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CAPITULO |

I NTRODUCCION

.l Pre-=precipitacién

Durante los fltimos afios se ha realizado un volumen
importante de trabajos sebre la descomposicién de aleaciones
de Al=-Zn sobresaturadas, durante las primeras etapas de pre=-
precipitacién. Hoy es sabido que el aumento de dureza que su-=
fren estas aleaciones al comienzo de la transformaci8n se de-
be a la formacién y crecimiento de zonas de Guinier=Preston,
que son pequeﬁas(fﬁ?éﬁnes coherent?s con la matriz, ricas en
&tomos de soluto ( ver apé&ndicell ) .

Escapa del marco del presente trabajo analizar los
diversos modelos estructurales que han sido propuestos para
explicar ia cinética del fen8meno (3)(4)(5). Sin embargo di-
remos que hoy generalmente se acepta que las zonas de Guinier—
Preston no est8n distribuidas al azar sino que, por el contra-
rio, la distancia entre ellas fluctua estrechamente alrededor
de un valor medio, lo que darfa cuenta del halo de difusi8n
central de Rayos=X que se observa experimentalmente(6)(7).
Adem8s |la composicidn tanto de las zonas como de la matriz
estd gobernada por la continuacidn en la regidn de bajas tem—~
peraturas, del gap de miscibilidad (& +a(') que presenta
el diagrama de equilibrio de fases, por encima de 275°C (8)

( ver figura I=i ) .

Desde el punto de vista termodin8mico hoy existe su-
ficiente evidencia experimenta|(9)(|0)(||) como para aceptar
que durante los primeros estados de pre-precipitaciédn |las
aleaciones diluidas de Al=Zn evolucionan de acuerdo con la
teorfa de |la descomposiciédn espinodal, desarrollada por Cahn
en la década del ’60(|2). De acuerdo con esta teorfa, la des-
composici8dn isotérmica de un sistema binario, adentro de la
curva espinodal ( ver ap&ndice X ), comienzez con la aparicién
de un espectro de ondas sinusoidales de composici8n, de am-
plitud variable con el tiempo. La teorfa prevé la existencia
de una componente que tiene velocidad de crecimiento m&xima



y que finalmente prevalece sobre las demis dando lugar a las
| | amadas estructuras modul adas, que son caracterfsticas de
los estados de pre-precipitaciédn. Posteriormente Huston, Cahn
y Hilliard?|3) elaboraron una extensidn de dicha teorfa para
procesos de enfriamiento continuo, es decir, aplicable a la
descomposicién incipiente que sufren las aleaciones durante
el templado.

En el afio 1971, Acuﬁa(|4), estudiando |la descomposi=
cidn isotdrmica de las aleaciones de Al-In, para verificar
la teorfa de Cahn, observd una diferencia neta de cinética
de transformacidn entre las aleaciones Al=-30% Zn y Al-40% Zn
(concentraciones de Zn en peso ). La aleacidn m&s diluida
evoluciona muy r8pidamente a -45°C, inmediatamente después
del templado; a solo 30 segundos de envejecimiento la evolu-
cidn es ya importante. En cambio la aleacién Al<40% Zn evolu-
ciona muy lentamente afin a temperatura ambiente, al punto que
a las 48 horas de envejecimiento la curva de difusién de Ra-
yos=X a pequefios &ngulcs no presenta grandes diferencias con
la corresponciente al estedo recién templado ( as-quenched)
de la misma aleacidn.

En el mismo trabajo, un andlisis del estado recién
templado muestra que la aleacidn mds diluida ( 30% Zn ) pue-
de retenerse por templado en un buen grado de homogeneidad
pero en un estado de alta sobresaturacibn de vacancias, lo
cual explica la alta movilidad at8mica durante el envejeci=
miento isoté&rmico posterior. En el caso de la otra aleacién
( 40% Zn ) no hay evidencias de la existencia de vacancias
retenidas por templado; esto establece una marcada diferencia
entre las dos aleaciones respecto de la cinética de aniquila-
cidn de vacancias durante el templado.

Es importante sefialar que en principio un simple au-
mento en la concentracién de soluto ( Zn ) debrfa dar lugar
a una variacidn gradual de las propiedades de las aleaciones
y no a una modificacidn tan neta de comportamiénto.

El estudio de la descomposicibn durante el enfriamien-
to continuo de estaS‘aleaciones(|45 I'l) puso en evidencia la
existencia de nuevas diferencias respecto de la transformacidn
que experimentan estas aleaciones durante el templado. La teo-
rfa de Huston, Cahn y Hilliard, que es una aproximacién solo



v@lida para los casos Ifmites de vacancias totalmente reteni-
das, o concentracidn de vacancias en equilibrio, se vi8 verj-
ficada de manera satisfactoria solo para el caso de la alea-~
cibén del 40% Zn. En el caso de las aleaciones diluidas, sobre
todo para templados lentos, existfan serias discrepancias con
las previsiones te8ricas. La aleaci8n concentradasparece evo-
lucionar mucho m8s r8pidamente que la diluida durante el tem-
plado, dando la impresidn que las primeras etapas de la trans-
formaci8n se desarrollan fntegramente en esta aleacidn durante
el enfriamierto continuo.

|.2 Precipitacién Continua

Paralelamente ai estudio de la pre-precipitaci8n de
las zonas de Guinier~Preston y su evolucién a temperaturas
ambientes o sub-ambientes, numerosos autores han analizado |a
cinética de precipitacibdn a alta temperatura en el sistema

Al-zn (15) a (23).

En 1959, Garwood, Davies y Richards(ls) detectaron la
presencia de una fase intermedia, previa a la precipitacidn
del Zinc, estudianto el envejecimiento isoté&rmico de vna alea-
cibn a 200°C, con posterioridad al templado. Ellos observaror,
en los diagramas de Debye-Scherrer, la aparici8dn de halos por
detr8s de las |fneas de la matriz, que con el transcurso del
tiempo se transformaban en las lineas de una nueva fase de es-
tructura f.c.c. con par8metro de red menor que el de la fase &£
y que fue identificada por ellos como la fase conjugada o' ,
que posee una composicidn de 80% Zn, en peso.

Graf vy Genty(|6), en 1960, observaron que esta fase
d) aparecfa solamente a temperaturas de envejecimiento su-
periores a los 100°C, yw a nedida que dicha temperatura aumen-

taba se hacfa menos fugsz , podfa detectarse con mayor facilidad.

A temperaturas superiocres i los 200°C transcurrfan |argos pe-

rfodos de tiempo antes de :u total reemplazo por !a fase estable
3 . Ellos fueron los primeros en sefialar que los halos

que preceden a la aparici8- de las Ifneas de la fase o' , en
los diagramas de Debye-Sch:rrer, se originan en la presencia de
plaquetas ricas en Zinc, c/herentes con la matriz, que luego de
crecer y alcanzar un espesir crftico sufren una ruptura de co-
herencia, dando lugar a lai!fase o' .



En 1963, Richards y Garwood(17) observaron que a
los pocos minutos de envejecimiento a 200°C se forman pla-
quitas ricas en Zinc, paralelas a las direcciones ( 111 )
de la matriz, y pudieron estudiar el crecimiento de dichas
placas, y observar el fen8meno de ”“esferoidizaci8dn” por el
cual &stas, cuando alcanzaban un espesor de aproximadamente
4000 R, se transformaban en nficleos esféricos de la fase

<*’ , por ruptura de coherencia con la matriz.

Krishna Rao y Herman(|8), en 1965, estudiaron el
envejecimiento isot&rmico de una aleaci8n de Al-=-20% Zn a
diversas temperaturas, luego del templado en agua a 25°C,

y detectaron l|la fase A a temperaturas de envejecimiento

de 100°C ( por abajo del |fmite de 150°C que. para la apa-
rici8n de dicha fase, habfan hallado Garwood y Richards en

el trabajo antes citado). Estos autores habfan, sin embargo,
templado sus aleaciones directamente en el bafio de envejeci-~
miento; este hecho permiti8 a Krishna Rao y Herman concluir
que el templado a temperatura ambiente influye decisivamente
en el proceso de precipitacién, el cual es fuertemente depen-
diente de los tratamientos térmicos previos a que han sido
sometidas |as muestras.

En el afio 19606, Simersk8 y Synegek(|9) efectuaron un
detenido an&lisis de toda la cinética de precipitacibn. Ellos
anal izaron aleaciones de 25% y 30% de Zinc ( en peso ), en las
cuales el tratamiento previo consistfa en un recocido prolon-
gado a 400°C, templado en agua y envejecimiento en bafos de
aceite a distintas temperaturas entre 150°C y 225°C.

En sus diagramas hallaron que por detr8s de las |fneas
de la matriz o , apareclan manchas de intensidad difusa, y
en ellas las Ifneas de la nueva estructura. En investigaciones
por técnicas de monocristales vieron que estas manchas se o-
riginaban en los spots de la red recfproca de la matriz, y. se
dirigfan hacia las regiores de alto 8ngulo, paralelas a las
direcciones ( Ill ), indicando una estructura que se desarro-
| laba en finas placas, paralelas a dichas direcciones. Ellos
explicaron de esta forma sus observaciones. Como consecuencia
dei “gap” de miscibilidad las zonas de Guinier-Preston, que
se forman inicialmente, al ir creciendo mantienen canstante su
composci8n y, por lo tanto, su volumen molar. Esto provoca



que las tensiones de coherencia aumenten, debido al djferen-~
te volumen atémico entre el aluminio y ei zinc, y es de es-
perar que en alglin momento |las zonas se achaten y comiencen
a tomar forma de placa, concordantemente con lo observado
por Gerold, Merz y Anantharam&n (20 , Quienes investigando la
cinética de crecimiento de las zonas de Guinier-Preston, me-
diante técnicas de monocristales, advirtieron que existfa un
radio crftico ( que estimaron en 30 & ) para el tamafio de
las mismas; cuando superaban esa medida comenzaba un proceso
de deformacién de las mismas, en el cual uno de los ejes
crecfa menos que los otros, dandoles forma elipsoidal con
semieje menor en una direcci8n ( 11l ). De esta manera, la
distancia entre los planos normales a esa direcci8n se acor-
taba, debido a la anisotropfa de las tensiones, y esto pro-
ducfa la deformaciédn romboé&drica de la red, pues el eje ( 11l )
de la celda unitaria, perpendicular al plano de coherencia,
es menor que los otros tres.

Simersk8 y Syneek midieron con precisién los par&-
metros de esta fase romboidal .( R ), y mostraron que en ella
existen dos tipos de distancias interat8micas. La menor, en-

tre &tomos vecinos de dos planos ( IlIl ) adyacentes, y la
mayor, entre primeros vecinos en un mismo plano ( Il ) ,
Esta Gltima era llamativamente similar a la distancia entre
primeros vecinos en los planos ( IlIl ) de la fase & , lo

cual fue tomado como indicio de que esta fase R involucra se~
lo una ruptura de coherencia parcial con la matriz.

Por an&lisis de difraccién de Rayos=X en monocristales,
sobre la .dleacién del 30%~Zn, sometida a los tratamientos
té&rmicaes ya sefalados, ellos siguieron toda la cinética de
precipitacién. Al comienzo solo aparecfan los spots de la fa-
se & , y las manchas de scattering difuso en las direccio-
nes de mayor &ngulo, que indicaban la presencia de zonas es-
féricas coherentes con la matriz, con par8metro de red menor
que &sta, por ser m&s ricas en Zinc. A los pocos minutos apa-
recfan los trazos caracterfsticos indicativos del acortamien-
to en una de las direcciones ( Ill ). Esto, como dijimos, va
acompafiado de la deformacidn elipsoidal de las zonas de Gui-
nier-Pteston. En los diagramas aparecfan los trazos correspon-
dientes a las placas orientadas segln los cuatro planos ( Il ).
Al cabo de una hora se vefan con claridad los spots de la fa-
se R, y en ocho horas aproximadamente notaron la aparicién de



la fase df ( que coexiste con la R ), por ruptura de coherencia
total con la matriz. A las dieciseis horas solamente estaban
presentes las fases & y o' . A las 32 horas vieron con cla-
ridad la coexistencia de &sta @iltima con el precipitado esta-
ble en fase (3 , que nuclea coherentemente a partir de la fa-

se ' . A las 96 horas este es el finico precipitado visible,
poniendose también en evidencia que el Zinc precipita en cre-
cimiento epitaxial en placas, con los planos basales de la

celda hexagonal paralelos a los planos ( Ill ) de la fase de
le cual surgen, pues de esta forma se logra minimizar la ener-
gfa superficial, dado que solo entran en contacto familias de

planos de igual compacidad.

Carpenter y Garwood(21) estudiaron el efecto del tem-
plado en agua ( a 0°C ) en la cinética de precipitacién, vy
observaron que los tiempos de evolucidn se aceleraban en un
factor cinco, aproximadamente, si se comparaban con |los obte-
nidos al templar directamente |las muestras en el bafio de en-
vejecimiento, hecho que explicaron de la siguiente manera:
el factor que determina la transformaciédn es la ruptura de
coherencia entre la matriz y las placas del precipitado meta-
estable, y la velocidad con que se produce esta pé&rdida de
coherencia est8 regida por la nucleaci8n de una dislocacién
en la interfase. En el caso de templados a baja temperatura,
son numerosos los precipitados que se forman en las disloca~
ciones ya presentes, retenidas por el templado, y, como &stos
no estdn sujetos a la restricci8n mencionada, la precipitacidn
se acelera.

La siguiente secuencia sintetiza las etapas de la
precipitacibn continua:

Zonas G-P esfé&ricas
Pre-precipitacidn
| Zonas G-P elfpticas
Fase Romboé&drica R

Fases de transicidn ' d

Fase Cébica K

l

Fase de equilibrio Fase hexagonal {3

’

r



1.3 Precipitaci8n Discontinua

Garwood, Davies y Richards, en el trabajo ya citado(ls)
sefialan la presencia de precipitados discontinuos en borde de
grano y, adyacente a los mismos, la PFZ ( precipitate free zone),
zona libre de precipitados, caracterfstica de les procesos dis-

continuos.

Richards y Garwood(|7) sefalaron que la intensidad del
precipitado discontinuo aumentaba al descender la temperatura
de envejecimiento, y que si &ste se hacfa a 100°C, dicho pre-
cipitado era tan intenso que en la etapa en que la fase R se
comienza a transformar en o(, ( proceso que ellos |lamaron de
"esferoidizacidn”), ya un 80% de la matriz se habfa transfor-
mado, por la aparicidn de nddulos de Zinc en borde de grano.

Krishna Rao y Herman (18) trataron de determinar, median-
te técnicas resistométricas, si la cinética de precipitacién
discontinua del Zinc en una muestra envejecida inmediataemente
después del templado, diferfa de |la que se observaba en una
muestra que hubiese permanecido luego del templado, por diver-~
sos perfodos de tiempo a temperatura ambiente, antes de co-~
menzar el envejecimiento a alta temperatura. Ellos concluyeron
que en el proceso de precipitaci8dn discontinua no tenfan in~
fluencia las zonas de Guinier-Preston que se forman a baja
temperatura, pues l|las curvas de resistividad eran completamen-
te andlogas en ambos casos, es decir que las primeras etapas
de la precipitacidn continua no tienen influencia sobre la

discontinua.

Krishna Rao, Katz y Herman(zz), estudiando una aleacidn
del 50% de Zinc en peso, mediante resistividad, hallaron que
el descenso en |la misma debido a la precipitacidn discontinua,
si bien comenzaba antes a temperaturas m8s altas de envejeci-
miento, alcanzaba valores m&s grandes cuando la temperatura
era menor. Esto es consistente con la teorfa cl&sica de la pre-
cipitacidn, donde el grado de lé¢ misma crece cuando aumenta el
subenfrfamiento. Las micrograffc¢s electrénicas revelaron que
ya en el templado, y en los prinzros cinco minutos de envejeci-
miento a 75°C existen precipitalos en borde de grano, a pesar
de que los datos resistométrico: detectaban el comienzo de ese
proceso a partir de los quince ainutos, porque para tiempos



menores |a cantidad de precipitado es pequefia para ser detec-
tada por este método. El| precipitado en borde de grano resul-
t8 ser doble, y consistfa en el eutectoideob-ﬂ . En los bordes
de fa interfase entre el precipitado celular y la matriz, ellos
vieron un pequefio precipitado, que supusieron podrfa tratarse
de alguno de los precipitados continuos ( fase R probablemente,
que era la que aparecfa en los diagramas de Debye-~Scherrer
para los mismos tiempos de envejecimiento),y conjeturaron que
la presencia del mismo podrfa ”“frenar” el avance de la inter-
fase, hecho que explicaefa que las energfa de activaci8n cal-
culadas por ellos a partir de los datos resistométricos fueran
mayores que |as esperadas. De esta manera queda planteada la
peeibilidad de una influencia mutua de ambos modos de precipi-

tacién.

.4 Propbsito de este trabajo

Si bien es cierto que el conocimiento que hoy se tiene
sobre las fases de precipitaci8n continua puede considerarse
satisfactorio desdeel punto de vista estructural, los estudios
cinéticos sobre esta transformaciédn han sido en cambio m&s
limitados y se han realizado para casos aislados de una com-
posicidn determinada(lg)(zz), siendo incluso diffcil la compa-
racién de los resultados por diversos factores:
a) Diversidad de técnicas experimentales, puesto que algunas
técnicas como las metalogréficas, o la microscopfa electr§-
nica, permiten la deteccibn de fases con anterioridad a o~
tras que exigen que la transformacib8n sea m&s masiva.
b) Diversidad de tratamientos térmicos previos al envejecimiento:
i) Se ha mostrado en que forma incide el templado en la ci-
nética posterior, y las diferencias que introducen los
temptados a temperaturas ambientes y subambientes, con res-
pecto a los templados en bafio caliente 21 , e incluso las
diferencias enSre distintos tipos de templado a la misma
temperatura

ii) La temperatura a la cual se realiza la homogeneizacién,
(temperatura desde la_cual se templa), produce alteracio~
nes en la cinética(22 .

iii) El tiempo que transcurre entre el templado( en el caso
en que no se templa directamente en bafio caliente) y el
instante en que las muestras son transferidas a la tempe-



ratura de envejecimiento, ya que en algunos casos es
inmediato (2] , pero en otros se dejan transcurrir di-
versos perfodos de tiempo(zz)

c) Diversidad de temperaturas de envejecimiento, pues pocos
son los trabajos que comparan las cinéticas a distintas
temperaturas y que permiten extraer conclusiones sobre el
efecto de este Factor(|7)(|8)(|9). Inclusive se observd

que no solo el tiempo que tardan en aparecer las fases puede
modificarse al variar la temperatura de envejecimiento,
sino que a ciertas temperaturas hay fases que no aparecen
por completo(22).

d) Diversidad de tipos de muestras, ya que es diffcil comparar
los tiempos en que se produce un proceso en muestras mono-
cristalinas, con sus anflogos en muestras policristalinas,
ya que la presencia o ausencia de bordes de grano, lugares
privilegiados para la formaci8n de ciertos precipitados,
producen alteraciones esenciales.

e) Diversidad de concentraciones, factor del que ya hemos
sefialado la incidencia en la modificacién de la cinética, pero
sobre el cual no existen pr8cticamente estudies comparativos.

Es en base a estas consideraciones, y a las diferencias
observadas en las aleaciones del 30% y 40% de Zn apuntadas m&s
arriba, teniendo en cuenta la relaci8n que existe entre la
precipitaci8n a alta temperatura, y la pre-precipitacidn a
temperaturas ambientes y subambientes, que resultarfa de gran
interés realizar un seguimiento comparativo sobre la cindtica
de precipitacifn de estas aleaciones a alta temperatura, en
un rango variable de composiciones.

El objetivo de este trabajo es , justamente, estudiar la
evoluci8n de las aleaciones de Al-Zn en el rango 30% - 40% Zn
( en peso ), a 200°C, y tratar de determinar las modificaciones
que el aumento del contenido de Zn puede producir en la cinética

de descomposicibdn de las mismas.
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CAPITULO 11
EQUIPO EXPERIMENTAL
1.1 C8mara de Guinier
{1.1.1 Descripcidn
La c8mara de %uigier ( ver figura Il.l ), es una c&=-
mara de Seeman=Bohlin acoplada a un monocromador, que

permite obtener diagramas de alta calidad tanto por la pureza
espectral de la radiaci8n como por su geometrfa de focaliza-
cién.

Respecto de la c8mara de Debye=Scherrer, la c8mara de
Guinier permite obtener diagramas muy superiores, ya que al
eliminar totalmente la Ifnea K y el espectro continuo de la
radiaci8n, el velo de fondo de los diagramas se reduce drds-
ticamente permitiendo observar |fneas de baja intensidad
(como algunas de las que queremos ver en nuestro trabajo),
que de otra forma quedarfan totalmente enmascaradas. Adem8s
la geometrfa de focalizacién permite obtener mayor definicién
y resolucién de las Ifneas. En cuanto a esto Gltimo, una
c&mara de Guinier de radio R es equivalente a una de Debye~Sche~-
rrer de radio 2R .

I1.1.1.1 Monocromador

El monocromador es un cristal de cuarzo elaborado de
acuerdo con el método de Johanson(25) , qQue consiste fundamen-
talmente en tallar una |&mina monocristalina cilfndricamente
( ver figura 11.2 ) con un radio de curvatura 2R, yluego cur-
varla el &sticamente sobre una superficie cilfndrica de radio R.

La curvatura de los planos cristalinos resulta ser
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De esta manera, si un haz divergente de rayos-X
proveniente de una fuente S incide sobre el monocromador bajo
un &ngulo @ ( 8ngulo entre el haz incidente y los planos
cristalinos) tal que se cumpla la ley de Bragg

A = 2A.Sene

( donde A es la longitud de onde de la radiaciédn incidente, y
d la distancia entre los planos reflectantes del cristal ),

el haz difractado es un haz convergente que focaliza en el pun=-
to F situado sobre el cfrculo de focalizacidn.( C ).

Si los planos cristalinos forman un cierto &ngulo &
distinto de cero con la superficie de la |&mina, se obtiene
entonces una geometrfa asimétrica?26§ tal como se muestra en
la figura 11.3 , cuya ventaja es que permite minimizar la dis-
tancia entre el tubo de Rayos~X y el monocromador, y que &ste
est& m8s separado de |a muestra.

Ir.1.i.2 C8mara de Seeman—~Bohlin

En su geometrfa por transmisibn la c8mara se muestra

esquem8ticamente en la figura 1.4 . Esencialmente es un
cilindro que contiene la pelfcula fotogréfica, y que es tangen-
te a la muestra M . En estas condiciones y debhido a la geome-

trfa de focalizacién todos los haces difractados focalizan e-
xactamente sobre el cfrculo de focalizacidn 26)(27), esto es
sobre la misma pelfcula, dando lugar a |Ifneas nftidas y bien
definidas.

Con este método solo se puede registrar la radiacibn
difractada en un dominioangular reducido. Se registra de ~45°
a +45° ( en 2 © ) si se coloca la cémara en posicidn simétrica,

y desde 0° a 90° si se la coloca en posicibén asimétrica o en
forma de S”, como indica la figura |1.4

11.1.2  Reglaje (26)(28)

f1.1.2.1 Monocromador
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a) Con la ventana de entrada abierta al m&ximo, se hace un
reglaje de altura y horizontalidad de la base del mono-
cromador, previo a colocar en &l la prensa que contiene
el cristal, de forma de garantizar el paralelismo de la
| fnea focal del tubo y la generatriz de la l8&mina cilin-~
drica, y que el haz incidente pase correctamente por la
ventana de entrada.

b) Luego de colocado el cristal se hace girar la platina
sobre la cual estd &ste, hasta hallar la Ifnea refleja-
da K en una pantalla de observacidn, y se procede a
ajustar la distancia cristal-fuente. Para esto se obser-
va que cuando la distancia no es exactamente l|a correcta
sino solo aproximadamente, no todos los haces |legan al
cristal con el 8ngulo de Bragg, sino solo unos pocos.
Por lo tanto el haz reflejado se verd muy estrecho, y
cuando se gira muy poco la platina, se desplaza pues es
en otro punto del cristal donde se cumplen las condicio-~
nes de Bragg. Entonces es necesario ir corriendo lenta-
mente el monocromador sobre su soporte,y a medida que
nos vamos acercando a la distancia correcta, el haz re-
flejado se ensancha. Cuando el cristal se halla a la
distancia correcta la imagen es de anchura mdxima, y una
pequefia rotacidn del cristal la hace desaparecer por
completo.

c) Observando el haz directo con una pantalla, en la que la
zona que es interceptada por el cristal se visualiza co-
mo una sombra entre dos playas brillantes, se debe supri-
mir, accionando los labios de la ranura de entrada, ias
partes del haz que no inciden sobre el cristal, que de
otra manera serfan fuentes de radiaciones parésitas.

d) Se acercan al haz reflejado, tanto como se pueda sin in-
terceptarlo, los labios de la ranura de salida, de forma
de detener las radiaciones pardsitas.

1.1.2.2 C&mara de Seeman-Bohlin

a) Se monta la base de la clmara de forma que el haz que
viene del monocromador |legue al portamuestras bajo
n

el &ngulo buscado. En el caso de nuestro montaje en
forma de S”, el haz incidente formaba con la normal al



b)

e)

9)
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portamuestras un 8ngulo de aproximadamente 30°.

Se efectua el reglaje en altura y horizontalidad de la
base de la c8mara. Para ello se coloca en el portamues-
tras una pantalla fluorescente mirando al haz que sale
del moncromador y se busca que el haz esté& centrado en
el portamuestras, tanto horizontal como verticalmente.

Para reglar la distancia monocromador-cdmara, esta po-
see una pequefia pantalla fluorescente motada sobre un
soporte giratorio, que puede colocarse enla zona donde
el haz directo incidirfa sobre la pelfcula; esta es

la zona que debe coincidir con el foco. Se desplaza la
base hasta lograr una primera focalizacibn.

La focalizaci8n m8s exacta debe hacerse fotogré&ficamente,
pues de la precisidn en este paso depende no introducir
anchos desmedidos en las |fneas de difraccibdn. Se car-

ga la c8mara y se hace incidir sobre la pelfcula el haz
directo, para distintas distancias monocromador-c8mara,
teniendo cuidado entre exposicibn y exposicibn de hacer
girar angularmente la pelfcula, para que las im8genes
registradas no se superpongan. Luego se revela, y se
selecciona la imagen m&s delgada, siendo la distancia
utilizada para obtener dicha imagen, la distancia buscada.

Si el haz incidente toca el borde de!l portamuestras, es
necesario disminuir su divergencia vertical, actuando
sobre los labios horizontales de la ranura de entrada del
monocromador, para circunscribir el haz a la parte Gtil de

la muestra.

Luego se efectua el reglaje angular de la c8mara, girando-
la sobre su soporte de modo que el haz directo caiga en
el pozo, que es una barra de plomo con una ranura para
recib.ir el haz directo y que se coloca en alguno de los
agujeros que, para alojarlo, posee el portafilm. Esto se
ve facilitado pues la cara interna de la ranura del pozo
posee una pintura fluorescente para visualizar el haz

drrecto.

La Gltima peecauci8dn consiste en sacar un diagrama con las
mismas condiciones que se obtendr8n los diagramas expe-
rimentales ( en cuanto a tiempo de exposicifn, tipo de
revelado, etc ) sin colocar muestra alguna, para verifi-
car que no aparezcan |fneas espurias, ya sea del pozo, del
portamuestras o de cualquier otro origen. En nuestro caso
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se mostr8§ conveniente colocar junto al pozo una pequefia pan-
tallita de plomo, que si bien impedfa registrar los haces
difractados a muy pequefio 8ngulo, garantizaba que no |legara
a la pelfcula ninguna rcdiaci8n proveniente del pozo.

11.1.3 Operacién

Con una intensicdad mfnima de la radiacidn incidente,
para no exponer excesivemente la pelfcula, se hace incidir
sobre la misma ei haz directo ( retirando el pozo que la in=-
tercepta ) de forma de registrar la posicidn angular de origen,
es decir el cero del diagrama.

LLevando la intensidad nuevamente a su valor habitual,
se colocan el pozo y la muestra en sus respectivos lugares
y se realiza la exposicidn; el portamuestras con |la muestra,
durante la exposici8n, rotan en su plano impulsados por un
motorcito, de forma de aumentar la cantidad de granos crista-
lines que participan de la formacibn de las |fneas de difrac-~

cibn.

Antes de efectuar el revelado de la pelfcula, se tapa
con cinta aisladora la cara de la misma opuesta a la que en-
frenta la radiacidn, de manera que ese lado de la pelfcula no
sea revelado. Esto se hace porque en el caso contrario se
superpondrfan las imdgenes de una y otra cara de la pelfcula
ya que &sta est§ emulsiorada de ambos lados, y debido a que
la incidencia de la radiaci8n sobre la misma no es perpendicu~
lar, se obtendrf{a un ensinchamiento de las [fneas de difraccidn.

1.2 Difractémetro

I11.2.1 Generalidades

El difractdmetro de Rayos=X es un instrumento de gran
precisi8n que permite ec.udiar las intensidades difractadas
en funcibdn del 8ngulo de difraccibédn 26 .

Un haz divergente monocrom&tico ( radiaciédn filtrada )
proveniente de la fuente S ( ver figura |1.5 ) incide sobre
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una muestra plana policristalina M . Los haces difractados
focalizan sobre el cfrculo C y son registrados a través de
un detector (D) del tipo Geiger=Miller, proporcional o de
centel leo.

Debido a las condiciones de la geometrfa de focaliza-~
cidn la normal a la muestra siempre bisecta los haces inciden-
te y difractado. Por esta razon en la formaci8n de una | fnea
de Bragg intervienen solamente los cristales en los que la
familia de planos correspondiente es paralela a la superficie
de la muestra.

11.2.2 Descripcidn (26)(29)

11.2.2.]1 Geometrfa de focalizaci8n

En la figura 11.6 se muestra esquem&ticamente la geo-
metrfa del difract8metro y su principio de funcionamiento.
De acuerdo con la geometrfa de focalizaci8dn descripta en el
apartado Il.! ( C&mara de Guinier ) los haces difractados con-
vergen en un punto (F) del cfrculo de focalizacidn que, como
sabemos, es tangente a |la muestra y contiene al punto F.

Sin embargo,a diferencia de la C8mara de Guinier, el
cfrculo de focalizacidn no tiene radio constante sino que &ste
depende del &ngulo 2© , esto es,de la posici8n del contador.
Para que |a geometrfa se conserve |la muestra debe girar sobre
el eje del gonibmetro un &ngulo igual a la mitad del &ngulo
que gira el contador, al desplazarse sobre la circunferencia

CG centrada en |a muestra.

El radio del cfrculo de focalizacién varfa con |a
posicién del contador segin la expresién
r =
25n©

[1.2.2.2 El goni8metro

Consiste en una platina graduada en cuyo centro se en-
cuentra el portamuestras. Esta platina posee un brazo movil



16

sobre el cual va montado el detector; &ste puede ser movido

a mano por medio de un dial, o bien en forma autom&tica por
medio de un motor. Un juego de engranajes adecuado permite
seleccionar la velocidad a la cual gira, en el caso de barri-
do automé&tico.

En condiciones normales de operacién el movimiento
dela muestra est§ acoplado al del brazo movil, de forma de
girar el 8ngulo mitad para que no se modifique la geometrfa
de focalizaci{én. :

La figura 1l.7 muestra esquem&ticamente la disposi~
ci8n de los principales elementos que definen el haz de
Rayos=X. La ranura de divergencia Ry define la divergencia
horizontal del haz incidente sobre la muestra. La ranura Sy,
| lamada ranura tipo Soller, consiste en una serie de lamini-
Ilas de tantalio paralelas, que limitan la divergencia verti-
cal del haz. Se utiliza para su confeccibn, como para la de
todas las ranuras, un elemento de alto peso at8mico como es
el tantalio, para evitar !a radiaci8n de fluorescencia.

La ranura de recepcidn determina el rango angular A28 ex-~
plorado por el contador. Es por esto que en su eleccién de~
ben tenerse en cuenta varios factores que ser8n mencionadas

mds adelaente. Una nueva ranura del tipo Soller ( S2 ) limi-
ta la divergencia vertical del haz difractado. Finalmente la
ranura de dispersi8n ( scatter slit ) limita el &ngulo s8li-

do visto por el contador evitando el registro de radiaciones
parfsitas que no provienen de la muestra.

11.2.2.3 Sistema de deteccibn

Se utiliz8 como detector un contador proporcional(go)
Este consiste, esencialmente, en una c8mara con gas y un par
de electrodos. Al llegar la radiacidn el gas se ioniza y las

partfculas cargadas son colectadas por los electrodos, detec-
t8ndose en forma de una corriente.

Si dicho potencial entre los electrodos es suficien-
temente alto, al arribar cada fotén se produce un efecto de
ionizacién miltiple o amplificaciédn, es decir que un electrdn
adquiere energfa suficiente come para ionizar a otros y, por
lo tanto, por cada fotén incidente se detecta un pulso de
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corriente en el circuito externo. Recibe el nombre de conta-
dor proporcional por el hecho de que el pulso de corriente
observado es porporcional al néimero de elctrones arrancados,
y &€ste a su vez es proporcional a la energfa del fot8n inci-~
dente. Por ello este detector puede no solamente proporcio-
nar informaci8n sobre la intensidad de la radiacidn ( a tra-
v8s del numero de pulsos por unidad de tiempo ) sino también
discriminar la energfa de dicha radiacidn.

Utilizando el contador proporcional es posible, median-
te la insercidn de un circuito electrénico |lamado discrimi-
nador, que solamente permite pasar pulsos que superen cier-~
ta altura, eliminar del conteo los fotones que tengan una

energfa menor que la de la radiaci8n del anticdtodo utilizado.
Si se utilizan dos discriminadores en oposicidn se puede lo-
grar que solo se contabilizen los pulsos que provengan de

fotones con longitud de onde perteneciente a una banda pre-

fijada.

El diagrama en block del sistema de detecci8dn se exhi-~
be en la fiigura 1.8 . El pre-amplificador aumenta los im-
pulsos recibidos del contador hasta un tamafio que pueda ser
captado por el amplificador. Est§ muy bien blindado para e-
vitar que se introduzcan tensiones externas, dando origen a
pul sos espurios que se sumen al contaje. El amplificador de-
be ser de alta linealidad, de forma tal que no distorsione
los pulsos que deben ser registrados.

El escalfmetro es un aparato electrdnico que cuenta
cada pulso producido en el contador ( y que no haya sido
rechazado por el discriminador ). Un conjunto de visores lu-

minosos, uno por cada cifra decimal, permite ver el total
de cuentas. Existen dos formas habituales de utilizarlo:
Una es contar durante un tiempo fijo, utilizando un reloj

electrdnico que detiene el conteo al cabo de un tiempo pre-
fijado. La otra es contar un nGmero prefijado de pulsos, y
en ese caso el contaje se detiene al llegar a ese valor y
se lee en dicho reloj el tiempo transcurrido.

El integrador transforma los pulsos que llegan al con-
tador y pasan por el amplificador, en una corriente continua,
que es en cada instante proporcional al nimero de pulsos, o

sea a la intensidad de la radiacidn que se mide. Consiste
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esencialmente en un circuito RC, y por io tanto est§ caracte-
rizado por una cierta constante de tiempo, que mide su velo-
cidad de respuesta. La sefial que sale del integrador es lle-~
vada a un registrador con velocidad de avance del papel cono-
cida, y se obtiene de esa forma, conectando el goni8metro en
barrido autom&tico, un diagrama de intensidad versus &ngulo

de difracci8n.

11.2.3 Alineacibn del difract8metro

11.2.3.1 Alineacién mecénica(zg)(3|)(32)

La alineaci8n mec8nica del difract8metro es una ope-
raci8n que debe realizarse con todo cuidado para obtener m&-
xima intensidad, 8ptima resolucibédn y una posici8n angular
correcta de las |fneas de difraccién.

Sus etapas principales son:

a) Alineaci8n de las partes que componen el goni8metro.
b) Alineacién del goni8metro respecto del tubo.
c) Alineacidn final con Rayos-X.

a) Se debe logear que
i) Las ranuras de divergencia, recepci8dn y dispersién

estén a la altura correcta ( sun puntos medios so-
bre un mismo plano horizontal, el cual adem8s debe
pasar por el punto medio de la muestra )

ii) Para 28 = 0 la superficie de la muestra debe conte-
ner la linea que une las ranuras, y el eje del go-~

nibmetro.
b) Se realiza seglin una secuencia de operaciones caracterfs-
tica de cada equipo, pero en todos los casos se deben sa-

tisfacer las siguien tes condiciones:
i) Debe estar contenida en la Ifnea que une los centros
de las ranuras, cuando 2© = 0, la Ifnea focal del

tubo.
ii) Dicha l|Tnea debe ser paralela al eje del goni8metro.

iii)La distancia del tubo al eje del goniémetro ( centro
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de la muestra ) debe ser la misma que la distan-
cia desde el eje a la ranura de recepcidn.

c) Esta alineacién se comprueba colocando una pastilla fluo-
rescente en el portamuestras, normal al haz de Rayos-X
( ® = 90° ) y comprobando que efectivamente la traza del
haz sobre la pantalla es simétrica respecto de la |Ifnea
que indica la posici8n del centro del goni8metro. En caso
contrario hay que repetir toda la alineacién.

Una vez completada la alineacidn mec8nica de tubo y
goni8metro, hay que determinar con exactitud la posicidn
del contador correspondiente al cero del angulo 286 .
Para ello en el difract8metro Philips se coloca en el porta-
muestra una cuchilla que intercepta medio haz ( wmm fhisgmm
B ) y por lo tanto en la posicibn del :detector en que la
intensidad del haz directo cae a la mitad,se halla el cero
buscado.

Para determinar el cero del &ngulo © ( &ngulo de
giro de la muestra ), se utiliza una cuchilla de dos hojas
( wee GEUEED W ) que, colocada en el portamuestras,
solo deja pasar un 50% del haz cuando estd exactamente para-
lela al mismo, y lo intercepta en una proporcidn mayor apenas
se desvfa un poco a uno u otro lado. Al hacer girar dicha
cuchilla y observando el haz transmitido, por lo tanto, el
cero del &ngulo © se halla en el punto de m8xima intensidad.

Como comprobacibén final se coloca una muestra patrdn
de silicio y se hallan las posiciones angulares de las |fneas
principales a alto, mediano y bajo &ngulo, de forma de asegu-
rarse que no haya discrepancias entre sus posiciones y los
valores tabulados que superen los l|fmites razonables ( en nues-
tro equipo 0.02° ) .

[1.2.3.2 Calibracién de la electrénica

Una vez determinado el potencial de trabajo del detec-
tor se procede a la calibracidn del discriminador. Para ello
es necesario determinar su curva de respuesta, es decir la
distribuci8n de intensidad en funcibén de la altura ( en Volts )
de los pulsos . Para esta operacidn puede utilizarse una re-
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flexidn intensa de la muestra de calibracidn, ya que cualquier
| fnea de Bragg constituye una fuente de radiacién monocromdtica
a menos de |los arm6nicos‘éi, ?yg ,etc. de la emisidn caracte-
ristica del antic&todo.

Se debe ir midiendo el numero de cuentas por segundo
para cada posicidn del lower levell ( umbral envoltios que
tija el discriminador, por abajo del cual los pulsos no son
registrados) y dejando fija la ventana ( intervalo en voltaje
por encima del lower levell, tal que solo son registrados los
pulsos que caen dentro de &1 ).

Se obtiene una curva del tipo de la figura j|.9 . EI
pico principal corresponde a la radiacidn Ko del anticitedo
utilizado. Finalmente se elige un valor del lower levell y
de la ventana que permitan pasar los pulsos cuyo voltaje est§
comprendido en el intervalo a-b de la figura citada. El va-
lor del lower levell se fija en a, y el de la ventana en
b - a ( ancho a altura media del pico ) .

Si bien no se consigue de esta forma monocromatizar
lo radiacidn, ya que persiste Kp , se elimina parte del fondo
continuo y la radiacidn de fluorescencia.

11.2.4 Error estadfstico

Debido a que la emisién de fotones de Rayos~X es un
proeeso al azar en el tiempo, el ndmero de cuentas n , medi-
do en un tiempo t dado, para un &ngulo fijo, no seré& igual
al ndGmero de cuentas medido en un lapso de tiempo igual t,
posterior,

Si se repite esta medicidn un n@mero grande de veces
se puede tomar como el nfémero de cuentas medido en el tiempo
t al valor promedio ( N ) de todas las medidas hechas. La
probabilidad de medir n cuentas en dicho intervalo de tiempo
viene dada por la férmula de Poisson(34):

n -
73(?1> ::'-Jy——;EL’v

n!
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Si el némero de mediciones es grande la distribucidn
de Poisson tiende a unm gaussiana y se puede comprobar que
el valor m8s probable de n es ,precisamente, N . El ancho
de la distribucién viene dado por el ancho cuadr&tico medio

6’2 = //‘O(IV - T\)z.$>(n)<A11

o

¢ =N

En el caso en que la distribucién de Poisson tiende a la de

Gauss

y el error relativo

¢ 9,615
N

Vemos que cuando el nflmero de cuentas aumenta, el error rela-
tivo disminuye; por ello es importante medir un nfimero de cuen-
tas grande, para disminuir el error y obtener de esa manera
valores mfs precisos.

Cuando se mide la intensidad de un pico, se est§ in-
cluyendo en el conteo la intensidad del fondo, originado en
el ruido electrdnico de los propios circuitos( estos son
pulsos chicos que se pueden diferenciar bien ) y en la radia-
cién c8smica ( que en gran medida se eliminar con el discrij-
minador puesto que soB pulsos mucho m&s energéticos que la
radiacidn X ). Independientemente de su orfgen, de todas ma-
neras, existe un fondo que es necesario tener en cuenta en
nuestro c8lculo de errores.

El error neto vale(34)
2 2
G:lro - \/CC; * G}

6; es el error en el contaje total, y G}_ el error en el con-
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taje del fondo. Si llamamos R al cociente entre el ndmero
total de cuentas y el ndmero de cuentas del fondo, el error

relativo resulta ser
0,615 . [R(R+4)

¢ R-4{ \V Na..

Cuando R tiende a |, € se hace muy grande, por lo cual se
deberd contar un niimero muy grande de-cuentas para obtener

un valor de & razonable. Es por ello que es necesario lograr
que el fondo sea pequefio respecto del nidmero de cuentas que

se desea medir, para que el error no supere los valores per-
mismibles.

En la figura 11.10 se ilustra el error porcentual
en funcidn del ndmero total de cuentas, con R como parémetro,
Se puede mostrar 35 que en el registro obtenido en un inte-
grador, con constante de tiempo RC, es como si se registraran
las cuentas |legadas al contador durante un tiempo 2RC. Si
n es el n@imero promedio de cuentas por segundo que se regis-

tran, resultard
0,c15. y2n.RC

E - 0,615

Vin.RC

Por lo tanto el error ser8 menor para un alto npumero de cuen-
tas por segundo ( como yadijimos ) y adem&s deberd ser la
constante de tiempo del integrador grande, si bien el valor
mdximo que se puede dar a la misma est§ limitado por factores

c

que ya discutiremos.

Conociendo el valor del fondo y el contaje total de
cada pico, pudimos determinar cuantas veces es necesario hacer
un barrido, promediando los contajes halllados, de manera que
el contaje total sea los suficientemente alto como para no
tener excesivos errores. En nuestro caso, en las muestras del
34% Zn y 38% Zn, con repetir tres veces cada barrido es sufi-
ciente para garantizar, debido a la alta relacibn pico-fondo,
que el error no supera el 1%, salvo a lo sumo en el primer
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punto ( cinco minutos de envejecimiento ) donde puede |legar al
3% . En cambio en las mediciones sobre la aleacidn de 30% Zn,
debido a que el pico de Zinc crece m&s lentamente fue necesario,
sobre todo en los primeros puntos hasta 30 minutos de enveje-
cimiento, realizar numerosos barridos, y afin asf el error ob-
tenido fue del orden del 4% em esos puntos, disminuyendo en

los puntos siguientes hasta el nivel satisfactorio logrado en
las anteriores mediciones.

I1.2.5 Condiciones que debe cumplir |a muestra

Para que los picos de difraccibn de rayos-X tengan
intensidades notables, es necesario prestar atencidn a las
condiciones que debe cumplir |a muestra. Esta, como se dijo,
debe ser un agregado policristalino de caras perfectamente
planas, sobre una de las cuales incide la radiaci8n.

Dos son los factores m8s importantes a tener en cuenta
en la medicibén de intensidades con el difract8metro:

11.2.5.1 Tamaho del grano

Debido a que la muestra permanece estacionaria duran-
te la medicibén de la intensidad de los picos de difrace¢ién,
el némero de cristalitos orientados para contribuir a dichos
picos es mucho menor que el que participarfa si la muestra gi-~
rase permanentemente ( como en otras técnicas de Rayos-X ).
Por ello es importante que los granos sean pequefios, adem&s
de que la zona irradiada sea lo m&s grande posible, dentro de
| friites razonables.

La figura Il.l] indica la dependencia de la fluctua-
cidn cuadr&tica media en las mediciones de intensidad con el
di8metro medio efectivo de los cristales ( para distintos
valores del coeficientes de absorci8n lineal ). Estas curvas
son v8lidas solamente si la muestra es suficientemente gruesa.
Se ve que la dispersibn cuadr&tica media crece muy r8pidamente

con el tamano del grano.

En el caso de las muestras de Aluminio-Zinc utilizadas,
el coeficiente de absorecién |lineal vale 266, 277, y 289 cm—!
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{( creciendo con la composici8n en Zinc de las aleaciones).

Se ve del gr&fico sefialado, por lo tanto, que el tamafio de
los granos no debe superar los 5 para que el error sea
del orden del 2%, que &ste llega al 5% cuando el tamafio de
los granos es de IO/J , ¥y que es del orden del 0% cuando
es de |5 . En nuestro caso no notamos errores por tamafio
de grano en la determinacién de intensidades de la fase (3
del Zinc, pero si hallamos dispersiones de valores altas al
efectuar determinaciones de intensidad de los picos de la fa-
se & , es decir de la matriz. Esto nos obligé a efectuar
numerosos barridos de cada pico, y trajo algunos inconvenien-
tes que serdn discutidos junto con los resultados experimen-
tales. Mediciones fotogrificas, a través de la t&cnica de
Debye~Scherrer por reflexidn plana, confirmaron este efecto
de tamafio de grano en los picos de la matriz, por medio de

la aparicibn de |fneas discontinuas y punteadas.

11.2.5.2 Espesor de l|la muestra

Una muestra puede considerarse de espesor infinito
si la intensidad que difunde es superior al 99,9% de la in-
tensidad que difundirfa una muestra efectivamente infinita.
Esto es equivalente a decir que si una capa ubicada a una
profundidad t de la superficie solo una fraccidn igual a un
mil&simo de la intensidad total, el material puede considerar-
se infinito para espesores mayores que t

La relacibn entre la intensidad difundida por una mues-
tra de espesor t y la misma muestra de espesor infinito es(29

G(*) — L) - 4 - 6,2,/:%9
.I(uﬂ

e imponiendo la condicién que G(x) > 0,999, resulta:z

‘t > 345 swm o
/U

Para el caso de nuestras muestras, en la medicidn de
4 - . . .
las Ifneas de la fase o © /3 ; Que tienen m8&xima intensi-
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dad y que se hallan ( utilizando radiaci8n de Cobalto ) a 25°
y 26° , resulta ser t aproximadamente 55 /) . Por lo tanto
no se presentaron problemas con el espesor de l|las muestras

en nuestras experiencias, ya que este era de aproximadamente

80,/.

11.2.5.3 Textura de las muestras

Es sabido que la deformacidn sufrida por una sustan-
cia policrist?lina produce orientaciones preferenciales de
sus granos(37 , es decir desviacidn de la orientacidn al azar
puesto que muchos de ellos se orientan seglin la direccidn de
mayor deformacidn.

En el caso de nuestras aleaciones, que han sido suje-
tas a fuertes laminaciones para llevarlas al espesor deseado
( ver seccion 1.3 ), esto puede variar notoriamente la in-
tensidad de ciertas |fneas con respecto a otras. Por eso
fue necesario tratar de evitar cualquier tipo de textura. Las
muestras debieron ser sometidas a diversas homogeneizaciones;
sin embargo, pese a eso, el efecto subsistid, y se manifestd
por ejemplo, en el hecho de que la lfnea (111 ) de la matriz
sea de menor intensidad que la ( 2?0 ;, cuando el valor teb-
rico de la misma triple de la otra 38

11.2.6 Operacidn del difractdmetro

11.2.6.1 Seleccién de las ranuras
El difract8metro Philips viene provisto de ranuras de
divergencia y dispersién de 1° y 4° . Las mayores permiten que

una mayor superficie de la muestra sea irradiada, y por lo
tanto se obtiene mayor intensidad en las |fneas, pero reducen
la resoluci®n de las mismas. Las ranuras mds pequefias produ-
cen el efecto contrario.

Como en nuestras experiencias se midieron en general

| fneas de bajo 8ngulo y de alta intensidad, pudimos usar |as

ranuras de |°
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El equipo viene provisto de varias ranuras de recep-
cidn con distintas aberturas ( 0,1 mm, 0,2 mm y 0,4 mm ).
Como en el caso de la ranura de divergencia, a mayor abertu-
ra hay mayor intensidad y menor resolucifn, y viceversa. La
elecci8n del ancho de esta ranura constituye el factor funda-
mental en la relacién intensidad-resoluci8fn. En nuestro caso
| legamos a un compromiso entre estos dos factores, usando u-
na ranura de 0,2 mm . En esta determinaci8n influyeron consi-
deraciones vinculadas con la constante de tiempo del integra-
dor, que ser8n discutidas m8s abajo.

11.2.6.2 Selecci8n de la constante de tiempo

A causa de la fluctuacibn estadfstica de la emisién
de fotones, el némero de cuentas por unidad de tiempo regis-

trado por el integrador o el registrador gr&fico varfa alre-
dedor de un valor medio, en el caso de régimen constante.
Este efecto disminuye si |la constante de tiempo es grande, ya
que £ es proporcional a ( RC )= (ver 11.2.4 ), y se en-

mascaran pequefias fluctuaciones.

Pero, por otra parte, al efectuar un barrido y regis-
trar el diagrama con un registrador gr8fico, ai |la constante
de tiempo es demasiado grande se perder8n detalles, no se al-
canzar8n a separar alguncs picos muy pr8ximos, y desaparece-
r&n los m&s pequenos. Es por esto que se busca una relacibn
de compromiso. Adem&s, el aumento excesivo de |la consttante
de tiempo produce, paralelamente a la disminuciédn de la reso-
lucidn, un corrimiento de los picos en la direcci8d4n de barri-
do, aumento de la asimetrfa de los mismos, y disminuci8n de
su intensidad.

Es evidente, adem&s, que la constante de tiempo debe
estar relacionada con la velocidad angular de barrido, ya que
tiene que ser pequeiia comparada con el tiempo empleado en un
desplazamiento significativo del detector. El criterio usual-
mente seguido es que la constante de tiempo no debe superar
la mitad del ancho temporal de la ranura de recepci8n ( ancho
temporal es el tiempo que tarda el gonibmetro en recorrer un
&ngulo igual al ancho angular de la ranura, a la velocidad
de barrido seleccionada )
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al

{
RC & 7 ==

)

con A.Q ancho lineal de la ranura, R radio del gonidmetro y
W velocidad de barrido.

En nuestro caso, para la mayor velocidad de barrido
utilizada el ancho temporal resultd ser de 4,04 segundos.
Por ello elejimos la constante de tiempo de 2 segundos.

1.3 Las muestras
11.3.1 Preparacidn de las aleaciones
En la preparacidn de las muestras se utilizaron meta-

les de alta pureza ( Al 99,999 y Zn 99,999 % ), y se realizé
la fundicidn en un horno eléctrico comién. La colada se hizo
en una lingotera de cobre de tamafio reducido ( los lingotes
posefan una seccién de aproximadamente | cmZ, y una altura
de 6 cm ) para reducir el tiempo de enfrfamiento. Tanto esta
precaucidén , como la de realizar la colada con un sobrecalen-
tamiento de 10°, fueron tomadas para lograr mayor homogenei-
dad en la gomposiciédn de |las muestras, puesto que trabajos
anteriores?|4§ sefialaban fluctuaciones de composicidn de
cierta importancia a lo largo del lingote, sobre todo en |as
muestras cercanas en composicién al 40% de peso en Zinc.

Las composiciones reales de las muestras resultaron
ser las nominales, dentro de la precisién con que se midieron .
Los lingotes fueron homogeneizados a 365° durante 100 horas
para hacer desaparecer la estructura de fundicién, y lamina-
dos en caliente hasta alcanzar un espesor de dos o tres mi-
| fmetros ( que es apto para el estudio difractométrico por

reflexidn ).

Sin embargo, como se deseaba efectuar un buen templa-
do, lo cual exige espesores muy pequefios, y ademis se desea-
ba estudiar |las muestras por transmisién en la cémara de
Guinier, fue necesario, luego de un nuevo recocido para eli-
minar las tensiones que se introducen en el laminado, volver
a laminar hasta |llegar a un espesor de aproximadamente 0,08
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milfmetros. Ya hemos visto que un espesor menor provocarfa una
disminucidn en la intensidad de las reflexiones cristalinas,
en el estudio difractométrico.

11.3.2 Tratamientos t&rmicos de |as muestras

Una vez llevadas las aleaciones al espesor §ptimo, se
procedi§ a un tratamiento de homogeneizacidn a 400° durante
una hora y templado posterior. La necesidad de dicho recocido
es doble. Por un lado eliminar las tensiones introducidas en
la segunda etapa de la laminacidn, y por otro lograr que la
solucidn s6lida se homogeneice, disolviendose el precipitado
de Zinc, o de las fases metaestables, que pudiera haberse
producido a temperatura ambiente.

El tiempo de recocido debfa ser elegido de tal forma
que garantizara que todo el Zinc precipitado se disolviern
(hecho verificado al no aparecer |fneas de Zinc en los diagra-
mas de la aleacidn recién templada), pero no debfa permitirse
que el grano de la matriz creciera excesivamente, pues eso
trae en las mediciones, los inconvenientes ya discutidos.

El tiempo elegido fue ?e na_hora, concordante con los halla-
dos en la bibliograffa 9) l4).

El templado se efectuaba sencillamente preparando un
bafio de agua y hielo, y cuando &ste estaba a cero grados, el
recipiente que lo contenfa era colocado bajo la parte inferior
del horno de recocido. Se retiraba la tapa que obturaba una
abertura que habfa en ella, y la muestra, que colgaba de un
hilo de cobre con un contrapeso adecuado, cafa dentro del ba-
fio de templado al ser cortado el hilo de suspensi8n. Luego
de permanecer un instante en el bafio de agua y hielo, las
muestras eran transferidas a un recipiente conteniendo nitré-
geno |fquido.

El envejecimiento de las muestras se realiz8 en el
mismo horno utilizado para los recocidos, pero a una tempe~
ratura de 200°. El tiempo necesario para abrirlo, introducir
las muestras y cerrarlo, era de aproximadamente seis segundos.
En el instante en que lo cerrdbamos |la temperatura habfa
bajado a 194°, pero luego en 10 segundos trepaba a 197°, en
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otros diez Ilegaba a 199° , y en diez segundos més | legaba
a 199,5°. Luego tardaba medio minuto en alcanzar la tempera-
tura de equilibrio, y permanecfa en ella con fluctuaciones

que en ningln caso superaban el medio grado, gracias a la
presencia de un regulador Renca. Le temperatura era verifi-
cada mediante una termocupla de chromel-alumel.

Vemos, pues, que el error por la apertura del horno
es de poca importancia, y solo es ponderable para los prime-
ros puntos de nuestras mediciones, donde el tiempo de enveje-
cimiento entre medicidn y medicién es de cinco minutos.
Luego, cuando aumenta a valores m8s considerables ( para los
Gltimos puntos lleg8 a ser de varias horas ), este error se
hace completamente irrelevante.
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CAPITULO I11

MEDICIONES PRELIMINARES

I11.1 Objetivos

a) Realizar la puesta a punto de las técnicas experi-
mentales en lo concerniente a tratamientos de homogeneizacidn
y templados, mediciones con la Cémara de Guinier y el Difrac=-
t8metro, como as! también determinar las condiciones mé8s con-
venientes para la realizacibdn de nuestras experiencias en lo
que se refiere a temperaturas y tiempos de homogeneizacidn,
tiempos de exposicidn de los diagramas, tiempos de envejeci-
miento, etc.

b) Extraer algunas conclusiones generales que carac-
terizan las transformaciones que se operan en estas aleacio-
nes, de manera de poder realizar una planificacién adecuada
de las experiencias para estudiar la cinética de transforma-

cién a 200° .

{11.2 Resultados y discusidn

111.2.1 Evolucibn de las muestras a temperatura ambiente

Varios autores senalan la importancia de la evolucién
de las muestras a temperatura amblente(l4)(|5)(73) Como la
obtencidn de los diagramas se realiza precisamente a esta
temperatura, es necesario determinar que importancia tiene
la evolucién de las muestras a temperatura ambiente, y si ese
efecto puede o no moditicar las observaciones a 200°,.

En la figura Ill.l a y b se muestran los diagramas
obtenidos sobre una muestra de Al~Zn 30% recién templada, vy
envejecida 100 horas a temperatura ambiente, respectivamente.
En este Gltimo caso vemos que, adem8s de aparecer las |fneas
de la fase o , aparecen efectivamente las |fneas correspon-
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dientes del Zinc; adem8s tambi&n se ve la |Ifnea ancha corres-

pondiente a la fase metaestable. Esto nos indica que para es-

tudiar la cinética a 200° es necesario evitar la evolucibn de

| as muestras a temperatura ambiente. Para ello fue necesario

mantenerlas a baja temperatura en nitrfgeno Ifquido, y extra-

erlas solo para efectuar los tratamientos té&rmicos y realizar

las mediciones. De esta manera el error no se elimina por com-
pleto pero si se disminuye razonablemente.

El tiempo en que una muestra de la misma composicidn
alcanza a 200° el grado de descomposicidn de la figura |11.1
b, es de menos de una hora ( ver figura I11.2 ), habiendo por
lo tanto una velocidad de evolucibn cien veces mayor a alta

temperatura.

111.2.2 Evoluci8n de las muestras a 200°

111.2.2.1 Mediciones fotogréficas

En la figura 111.2 se muestran los diagramas corres-
pondientes a la cinética de transformacibén a 200° de muestras
de 34%Zn y 30%~Zn, templadas desde 400°. Se obtuvieron dia-
gramas de las aleaciones recié&n templadas y a los 30, 60,
120, 180 y 240 minutos de envejecimiento.

Los resultados obtenidos pueden analizarse desde dos
puntos de vista distintos: a} Precipitacién del Zinc, y b)
Fases metaestables intermedias .

a) Podemos sefialar que |la muestra del 34%~Zn posee una ciné-
tica de precipitacidn mucho m8s r&pida que la otra. En
efecto, ya en el diagrama correspondiente a los 30 minutos
de envejecimiento aparecen cuatro |fneas del Zinc, nientras
que en la aleacidn m&s diluida los tiempos de aparicién de
esas cuatro |fneas son 30 minutos, 120 minutos, 180 minutos

y 240 minutos respectivamente.

i) Lfnea ( 10T1): En la muestra m&s concentrada ( 34% )
aparece a los 30 minutos como una |f-
nea intensa, que a los 90 minutos ya posee una inten-
sidad equivalente a la de las |Ifneas de la matriz que
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la flanquean; en la muestra mds diluida ( 30% ) apare-

ce muy tenuemente a los 30 minutos y recién se convier-
te en una Ifnea intensa a los 180 minutos, y afin a los

240 minutos su intensidad es notoriamente menor que la

de las |fneas de la matriz.

ii) Lfneas ( 1070 ), (0002 ) vy ( 1012 ): En la muestra

del 34% apare-
cen como |fneas tenues a los 30 minutos, y a los 240
minutos ya son |fneas intensas, mientras que en la
aleacién del 30% aparecen muy tengemente a los 120 _
minutos ( Ifnea ( 0002 ) ), 180 minutos ( Ifnea ( 1012 ) )
y 240 minutos ( Ifnea ( 1010 ) ) , y no alcanzan a
verse como |fneas intensas en ninguno de los diagramas.

b) En cuanto a la presencia de fases intermedias, se observa
que en |la muestra del 34% no se detecta ninguna traza de
las | fneas corrsspondientes a dichas fases. En la muestra

del 30%, en cambio, ya en el diagrama de 30 minutos aparece

un halo tenue y difuso’tras la Ifnea ( 200 ) de la matriz,
que a los 120 minutos comienza a angostarse y hacerse m&s in-

tenso, convirtiendose en una |fnea independiente. A los 180

minutos aparece como una |fnea completamente separada de la

de la matriz. En el diagrama correspondiente a los 240 minu-
tos la intensidad de esta |fnea no parece haber sufrido un
aumento. Al indexar la |Ifnea lIlegamos a la conclusi8n que

debe tratarse de_la Ifnea ( 200 ) de la fase clbica o' o

de la Ifnea ( 0112 ) de la fase R, siendo imposible distin-

guir en estos diagramas en que momento se produce la transi-

cidn, puesto que ambas |fneas corresponden a distancias

interat8micas muy similares 33),

111.2.2.2 Mediciones difractométricas de precipitacidn de Zinc

Para hacer este estudio se analizaron |os diagra-
mas obtenidos con el registrador del difract8metro, para tiem-

pos crecientes de envejecimiento con posterioridad al templa-
do, sobre las muesteas del 34%-Zn y 38%-Zn. En ellos se exhi-
be el pico ( 1Il ) de la matriz y la zona angular adyacente

donde aparece el pico ( 1010 ) del Zinc ( ver figura 111.1 ).
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Se obtuvieron diagramas cada cinco minutos durante la primera
media hora de envejecimiento, y luego cada diez minutos, has-
ta los 90 minutos. Considerando la intensidad de la | fnea

de Zinc como directamente proporcional a la cantidad de Zinc
precipitada ( en vol@men ), y tomando la altura de la |fnea
como indicativa de su intensidad, registramos la altura de ia
Ifnea en funcibn del tiempo de envejecimiento. Las curvas
obtenidas se muestran en la figura |||,3 . Los tiempos de e-
volucibn de ambas muestras son equivalentes, y son del &rden
de los previstos en las experiencias fotogr&ficas previas.

No se pudo obtener valores para tiempos pequefos
( 5 minutos en lasmuestra del 38% y de cinco a veinte minutos
en la muestra-del 34% ), porque la aparici8n de una ”"side=band”
a continuacién del pico ( Ill ) de la matriz, ocultaba la |f-
nea incipiente del precipitado de Zinc
En cuanto al origen de esta ”“side~band” hallada caben dos po-
sibilidades: que se trate de la ”side~band” indicativa de |a
presencia de las zonas de Guinier-Preston, o que se trate de
la Ifnea ( 101l ) de la fase metaestable. Pensamos que el he-
cho de que las muestras evoluciénen a 200° a una velocidad
apreciable, y adem8s que esta |fnea fue observada hasta los
30 minutos, parecerfa indicar que no es posible que se trate de
una auténtica side~band puesto que numerosos autores sefalan
que a temperatura ambiente ya, las zonas evolucionan en pocos
minutos. Esto nos inclina a pensar que se trata de la | fnea
de la fgse metaestable. Queremos hacer notar, sin embargo, que
Rundman{23) ve una side-band que desaparece recién a los 90
minutos, pero a temperatura ambiente y que Guinier{39) nues-
tra que la side-band de alto 8ngulo debe ser m&s intensa que
la de bajo 8ngulo en el sistema Al-Zn, sobre todo en las pri-
meras |fneas.

La notable dispersi8n de los valores de la figura 111.3
que hace pr8cticamente imposible estraer conclusiones cuanti-
tativas de estas mediciones se debe a varias causas:

i) La Ifnea de Zinc elegida es poco intensa, por problemas de
textura, siendo la relaci8n altura del pico~altura del fondo
bastante deficiente, hecho que introduce notables errores.

ii)La altura de la Ifnea, hallada con el registrador, tiene
muchas fluctuaciones, y no es un buen fndice de la inten-
sidad de la misma.
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iii) La Ifnea de Zinc seleccionada para el seguimiento, apare-

cfa muy pr8xima y posterior a una de la matriz, y por e-
Ilo los diagramas correspondientes a los tiempos cortos
no permitfan hallar la altura de dichas |fneas, ya que
estaba oculta por la *side-band” antes mencionada, y en
los diagramas siguientes, si bien la |Ifnea de Zinc podfa
verse, el hecho de no haber desaparecido totalmente la
otra, producfa errores al tratar de evaluar su altura.

111.2.2.3 Mediciones difractométricas sobre un pico de la fase

metaestable

El objeto de estas mediciones fue hacer una determi-
nacién de los tiempos intervinientes en la apar|C|6n y desa-
paricibn de un plCO de la fase metaestable, en la aleacibn
m&s diluida. El pico elegido fue el ( 1123 ) de la fase R,
que luego continua en el pico ( 311 ) de la fase o’ , por-
que &ste se halla en una posicidn angular bastante elevada
( aproximadamente 95° en 2 © ), y por lo tanto aparece
completamente separado del pico ( 311 ) de la fase « ,
pudiendo en consecuencia hallarse su intensidad en forma di-
recta.

Se sometid a la aleacibn del 30%-Zn a los tratamientos
t&rmicos ya sefialados y se obtuvieron peribdicamente diagramas

de! pico ( 311 ) de la fase A y zona adyacente, para tiempos
que van desde 300 minutos hasta 1680 minutos, que se exhiben
en la figura ||1.4;. Para tiempos posteriores los diagramas

obtenidos no mostraban !a presencia de la Ifnea de la fase
metaestable, hecho por el cual no los incluimos.

Las fluctuaciones en la altura del pico ( 311 ) de la
matriz, se deben a que el tamafio del grano es excesivo, de ma-
nera que pocos cristales participan de la reflexibn, y por lo
tanto cada vez que retiramos la “muestra del difractbmetro
para someterla a tratamientcs térmicos y la volvemos a colocar,
un pequefio corrimiento de esta frente al haz, produce impor-
tantes ?icjlaciones en la intensidad, hecho ya observado por
Rundman Para corroborar que era éste el factor que produ-
cfa las variaciones de intensidad obtuvimos diagramas de Debye-
Scherrer planos por reflexi8n, para precisar si se vefa el
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punteado de las |fneas, caracterfstico de la existencia de
problemas de tamafio de grano, y estos confirmaron nuestra
presuncidn

Como la fase metaestable es coherente en parte con
la matriz, es l8gico que sus picos fluctuen en altura acom-
pafiando las variaciones de los de la matriz. Por eso juzga-
mos que era imprescindible tomar como indicativo del grado
de desarrollo de la fase metaestable, no la altura absoluta
de los picos, sino la altura relativa ( es decir el cocien-
te entre la altura del pico de la fase metaestable y el de
la matriz en el mismo barrido del gonimetro ). Esto es lo
que se representa en la figura {11.5.

111.3 Conclusiones

) La cinética de precipitacién del Zinc es notoriamente m&s
rdpida en la aleacién del 34% que en la del 30%. Existe
aproximadamente un orden de magnitud de diferencia de
una velocidad con respecto a la otra.

2) De todas maneras, pensamos que obtener el primer diagrama
fotogr&fico a los 30 minutos implica comenzar el andlisis
en un estado demasiado avanzado del preceso ( al menos
para la aleacién del 34% ) y es conveniente estudiar la
cinética para tiempos menores.

3) En cuanto a la fase intermedia, vemos que su intensidad
es muy baja, y se hace necesario obtener diagramas con
tiempos de exposici8n m&s largos, si queremos ver sus

primeras etapas. Adem&s el hecho de que en la muesta diluida

el tiempo analizado ( de 30 a 240 minutos ) sea el tiempo
en que la fase crece y culmina aparentemente, podrfa hacer-
nos pensar que en la muestra m8s concentrada este proceso
se produce en tiempos muy cortos, y que la falta de apari-
cibn de la Ifnea -de esta fase intermedia surge de no ha-

ber tomado diagramas para tiempos menores de envejecimiento.

4) Por ello se hace necesario un nuevo estudio fotogr&fico de
la aleaci8n del 34%, pero con exposiciones ms prolongadas

e investigando en detalle los primeros minutos de evolucién.

5) Por ser la fase metaestable, en sus primeras etapas, fuerte-



mente coherente con la matriz, las |fneas correspondientes

a la misma aparecen ensanchadas y se hace imposible, a tra-
vés de los diagramas fotogr&ficos, intentar seguir cuantita-
tivamente las posiciones angulares e intensidades de dichas
| fneas.

6)Las mediciones difractom&tricas sefialan que |las muestras del
34% y 38% poseen cinéticas de precipitacidn similares, y que
la variacién notoria en las cinéticas se halla en una compo-
sicidn intermedia entre el 30% y el 34% .

7)Para obtener mejores resultados en las mediciones difractomé&-
tricas de precipitaci8n de Zinc, se debe seleccionar una |f-
nea de mayor intensidad que esté separada de las |fneas de
la matriz, ppra evitar superposiciones con |las fases metaes-
tables, y se debe tomar la intensidad integrada de la |fnea,
obtenida con el escalfmetro, en vez de su altura, como indica-
tiva de la intensidad.

8)Los tiempos en que se produce la evolucidn de la fase metaes-
table para la aleacién m&s diluida ( del orden de 25 horas )
son confirmatorios de la notoria diferencia en la velocidad
de los procesos en esta aleaci8n con respecto a las aleacio-
nes m8s concentradas.

9)La eleccidn del pico efectuada para el seguimiento de la fase
metaestable no fue la m&s acertada, porque si bien evitamos
superposici8n con el pico de la matriz, su baja intensidad
provoca una relacibn pico~fondo muy deficiente, causa de al-
tos errores.

I0)En resumen, tanto en la precipitacidn de la fase estable ( fa-
se del Zinc ), como en la de las fases metaestables
( Ry o’ ), existen sustanciales diferencias en la velocidad

de evolucién de la aleacién diluida ( 30%-Zn ) y las aleaciones
concentradas ( 34%Zn y 38%-Zn ) .
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CAPITULO 1V

PRECIPITACION DEL ZINC

IV.l Cinética de precipitacién

El objeto de estas mediciones fue el de determinar
la cinética de precipitaci8dn del zinc en funci8n del tiem-
po, para las aleaciones del 30%, 34% y 38% -Zn, durante el
envejecimiento isotérmico a 200°, luego de ser templ adas
desde alta temperatura.

IVol.l Té&cnica experimental

Se eligi§ la Ifnea ( 10T1 ) del Zinc
por ser de alta intensidad y estar alejada de la zona en que
eventualmente se presentarfan superposiciones con la ”sjde-~band”
de alguna |fnea de |la matriz.

La medicién de intensidades se realiz8 haciendo un
barrido del pico de difracci8n entre dosposiciones angulares
fijas, registrando el nfimero de cuentas acumuladas en el es-~
calfmetro, y descontando la intensidad del fondo ( ver t&cni-
cas experimentales en el capftulo Il ) . La intensidad del
fondo se determind por simple medici8n en el estado recié&n
templ ado.

Naturalmente todas las curvas fueron obtenidas en |as
mismas condiciones experimettales, y las posibles fluctuacio-~
nes del haz primario fueron corregidas utilizando la intensi-
dad difundida por un block de lucite ( sustancia amorfa ) para
2 © = 150°, como standard de calibracign.

Entre una experiencia y la siguiente las muestras fue-
ron guardadas en nitr8geno |fquido para evitar la evoluci&n
de la aleacibn a temperatura ambiente. Esto result8 efectivo,
logréndose reproducibilidad en las mediciones luego de la per-
manencia de las muestras en el nitr8geno por perfodos del orden
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de una semana.

Las mediciones se efectuaron para tiempos de enveje-
cimiento crecientes cada cinco minutos la primera media hora,
cada diez hasta la hora y media, luego cada media hora hasta
las seis horas, cada hora hasta las diez horas, y por @ltimo
cada dos horas hasta las veinte horas.

A esa altura, ya las muestras de evolucidn répida
estaban completamente descompuestas, puesto que no se obser-
vaba mingdin incremento en la intensidad de las |fneas. En
el caso de la muestra mds diluida ( 30% ) esto no era asf.
Para corroborarlo, luego de terminada la cinética, procedimos
a envejecer l|as muestras a temperatura ambiente durante un
mes y medio, y una medicidn posterior revel8 que mientras que
en el caso de las aleaciones del 34% y el 38% no habfa varia-
cién de intensidad apreciable, en la muestra del 30% se obser-
v8 un incremento en la intensidad de las |fneas del Zinc, de
un 5% . Por ello se resolvid realizar una nueva cinética con
la muestra del 30% de Zinc unicamente, hasta los dos mil ocho-
cientos treinta minutos.

IV.1.2 Resultados y discusidn

IVol.2.1 Anglisis cualitativo

En la tabla V.l se presentan los resultados de las
mediciones de intensidad de las |Ifneas del Zinc, y los datos
obtenidos est&n representados en la figura |vy,| . La figura
IV.2 proporciona un detalle de los primeros 300 minutos de
la descomposicién. Se designa como muestra 30% A , a aquella
que fue templada y estudiada junto con las muestras concen-
tradas, y como muestra 30% B a aquella recocida, templada y
estudiada individualmente con posterioridad.

Es notoria claramente la diferencia de velocidades de
precipitacién. Las muestras concentradas précticamente alcan-
zan la saturacidn en una hora, o poco m&s, mientras que la
diluida parece no haberla alcanzado adn en todo el tiempo a-
nalizado. Surge claramente que las cinéticas de precipitacidn
de Zinc en funcibén de la composicibn de las aleaciones sufren



39

un cambio notorio entre el 30% y el 34% .

Comparando las curvas de intensidad de la |fnea de
Zinc en funcibn del tiempo se ve una efectiva diferencia
entre la muestra 30% Ay la 30% B , producto probablemente
de la irreproducibilidad de las condiciones de templado.
Ya hemos mencionado que en estas aleaciones una parte impor-
tante del proceso de descomposicién se produce durante el
templado, con la formaci8n de las zonas de Guinier-Preston
que constituyen nlicleos sobre los cuales se desarrollan las
fases sucesivas. De allf que dos templados distintos provo-
quen cinéticas ligeramente diferentes, ya que se observa
que la forma de las curvas es similar y solo su intensidad
difiere, salvo en el primer tramo ( donde la curva A presen-
ta una meseta ), para luego proseguir con una pendiente
similar a la de la curva B . Esta especie de meseta, entre
las seis y las diez horas, lapso en que el proceso pareciera
detenerse y luego continuar, puede estar vinculada a la pre-
sencia de las fases metaestables, y en el capftulo corres-
pondiente a &stas discutiremos esta posibilidad.

Es preciso considerar que el tamafo de grano incide
fuertemente en la velocidad de precipitaci6n(23 . En nuestro
caso, para poder comparar las curvas, procuramos que |as
tres aleaciones fueran sometidas exactamente a los mismos tra-
tamientos térmicos, en cuanto a tiempos de homogeneizacidn,
templados , etc de forma de obtener tamafios de grano similares.
La aparicién de similares problemas de tamafio de grano en las
tres aleaciones ( ver capftulos IlIl y V ) indicarfa que esto
se cumple, pero un estudio metalogr&fico cuidadose deberfa
completar nuestras mediciones.

IV.1.2.2 An8lisis cuantitativo

Es de interés tratar de establecer datos cuantitati-
vos sobre la diferencia de cinnéticas, en base a nuestras me-
diciones. Por tratarse de un fen8meno de saturacién supone-
mos que la fraccién transformada sigue una ley del tipo(40)(42)

X = 4 - 6-“'t
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y tomando como valor de dicha fraceéidn el cociente entre |a
intensidad registrada en cada caso, y la intensidad m&xima
observada, se obtiene:

I = [ (2-¢%%)
bn (1- L) = -t

-Imux
De esta manera, representando - jﬂ. (1 - I,l;- } en funcibn
nax

del tiempo, obtendrfamos una recta cuya pendiente es & que
serfa la inversa de un tiempo de relajacidn, es decir el
tiempo en que la fraccidn no transformada (| - X ) se redu-
ce en un factor e .

Para las muestras concentradas la intensidad m&xima
se tom§ promediando los valores de intensidad hallados a par-
tir del instante en que las curvas se estabilizan ( 420 mi-
nutos en la curva del 344 y 300 minutos en la del 38% ).
Para las muestras diluidas, como el crecimiento era lento pero
ininterrumpido hasta la (ltima medicién se tom§ como contaje
m8ximo el de la dltima medicibdn realizada.

Los datos obtenidos se muestran enla tabla V.2, y
las curvas correspondientes en la figura |V.3 . Como se ve,
los puntos distan mucho de estar alineados sobre una recta,
y se hace muy dificil por este método obtener un valor del
tiempo de relajacibn. De todas maneras, a tftulo ilustrativo,
determinamos por cuadrados mfnimos los valores de las pendien-
tes, para los primeros noventa minutos, instante a partir del
cual las desviaciones de la linealidad se hacen m&s notorias.
Estos valores de pendientes se exhiben en la tabla 1V.3 y son
los representados en la figura V.3.

Un an8lisis m8s exacto puede hacerse siguiendo el mé-
todo utilizado por Rundman en su tesis doctoral ya citada, ba-
sado en un trabajo de Cahn(4|) sobre la cinética de precipita-
cién en bordes de grano, donde se plantea que la fraccidn trans-
formada en funcién del tiempo, para un precipitado que crece
con velocidad radial constante, es:



de

- € S6.t

X = i = e

si el precipitado se produce en la superficie de contacto de
dos granos,

(= | .o va(s6.t)?

siczse produce en la |fnea de contacto entre tres granos, y

C = 1. C3(se.t)d

si se produce en ei vértic: de contacto entre cuatro granos.
Ci, Co, y Cq son constantes de aproximadamente el mismo valor,
G es la velocidad de cezeiuniento radial del grano, y S es la
superficie de borde de grano por unidad de volumen. Estas ecua-
ciones se aplican para el saso de velocidades grandes de nu-
clieaci8n, comparadas con | .s de crecimiento, es decir cuando
hay ”saturaci8n” de los iugares de nucleacién.

Teniendo en cuenta que

/gvt ,Qm (;}i*") = zﬂ Ca (S.c;)1l1 + u,ﬁ.«f

tiempo, la pendiente de la recta nos da un valor de n ,

que nos permite determinar que tipos de lugares son los que
principalmente contribuyen a la nucleacién. En caso de nuclea-

ci8n homogenea la teorfa prevé n = 4 .

] ] . .
si representamos In In ~YIy en funcién del logaritmo del

Rundman, en su tesis aplica este m&todo a las deter-
minaciones de X realizadas mediante m&todos metalogr&ficos,
pero sefiala que es, en principio, aplicable a los datos ob-
tenidos difractom&tricamente, con algunos cuidados que ya
mencionaremos.

Para cuantifica® |I: velocidad de evolucién, observa-
mos que la ordenada al origjen de la curva antes mencionada
es In Cn(SG)ﬁ, que exponenciando y tomando rafz ene-sima
obtenemos Cnh - SG, que #s algo andlogo al tiempo de rela-
jaci8n antes mencionado.
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En efecto, la fraccidn no transformada , | = X , en el instante
( VE;.SG ) =l sers :

- Cn(56)"(Ver 56)” = e

e

Es decir que el valor sefialado es el tiempo en que la fraccién
no transformada cae de su valor inicial igual a 1, a un valor
I/e . Las tables de datos y los gr&ficos obtenidos se ilustran
en la tabla I1V.4 y la figura IV.4 respectivamente.

Podemos ver que para las aleaciones diluidas, un valor
finico puede ser asignado a la pendiente mediante el método de
cuadrados mfnimos; en cambio en las muestras del 34% y el 38%,
la pendiente de la recta cambia alrededor de los sesenta minu-
tos, notandose claramente la presencia de dos pendientes ne-
tamente diferenciadas. No est§ claro el porqué de esta varia-
cibn de la pendiente en |las muestras concentradas, es decir,
porqué al cabo de sesenta minutos, pareciera ser otra la ley
que comienza a regir la cinética de precipitacién.

La conclusidn que si surge con claridad es, una vez

m&s, que las muestras del 34% y el 38% tienen un comportamien-
to muy similar, y completamente diferente del de |as muestras

de 30%-Zn.

Los valores de las pendientes y ordenadas al origen
obten{dos se exhiben en la tabla IV.5. El valor de los exponen-
tes hallados parecerfa indicar que las muestras diluidas tie-
nen como sitio preferencial de nucleaci8n las superficies de
contacto entre dos granos, mientras que las aleaciones concen-
tradas los precipitados nuclean principalmente en las |fneas
de intersecci8n de las superficies de borde de grano.

Sin embargo, no debemos olvidar que en este caso noso-~
tros no poseemos evidenciasmetalogr&ficas de semejante compor-
tamiento, sino el resultado indirecto que brinda la intensidad
de las Ifneas de Zinc en un estudio por difracci8n de Rayos-X,
y en &ste aparecen sumados a los precipitados discontinuos en
borde de grano, los precipitados coherentes nucleados sobre
los=nédulos de la fase intermedia o’ , siendo imposible por
este método determinar que fraccién corresponde a cada modo de
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preci?it cién. Inciuso tos trabajos realizados sobre monocris-~
tales indican claramente que el proceso de precipitacién

continua a esa temperatura es de gran importancia. Esto puede
por lo tanto distorsion.. complctamente el andlisis que acaba-

mos de hacer.

Nosotros no hewnss asnondado en un an8lisis m&s detalla-
do de este tipo de deteraw. naciones, y por ello el resultado a
destacar serfa la similitud entre los exponentes que caracte-
rizan la precipitaci8n .c¢ ias muestras concentradas por un la-
do, y los que caracteriz=. las muestras diluidas por el otro.
Deseamos sefialar, no obstente, que Rundman en su tesis, para
una aleaci8n del 22% at&mico de Zinc ( aproximadamente 40% en
peso del mismo metal ) obtuvo n = 2,35 cuando evalu8 X por
métodos directos ( metalogr&ficos ) , y al hacerlo por un
método resistométrico, donde X es igual a R(t) - R inicial

R final = R inicial

método que es conceptualucrnite an8loego al de nuestras mediciones
de intensidad, obtuvo n = 1,88 , notoriamente similar a los
valores obtenidos por nosotros.

”

El resultado obter.ido sobre el ” tiempo de relajacién
es claramente demostrativc de la diferencia de cinéticas ya
seffial ada. La discrepancia entre los valores de los tiempos de
relajaci8n de la muestra del 30% A y el 30% B se explica por-
que el error en la detersinaci8n del cociente entre la pendien-
te y la ordenada al origen se amplifica al exponenciar los re-
sultados . Pero dichos cicientes ( ver columna 5 de fa tabla
IV.5 ) son bastaate coincidentes dentro de los errores expe-

rimentales.

Vemos que, tal como dijimos-en el an8lisis cualitati-~
vo, la evolucién de |as muestras concentradas se produce en
tiempos cortos ( 33,1l y 38,8 minutos respectivamente ) , mien~
tras que numerosas horas transcurren para la precipitacién en
| as muestras diluidas . Existe, evidentemente, un orden de
magnitud de diferencia entre los tiempos caracterfsticos de
esos dos procesos. Los ti:zmpos considerados son representati-
vos de la duracién del proczeso , justamente porque son el
tiempo en que la fraccidn X pasa de 0 al.valor de | - |/e,
que es del orden del 63% dJe la transformacién total.
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1V.2 Estado final de las aleaciones

Se procedi8 a obtener los diagramas completos de
| as muestras totalmente envejecidas, al finalizar el se-~
quimiento de la cinética de precipitacién,

Utilizando la~Ifnea ( 400 ) de la fase & , que es
la de mayor valor angular entre |las detectables, se determi-
n8 el par8metro de red de dicha fase en cada una de las a-
leaciones. El motivo de la utilizacibn de la |fnea de m&s al-~
to 8ngulo reside en que estas |fneas dan, lugar a un menor e-
rror relativo en la determinaci8n de la distancia interplanar.
Diferenciando la ley de Bragg se tiene, en efecto:

Ad

3 = Cotge.Ae

y por lo tanto

bﬂ_ Q‘_Sl. = 0 cuando o — il
d 2

Los datos obtenidos son los que se muestran en la tabla |V.6.

Utilizando los datos proporcionados por Ciach(43), o
por Ellwood 44 , se obtiene a partir de los valores de la
tabla precedente un valor de 3,3% at8mico de Zinc para la com-
posicibn de la fase & , luego de la descomposicibn. Este
valor es equivalente a 7,7% en péso de Zinc, y est8 en el
orden ( e incluso por debajo ) de la composici8n |fmite pre-
vista, seglin el diagrama de fases de la aleaci8n para esa
temperatura ( ver figura |.l ).

Por ello se justifica nuestra suposici8n que la fase
o est§ totalmente descompuesta, es decir que el proceso
de precipitaci8n ha sido analizado hasta el final, como suge-
rfa la estabilizaci8n de las curvas de alta concentraci8n.
El hecho a destacar es que también en la aleacid8n de baja con-
centraci8n ( 30%=Zn ) pareciera haberse arribado al fin del

proceso de precipitacién.
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IV.3 Variacidn de la posici8n angular de las |fneas de

la matriz

Para efectuar este andlisis se obtuvieron los

datos correspondientes a la variacién de la posicibn angular
de la Ifnea ( 200 ) de la fase &k , en funciédn del tiempo de
envejecimiento a 200°, para las muestras del 34%, 38% y 30%

respectivamente, en el perfodo comprendido entre los quince

a ciento cincuenta minutos.

Estos datos se obtuvieron con el graficador del di-
fract8metro, a partir de los diagramas que ilustran el capf-
tulo de fases metaestables ( ver figuras V.l, V.2 y V.3 ),
y por lo tanto no poseen gran precisifn, porque no han
sido obtenidos haciendo un contaje punto a punto del pico
en cuestién.

El rasgo m8s notorio es que en las muestras concen-
tradas se produce una clara disminucién del valor angular
duarante la primera hora de envejecimiento, mientras que en
la aleaci8n diluida este fenbmeno no se presente, oscilando
las mediciones registradas alrededor de un valor angular
constante.

De la expresi8én Je la ley de Bragg ( ver capftulo Il )
vemos que una disminuci8n del &ngulo © , cuando la radiacién
incidente es de longitud dz onda constante, es un fndice del
aumento de la distancia interplanar d . Es decir que es el
par&metro de red el que crece répidamente en el caso de las
aleaciones concentradas. El par8metro de red varfa, precisa-
mente, debido a la difercncia de tamafios atémicos entre el
Aluminio y el Zinc. Para el caso de Aluminio puro es de
4,049 X, y para el caso de fase d\ g e contenga 95% de Zinc
el par8metro de red serfa 3,96 R (4 3 .

Por lo tanto, vemos que en las muestras concentradas
hay signos de una r8pida disminucién del contenido en Zinc
de la matriz, en el lapso de la primera hora de envejecimien-
to, mientras que en la muestra diluida, practicamente el pro-
ceso de descomposicidn todavfa no ha comenzado.
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Este resultado es coincidente con las determinacio~
nes hechas en base a la intensidad de las |fneas de Zinc,
donde las aleaciones concentradas en la primera hora de su
envejecimiento alcanzan , en las |fneas del Zinc, una inten-
sidad de aproximadamente el 90% de la m&xima, mientras que
en la aleaci8n diluida &sta no llega a un 20% .

Se procedié a calcular esquem&ticamente la
evoluci8n de la posici8n angular de la linea ( 200 ) en la
aleaci8n m&8s diluida, pero hasta los 2500 minutos, ya que
en el lapso m8s restringido sefialado antes, no presentaba
grandes variaciones. Se nota que, coincidentemente con las
mediciones anteriores, la curva no se estabiliza en perfo-
dos cortos de tiempo ( como las aleaciones concentradas ),
sino que la variaci8n prosigue durante todo el tiempo exami-
nado.

Estas mediciones carecen de precisi8n y est8n afec-
tadas de alto error, ya que solo son datos obtenidos tangen-
cialmente al efectuar otras mediciones que se expondr8n en
el capftulo siguiente, y por lo tanto no puede atribuirseles
|s importancia de las mediciones sobre intensidad de Zinc
discutidas precedentemente, ya que carecen de la misma
confiabilidad.

Adem8s es necesario tener en cuenta que la intensidad
de las |IfTneas de Zinc es altamente sensible a pequefias varia-
ciones de la fraccibn en volumen de Zinc presente en |la mues-
tra como fase (3 , mientras que la variacién del par&metro
de red de la matriz exige una transformaci8n m8s global para
ser detectada, siendo por lo tanto un método poco sensible a
pequefias variaciones de la precipitacién del Zinc.

V.4 Conclusiones

) Las aleaciones concentradas ( 34% y 38% en peso de Zinc ),
luego de templadas, durante el envejecimiento a 200° su-
fren un proceso acelerado de precipitacibn de Zinc, en el
cual el 90% del aumento de la intensidad de las |fneas del
Zinc se produce en los primeros |00 minutos de envejeci-
miento.
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2) En la aleacidn m&s diluida ( 30%Zn ), en cambio, en los

3)

4)

5)

primeros 100 minutos la intensidad solo alcanza un 20%
de! valor m&ximo, y el crecimiento de la misma se prolonga

a lo largo de los 2500 minutos en que fue estudiada, a

pesar de las diferencias que puede introducir en la curva
de variacibn el templado efectuado.

Los tiempos caracterfsticos de la precipitacibn revelan

independientemente de como sean cuantificados, una dife-
rencia de evoluci8n de un orden de magnitud como mfnimo,
sefialando claramente la existencia de dos tipos de ciné-
ticas netamente distintas.

En el momento en que las curvas de precipitacifn se esta-
bilizan, la matriz est8 completamente descompuesta, es
decir que al cabo de ese tiempo, en todas las aleaciones
estudiadas , el proceso est8§ précticamente concluido.

Los resultados obtenidos, siguiendo la variacién del
par8metro de red de la matriz, si bien son de poca exac-
titud, son razonablemente coincidentes con los sefialados
en los puntos anterinres, hecho que surge de comparar
ambos tipos de gr&ficos para cada aleacién.
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CAPITULO V

FASES METAESTABLES

V.l Cinética de las fases metaestables

El objetivo de estas mediciones es comparar las ciné-
ticas de evolucibn de las fases intermedias ( R y o' ) que
aparecen en el sistema Al-Zn antes de llegar al equilibrio,
para concentraciones de 30%, 34% y 38% en peso de Zinc.

V.l.| Aspectos experimentales

Las muestras fueron templadas en |la forma ya sefial ada

y sometidas a un envejecimiento a 200°. Durante este enveje-
cimiento se registr§ sucesivamente el perfil de la Ifnea
( 200 ) de la matriz, y de la Ifnea ( 101l ) de la fase R,
que aparece como una |fnea satélite ( side~band ) del lado
de los 8ngulos mayores en 2 @ . Esta Gltima se convierte
posteriormente en la Ifnea ( 200 ) de la fase de transicién

' . Se eligi8 esta |fTnea porque es la que posee mayor
intensidad entre las de la fase intermedia, y es por lo tanto
m8s facilmente medible.

La medici8n de la intensidad de la |fThea satélite
presenta fundamentalmente dos dificultades: tanto la altura
como la posici8n del pico no se pueden determinar con preci-
sibn puesto que &ste aparece superpuesto con la "cola” de
la |fnea correspondiente a la fase € ( ver las figuras
Vol7 V.2 y V.3 ).

Para separar los dos p%coT se ha realizado una adap-
tacibn del método de Rachinger 45 que se utiliza para des-
contar la distribuci6n de la Ifnea K«, a un pico de difrac~-
cibn. El método iterativo utilizado se desarrolla en el
apéndice 3.

Aplicéndolo a cada diagrama se obtuvo, en cada caso,
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la curva del pico de la fase metaestable. Este seguimiento
se realizd para cada aleaci8n hasta producirse la desapari-
cidn del pico, hecho que ocurrid a los 90 minutos en el ca-
so de la aleaci8n de 34%, 150minutos en la aleacién del 38%,
y en el caso de la muestra de 30% las mediciones se inte-
rrumpieron a los 2830 minutos cuando afin el pico no habfa
desaparecido, pero ya posefa una intensidad muy pequefa.

V.l.2 Resultados y discusidn

En la tabla V.l se indican las alturas de los picos
de la fase metaestable, para cada aleacibn, y las de los
correspondientes picos de la matriz en el mismo diagrama.

La figura V.4 representa la altura de los picos de la fase

de transici8n en funcibdn del tiempo, y la figura V.5 la al-
tura relativa, es decir el cociente entre la altura observada
y la del pico correspondiente de la matriz.

Se puede apreciar claramente |la necesidad de esta
correcci8n, puesto que en la primera figura la dispersidn
de los valores es mucho m8s alta, hasta el punto de dificul-~
tar la interpretaci8n de los resultados. Este hecho serfa
indicativo de la existencia de una precisa coherencia entre
las dos fases (R y® ) , puesto que los picos metaestables
acompafian a los de la matriz en sus fluctuaciones de intensi-
dad. Estas variaciones de intensidad son provocadas por el
tamafio del grano excesivo en la fase 6 , como ya se discu-
ti6 anteriormente ( ver capftulo I1l ).

Se represent8 el tiempo en escala logarftmica debi-
do a que la gran diferencia entre las velocidades de evolu-
cibn casi imposibilita incluir en un mismo gré&fico las cur-
vas correspondientes a las muestras de 34% y 38% por un lado,
y la de 30% por el otro, ya que la fase metaestable desapa-
rece en las primeras en un tiempo aproximadamente veinte
veces menor que el correspondiente en la muestra diluida.

El contraste entre las velocidades de evolucién es
en este caso mayor afin que en el de la precipitaciédn del Zinc.
Vemos que en las aleaciones concentradas al cabo de la prime-
ra hora pr&cticamente la fase intermedia est§ desapareciendo
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mientras que en las diluidas esta desaparicidn se produce luego
de m&s de 45 horas. Por otro lado en |la muestra diluida la

fase comienza su declinacibn aproximadamente a las 10 horas

de envejecimiento, mientras que en l|las muestras concentradas
esto se produce a los 20 minutos ( aleacidn de 38% ) y afn
antes ( aleacidn de 34% ).

Es interesante tratar de dilucidar cual de estas dos
hipbtesis explica mejor |la diferencia entre las curvas co-
rrespondientes a las aleaciones concentradas y diluidas:

a) Son fen8menos regidos por la misma ley, solo que existe
una diferencia cuantitativa en la velocidad de los proce-
sos ( es decir que en ambos casos el fen8meno comienza
simult8neamente pero con distintas velocidades y por eso
en un caso termina antes que en el otro ) .

b) En el caso de las aleaciones concentradas el crecimiento
y desarrollo de la fase metaestable tiene lugar inmedia-
tamente después del templado, o aln durante el mismo
templado, mientras que en las aleaciones de 30%-Zn habrfa
una especie de transitorio de manera que solo comenzarfa
la descomposicibn una vez que |la muestra est§ a alta tem-
peratura.

A favor de esta segunda hipbtesis est8n los hechos
siguientes:
) La intensidad inicial ( t = 15 minutos ) es mucho mayor
para las aleaciones concentradas.
2) En estas aleaciones la intensidad de las |fneas de la fa-
se de transicién ha ya caido a un 10% de su valor m8ximo, pa-
ra el tiempo en que en la aleaci8n diluide este valor m&ximo
no ha sido ni siquiera alcanzado

Esta posibilidad nos permitirfa suponer que la dife-
rencia de cinéticas observadas se debe a que el proceso que
ambos tipos de aleaciones sufren durante el templado es dis-
tinto, como ha sido observado anteriormente en un estudio
sobre la descomposicibn de estas aleaciones durante el enfrfa-
miento continuo(ll),

A favor de la primera hipbtesis, en cambio, se obser-
va que, pese a la enorme diferencia de velocidades y tiempos,
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ambos tipos de curvas tienen una estructura similar, en el
sentido que las fases metaestables tardan un cierto tiempo
en comenzar su declinacibn, y un tiempo tres veces mayor
aproximadamente en desaparecer ( quince y cuarenta y cinco
minutos respectivamente en las aleaciones concentradas, vy
diez horas y 35 horas en las aleaciones diluidas ). Es decir
que la forma de lss curvas serfa similar salvo un factor de
escala en los tiempos.

Vemos que la curva correspondiente a la aleacién di-
luida alcanza su m8ximo en una hora, y permanece sin dismi-
nuir su intensidad hasta las |0 horas, formando asf la cur-
va una especie de meseta. Serfa muy interesente poder deter-
minar si las aleaciones concentradas presentan tambié&n la
misma meseta, durante los primeros tramos de su evolucidn.
Esto exigirfa poder estudiar con mdcha precisién los primeros
quince minutos de evolucibn. Nosotros no lo podemos hacer
pues se precisarfa un dispositivo para efectuar las medicio-
nes a alta temperatura, es decir que la muestra reciba los
tratamientos té&rmicos en el propio difract8metro, frente a)
haz de Rayos-X.

V.2 Comparagi8n entre las cinétices de precipitaci8n de Zinc,
descomposici8n de la matriz y evoluci8n de fases metaestables

Las figuras V.7, V.8 y V.6 presentan las figuras obteni-
das ya precedentemente, tanto en este como en el capftulo an-
terior, pero superpuestas para cada aleacidn.

Podemos observar que para el caso de las muestras con-
centradas, la cinética de precipitacibn de Zinc, y la de la
evolucibn de la fase metaestable est&n fntimamente relaciona-
das. En el perfodo en que la fase metaestable desaparece r§-
pidamente, se produce la precipitacibdn completa del Zinc, y
una vez que aquella ha desaparecido definitivamente, solo si-
guen precipitando pequefas cantidades de Zinc. Esto significa
que la precipitaci8n de Zinc est8 estrechamente relacionada
con la presencia de |la fase de transicién.

Es decir que serfa el modo de precipitaci8n continuo
el que predominarfa. Inclusive las curvas de precipitacién
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de Zinc de las figuras V.7 y V.6 muestran que en los primeros
instantes el proceso de precipitacién es m8s lento ( forman-

do las curvas correspondientes una S con un punto de inflexi8n )
que estimamos corresponde al perfodo de formacién del preci-
pitado metaestable, durante el cual el proceso de precipita-
ci8n continua de Zinc no contribuirfa a la curva, y la @nica
contribuci8n estarfa dada por los escasos precipitados discon-
tinuos es bordes de grano.

El hecho de que el proceso de precipitacibn discontinua
sea de escasa relevancia indicarfa que la fase [5 solo surge
como la continuaci8n de |la fase metaestable, y por eso la se-
gregaci8n del Zinc debe producirse en su totalidad en el mo-
mento de formacién de las zonas de Guinier-Preston, sobre las
cuales se forman las fases de transicién ( ver capftulo | ).
Este hecho apoyarfa el modelo de dos densidades electr8nicas
de Guinier 63.

Pero esto implicarfa que la descomposicibn de |la ma-
triz, que observamos a través del aumento del par8metro de
red de la misma, debe preceder a la aparicién del gran aumen-
to en intensidad de las |fneas de Zinc, puesto que se produ-
cirfa en el momento de formacibén de las fases de transicién.
Efectivamente, los gr&ficos de las figuras V.7 y V.6 muestran
que la curva de variaci8n del &ngulo de las |fneas de |la ma-
triz presenta su variacibn brusca antes que las de precipita-
ci8n de Zinc e intensidad de la fase metaestable. De todas
maneras la diferencia es muy pequefia, y ya sefialamos que esas
mediciones de posicibn angular fueron de cardcter complemen-
tario, y no poseen para nosotros la confiabilidad que asigna-
mos a las otras dos curvas.

Podemos concluir, de todos modos, que aunque l|a des-
composicién de la matriz se produzca antes que la precipita-
cién intensa de Zinc, el lapso de tiempo que separa ambos
fen8menos es de pocos minutos. En otras palabras, la fase me-~
taestable es muy fugaz y al poco tiempo de su formacibdn comien-~
za su transformacibn en fase {5 .

En el caso de la aleacién de 30% la interpretacién es
mucho m&s dificultosa. Si bien en |fneas generales podemos
decir que hay coincidencia en el hecho que todos los procesos
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transcurren en tiempos mucho mayores que los correspondientes
en las aleaciones concentradas, no se nota aquf tanta corre-
lacién entre el proceso de desaparicién de la fase de transi-
cibn y el de precipitaci8n del zinc. Vemos que &ste Gltimo

ya es importante mucho antes de comenzar la desaparicidn de
la fase metaestable, ya gque las |fneas de Zinc han alcanzado
un 50% de su intensidad m&xima en ese instante.

Sabemos que existen diferencias entre los procesos
que se desarrollan dyrante el templado en ambos tipos de alea-
ciones analizadas?llg. Serfa factible que las vacancias rete-
nidas en el caso de las aleaciones diluidas permitiesen que
los precipitados discontinuos de Zinc, en bordes de grano,
fuesen md8s intensos que en las aleaciones concentradas, y por
lo tanto responsables en buena medida de la forma de la curva
de precipitacién.

Esta hipbtesis explicarfa |la meseta que prssenta di-
cha curva ( ver figura V.8 ) de la siguiente manera: Esta
no serfa md8s que el tiempo que transcurre entre la culmina-
cibn de la precipitacién discontinua, y el comienzo de la
continua que acompafia la disolucién de la fase metaestable.
Notese que justamente el final de dicha meseta coincide con
el comienzo.de la desaparici8n de la fase metaestable. Sin
embargo debemos sefalar que en la curva de 30% B, obtenida
sobre la misma muestra en un templado posterior, esta meseta
no se halla presente, como si el modo de precipitacién discon-~
tinua fuese aquf afin m&s intenso e importante que en la otra.

De todos modos, los hechos planteados en estos
Gltimos dos p&rrafos no pasan de ser higétesis cuya aclaracién
exige estudios m8s cuidadosos.

Se observa que la fase metaestable no es tan fugaz
como en las aleaciones concentradas, y subsiste aproximada-
mente unas diez horas, antes de iniciar su transformacidn en
Zinc, y que ésta se produce muy lentamente comparada con las
aleaciones concentradas.

V.3 Posici8n angular de las |fneas de |la fase metaestable




54

Utilizando los gr&ficos de las figuras V.|, V.2 y
V.3 se registrd la variaci8dn de la posiciédn angular de la
| fnea de la fase metaestable. También aquf es v&lida la
observacién de que estas mediciones no son de gran precisién
como en el caso de la posicibn angular de las |fneas de la
matriz, puesto que no se realizd un conteo punto por punto
del pico, que permitiese determinar el m&ximo con gran preci-
sibn, sino que se utilizaron los gr&ficos de las mediciones
anteriores. Inclusive en este caso en que el pico estudiado
es debil y aparece superpuesto sobre la ” cola ” de un pico
de la matriz los errores son afin m&s altos. Esto se debe a
que a los errores ya presentes, se suma la imprecisidn en
la posicibn exacta del m&ximo, puesto que el m&todo de se-
paracibn de los picos tiene su cuota de error, y no toma en
cuenta el desdoblamiento en K*‘ y KJL del pico metaes-
table.

La fluctuacibn es tan grande que impide observar
el comportamiento de la curva en el tiempo. S8lo podemos afir-
mar que no hay gran varjacibn del par8metro de red, durante
el tiempo de evolucién, y si hubiera una pequefa variaci8n
quedarfa totalmente enmascarada por las fluctuaciones.

Esta falta de variacibén era de esperar, ya que se
trata de una fase cuya composicibdn no se modifica, sin o que
simplemente se va disolviendo al formarse el precipitado es-
table.

Tomando el promedio de los valores registrados se
puede obtener una idea aproximada- del espaciado de los planos
que dio origen a la |fnea detectada, y hacer una identifica-
cibén de dicha |fnea a traves del mismo. Los resultaos obteni-
dos son los siguientes: para la muestra de 34% la posicidn
angular es de 26,6516°, para el 38% es de 26,6416° y para el
30° es de 26,6334°. Estas posiciones angulares corresponden

a espaciados de |,9955 A , 1,9962 A w 11,9967 x.

Existen trabajos detallados(38) sobre los espaciados
interplanares de la fase R, y es sencillo calcular los de la
fase &' , a partir del par8metro de red, por ser una fase cfibica.
Krishna Rao da como valor del espaciado interplanar correspon-

diente a la Ifnea ( 0112 ) de la fase R el valor 1,99557 R,



55

que se aproxima mucho al de nuestros resultados. Si_ tomamos
como par&metro de red de la fase o' el valor 3,992 f(|7),
resulta que la Ifnea ( 200 ) de dicha fase tiene un espacia-
do interplanar de 1,996 , también muy similar a nuestros
resultados.

Vemos que es imposible discernir si la |Ifnea en cuas-
. . )
tibén es un pico de la fase o/ o de la fase R , y pensamos
que es muy dificil llegar a determinarlo ya que la transicién

entre ambas fases es sumamente difusa, pues la pérdida de
coherencia que involucra es muy gradual.

El hecho de que se mantenga una relacibn tan estrecha
entre los granos de la fase metaestable y los de la matriz,
como fue sefialado al comienzo del capftulo, serfa un elemento
a favor de la presencia de la fase R, puesto que &sta, como
sabemos, conserva un plano de coherencia con la matriz.

Notemos que |las distancias interplanares halladas co-
rresponden, si se trata de una fase célbica, a las siguientes
composiciones de fase : En la aleacidn del 34% , 78,5% de
Zinc, el la del 38%, 77,6% de Zinc, y en la del 30% , 76,7%
de Zinc. Estos valores se aproximan al valor de 80% que la
mayorfa de los autores citan como composicién aproximada
de las zonas de Guinier-Preston y las fases metaestables subsi-

guientes.

V.4 Conclusiones

|) La fase metaestable presena una velocidad de evolucidn
totalmente diferente para las aleaciones concentradas ( cul-
mina en quince minutos y desaparece en una hora ) y las
aleaciones diluidas , donde es menos fugaz ( permanece diez
horas y desaparece en m&s de 45 horas ). La diferencia
de velocidades es en este caso m8s grande que en el de la
precipitacibn de Zinc.

2) Se observa que en las aleaciones concentradas existe una
fuerte correlacibn entre la disolucibén de las fases de
transicibn, y la precipitacibn de la fase f5 . El meca-
nismo de precipitaci®dn de Zinc estarfa basado en la
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transformacibn directa, continua, de las fases de transicién
en fase P .

3) En las muestras m&s diluidas en cambio, la correlaci®dn en-
tre ambos procesos es mucho menos evidente, lo cual hace
pensar en un proceso de precipitacibn distinto y m&s com-
plejo, donde el rol desempefiado por los precipitados inco-
herentes es de primera magnitud.

4) Esto todo nos inclina a pensar que no se trata meramente
de una simpie diferencia de velocidades en los procesos
de precipitacibn y evolucibn de fases metaestables,
sino que los resultados deben ser interpretados en fun-
cibén de la existencia de leyes distintas que gobiernan
la descomposicibdn de las aleaciones concentradas y diluidas.
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CAPITULO VI

EXPERIENCIAS FOTOGRAFICAS

Vi.! Detalles experimentales

Las experiencias fotogré&ficas con la c8mara de Guinier
se realizaron con el objeto de estudiar tanto la presencia de
fases intermedias como la precipitaciédn de Zinc, en fase (5 ,
en las muestras de 34% y 38%-Zn, a través de una t&enica dis-
tinta a la empleada anteriormente, a fin de detectar nuevas
diferencias entre las cinéticas de las aleaciones concentradas
que pudieran no haber sido observadas con el difract8metro.

La c8mara de Guinier presenta la ventaja de ser m&s
sensible frente a pequefias cantidades presentes de una fase,
pero para la medicién exacta de intensidades se hace necesa~
rio la utilizaci8n de un microdensitémetro, cosa que nosotros
no hicimos.

Los diagramas fueron obtenidos en la forma ya sefa-
| ada enlas mediciones preliminares, pero con un mayor tiem-
po de exposiciédn ( 240 minutos en lugar de 120 ), y la pe~
Ifcula fue tratada en la misma forma que en dichas experien-

cias.

Se utiiizaron tiempos m&s cortos de envejecimiento
precisamente para observar las |fneas de las fases metaesta-
bles, que no pudieron ser vistas en las Texperiencias ante=
riores. Se tomaron |apsos de envejecimiento progresivamente
crecientes ( de cinco en cinco minutos durante la primera
media hora, de diez en diez minutos |la media hora siguiente
y luego se obtuvieron diagramas a los 80, 100, 120, 150, 180,
225, y 300 minutos ) para ambas aleaciones.

Vi.2 Resultados y discusidn

La figura VI.| muestra las exposiciones obtenidas, en orden
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creciente de tiempos ( a la izquierda 38%, y a la derecha 34% )

VI.2.1 Precipitaci8n de Zinc

Se ve que en ambas aleaciones ya a los cinco minutos
aparece en forma muy tenue la Ifnea m8s intensa del Zinc
( la Ifnea ( 1011) ). En ambas aleaciones la intensidad de
dicha |fnea crece r§pidamente entre los |5 y los 50 minutos,
de acuerdo con lo hallado en las mediciones difractomé&tricas.

Ya desde los primeros minutos en la aleacién del 38%
se nota mayor intensidad en el precipitado de Zinc. Esto es
esperable de acuerdo con la teorfa cl&sica de la nucleacidn,
pues la sobresaturacién de Zinc de la matriz es mayor en
| as muestras m&s concentradas{42),

Sin embargo, en nuestro caso en la aleacién del 38%
la intensidad de la Ifnea ( 10ll ) sigue aumentando hasta
hacerse comparable con la de las |Ifneas de la matriz, mien~
tras que en la aleacién del 34% esto no sucede ( ver. los
diagramas correspondientes a 225 minutos y 300 minutos ).

Algo similar sucede con la Ifnea ( 0002 ) del Zinc,
que en la aleacién m&s concentrada llega a los 50 minutos a
ser una |fnea neta, mientras que en la otra aleacibn nunca
deja de ser una Ifnea tenue. La Ifnea ( 1010 ) es la que nos
muestra m8s claramente esta tendencia. En el caso de la mues-
tra m8s concentrada se convierte en una Ifnea neta y bien
resuelta con respecto a la Ifnea ( 11l ) de la matriz a los
50 minutos de envejecimiento, mientras que en la aleacién
del 34% este hecho solo se produce a los 180 minutos. Hasta
ese instante la Ifnea es poco visible por su escasa intensi-
dad, y por no resolverse con respecto a la |fnea de la matriz.

Vi.2.2 Fases intermedias

La decisibén de iniciar el estudio para ttempos tan
tempranos se vio plenamente justificada puesto que ya en
el primer diagrama a los cinco minutos aparece la |fnea
de la fase metaestable, como un halo por detr&s de la |fnea
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( 200 ) de la matriz, si bien la Ifnea sefialada en el caso de
la aleaci8n més concentrada evoluciona m&s ré&pidamente.

Resumimos en el siguiente cuadro los principales pasos
del proceso de evolucidn de la Ifnea de la fase metaestable
y los tiempos en que estos transcurren en cada una de las alea=

ciones:
FENOMENDO Tiempo| (minutos)

34% 38%

Aparicién del halo 5 5

Disminuci8n de la intensidad entre

el halo y la Ifnea de la matriz 5 10

Separaci8n de la |fTnea 40 25

Comienzo de la disminucién del

ancho de la Ifnea v 80 40

Disminuci8n m&xima del ancho 120 60

Comienzo de la atenuacién 100 50

Lfhea muy tenue 300 120

Casi desaparicién - 180

Desaparicibn total - 300

En la muestra del 38%~Zn todos los procesos se produ-
cen pr&cticamente al doble de velocidad que en la del 34%.
Los tiempos tfpicos de duracibén de la fase, los podemos con-
siderar los del comienzo de la atengasiédn, y son de 50 y 100
minutos, respectivamente.

Se nota, una vez m8s, una estrecha correlaci8n entre
la evoluci8n de la fase (3 y la fase metaestable, lo que rea-
firma nuestra idea de que aquella se forma a expensas de esta
esencialmente, en el caso de las aleaciones concentradas.

Podemos observar que el hecho de que la precipitacién
de Zinc sea m8s intensa en la aleaci8n m&s concentrada ( 38% )
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es coincidente con lo observado en las mediciones difractomé&-
tricas, mientras que lo relativo a la m&s rdpida evolucién de
la fase metaestable en esta muestra, parecerfa no serlo,
puesto que ( ver figura V.5 ) las mediciones difractom&tricas
indicarfan que en la aleacién del 34% esta fase culmina mé&s
ripidamente.

Sin embargo en esa misma figura se ve que la parte fi-
nal de la curva, que se registrd solo hasta los 90 minutos,
tiene una pendiente m8s suave que la de la curva del 38%, y
es factible que de haber podido seguir con las mediciones has~
ta instantes posteriores, habrfamos visto que en la aleacién
del 38% la fase metaestable culmina antes.

En los diagramas ~obtenidos con la cfmara de Guinier
se consigue una relaciédn |fnea~fondo mucho mayor que en el
difractbmetro, y por lo tanto la parte final de la curva, lue-
go de los sesenta minutos, puede ser estudiada con mucha mé&s
exactitud, poniendose en evidencia el rasgo que hemos sefial ado.

También se observa la presencia, en particular en los
diagramas correspondientes a los |5 y 20 minutos, de un halo
entre las Ifneas ( 11l ) y ( 200 ) de la matriz, coincident
con |as observaciones realizadas por Carpenter y Garwoodizl?
en un estudio de la fase R. Sin embargo su intensidad es muy
pegdefia y no es m8s detectada en diagramas posteriores.

Esto es muy interesante porque en esa posici8n angular
no hay ninguna Ifnea de la fase o[ , ya que estas aparecen
por detr8s de la |fnea correspondiente de la matriz. Esto po-
drfa indicarnos que al menos hasta los veinte minutos la fase
metaestable presente es la fase R .

Si tenemos en cuenta la opinibn de varios autores(lg)(zo)
que afirman que las tensiones de coherencia entre la fase R y
la matriz son las responsables del ensanchamiento de las |fneas
de dicha fase, podrfa interpretarse el estrechamiento de la
Ifnea como la ruptura de coherencia en la direcci8n normal al
plano de coherencia de la fase R, provocando la transici8n
R-a&' . Esto indicarfa que dicha transici8n se produce entre
los 40 y los 60 minutos en la aleaci8n del 38% y entre los 80
y 120 minutos en la del 34%
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Es decir que la transformacién de la fase R en o
coincidirfa con el comienzo de la atenuaci8n de las |fneas
de la fase metaestable, y la mdxima intensidad de dichas |-
neas corresponderfa a la fase R

Por esta vfa indirecta también podrfamos determinar
aproximadamente el instante en que se produce la transicién
R - o', en la muestra de 30%-Zn, de evoluci8n lenta, que
serfa aproximadamente a las diez horas.

Es de notar ( vease la figura V.4 ) que es justamente
durante el crecimiento y culminacién de la fase, el perfodo en
que la dispersi8n de los valores es m&s acentuada, debido a
que las mediciones sufren las fluctuaciones de intensidad de
los picos de la matriz, por ser la fase R coherente con esta,
mientras que a partir de ese momento , en que serfa la fase

oA’ |a presente, las fluctuaciones apuntadas disminuyen no-
toriamente.

Vi.3 Conclusiones

| ) Las aleaciones estudiadas presentan un r8pido crecimiento
de la precipitaci8n estable, coincidentemente con lo de-
terminado por difrastometrfa, siendo m&s intenso y r&pido
en la aleacidn del 38%, aproximadamente en un factor 2

2) Este proceso de precipitaci8én estable se desarrolla simul-
taneamente , y aparentemente correlacionade con la preci-
pitacién de la fase metaestable, su culminacién y desapari-
cibn.

3) Este segundo proceso también es m&s veloz en la aleacidn
del 38%, siendo su tiempo caracterfstico de 50 minutos en
la aleaci8n m&8s concentrada y de 100 minutos en la aleaci8n

de 34% .

4) El comienzo de la declinaci8n de la fase metaestable cojin-
cidirfa con la transformacién R - o' , por ruptura de
coherencia con la matriz.

5) Técnicas cuantitativas basadas en la utilizacién de la
C8mara de Guinier parecieran ser |las m8s indicadas para es-
tudiar estas fases metaestables, debido a la atenuacién ca-
si total del fondo.
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CONCLUSIONES Y PERSPECTIVAS

La conclusién més saliente del presente trabajo es que,
independientemente de la técnica particular utilizada en cada
caso ( difractometrfa, cémara de Guinier ), o del aspecto de la
evolucién de las aleaciones considerado ( descomposicién de la
matriz, precipitaciédn de |la fase estable, evoluciédn de la fase
metaestable), una profunda diferencia existe entre los procesos
que sufren las aleaciones concentradas ( Al-34% Zn y Al-38% Zn )
y las aleaciones diluidas ( Al1-30% Zn ) .

La velocidad de los procesos es del orden de veinte ve-
ces mayor en el primer caso que en el segundo, aproximadamente
( dependiente del rasgo de la evolucién de |las muestras analiza-
do en cada caso) .

Ademds, numerosos hechos parecen indicar que no solo es
la diferencia cuantitativa de velocidades el rasgo que diferencia
a ambos tipos de aleaciones, sino que esta diferencia de velocida-
des pareciera ser |la manifestacién de una diferencia cualitativa
en los tipos de procesos ( distinta cinética de aniquilacién de
vacancias durante el templado, distinta relacién entre precipita-
dos coherentes e incoherentes, distinta relacién entre |la desapa-
ricién de las fases metaestables y la aparicién de la fase estable).

Nuestras experiencias sefalan que las posibilidades que
brinda la cémara de Guimier, cuando sus mediciones son interpre-
tadas con la ayuda de un microdensitémetro, permitirén precisar
cuantitativamente mucho mejor gran parte de los fenémenos aquf
anal i zados.

Existe |la necesidad de complementar las mediciones reali-
zadas a través de las distintas técnicas de Rayos-X, con otros mé-
todos ( metalograffa, microscopfa electrédnica) que permitan, por
ser m&s directos, aclarar muchos aspectos del problema.

Por Gltimo, la profundizacién en el estudio de las dife-
rencias de comportamiento de estas aleaciones durante el enfriamien-
to continuo, y su evolucién a temperaturas subambientes, que unida
a las mediciones a alta temperatura, permitird ir elaborando una ex-
plicacién m&s acabada del fenbémeno en el marco de las teorfas de las
transformaciones de fase.
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APENDICE |

ALEACIONES (40)(46)

Al Sistemas unicomponentes

En todo sistema termodin&mico aislado que evoluciona
espontaneamente se verifica la desigualdad de Clausius

T4dS » 4Q

que se puede escribir, utilizando la expresi8n del calor que
proporciona la primera ley de la Termodindmica

TdS. » 4E + PdV

Si el proceso , en particular, se desarrolla a temperatura y
presi8n constantes, tenemos :

d (E+PV-T5) , ¢ O
( CJ (37 )T,? < CD

Por ello, en toda transformaci8n espont8nea que se |le=
va a cabo a temperatura y presidn constantes, la energfa libre
de Gibbs del sistema decrece. Este evolucionar8 de forma tal
de disminuir su energfa libre de Gibbs ( de ac4 en m&s sim=

plemente escribiremos energfa libre ) hasta llegar a un mfnimo.
Precisamente la existencia de este mfnimo de la energfa libre
es uno de los criterios para reconocer un estado de equilibrio.

En el caso de estudiar un sistema unicomponente, por
ejemplo un metal, que puede presentar distintas fases alotré=-
picas, que se distinguen por su estructura celstalina ( tanto
por el tipo de estructura como por las dimensiones de la cel=-
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da unitaria), lo cual les otorga distintas propiedades mec&ni=-
cas, coloracién, resistividad, etc, se suele determinar la va=-
fiaci8n de la energfa libre molar de cada fase en funci8n de la
temperatura ( a la presién a la cual nos interesa estudjar el

sistema ) .

Esta informacién se obtiene de una determinaci8n del
calor especffico molar en funcién de |la temperatura, determi-
naci8n que es siempre factible cuando la transici8n de fase

es lo suficientemente lenta.

Teniendo en cuenta que

G = H-TS
Ho= Ho o+ [dH
S = {48

o T

y qQue a presiGn constante

resulta finalmente
T

i,
G = H. +£CPJT—T£___C[:__9_JT

La resoluci8n de esta ecuaci8n integral permite hallar la ener-
gfa libre molar de cada pase en funci8n de |a temperatura, si

es conocida para cada fase la funcién C, (1) .

CJ CQ - C:F>1J -r

En la figura A.l.| se exhiben las curvas obtenidas pa=-
ra las fases blanca y gris del estafio, a la presi8n atmosférica.
Podemos concluir que a temperaturas inferiores a 286 °@ |a fa-
se presente es la gris, que a dicha temperatura se produce la
transicién, y por encima de la misma la fase m&s estable es la

fase blanca.
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A.l.2 Entropfa de mezcla

En el caso de un sistema bicomponenete, como una alea-
ci8n met&lica, debemos tener en cuenta la disminucibn en la
energfa libre del sistema, debida a la mezcla de ambas sustan-
cias, pues es sabido que si, por ejemplo, en un vaso de agua
colocamos una gota de timta esta tiende espont8neamente a di=-
solverse, distribuyendose uniformemente en el agua. Este hecho
est8 relacionado con el aumento de la entropfa del sistema
en el caso totalmente desordenado, (gota totaimente disuelta
en nuestro ejemplo ) frente al caso totalmente ordenado ( gota

concentrada en un punto ) .

Tratemos de calcular el aumento de entropfa que se pro-
duce en un s8lido que tiene N posiciones at8micas, cuando en
vez de tener la configuracién

AAAAAAAA. .. .. . A

( que representa el caso de un metal puro), posee esta otra
ABAABABBBAA. . .A

que representa una solucién s8lida de los metales A y B .

Si recordamos que la entropfa de un estado est$ rela-
cionada directamente con la probabilidad microscédpica de ese
estado, a través de la relacién

S k. tnp

resulta que

JAN ES — ﬁz . lan, Jﬁé
Py

y el cociente de las probabilidades de esas configuraciones
es igual al cociente del nfimero de microestados accesibles:
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AS = h b

n,

En el caso del metal puro ( considerando los &tomos indistin-
guibles ) ni = | . En el caso de la soluci8n s8lida resulta

nog = ( 2 ) , si N es el nimero total de &tomos en la solucién
y r el nlmero de 8tomos del metal A .
Z& Sb = k..agi /V/
rl(n-¥) !

y haciendo el reemplazo
m! = mhiim - m

resulta

AS = R[NIN -vhnr —(N-r)dn (V-7)]

A0S - k[NAA rhor ]

h[-NLLA/.:.!' +r,gnﬂ:_-r'£’7
N

N
.y

Ao ]

- -r l% JV’ +
AS = R [(N ) Nk
- _LbN N-r g N-r
AS . [N N

S

s ]

y si el nlmero total de &tomos N, es igual al ndmero de Avoga-
dro, es decir que hay un mol de solucién, resulta

AS=-R(c.hnc,+ cohncy)



67

donde Cg4 y Cp son las concentraciones at8micas de los metales
A y B, respectivamente. El término dentro del paréntesis es
siempre negativo, y por lo tanto la entropfa de mezcla es siem=-
pre positiva.

A.1.3 Soluciones ideales

Calculemos la forma en que esta entropfa de mezcla a-
fecta a la energfa libre de la solucién s8lida. Si esta puede
ser considerada ideal, es decir si no existe una mayor o menor
tendencia de los &tomos del metal A, a atraer a los del metal
B, que a los de su misma especie, entonces la energfa libre
de la soluci8n ser8 la de los &tomos del metal A , m8s la de
los &tomos del metal B, disminuida en el término correspondien=
te a la entropfa de mezcla.

(Eb CLA (27: + Ce <E7: - TA gsn

donde G3 y Gg representan las energfas libres molares de los
elementos puros, respectivamente.

G = Ca G: + Cg (7; + RT(C.,&ICA-rCa,ﬁqC,)

G = < (G +rTHhc) v (G + RTAicy)

Los t&€rminos entre paréntesis suelen |lamarse energfas libres

mol ares parciales y se notan

G Ca .éA + Cb 66

En la figura A.l.2 puede observarse la influencia de
cada uno de estos té&rminos. La |fnea punteada superior repre-
senta la energfa libre del sistema si los dos metales no se
mezclaran y permaneciesen segregados. La |fnea punteada infe~
rior representa el t&rmino correspondiente a la entropfa de
de mezcla , que aumenta en valor absoluto con la temperatura,
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y tiene un mfnimo para una composicién atémica de 0,5 . La

|fnea llena representa la energfa libre de la solucién.

Si se tiene una aleaci8n de una composicién at8mica dada, la
energfa libre molar es b en el caso de solucidn sé8lida , y a
en el caso de no miscibilidad. El segmento ab representa, pues,
en descenso en la energfa |libre molar cuando ambos metales se
mezclan.

Ppara una soluci8n s8lida ideal, por lo tanto, siempre
es m8s estable el estado de soluci8n s8lida homogenea, que el
de ambos metales segregados. Al unir los dos metales se produ-
cir§ el fendmeno de difusién.

Se puede observar en esta misma figura que si en lugar
de unir dos metales puros para constituir la aleacién de
composicién cg , uno dos aleaciones de composiciones c| y ¢
respectivamente, de forma de obtener la misma composicidn no-
minal, nuevamente la soluci8n s8lida homogénea presenta una
energfa libre menor que ambas aleaciones originales segregadas;
y por ello la difusi8n también se producir§ an este caso has~
ta llegar a la solucién homogénea.

Vemos, pues, que l|la condicién de concavidad hacia a=-
rriba de la curva de energfa libre en funci8n de la composicién
es suficiente para garantizar que cualquier inhomogeneidad que
se produzca en el seno de la aleacidn ( donde una parte se enri-
quezca en una de las sustancias a expensas de otra, debido a
una fluctuaci8n ) tender§ a disolverse y volver al equilibrio.

A.1.4 Soluciones reales

Los sistemas binarios reales difieren de las soluciones
ideales, por cuanto los atomos de dos metales cualesquieras no
suelen tener exactamente la misma tendencia a atraer a los &to-
mos del otro metal, que a los de su mismo tipo.

En general, predomina una de estas dos tendencias, y
por ello la disminucidn de la energfa |libre cuando entran en
soluci8n difiere de la que calculamos antes.

A G, = EA—G:% RT n c,
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Para conservar en forma la expresién anterior, se define la
actividad de un metal en una aleaci8n de manera que

A G = RT 4 a,
D G,

En general, la discrepancia entre ag y cg da una idea del
comportamiento de la solucidn. Si ag se desvfa positivamente
y lo mismo hace a respecto de cp, esto implica que

RT In a.,

de cg

RT (CA ﬁna,, + Cog /Q't Qa) P4 RT(¢A»£’£¢A+C5»£'¢C5)

Como ambos son negativos, resluta la disminuci8n de la energfa
| ibre menor que la que ocurrirfa si la solucién fuera ideal.
Hay menor tendencia a difundir. Existe una atraccibn mayor en-
tre &tomos iguales que entre &tomos distintos. En el caso de
desviaciones negativas es al rev8s. Existe mayor tendencia a
atraerse entre &tomos de distinto tipo, que entre los &tomos
del mismo metal.

A.1.5 Regla de las fases

Para sistemas donde est& presente m8s de una fase es
preciso tener en cuenta la condicién de equilibrio entre las
fases. Teniendo en cuenta que el diferencial de energfa libre
se expresa

dG = \/JP—- SdT + ) §%>94Jhi

L

tomando como variables n; los n@imeros de Stomos de cada com-
ponente, y entonces ai_G =N es el potencial qufmico del

elemento correSpondieg%e. Si en cambio esas variables represen-
tan las fracciones molares de cada componente, las derivadas
parciales representan la energfa libre molar parcial de cada
componente G; -
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Si el sistema evoluciona a temperatura y presidn cons=
tantes, es

OIG)T,P = Z/U;Jn; o Zé" olC;,

Si en el equilibrio una pequefia cantidad del elemento A pasa de
la fase | a la fase |Il, el cambio en la energfa libre ser§
I i
dG = 4G + od4G
que se puede expresar como T

dnr

I 26
46 = 28, dnl v 55

puesto que suponemos que no hay transferencia de &tomos de los
otros elementos, entre las fases, y por lo tanto

d 7[61 = CJ11;H = <J 77C:I — (J Y7;U

Pero como d np = = dnp , resulta

I I I

d G (SG _?__gj.)JYZA
z
Jd Na d M,

Pero por estar el sistema en el equilibrio el diferencial de
energfa libre debe anularse,para cualquier valor de d na, y
resul ta

3G a6’

ant  9my,

es decir que en el equilibrio los potenciales qufmicos, o las
energfas libres parciales de un elemento, deben igualarse en
todas las fases. Esto es razonable, puesto que el potencial

qufmico es la energfa que absorbe el sistema al aRadirsele

un &tomo del elemento correspondiente, y una diferencia entre
los potenciales qufmicos de un mismo elemento en fases distin-
tas, implicarfa que el sistema afin puede disminuir su energfa
transfiriendo &tomos de una fase a la otra, lo cual signifi=
carfa que el sistema est8 fuera del equilibrio.
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Esta condici8n de equilibrio hallada conduce directa=~
mente a la regla de las fases, la cual dice que el nfimero de
variables de un sistema con n componentes y f fases ( que
son temperatura , presi8n y la composici8n atémica de n - |
componentes en cada una de las fases, es decir 2 + (n - 1)f )
se ve disminuido por las relaciones de igualdad entre los
potenciales qufmicos de cada componenmte en todas las fases.
Estas relaciones son del tipo

f

Na = /u,ﬁ":_ L e

es decir f -« | por cada componente. Por lo tanto las varia-
bles independientes son en realidad

2+(Y2—4)7C -(7[‘7)77 = 24'77"7[

En un sistema bicomponente y bif8§sico son dos. Por e-
llo, al fijar la temperatura y presi8n de un sistema de esta
naturaleza, cada fase tendr§ una composicibén perfectamente
definida.

Esta propiedad puede verificarse de otra forma comple=-
tamente distinta. En la figura A.1.3 se halla graficada la
energfa |ibre de una solucién en funcién de la composicién de
la misma. Para una aleacidn de composicibén c, la energfa
libre molar es la sefialada. Si se desea calcular las energfas
libres parciales Gp y Gg basta con trazar la tangente
por X a la curva de energfa, y esta intersectar8 a los ejes
en los valores buscados. Esto se debe a que el segmento XB
se puede_expresar como la suma del segmento 0B ( que es
igual a GB ) v el segmento XO que en base a_la semejanza de
los tri&ngulos LXO y LMN, resulta igual a ( GA - GB ). ~CA

x_B a& + (GA - GB)'CA
)(_B ég (j - CA) t é“‘ Ca
XB = 5«3 Csg + GaCa = G
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Sin embargo, esta propiedad la verificarfa cualquiera de to-
das las rectas que pasan por el punto X . Debemos elegir la
tangente porque la energfa libre parcial, es la derivada de
la energfa libre con respecto a Cp , y como en nuestro gré&fi-
co se representa la energfa libre no en funcidn de la canti=-
dad absoluta de componente A , SIno de la Fracc16n molar, es-~
ta derivada debe ser, en lugar de GA GA = GB . Precisa=~
mente, en el gr&fico puede verse que GA - Gg es numéricamen-
te igual a la tangente del &ngulo, es decir la pendiente de
la recta trazada.

En la figura A.1.4 se representan las curvas de ener-

gfa libre en funcién de la composicién, para las dos fases
de un sistema bicomponente. A |la temperatura T, ( figura a )
la energfa libre de la fase (3 es mayor que la de la fase &
en todo el rango de concentraciones, y por lo tanto la finica
fase presente en el equilibrio ser8 &sta dltima . En cambio
a la temperatura T2 ( figura b ) las curvas se intersectan
y es posible la coexistencia de ambas fases. Sin embargo la
composicibn de estas no puede ser arbitraria. Si las composi-
ciones de las fases fueran c| vy c2 ( ver figura A.1.5.a )
resultarfa, de acuerdo con lo visto anteriormente que |as
energfas libres parciales para eldcomponente A serfan C;xy

GA , y para el componente B, G, vy C’@ , r‘eSpectlvamente.

Esta situaci®n que ilustra la Flgura, contradice el criterio
de equilibrio entre fases. La @nica posibilidad es la que
se ilustra en la figura A.1.5.b , en que las composiciones

de ambas fases son tales que las tangentes a las curvas en
esos puntos coincidan.

Este es nuevamente el resultado halllado previamente;
A una temperatura y presidn fijas, dos fases de un sistema
binario no pueden tener una composicid8n arbitraria, sino que
8sta queda determinada al elegir la temperatura y la presi8n.

A.1.6 Diagramas de fases : Regla de la palanca

En un diagrama de fases se representa en el eje de
las ordenadas la temperatura, y en el de las abscisas, la
composici8n ( ya ~sea en fracci8n at8mica o m&sica ). De ma-
nera que cada uno de los ejes verticales representa un metal
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puro. Todo el diagrama se toma a una presién fija ( general-
mente la atmosfé&rica ). Cada punto del mismo representa una
posible aleacién. En el diagrama est&n indicadas las zonas en
que el sistema es monof8sico, y las zonas en que es bif&sico.
En este (ltimo caso se representa la composicidn de cada una

de las fases con un punto. Por lo tanto si en un diagrama ( ver
figura A.1.6 ) el punto representativo del sistema ( punto y )
cae en una zona bif8sica, es necesario trazar una |fnea que
pase por dicho punto, paralela al eje de las abscisas. Esta
interceptar§ a las |fneas representativas de las dos fases en
dos puntos cuyas abscisas indican la composici8n de dichas

fases ( puntos my n ).

Si la composici8n de la aleacién es cg, es decir que
el punto representativo es y* ( a la misma temperatura ) ,
aplicando la regla anterior vemos que la composicién de cada
una de las fases es la misma que en el caso anterior. Esto
est§ de acuerdo con nuestra afirmacién de que dichas compo~
siciones solo dependen de |la temperatura y la presi8n del
sistema y no de la composicidn de la aleacién.

Lo que si se modifica en este caso es la cantidad de
aleacibén que est§ en cada una de las dos fases. Cuanto m&s
se acerque l'a composicién nominal de la aleacibn a la compo-~
sicib8n de equilibrio de una de las fases, esta fase se halla-~
r& presente en una proporci8n mayor. Se puede calcular la
fracci8n de |la masa total de la aleacién que se halla en cada
fase de la siguiente manera: Sea M |la masa total de la alea-
cibn y M, la masa de la fase fa , a determinar. La masa to-
tal de metal B ser§ M.cy, . Por otro lado ser8 igual a
|la masa de metal B en la fase ( My.co ) m&s la masa de
metal B en la fase d,( M- Mx).C|

MCo = chz +(M—M‘)C4

Co :x C2 +(f‘_;11‘_f)Cj

Co = isLL (C}-'C]) + C:f

1— H'X"___ CZ-CQ

—————

M Cz—CJ,

I




74

y la fraccién en la fase es an8logamente
Mx — Co - C‘
M Cy - Cy
Estas relaciones se suelen |lamar regla de la palanca, pues-

to que en el diagrama de la figura A.1.6 se ve que las propor-

ciones en que estén presentes las fases, son |las gque guardan
R . e o o

entre sf los segmentos c|cy, i <cgco de la palanca ABC

A.1.7 Sistemas unif8sicos y bif8sicos

Se ha visto que en el caso en que la curva de energfa
libre tenga concavidad hacia arriba en todo el rango de com-
posiciones, siempre ser§ mds estable la soluci8n s8lida homo-
genea que una divisién en fases.

Pero existen factores que pueden modificar la forma
de esta curva. Estos factores, algunos de los cuales hemos
mencionado al hablar del concepto de actividad, son : afini-
dad qufmica entre los elementos del metal A y el metal B ,
diferencia de tamaios at8micos ( que provoca tensiones por

deformaci8n-de la red ) etc. Ellos pueden provocar que la
curva de energfa libre en funcibn de la composici8n presente
una zona de concavidad hacia abajo, como se ilustra en la

figura A.l.7.

En este caso, si bien es cierto que en todo el rango
de composiciones la enrgfa libre de la solucidn homogénea es
menor que la de los metales segregados ( Ifnea a ), una com-
binacién de dos fase de composiciones C| y Cp tiene una ener-
gfa libre &in m&s baja ( Ifnea b ). Las composiciones de las
fases son tales que, de acuerdo con lo mencionado anteriormen-~
te, las tangentes a la curva en esos puntos son coincidentes.

Es interesante observar que si se tiene una solucién
s8lida de composicién cg5 , y esta se separa localmente en
dos zonas de concentraciones un poco superior e inferior, a
causa de una fluctuacibn, esto disminuye la enrgfa libre de
la solucidn. Es por ello que esta fluctuacibn no tiende a de-
saparecer, sino a desarrollarse hasta que toda la aleacidn
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se segrega en dos fases de composiciones c; y €2 .

Esto mismo se producird en cualquier aleacibdn cuya
composicién nominal se encuentre entre c5, vy ¢, puntos ca-
racterizados por la condicién

3G
= O
d C»s

El conjunto de puntos caracterizados por esa condicifn, en las
curvas correspondientes a las distintas temperaturas, consti-
tuye la espinodal qufmica del sistema. Esta curva separa las
zonas donde la solucién s8lida es completamente inestable,

( y cualquier fluctuacién hace descender la energfa del sis-
tema ) ,que es la zona de adentro, de las zonas donde la
fluctuaci8n debe vencer una barrera de potencial, puesto que
|a derivada segunda de la energfa libre es positiva ( vease

el segmento MN de la figura ) y las fluctuaciones pequefias

al aumentar la energfa libre del sistema se disuelven y no

dan lugar a la segregacién.
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APENDICE 11

SISTEMA ALUMINI0-Z1Ng (40)(46)(47)

A.2.1 Precipitaciédn y preprecipitacién

En el caso de esta aleaciédn se puede ver en el diagra-

ma de fases ( ver figura |.l ) que a alta temperatura el sis-
tema se presenta como una soluci8n sé8lida homogénea, debido a
que el término de entropfa, en la energfa libre, es lo sufi-

cientemente grande en magnitud ( y negativo ), como para com-
pensar el aumento de energfa provocado en la red por la defor-
macidn de la misma a causa de la presencia de los &tomos de Zinc.

Pero a medida que |la temperatura desciende, el térmi-
no de entropfa ( que es .proporcional a ella ) disminuye en
magnitud; existe una temperatura crftica, por abajo de la cual
la energfa libre de la solucién sélida es mayor que la de la
mezcla de una fase ricaen Aluminio ( fase o ), y una fase
muy rica en-Zinc ( Fase/3 ) . Entonces se produce el fen8meno
de precipitacién, que consiste en que del seno de I|a fase
madre o , se separa la fase {3 , que posee una estructura
cristalina distinta, ( 14 fase « es f.c.c y la Fase(S es
h.c.p. ) y distinta composicién.

Si, en cambio, desde la temperatura en que la aleacibn
est8 en estado de soluci8n s8lida, ésta es violentamente en-
friada ( proceso de templado ), a una temperatura inferior a
la temperatura crftica, el comportamiento es netamente dife-
rente.

Para formarse la fase (3 en el seno de la fase madre
necesita vencer una cierta barrera de potencial, correSpondiénf
te al trabajo que debe realizar para desarrollarse en el seno
de una estructura diferente. Si luego del templado la muestra
evoluciona a una temperatura baja, esta barrera no puede ven-
cerse, y entonces, pese a que el sistema bif8sico es la confi-
guracidn de m&s baja energfa libre, la precipitacién no se
produce. La soluci8n perm&nece sobresaturada y evoluciona



117

lentamente de forma de disminuir su energfa libre, con cambios
distintos a los del proceso de precipitacidn. Este proceso
se conoce con el nombre de preprecipitacidn.

Las caracterfsticas de dicho proceso, como los rasgos
estructurales de las fases que pueden aparecer, dependen dela
temperatura a la cual el sistema evolucione. Pero son rasgos
habituales de todo proceso de preprecipitacidn en cualquier
aleacién binaria, el que el sitema evolucione midiante proce-~
sos de difusidn de corto alcance ( los finicos factibles a baja
temperatura ) y el hecho de que las estructuras formadas ten-
gan similitud con la estructura madre, de manera de disminuir:
|la barrera de potencial asociada con la interfase entre solu-
cién y preprecipitados.

En el caso de las aleaciones de Aluminio~Zinc, juega
un rol determinante el hecho que los tamafo atémicos de ambos
el ementos sean bastante similares. Esto hace que cuando los
&tomos de zinc se congregan, siempre que conserven la estruc-
tura de la fase rica en Aluminio, pocas tensiones eldsticas
sean introducidas en el cristal. A esto se debe la formacibn
de zonas esféricas, ricas en Zinc, coherentes con la matriz,
| |l amadas zonas de Guinier-Preston.

Si los tamafos at8micos son muy distinos, como en el
caso Aluminio-Cobre, la distribucibén de los &tomos de cobre
en la preprecipitaci8n debe producirse en orientaciones tales
que minimicen la energfa el8stica asociada con las tensiones
de deformacidn. En este caso se forman zonas de Gunier-Pres-
ton en forma de plaquitas paralelas a los planos ( 100 ) de
la matriz.

A.2.2 Gap o laguna de miscibilidad

Una de las fases presentes a alta temperatura, la
fase o(’, constituye junto con la fase of , rica en aluminio,
lo que se denomina un gap de miscibilidad. Es de utilidad
mencionarlo puesto que , si bien este gap se encuentra por
arriba de los 300°C en el diagrama de fases, condiciona el
comportamiento de las fases metaestables a temperaturas infe-
riores, hasta tal punto que hoy es opinién generalizada, el
que existe una prolongacidn metaestable de dicho gap, en la
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zona de bajas temperaturas, donde hemos desarrollado nuestras
experiencias (5).

Un gap de miscibilidad se forma en un sitema, cuando
existen dos fases de diferente composicién, pero cuya estruc-
tura cristalina es muy similar. En el caso de Aluminio=Zinc
la fase { y la fase °§' son fasgs de estructura f.c.c. con
pardmetros de red 4,04A y 3,992 A respectivamente, que difie~
ren en su composici8n. Una puede ser considerada una solucién

de Zinc en Aluminio, y la otra una soluci8n de Aluminio en Zinc.

Lo que caracteriza al gap es que las |fneas de solvus,
es decir las que determinan la cantidad m&xima de uno de los
elementos que el otro puede disolver, a medida que aumenta la
temperatura se van acercando ( aumento de la solubilidad mutua)
hasta unirse por abajo de la linea de solidus ( linea que
limita la regibén de solucibn s8lida de la de sélido y {fquido
en equilibrio ). En cambio en el caso normal, las |fneas de
solvus no se unen sino que |legan separadamente hasta la |f~
nea de solidus.
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APENDICE Il

METODO PARA SEPARAR LOS PICOS DE LA FASE METAESTABLE EN LOS
DI AGRAMAS DIFRACTOMETRICOS

a) Se calcula el intervalo angular entre los m&ximos corres-—

pondientes a K". y Ka, (a®© ) .

b) Se hace una lectura de la intensidad de la curva experi-
mental para valores angulares menores que el m8ximo de
Kd‘ , a intervalos regulares de 48 , a la derecha del
m&ximo.

c) Se supone que en esa zona de la curva, el pico de la fa-
se metaestable no contribuye y por lo tanto los valores
leidos son las contribuciones de KQ. y K“z reunidos.

d) Utilizando la suposicidn de Rachinger, que el pico Ko,
tiene una intensidad exactamente igual a la mitad del pi-
co Kd, , ¥ est8 corrido con respecto a este en una dis-~
tancia A® , se calcula a partir de los valores hallados
en b) la contribuci8n de K&z, usando la férmula iterativa

I(.{zs _ 1 I (0()

" - 2
e) Los valores obtenidos en d) se restan de los leidos sobre
la curva, de forma de obtener el perfil de KQ» sol amente.

f) Se supone que el p|cx>Kq es simétrico, y por lo tanto po-
demos afirmar que los valores hallados en e) coinciden
uno a uno con los valores que este pico posee a distancias
equivalentes, en la zona de angulos mayores que el m&8ximo.

g) Obtenida de esta forma el otro perfil de Kg , volvemos a
aplicar el métoda iterativo sefialado en el punto d) de
forma de obtener el perfil, para valores angulares mayores
que el m&ximo, de qu .

h) Si este perfil obtenido en g) es adicionado al obtenido
en f) se obtiene el perfil correspondiente a la contri-
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bucidn de K¢‘ y K«L reunidos, es decir el perfil del pi-
co de la matriz.

-Se hace una lectura de los valores de la intensidad en |a

curva experimental, pero esta vez para los puntos ubicados
a la izquierda del m8ximo, es decir en la zona de mayores
valores angulres, teambién a distancias regulares QA ©

a la izquterda del m8ximo. 2

La diferencia entre los valores resultantes de la |ectura
i) y el c8iculo h) es la contribucién del pico de la
fase metaestable buscada.
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Dependencia de la fluctuacién cuadrdtica media en

las intensiades de difraccién con el tamafio de los
cristales difractantes, para distintos valores del
coeficiente de absorcién lineal ( figura tomada de
la referencia 29 ) .

Diagramas fotogr&ficos de la aleacién Al-30% Zn
a) recién templada b) envejecida 100 horas a tempe-
ratura ambiente. Tiempo de exposicién : 120 minutos.

Di agramas fotogr&ficos de las aleaciones Al-30% Zn y
A1-34% Zn envejecidas a 200° C y obtenidas en las mis~
mas condiciones experimentales de la figura |i1l.1

Intensidad de la Ifnea ( 1010 ) de la fase (3 en fun-
cién del tiempo de envejecimiento para las aleaciones

Al-34% Zn y A1-38% Zn.

Diagramas difractométricos_de la |fnea ( 311 ) de la
matriz, y de la I1fnea ( 1123 ) de la fase metaestable
durante el envejecimiento isotérmico de la aleacién
A1~-30% Zn, obtenidos en las mismas condiciones experi-
mentales que los picos de Zinc de la figura 111.3

( 400 cuentas/segundo a fondo de escala, y velocidad
de barrido: 1°/ minuto en 2© ) .

Intensidad relativa de la Ifnea ( 1123 ) de la fase
metaestable R en funcién del tiempo de envejecimiento
para la aleacién Al=-30% Zn. ( Cociente entre la
intensidad de dicha Ifnea y la de la Ifnea ( 311 ) de
la matriz, en la misma medicién ) .

Intensidad integrada de la Ifnea ( 101l ) de la fase
en funcién del tiempo de envejecimiento a 200°,

para las aleaciones Al-34% Zn, A1-38% Zn y A1-30% Zn.

Detalle de los primeros 360 minutos del gré&fico de la
figura V.l .

Logaritmo de ( | = ll ) en funcién del tiempo de
envejecimiento, max para las tres aleaciones
estudiadas, y las rectas que ajustan a dichos puntos
por el método de los cuadrados minimos.
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Logaritmo del logaritmo de ( | - ) en funcidn
de! logaritmo del tiempo, para max todas las
aleaciones estudiadas, y las rectas que ajustan a di-
chos puntos por el método de los cuadrados mfnimos.
Para las aleaciones concentradas ( 34% y 38% ) se
buscé la recta que ajusta a los puntos correspondien-
tes a los primeros 60 minutos de envejecimiento.

Diagramas difractométrico de |a | fnea ( 200 ) de la ma-
triz, y la Ifnea de la fase R ( 0l12 ) superpuestos,
en la aleacién Al-34% Zn, para tiempos crecientes de
envejecimiento. a) 15, 20, 25 y 30 minutos b) 40, 50,
60, 70, 80 y 90 minutos.

Diagramas difractométricos de la Ifnea ( 200 )de la ma-
triz, y la Ifnea ( 61T2 ) de Ia fase R superpuestos,

en la aleacién Al-38% Zn, para tiempos crecientes de
envejecimiento. a) 15 y 20 minutos b) 25, 30 y 40 minu-
tos c) 50 60, 70, 80, 90, 105, 120 y 150 minutos.

Diagramas diFractométriSos de la Ifnea ( 200 ) de la
matriz, y la Ifnea ( Ol12 ) de la fase R superpuestos,
en la aleacién Al-30% Zn, para tiempos crecientes de
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40 y 50 minutos c) 60, 70 y 80 minutos d) 90, 105 vy
120 minutos e) 150, 180 y 210 minutos f) 240, 270, 300
y 330 minutos g) 360, 420 y 480 minutos h) 540, 600,
660 y 730 minutos i) 840, 960, 1080 y 1200 minutos

i) 1350, 1500, 1680, 1860, 2040, 2250 y 2500 minutos.

Altura del pico de la fase metaestable en funcién del
tiempo de envejecimiento a 200° para las aleaciones
Al-34% Zn, AL-38% Zn y A1-30% Zn. El tiempo se represen-
ta en escala logarftmica.

Altura relativa del pico de |la fase metaestable, en
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puesto ) .



Figura y,6 :
Figura V.7 :
Figura v, 8§
Figura VI.|

Figura A.l.lI
Figura A.1.2
Figura A.l1.3
Figura A.l.4

87

Superposicidn de las curvas de precipitacién de Zinc,
Posicién angular de la Ifnea ( 200 ) de la matriz,

y evolucién del pico de la fase metaestable en funcién
del tiempo, para la aleacién Al-34% Zn, tomadas de los
gr&ficos de las figuras I1V.4 , IV.8 y V.5

Superposicién de las curvas de precipitacién de Zinc,
posicién angular de la Ifnea ( 200 ) de la matriz,

y evolucién del pico de la fase metaestable en funcién
del tiempo, para la aleacién Al-38% Zn, tomadas de los
gr&ficos de las.figuras V.4, 1V.9 y V.5

Superposicién de las curvas de precipitacién de Zinc,
y evolucién del pico de la fase metaestable en funcién
del tiempo para la aleacién Al-30% Zn, tomadas de los
graficos de las figuras IV.4 ( curvas 30% A y 30% B )
y V.5 .

Diagramas fotogr&ficos de las aleaciones Al-34% Zn y
A1-38% Zn para tiempos crecientes de envejecimiento a
200° ( a la izquierda 38% , a la derecha 34%) . Tiempo
de exposicién: 240 minutos . 1) 5 minutos 2) 10 minutos
3) 15 minutos 4) 20 minutos 5) 25 minutos 6) 30 minutos
7) 40 minutos 8) 50 minutos 9) 60 minutos 10) 80 minutos
[1) 100 minutos 12) 120 minutos 13) 150 minutos
i4) 180 minutos |5) 225 minutos 16) 300 minutos

Energfa libre molar en funcién de la temperatura, para
fase blanca y gris del. estafo. ( figura extraida de
la referencia 40 ) .

Energfa libre molar de una solucién ideat en funcibn
de la composicién ( a temperatura fija ). ( figura
extraida de la referencia 40 ) .

Energfa libre de una soluciénen funcién de la compo-
sicién de la misma, exhibiendo el método para la

determinacién gr&fica de las energfas libres parciales.

( figura extraida de la referencia 40 ) .

Energfa libre de ambas fases (o y{3 ) de un sistema

la

bicomponente, en funcién de la composicién a) a tempera-

tura T| en la que predomina una fase b) a temperatura
T, donde ambas fases coexisten.



Energfa libre de ambas fases de un sistema bicompo-
nente en funcién de la composicién. a) situacién
fuera del equilibrio donde las energfas |ibres parcia-
les de cada elemento en las distintas fases no coinci-
den. b) Situacién de equilibrio donde cada elemento
estd caracterizado por una Gnica energfa |libre parcial.

Figura A.l.5

Figura A.[.6 : Diagrama de fases de un sistema bicomponente, simplifi-
cado para exhibir las consideraciones que permiten
establecer la regla de la palanca.

Energfa libre en funcién de la composicién para un
sistema que se divide en fases,mostrando |as compo-
siciones de los puntos de la espinodal qufmica a esa
temperatura ( Cy Y cb) .

Figura A.1.7



89

"1 vianold

dulz 8p osad ua afrjzusdsuoy

oo o6 @ o e or > of o o o

vz T h | T T 7 1—1 LI | ] | R 4 T * T v ]

-0 - 1000
g+

S 081

g+

Pr

2 6tb

€86 8L 9-1€

ox 4
x
-
5
[~
b4
o

-1 008

[~ oaindbh oo
v]% ™

] 1 1 4 1 . 1, 1 3 1, .t A L ¥y ool

o o5 o8 ol 09 o8 o of o o 0

oulz ap oviwgjze alfejzusduod



90

FIGURA

N

11.2

FI1GURA




91

FIGURA 1.3

MonocromMapog

FIGURA 11.4




92

1.5

F1GURA 1

TV R TR

TR TG R .

COE T IV TR SRS O TSI ORR, Y S

C ek

)

EREcaN

L Bt o § R

LTS . AL R MR

1.6

. B AT 7 . AL AN A Al - 2.

FI1GURA



93

i

FIGURA




TENSION CONTINUA

|

CONTADOR
PROPORCIONAL

PREAMPL | FICADOR

AMPL | FICADOR
LINEAL

DISCRIMINADOR
DE 1MPWLSOS

ESCAL IMETRO
Medida directa

de las cuentas
en perfodos de

tiempo

FIGURA

1500 Volts

INTEGRADOR

Corriente rectifica-
da proporcional

al numero de cuentas

por segundo

1.8

H
i
CEAS— aas———
S———
——
L



95

(wﬂhﬂ

.y

FIGURA

m_ﬁmnoga.noaaw ap afejzuadsuod

g

— g
- 7 yiva .

— —T 4
+
—— 1 =
L \\W\\‘ _
_ ALY -
b —f o
7 4 L 4 X)
JHHUU%\\MHWmm o
\ \
o]
[ 5
Q
g
86 =]
"o z
[ 4
. 8
® ~ [ ) < (] o~ - (2

11.10

F1GURA




96

A

/

7
5//
%

’,/’
30 35 40

o
25

1
)4

15

= \\

1o
Dimensién de lus cristaies ( micrones)

[/

‘//
1t v
2
- o o [ ~ ~ oo
“ -l 4 -~ ®

sepejoeujip sSopepisuajul sb| ud
jenjuasyod eipow ugideIASI(

FI1GURA




(1) Linea
(2) Lfnea
(3) Lfnea
(4) Lfnea
(5) Lfnea
(6) Lfnea
(7) Lfnea
(8) Lfnea

FIGURA

( 111 ) de la fased
( 200 ) de la fase &
( 220 ) de la fase &
( 0002 ) de la fase O
( 1070 ) de la fase >
( 10T1) de la fase (®
( 10712 ) de la fase (

de la fase metaestable




¢l vanotd

o

) 44

.08

\@NM

.09

.0t

.0




Amov:c_E
Ste)

g- 1l vianolid

0l

0t

oY

0s

09

0L

08

nBas

uand



660 1680 {

I i
(8) 48° 47° (9 48° §47°
FIGURA 1il.4



¥ 111 vanoid
(so3nutw)

3 00¢¢ 0002 0081 009 | oot i 0021 0001 008 009 oot

101

T
13
3

Ii EH
it

13

HH ]

Pyis




,v:.._EV
3

——

SR

- o - - —_—— ——— - _ - T e
T i T T T - e set o
o T it S o e o o . ®
o N ) N S " c -
— -— - &= -FIE-- -~ -— — e —_ — I| - . )
IETE S - e o R e e e o
R <r<*nvmlo|. — e e - - - - — — — — . L] - o
— —. —_ e ~ - —— ——— . ————— s ————— - - B T - -
— e b RE-- W - S S - - - ——— . S .- L —_ |7||.HI| ..... .OO
..... e ——— e T N . Hu..iu.l )
) - i .— ——— e —_ o ‘I:O . AU.
‘ ~ - s . .. ... 0 0®0 .
e I L - L Y h e O e
N S 4 T CroTToms oo . o R o - T B
B S " e S .
e L —a § e W B T— — .
o ) - ; I L] (24
. B e - L e e R . F o0
. e e o _ . ®
- D TS - . S - - O - - * —— e - —— — ..1 Tt tl.
- — — — e e L & . h *_ e Y
T L ; T P T - i O = - - - -
e - I. SR e Do Db - ....w F e - . »l.i..,lxMi A e s v
e 1 O L . L T T LT A _ v
oo i T o T uIINIT.Hll!, o ) N - - T e e - v
LR e e T o B AR S AR
SO I SR S AR A * B At e Al

[
"
164
‘-~




Z Al vanoid

so3nutuw)
3

0Q0$

o Emypea

BESANpuSSE vEN

103




104

i

1T

[ROSaye e
11

HH

RS SUe SN

tos)

minu

\

1v.3

F1GURA




105

3
T
3 3
(1 L H
1 -
I3 To e
+ s £ R
T
T Mat ek
3 {5458 10151 58581
i S -3 I
i -
> T
= naay
;! 1 b T
T
]
1 .
1 H
e

AT

s Ny

i
Vo

|l
i

A R B




106

30'

N

\

25’

N,

23°

FIGURA V.1 (a)




107

90!

AN

70

60’

50!

AQ!

W’*‘“"‘\/‘V
L

26°

2%°

I (b)

V.

FIGURA




20

W)
i

15

L Ll Ty VU |

26°

27°¢

V.2 (a)

FiGURA




109

e 4

f &

6¢

FIGURA V.2 (b)




110

0

K

~ 120"

WL

105!

\

on
o

W

[-2)
(=]

B

ddddddd

| 1

nN P,
-~

\

/

Ve LV

£

26

FIGURA V.2 (c)

sl



AN

—

\

\MM
t i
260




25"

1 il !

FIGURA V.11l

(b)




113

go'

t i !

27°

FIGURA

V.ill

L
&

(c)




114

120’

-~

105"
99!

26°

cram b

Vol (d)

FIGURA




1135

e o e

210’

180"

AN

150"

M.,n.nﬂ"\/u
J

}
26Y

27"

V.l (e)

FiGURA




FIQURA V.11t (F)

330' ¢ f -

: /;
J
Y il

300’ o /(

270 /N

240"

"“‘V’*"‘T“""f { } i i
27¢ 269




117

480

!

Y
=

360’

{ | \ |

27°
FIGURA V.11l $g)




118

P I e 4 e e

:
o~

660"

600

540

2524

279

Vollt (h)

F1GURA




119

KA
e vy

1080’

960’ /////

A
840' N
W
{
2g° i l 269

FIGURA V.III i)




- W

2500’

M RN S

7

e e e o o s

3
]
}
!
!
t

2040

/

S

150;\/\j

-
N
VAN
VAN
\
\

1350’

1 1

FIGURA V.11l ()

1

\J/\"y-\l" .
.

| |

27°



WNAS 4

3

oy e lx* r——
R L T Ea

»l?

: {w .i#ii.w-.r_n ,




i ‘..’l .

w eaul




A vangTs

Am3¢:c_5v
+

00§

0001

10200081

and
*3u




/QC.T..: 1w

3}

9 .4 ’
P s SIS et siis il
e e
. uﬂ. S oM + + 5
=42 ity t > uk
I FAR &1 -
s : e : X saus i fasE
} t i w, Stimgisiagen oy I Mv 4
} it 4
L ot T 1
-OJ: 0 pRRgd 8 + +4- 444 R
| Cy : 3 it :
o T = |4+ + $+r 3 14 i~ - 1
] pe v 4TI H-
fegsl ST L o HIH i
) =t 4 " eul T FRS D B
e, : b
: 000%
I
x
z¢ 97l : w
) SRS SRRAN o 1 +
14 i +
i3 ogs S t 1
T Fad: +F
% 34508 jule bplon s ! T
i e ez 3
. Ht_» Foennsg "
e .
.t HM.MH kl
P [ ol +

QQ001

0005 |1

100002

pu=g pe : 144
I 3 T 5 98 et
{ 3 y T 1 T t++] " =1 b
o uy T Tt Lo %Y T ros s pas o laas 1
+ ia 283 B s ~1+ ‘4 T4
8y phaes sluae sl 3 ¥ £ 24 $406 iwy e 1 :
- 1 Pl e sepped i pe 4 DS Spdih page pa "t . by 1 \peas
s 5538 subll & Tifs e
-} . S ohugs vves:
- Po3% Tonge saded fans i
DR bk 0 E8 gy s e
M . L b kY §1 i
| - e S B o tr
- i Jeacrale s noatsnant coaatty)




g p vanoid

Awoezc_sv

000¢

pysde o 958 . o -

- oo O SERERESEEY ERNEE ERRNS SEER i et . I e & T : 3 2 =
SR B 10 LU Ve U B o et e et i B s i T D s e g = Sy
. .hwm»+n_umLa»s::;w, SR A S 5 8 S B S ot e =5 == e d 00001

o

aal
B s £50
R

000§ |

S TREHE PEDON H e

OC_N
AL T PPN IKLIDLI




17 1A

vanoid




127

(97 17 1A

vanotd




1d¢

AF =350 cclores

«— Energfa libre de
la fase blanca

tnergia libre de
la fase gris

Energfa libre en calorfas por mol

1 1 1 1
50 100 180 200 250 300
Temperature, *K
FIGURA A.I.]

Calories per mole

Energfa libre de
8 los componentes

12000

1500 .
Energfa libre

/ 3

Ji000 1a solucién

|
| 2! |
1 ! I
500k | : : 4 500
i
! { 1 J
1 1 o) R
o < 025 050 075 XLl "Energfa libre
Cy Co cl. /
W, 4o zcla
-s00F S~ A 500 me

FIGURA A.I.2




129

24ql| ejbuasuj

(A)

A
2uqly} ejbusauy

(8)

A.1.3

FIGURA

P LI Y. vy

A S D R TR I TSI 7 L e LW e U T XN St 7 .

Ca

2441

219 47U ]

4

B TR A

U»J:

4uOLﬂ.Lw

VNS RSN TR (s gy

Ca

4

FIGURA A.1.4




130

libre de fase It
libre de fase o
-

Energfa
Energfa

1.0

e
N\

7 7
d.FB .a_.rB

24ql| ejbasuy:

I.5

A.

FIGURA

T T i

Y

14

CoMPosiCiOW

]
1
'
1
|
[}
4
]
i
t
I
1
1
I
1
:
b
co

L Rl Y

vyoilvdddéni

1.6

A.

FI1GURA




131

S L

L4

7]

o\.o\.urm

COHPOSICION

A. 1.7

FI1GURA




I NDI CE D F TABL AS

o ifnea ( LOTI ) de la fase ib en . ds
. -*4% Zn, A1-38% Zn y Al-30% Zn, durante

f2ato isotermo a 200°

Logaritmo, e . i - I' ) de ta Ifnea ( 10T ) de

la fase 55 ; en las MIX gleaciones Al-34% Zn, Ai-38% Zn
y Al-30% Z., caiculado en base a los datos de la tabla
V.|

Tabla V.3 : Tiempos de re &jacidn calculados a partir de los da-
tos de la table IV.2 por e! método de los cuadrados
minimos.

Tabia V.| : Intensidce
aleaciones
el envejec

b= . G

bo

Tabla V.

Tabla IV.4 : Logaritmo de! iogaritmp de ( | - : ) de la Ifnea

( 1011 ) de ia Ffase , en las max aleaciones
Al~-34% Zn, Ai-38% Zn y A1-30% Zn, calculado en base
a los datos ce la tabla IV.]

Tabla IV.5 : Ordenadas a! origen, pendientes y ” tiempos de relaja-
cién” calculados a partir de los datos de la tabla
IV.4 por el método de los cuadrados mfnimos.

Tabla V.6 : Posicién anguiar de la Ifnea ( 400 ) de la matriz , para
las aleaciones Al-34% Zn, A1-38% Zn y Al1-30% Zn, obte-
nidas de los gr&ficos IV.l, V.2 y IV. 3, y los espa-
ciados interplanares y parémetros de red calculados en
base a elias.

Tabla V.l : Alturas de ics picos de la fase meteestable, de |a
Ifnea ( 200 ) de la matriz, y los respectivos cocientes
para las aicac.ones Al-34% Zn, Al-38% Zn y A1-30% Zn,

a partir de las datos obtenidos de las figuras V.1, V.2
y V.3, luego de haber separado los picos por el método
detallado en ei apéndice |11
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TABLA _ 1V.]|
TIEMPO| 34% 38% TIEMPO | 34% 38% 30% A | 30% B
rinutos cuentas |cuentas|cuentas minutos|cuentas| cuentas| cuentas cuenta
5 330 | 16292 | 21368 { 0621 | 4638
10 '{ 360 | 16092 | 21626 | 10712 § 5246
15 2110 | 5429 190 361 420 | 15001 | 22193 | 9836 { 5601
20 2942 6974 472 404 480 | 16595 | 22376 | 10177 | 6277
25 5580 | 9508 395 s24 | {540 | 16435 | 22193 | 10197 | 6776
30 8462 | 11656 688 559 600 | 16153 | 21449 | 10305 | 7435
40 | 11732 | 16870 962 681 660 _ I 8435
50 13628 | 18748 1055 813 720 | 16422 | 22352 | 11167 | 8479
60 13989 19418 1417 1037 840 | 16496 | 21308 | 13166 | 9806
70 12913 19554 1803 1264 960 16183 22534 14049 | 10469
80 14129 | 19368 | 2018 1419 1080 - - - 11409
90 14436 | 21112 | 2891 1715 1145 | 16458 | 22357 | 16920 -
105 14487 20949 3515 1970 n 1200 16045 22807 '|752I 12376
120 14156 I9545w 3668 2015 1350 - - - 13667
150 13893 | 20289 4433 2550 1500 - - - 14059
180 | 15040 | 21390 | 5871 | 26890 | 630 _ _ = |aars
210 | 14961 | 22244 | 6748 | 2845 l 1860 - B = Taz7a
240 15417 22303 7628 - 2040 - - - 15587
270 15657 | 20966 | 7997 - 2250 - - - 1 5440
300 15491 | 21891 9865 3843] l==iig? - - 15503

i
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TABLA _ 1V.2
3
TIEMPO | 34 % 38 % 30 % A 30 % B
minutos - - - -
—
5 0.0306 0.0251 0.0047 0.0064
10 0,0645 0.1378 0.0139 0.0165
15 0.1382 0.2834 | 0.0109 0.0219
20 0.1984 0.3812 0.0273 0.0245
25 0.4175 0.5659 0.0228 0.0320
30 0.7290 0.7546 0.0401 0.0341
40 |.2645 |.4557 0.0565 0.0417
50 1.7934 1.9114 | 0.0621 0.0500
60 1.9357 2.1420 0.0843 0.0643
70 1. 5600 2.1961 0.1086 0.0789
80 1.9969 2.1229 0.1224 | 0.0890
90 2.1458 3.2084 | 0.1803 0.1086
TABLA _ 1V.3
34 % 38 % | 30 % A 30 % B
T1EMPO
DE 38,8 | 31,1 629, 2 882,7
ELAJACION
(MINUTOS)
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TABLA 1V.4

log t 34% 38% 30% A 30% B
1.6094 | - 3.486 - 3.685| - 5.360 - 5.05I
2.3036 | - 2.741 - 1.982| - 4.276 - 4.104
2,708 - 1.979 - 1.261 | - 4.519 - 3.821

- 2.9957 | - 1.676 - 0.964} - 3.600 - 3.709
3.2189 | - 0.873 - 0.569] - 3.78I - 3.442
3.4012 | - 0.316 - 0.282| - 3.216 - 3.379
3.6889 0.235 0.375] - 2.874 - 3.177
3.9120 0.584 0.648 | - 2.779 - 2.996
4.0943 0.661 0.762 | - 2.473 - 2.744
4.2485 0.445 0.787 | = 2.220 - 2.540
4.3820 0.692 0.753 | - 2.10I - 2.419
4.4998 0.764 1.166 | - 1.713 - 2.220
4.6540 0.776 iL112] = 1.497 - 2.073
4.7875 0.698 0.785] - 1.449 - 2.049
5.0106 0.640 0.937 - 1.232 - 1.795
5.1930 0.926 1.276 | = 0.896 - 1.737
5.3471 0.910 - - 0.721 - 1.676
5.4806 1.053 - - 0.559 -
5.5980 l.152 1.117 | - 0.495 -

| 5.7038 1.08I 1.667 | - 0.189 - 1.339
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_TABLA _1V.6
COM POSICION | ERROR |espaciADo| ERROR | .. | ERROR |
PO ANGULAR | POSICION . | PARAMETRO o
CION ( 400 ) | ( 400 )| PLANAR E DE RED
""' 22,88 o RS LJ : (= = IR L Mo . _'“
‘ (o] o [s]
34 % |62,125° | 0,005° | 1,0119 Al 0,002 A| 4,048 Al 0,008 A%
f o o o o ?
g 38 % | 62,140° 0,005° | i1,0117 A| 0,002 Al 4,047 A | 0,008 Ay
H i
\ !
; : : : =~
q 30 % | 62,135° 0,005° | 1,0118 Al 0,002 A| 4,047 A | 0,008 &°*
, ;
1 » ' ' k
o LT O T T = S Ay amn
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TABLA_ V.|
& cast merAestABLe. | (5085 oRE K uktNES COC I ENTE
TIEMPO || 34% 38% 30% 34% | 38% 30% 34% 38% | 30%
minutos cuegta cuentas cuenta$ cuentap cuentap gggﬂgjg - - -
Seg. seq. seg, seq.l __sea.l _seq.
5 - - 58 - - | 2442 - - [0.0237 |
10 - - 86,5 - - 2208 - - [0.0391
15 204,5| 468 100,5 | 1231 2635 | 2382 f 0.1661 | 0.1776 [0.0422
20 217 473 127 1557,5] 1953, 5} 2000 .1393 ] 0.2421 {0.0635
25 | 203 446 156,5 | 1765 | 2282 | 1589,50 0.1150| 0.1954]0.0985
30 41,5 363 127,5 || 2118 1975 | 1570 .0668 | 0.1837 10.0812
40 51,50 210 | 240 2015 | 2371 {2083 | 0.0256] 0.0886{0.1152
50 34,5 86 105 2131 2407 1336 0.0162} 0.03571{0.1459
60 | 32,5{ 125 317 | 2200 | 2526 | 2232 | 0.0147 | 0.0495[0.1420
70 31 67,5 256,5 | 2143 | 2350 | 1829 .0145] 0.0285[0.1402
80 25 48,5 195 2067 2775 | 1520 f 0.0121| 0.0175(0.1283
90 22 49 | 255 2034 | 2667 | 2168 | 0.0108| 0.0184{0.1176
105 - 34 330 - 2379 2672 - 0.0143(0.1235
1 20 - 39 | 300,51 - 2515 | 2208 - | 0.0155[0.1361 “
1 50 - 12,5/ 389 - 2491 | 2644 - | 0.0050[0.1471
| 80 - - 338 - - 2576 - - fo.1312
210 - - 349 - - 2579 - - 10.1373
240 - - 332 - - 2524 - - l0.1315
270 - - 327,55 - - 2518 - - |o.1301
300 - - 230 - - 1632 - - 0.1409
330 - - 312 - - 2518,5 - - 0.1239
360 - - 332 - - 2330 - - Jo.1425
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TABLA V.1 (continuacién)

w o A Y wetAesTAsLe. ] (200) DE LA WATRIZ COCIENTE Af
Tiempd® 34% 38% 30% 34% 38% 30% 34% 38% 30%
- | cuentas| cuentas| cuentas| cuentad cuentay cuentat
! sc9. | seg. sc9. | seg. | seg- | segq. - - -

420 - - 300 - - 1240 | - - |0.2419

480 - - 407 - - 2810 | - - |0.1448

540 - - 415 - - 2670 | - - |o.1554

600 - - 335 - - 2055 | - = [o.1630

660 - = 276 - - 2510 f - - 10.1100

730 - - 245 - - 1665 | - - lo.1471

840 | - - 227 - - 1952 | - - 10.1163

960 - - 260 - - 2530 | - - |0.1028
1080 - - 219 - - 2410 | - - 10.09009
1200 - - 201 - - 2507 | - - - lo.o0802
1350 - - 128 - - 1838 | - = [0.0696
1500 - - 122 . - 2282 | - = ]0.0535
1680 - - 100 - - 2215 || - - lo.0451 |
1860 - - 72 - - 1845 | - - ]0.0390
2040 - - 70 - - 2312 § - - 0.0303
2250 - - 41 - - 2173 | - - |o.01%9

I2500 - - 25 - - 2400 | - = Jo.oroa
2830 - - 37 - - 2000 | - - |o.01ss







