no ha sido reportado en literatura y confirma la disminucioén en dureza

de la aleacion.
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Figura 5.6. Micrografias de las aleaciones (a)-(d) Al-4%Cu-0.3%Mg-0.5%Ag y (e)-(h) Al-4%Cu-
0.3%Mg-2%Ag envejecidas a 250°C por diferentes tiempos.

5.2.3 Engrosamiento de la fase Q

El analisis del cambio en area fue medido a partir de los precipitados hexagonales de la fase QQ
con respecto al tiempo, para las aleaciones en estudio y se muestran en la figura 5.7. Dicha
figura muestra un crecimiento del 4rea promedio de la fase con respecto al tiempo de
envejecido, donde la cinética de crecimiento es mayor a temperaturas mayores; es decir, la
aleacion con 2% Ag es la que presenta el mayor incremento en area a la temperatura de 250 °C,
atribuido a una cantidad mayor de la fase Q y una mayor movilidad de 4tomos a esta

temperatura.

A partir del area hexagonal de cada tiempo y con su correspondiente espesor promedio, se
determind el volumen promedio de precipitados. Posteriormente, se obtuvo el radio promedio

de precipitado considerando el volumen de una esfera. La misma consideracion se tomé para
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ambas aleaciones. La figura 5.8 muestra el crecimiento del radio promedio de los precipitados
de la fase Q en funcion del tiempo de envejecido. Las pendientes (m) calculadas a partir de ésta
para la aleacion Al-4%Cu-0.5%Mg-0.5%Ag envejecida a 200 y 250 °C fue de 0.33 y 0.26
respectivamente. Por otro lado, la pendiente de la aleacion Al-4%Cu-0.3%Mg-2%Ag
envejecida a 250 °C fue de 0.25.

De acuerdo a lo anterior se tiene que los valores de las pendientes obtenidos para ambas
aleaciones son muy cercanos a los predichos por la teoria de engrosamiento LSW. Por lo que
resulta que la cinética de crecimiento de los precipitados de la fase Q esta controlado por un
mecanismo de difusion para las dos aleaciones empleadas, lo cual confirma lo propuesto por la
teoria LSW, donde el radio de particula promedio, r, aumenta con el tiempo, t, de acuerdo a la

siguiente relacion:

-3 -3

r(t)-r0)=Kt
donde r(0) es el radio de particula promedio a un tiempo cero, K es la constante cinética la
cual esta en funcion de la temperatura. Cuando el engrosamiento es controlado por difusion,

m=0.33 , y obedece la ley temporal de 3. 5!

Finalmente, se puede establecer que la disminucion de las propiedades mecanicas (dureza) en
las aleaciones en estudio se atribuye al engrosamiento de la fase €2, siendo esta fase dominante

durante los tratamientos térmicos de envejecido.
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Figura 5.7. Grafica del Area de los precipitados hexagonales de la fase Q en funcion del tiempo de
envejecido para las aleaciones con contenido de plata de 0.5 y 2.0 % Ag envejecidas a

200, 250 y 250 °C respectivamente.
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Figura 5.8. Cinética de engrosamiento de los precipitados hexagonales de la fase Q.para las
aleaciones con contenido de plata de 0.5 y 2% Ag envejecidas a 200 y 250 °C.
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Conclusiones

De acuerdo a la experimentacion realizada y a la caracterizacion por Microscopia Electronica
de Barrido, Microscopia Electronica de Transmision, Difraccion de Rayos X y Microdureza
Vickers sobre las aleaciones Al-4%Cu-0.5%Mg modificadas con 0.5 y 2.0Ag (% peso) y al

analisis de los resultados obtenidos, se lleg6 a las siguientes conclusiones:

1. La secuencia de precipitacion de fases en las aleaciones Al-4%Cu-0.5%Mg-0.5%Ag y

Al-4%Cu-0.5%Mg-2%Ag se lleva a cabo de la siguiente manera:
Ogs= U +07—> apt+ 0+ Q—» a3+ Q+0

2. La cinética de engrosamiento de los precipitados de la fase Q ocurre mediante el
proceso de engrosamiento y es controlado por el mecanismo de difusion para las dos
aleaciones empleadas, lo cual confirma lo propuesto por la teoria LSW.

3. La disminucion en dureza se atribuye al engrosamiento de la fase Q y a la pérdida de
coherencia de los mismos

4. Las aleaciones Al-4%Cu-0.5%Mg-0.5%Ag y Al-4%Cu-0.5%Mg-2%Ag son
susceptibles al envejecido natural, alcanzando una dureza méaxima de 113 y 115 VHN
después de 16000h (22.2 meses), respectivamente.

5. La adicion de plata al sistema de aleacion Al-4%Cu-0.5%Mg promueve un incremento
en dureza para todos los tiempos y temperaturas de envejecido.

6. La fase Q es la fase dominante en ambas aleaciones, atribuyendo el pico de dureza a la
coexistencia de las fases Qy 0°.

7. La fase € tiene una morfologia de prismas hexagonales con una altura de una placa. La
cara hexagonal tiene intercaras planas alineadas en las direcciones de la matriz <311>,
<111> y <220>. Mientras que, las caras del prisma hexagonal (placas) se alinean

solamente en las direcciones <111>.
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