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CAPITULO I

INTRODUCCION

l.l Pre-precipi tac ión

Durante los últimos años se ha realizado un volumen 

importante de trabajos  sobre la descom posición de aleaciones 

de Al-Zn sobresaturadas, durante las primeras etapas de pre- 

prec i p i tac i ón . Hoy es sabido que el aumento de dureza que su­

fren estas aleaciones al comienzo de la trans f o r m a c i ó n  se de­

be a I a formación y crecimiento de zonas de Guinier-Preston, 

que son p e q u e ñ a s ^ ^ ^ n e s  c oherentes con la matriz, ricas en 

átomos de soluto ( ver apénd i ce I !f ) .

Escapa del marco del presente trabajo analizar los 

diversos modelos estructura I es que han sido propuestos para 

explicar ia cinética del fenómeno (3)(4)(5). Sin embargo di­

remos que hoy g eneralmente se acepta que las zonas de Guini e r -  

Preston no están distribuidas al azar sino que, por el c o n t r a ­

rio, la distancia entre ellas fluctua estrechamente alrededor 

de un valor medio, lo que darfa cuenta del halo de difusión 

central de Rayos-X que se observa exper impntaI m e n t e (6)(7). 

Además la composición tanto de las zonas como de la matriz 

está gobernada por la continuación en la región de bajas t e m ­

peraturas, del gap de m i scibilid ad ( d\ +  q( ) que presenta 

el diagrama de equilibrio de fases, por encima de 275°C (&)

( ver* figura l-í ) .

Desde el punto de vista t e r m o d i n á m i c o  hoy existe su­
ficiente evidencia e x p e r  i m e n t a  I ( 9 ) ( I0 ) ( I I) como para aceptar 

que durante los primeros estados de pre-precipi t a c  ión las 

aleaciones diluidas de A!-Zn evolucionan de acuerdo con la 

teoría de la descomposición espinodal, desar rollada por Cahn 
en I a década del ' ó o O ^ ) .  [)e acuerdo con esta teoría, la de s­

composición isotérmica de un sistema binario, adentro de la 
curva espinodal ( ver apéndice I  ), comienza con la aparición 

de un espectro de ondas sinu soidales de composición, de am­

plitud variable con el tiempo. La teoría prevé la existencia 

de una componente que tiene velocidad de c r ecimiento máxima
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y que finalm e n t e  prevalece sobre las demás dando Iugar a las

II amadas e s t r u c t u r a s  moduladas, que son caracterfsti cas de 

los estados de p r e - p r e c i p i t a c i Ó n . Posterio rmente Huston, Cahn 

y H i I I i ard (13) elaboraron una extensión de dicha t e o r f a  para 

procesos de enfria m i e n t o  continuo, es decir, aplicable a la 

de s c omposi ción incipiente que sufren las aleaciones durante 

eI t e m p I a d o .

En el año 1971, A c u ñ a 0 4 ) ,  estudiando la d e s c o m p o s i ­

ción isotérmica de las aleaciones de Al—Zn, para verificar  

la teoría de Cahn, observó una diferencia neta de cinética 

de t r a n s f o r m a c i ó n  entre las aleaciones AI—30%  Zn y A l - 4 0 %  Zn 

( c onc entrae¡ones  de Zn en peso ). La aleación más diluida 

evoluc iona muy rápidamente a -45°C, inmediatamente despué s 

del templado; a solo 30 segundos de envejecimient o la e v o l u ­

ción es ya importante. En cambio la aleación Al-40% Zn e v o l u ­

ciona muy lentamente aún a t emperat ura ambiente, al punto que 

a I as 48 horas de envejecimi ento la curva de difusión de Ra- 

yos-X a pequeños ángulos no presenta grandes d ifer encias con 

la correspondí ente al estado recién templado ( as-quenched) 

de la misma aleación.

En el mismo trabajo, un análisis del estado recién 

t e m p l a d o  muestra que la aleación más diluida ( 30% Zn ) p u e ­

de ret enerse por te mplado en un buen grado de h omoge n e i d a d  

pero en un estado de alta sobresaturación de vacancias, lo 

cual explica la alta movilidad atómica durante el e n v e j e c i ­

miento isotérmico posterior. En el caso de la otra aleación 

( 4 0 %  Zn ) no hay evidencias de la existencia de vacancias 

retenidas por templado; esto establece una marcada dife rencia 

entre las dos aleaciones respecto de la cinética de a n i q u i l a ­

ción de v a c a ncias durante el templado.

Es importante señalar que en principio un simple au­

mento en la concentra ción de soluto ( Zn ) debrfa dar lugar 

a una va riación gradgal de las propiedad es de las aleaciones 

y no a una modi fi c a c i ó n  tan neta de comportamiento.

El estudio de la descomposición durante el e n f r i a m i e n ­
to continuo de estas' a Ieaciones(^4 ) ( M ) puso en evidencia la 

existe ncia de nuevas diferencias respecto de la t r a n s f o r m a c i ó n  
que experi®«fttan estas aleaciones durante el templado. La t e o ­

rfa de Huston, Cahn y Hilliard, que es una aproximación solo
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válida para los casos Ifmites de vacancias t otalmen te r e t e n i ­

das, o concentración de vacancias en equilibrio, se vió v e r i ­

ficada de manera s atisfactoria solo para el caso de la alea­

ción del 4 0 % Zn. En el caso de las aleaciones diluidas, sobre 

todo para t e m p lado s lentos, existían serias discrepanci as con 

las previsiones teóricas. La aleación c o n c e n t r ada¿parec e e v o ­

lucionar mucho más rápidamente que la diluida durante el t e m ­

plado, dando la impresión que las primeras etapas de la t r a n s ­

formación se desarrollan íntegramente en esta aleación durante 
el enfriamiento continuo.

1.2 Precipitac ión Continua

Paralelamente a¡ estudio de la pre-precipi tac ión de 

las zonas de Guinier-Presto n y su evolución a temper a t u r a s  

ambientes o sub-ambi entes, numerosos autores han analizado la 
cinética de precipitación a alta t e mperatura en el sistema 
AI-Zn (15) a (23).

En 1959, Garwood, Davies y R i c h a r d s ( ^ ) detectaron I a
presencia de una fase intermedia, previa a la precipitac ión 

del Zinc, estudiant o el env ejecimiento isotérmico de una a l e a ­

ción a 200°Cf con posteriori dad al templado. Ellos observaron, 

en los diagramas de D e b y e - S c h e r r e r , la aparición de halos por 

detrás de las líneas de la matriz, que con el t r a n s c u r s o  del 

t iempo se t r a nsformaban en las lineas de una nüeva fase de e s ­

tructura f.c.c. con parámetro de red menor que el de la fase o(, 

y que fue identificada por ellos como la fase conjugada ,
que posee una composición de 8 0$ Zn, en peso.

Graf y G e n t y O ^ ) ,  en 1960, observaron que esta fase 

aparecía solamente a temperaturas de envejecimi ento su­

periores a los I00°C, y a itedida que dicha t emperatur a a u m e n ­

taba se hacía menos fugaz ► podía detectarse con mayor fácil¡dad, 

A tempe raturas superiores 1 los 200°C t r ans currían I argos p e ­

ríodos de tiempo antes de ;u total reemplazo por !a fase estable 

^3 ■ Ellos fueron los primeros en señalar que los halos 

que preceden a la aparició' de las líneas de la fase oC* , en 

los diagramas de Deb ye- S c h ¡ r r e r , se originan en la presencia  de 

plaquetas ricas en Zinc, c;herentes con la matriz, que luego de 
crecer y alcanzar un espestr crítico sufren una ruptura de co­

herencia, dando lugar a I a ‘fase '
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En 1963, Richards y G a r w o o d 0 7 )  observaron que a 

los pocos m i n u tos de envejecimi ento a 200°C se forman pía- 

quitas ricas en Zinc, paralelas a las direcciones ( III ) 

de la matriz, y pudieron estudiar el crecimiento de dichas 

placas, y observar el fenómeno de "esfero idización" por el 

cual éstas, cuando alcanzaban un espesor de aproximadament e 

4000 %, se t r a n s f o r m a b a n  en núcleos esféricos de la fase 

o(' , por ruptura de coherencia con la matriz.

Krishna Rao y Herman(l8), en 1965, estudiaron el 

en v e j ecimiento isotérmico de una aleación de Al-20% Zn a 

diversas temperaturas, luego del t e m pl ado en agua a 25°C, 

y detectaron  la fase ci* a t e mper aturas de envejecim iento 

de I00°C ( por abajo del límite de I50°C que,- para la apa­

rición de dicha fase, habían hallado Garwood y Richards en 

el t r abajo  antes citado). Estos autores habían, sin embargo, 

templado sus aleaciones directamente en el baño de e n v e j e c i ­

miento; este hecho permitió a Krishna Rao y Hermán concluir 

que el t e m p l a d o  a temper atura ambiente influye deci s i v a m e n t e  

en el proces o de precipitación, el cual es fuertemente d e p e n ­

diente de los tratam i e n t o s  térmicos previos a que han sido 

sometidas las muestras.

En el año 1966, SimerskS y S y n e c e k O ^ )  efectuaron un 

detenido análisis de toda la cinética de p r e c i p i t a c i 6 n . Ellos 

analizaron aleaciones de 25% y 30% de Zinc ( en peso ), en las 

cuales el t rat amiento previo consistía en un recocido p r o l o n ­

gado a 400°C, templado en agua y envejecimiento en baños de 

aceite a distintas temperaturas  entre I50°C y 225°C.

En sus diagramas hallaron que por detrás de las líneas 

de la matriz , aparecían manchas de intensidad difusa, y

en ellas las líneas de la nueva estructura. En investigaciones 

por t é c nicas  de monocristaI es vieron que estas manchas se o- 

riginaban en los spots de la red recíproca de la matriz, y se 

dirigían hacia las regiones de alto ángulo, paralelas a las 

direcciones ( III ), indicando una estructura que se desarro- 

I I aba en finas placas, paralelas a dichas direcciones. Ellos 
explicaron de esta forma sus observaciones. Como c o n secu encia 
dei "gap" de irascibilidad las zonas de Gyj i n i e r - P r e s t o n , que 
se forman inici a I mente, al ir creciendo mantienen c o n s tante su 

coiiiposci ón y, por lo tanto, su volumen molar. Esto provoca
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que las te nsiones de coherencia aumenten, debido al d i f e r e n ­

te volumen atómico entre el aluminio y el zinc, y es de e s ­

perar que en algún momento las zonas se achaten y comiencen 

a tocar forma de placa, concordantement e con lo obs ervado 
por Gerold, Merz y AnantharamánC^O), quienes investigando la 

cinética de crecimiento de las zonas de Guinier-Preston, m e ­

diante técnic as de monocrista I es, advirtieron que existía un 

radio crftico ( que estimaron en 30 % ) para el tamaño de 

las mismas; cuando superaban esa medida co menzaba un proceso 

de deformación de las mismas, en el cual uno de los ejes 

crecía menos que los otros, dándoles forma elipsoidal con 

semieje menor en una dirección ( III ). De esta manera, la 

distancia entre los planos normales a esa dirección se acor­

taba, debido a la anisotropfa de las tensiones, y esto pro­

ducía la deformación romboédrica de la red, pues el eje ( III 

de la celda unitaria, perpendicu Iar al plano de coherencia, 

es menor que los otros tres.

Simerská y Synecek midieron con precisión los p a r á ­

metros de esta fase romboidal ^( R ), y mostraron que en ella 

existen dos tipos de distancias interatómi c a s . La menor, e n ­

tre átomos vecinos de dos planos ( l l l  ) adyacentes, y la 

mayor, entre primeros vecinos en un m ismo plano ( l l l  ) .

Esta última era llamativamente similar a la distancia entre 

primeros vecinos en los planos ( lll ) de la fase o( , 1 o  

cual fue t omado como indicio de que esta fase R involucra so­

lo una ruptura de c oherencia parcial con la matriz.

Por análisis de difracción de Rayos-X en monocristaI es 

sobre la jileación del 30%-Zn, sometida a los trata m i e n t o s  

térmicas ya señalados, ellos siguieron toda la cinética de 

precipitación. Al comienzo solo aparecían los spots de la f a ­

se , y I as man chas de scattering difuso en las d i r e c c i o ­

nes de mayor ángulo, que indicaban la presencia de zonas e s ­

féricas coherentes con la matriz, con parámetro de red menor 

que ésta, por ser más ricas en Zinc. A los pocos minuto s apa­
recían los t razos  característi eos indicativos del a c o r t a m i e n ­

to en una de las direcciones ( lll ). Esto, como dijimos, va 

acompañado de la deformación elipsoidal de las zonas de Gui- 

n i e r - P t e s t o n . En los diagramas aparecían los t r a z o s  c o r r e s p o n ­

dientes a las placas orientadas según los cuatro planos ( lll 
Al cabo de una hora se veían con claridad los spots de la f a ­

se R, y en ocho horas aproximadamente notaron la aparición de
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la fase o( ( que coexiste con la R ), por ruptura de coher e n c i a  

total con la matriz, A las dieciseis horas solamente estaban 

presentes las fases y ©C* - A las 32 horas vieron con c l a ­

ridad la coexiste ncia de ésta última con el precip i t a d o  e s t a ­

ble en fase (i , que nuclea coherentemente a partir de la f a ­

se . A las 96 horas este es el único pre ci p i t a d o  visible, 

poniéndo se también en evidencia que el Zinc p recipita en c r e ­

cimiento epitaxial en placas, con los planos basal es de la 

celda hexagonal pa ralelos a los planos ( III ) de I a fase de 

le cual surgen, pues de esta forma se logra minimizar la e n e r ­

gía superficial, dado que solo entran en contacto f a m i l i a s  de 
planos de igual compacidad.

Carpenter y Garwood(2l) estudiaron el efecto del t e m ­

plado en agua ( a 0°C ) en la cinética de p r e c i p i t a c i ó n , y 

observaron que los tiempos de evolución se aceleraban en un 

factor cinco, aproximadamente, si se comparaban con los o b t e ­

nidos al t e mplar directamente las muestras en el baño de en­

vejecimiento, hecho que explicaron de la siguiente manera; 

el factor que determina la transforma ción es la ruptura de 

coherencia entre la matriz y las placas del precipita do meta- 

estable, y la velocidad con que se produce esta pérdida de 

c oherencia está regida por la nucleación de una dislocación 

en la interfase. En el caso de temp lados a baja temperatura, 

son numerosos los precipitados que se forman en las d i s l o c a ­

ciones ya presentes, retenidas por el templado, y, como éstos 
no están sujetos a la restricción mencionada, la p r e cipitación  

se ace lera.

La siguiente secuencia sintetiza las etapas de la 
precipi tac ión continua:

Pre-prec i p i t ac i ón

Fases de t r ansición

Fase de equiI¡ brío

Zonas G-P esféricas 

i
Zonas G-P elípticas 

i
Fase Romboédrica R 

i.
Fase Cúbica oC 

1

Fase hrexagonal A
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1.3 Precipitación Discontinua

Garwood, Davies y Richards, en el trabajo ya c i t a d o ^ ^ )  

señalan la presencia de precipitados discontinuos en borde de 

grano y, adyacente a los mismos, la PFZ ( pr ecipítate free zone), 

zona libre de precipitados, característica de les procesos dis- 
cont i n u o s .

precipitado discontinuo aumentaba al descender la temperatura 

de envejecimiento, y que si éste se hacía a IOO°C, dicho p r e ­

cipitado era tan intenso que en la etapa en que la fase R se 

comienza a t ransfo rmar en o(* ( proceso que ellos llamaron de 

"esferoidización"), ya un 80% de la matriz se había t r a n s f o r ­

mado, por la aparición de nóduI os de Zinc en borde de grano.

Krishna Rao y H e r m a n O ^ )  t rataron de determinar, m e d i a n ­

te técnicas res istométri cas, si la cinética de precipitaci ón 

discontinua del Zinc en una muestra envejecida inmediatamente 

después del templado, difería de la que se observaba en una 

muestra que hubiese permanecido luego del templado, por d i v e r ­

sos períodos de t iempo a t emperatura ambiente, antes de c o ­

menzar el e n v e je cimiento a alta temperatura. Ellos con clu y e r o n  

que en el proceso de precipitación discontinua no tenían in­

fluencia las zonas de Guinier-Presto n que se forman a baja 

temperatura, pues las curvas de resistividad eran c o m p l e t a m e n ­

te análogas en ambos casos, es decir que las primeras etapas 

de la precipitación continua no tienen influencia sobre la 
di scont i n u a .

Krishna Rao, Katz y Hermán (22), estudiando una aleación 
del 50% de Zinc en peso, mediante resistividad, hallaron que 

el descenso en la misma debido a la pr ecipitación discontinua, 

si bien comenzaba antes a temperaturas más altas de e n v e j e c i ­

miento, alcanzaba valores más grandes cuando la t emperat ura 

era menor. Esto es co nsistente can la teoría clásica de la p r e ­

cipitación, donde el grado de le misma crece cuando aumenta el 

subenfríamiento. Las micrografíc 5 electrónicas revelaron que 

ya en el templado, y en los prin<3ros cinco minu tos de e n v e j e c i ­

m i e n t o  a 75°C existen precipitailos en borde de grano, a pesar 

de que los datos res i s t o m é t r i c o • detectaban el comienzo de ese 

p r o c e s o  a partir de los quince 1 i ñutos, porque para tiempos
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menores la c a n tidad de p recipitado  es pequeña para ser d e t e c ­

tada por este método. El precipitado  en borde de grano r e s u l ­

tó ser doble, y consistía en el eutectoi de o(-^ . En los bordes 

de /-a i nterf ase entre el preci pitado celular y la matriz, ellos 

vieron un pequeño  precipitado, que supusieron podría t r a t a r s e  

de alguno de los prec ipitados continuos ( fase R probablemente, 

que era la que aparecía en los diagramas de Debye-Sche rrer 

para los m i smos  t i empos  de e n v e j e c i m i e n t o ) , y c o n jetura ron que 

la prese ncia del mismo podría "frenar" el avance de la inter- 
fase, hecho que explic aeía que las energía de activación c a l ­

culadas por ellos a partir de los datos res istométri eos fueran 

mayores que las esperadas. De esta manera queda p l a n t eada la 

posibilidad de una influencia mutua de ambos modos de precipi - 

tac i ó n .

1.4 Pr opó s i t o  de este trabajo

Si bien es cierto que el conocimiento que hoy se tiene 
sobre las fases de precipitación continua puede c o n s i d e r a r s e  

satisfactor i o desdeel punto de vista estructural, los e s t udios 

cinéticos sobre esta t r a n sf ormación han sido en cambio más 

limitados y se Kan realizado para casos aislados de una c o m ­
posición determi n a d a 0 9 ) ( 2 2 ) # siendo incluso difícil la c o m p a ­

ración de los resultados por diversos factores:

a) Dive rs i d a d  de técnicas experimentales, puesto que algunas 

t é c n i c a s  como las meta Iográfi cas, o la m icrosco pía e l e c t r ó ­

nica, permiten la detección de fases con anterioridad a o- 

tras que exigen que la t r a n sformación sea más masiva.

b) Diversidad  de t r atamiento s t é r micos previos al envejecimiento: 

i) Se ha mostrado en que forma incide el templ a d o  en la c i ­

nética posterior, y las diferencias que introducen los 
templa dos a tempe r a t u r a s  ambientes y subambi entes, con res­

pecto a los templados en baño caI i e n t e ( ^ ^ ), e incluso las 

d iferencias  entre distintos tipos de t e m p l a d o  a la misma 
t e m p e r a t u r a ^   ̂).

¡i) La temper a t u r a  a la cual se realiza la homogeneización, 

(temperatura desde la cual se templa), produce a l t e r a c i o ­

nes en la cinética'- 

i i i) El t i e m p o  que t ranscu rre entre el templado( en el caso 
en que no se t em pla directamente en baño caliente) y el 

instante en que las muestras son t r ansferidas a la t empe-
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ratura de envejecimiento, ya que en algunos casos es 

inmediato'-^*), pero en otros se dejan t ransc u r r i r  di­
versos períodos de tiempo'-

c) Diversidad de t e mperatu ras de envejecimiento, pues pocos 

son los trabajos que comparan las cinéticas a distintas 

temperaturas y que permiten extraer conclusion es sobre el 

efecto de este factor * I7 ) ( I8 ) ( I9). Inclusive se observé 

que no solo el t i empo que tardan en aparecer las fases puede 

modifica rse al variar la temper a t u r a  de envejecimiento, 

sino que a ciertas t e m peraturas hay fases que no aparecen 
por c o m p 1e t o (22).

d) Diversidad de tipos de muestras, ya que es difícil comparar 

los tiempos en que se produce un proceso en muestras mono- 

cristal inas, con sus análogos en muestras poI icrista I i ñas, 

ya que la presencia o ausencia de bordes de grano, Iugares 

privi Iegiados para la formación de ciertos precipitados, 
producen alteraciones esenciales.

e) Diversidad de concentraciones, factor del que ya hemos 

señalado la incidencia en la modi ficación de la cinética, pero 

sobre el cual no existen prácticamente estudies comparativos.

Es en base a estas consideraciones, y a las diferencias 

observadas en las aleaciones del 30$ y 4 0 $  de Zn apuntadas más 

arriba, teniendo en cuenta la relación que existe entre la 

precipitació n a alta temperatura, y la pre-precipi tac ión a 

temperaturas  ambientes y subambi entes, que resultaría de gran 

interés realizar un seguimiento comparativo sobre la cinética 

de precipi tac ión de estas aleaciones a alta temperatura, en 

un rango variable de composiciones.

El objetivo de este trabajo es , justamente, e s t ud iar la 

evolución de las aleaciones de Al-Zn en el rango 30$ - 4 0 $  Zn 

( en peso ), a 200°C, y tratar de determinar las m o d i f i c a c i o n e s  
que el aumento del contenido de Zn puede producir en la cinética 
de descomposición de las mismas.
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CAPITULO II

EQUIPO EXPERIMENTAL

11.1 Cámara de Guinier 

l I. I. I Descr i pe i ón

La cámara de Guinier ( ver figura ll.l ), es una c á ­
mara de Seéman-Boh I i n ^ ^ ;  acoplada a un monocromador, que 

permite obtener diagramas de alta calidad tanto por la pureza 

espectral de la radiación como por su geometría de focal iza- 

c i ó n .

Respecto de la cámara de D e b y e - S c h e r r e r , la cámara de 

Guinier permite obtBner diagramas muy superiores, ya que al 
eliminar t o t a l m e n t e  la línea y el espectro continuo de la

radiación, el velo de fondo de los diagramas se reduce d r á s ­

ticam e n t e  p ermitiendo observar líneas de baja intensidad 

(como algunas de las que queremos ver en nuestro trabajo), 

que de otra forma quedarían to talmente enmascaradas. Además 

la geom etría de focalización permite obtener mayor definición 

y resolución de las líneas. En cuanto a esto último, una 

cámara de Guinier de radio R es equivalente a una de D e b y e - S c h e ­

rrer de radio 2R .

1 1 . 1. 1. 1 Monocromador

El monocromador es un cristal de cuarzo elaborado de 

acuerdo con el método de J o h a n s o n ( 2 5 )  , que consiste f u n d a m e n ­

t almente en tallar una lámina monocristaI i na c ilindricame nte 

( ver figura II.2 ) con un radio de curvatura 2R, yluego c u r ­

varla elá sticamente sobre una superficie cilindrica de radio R.

La curvatura de los planos cristal i nos resulta ser

R 2R 2R
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De esta manera, si un haz divergente de rayos-X 

proveniente de una fuente S incide sobre el m o n ocromador bajo 

un ángulo ©  ( ángulo entre el haz incidente y los planos 

cristalinos) tal que se cumpla la ley de Bragg

A =  2 J' 5en e

( donde A  es la longitud de onda de la radiación incidente, y 

d la distancia entre los planos reflectantes del cristal ), 

el haz d ifractado es un haz convergente que focaliza en el p u n ­

to F situado sobre el cfrculo de focalización ( C ).

Si los planos cristalinos forman un cierto ángulo o(, 

distinto de cero con la superficie de la lámina, se obtiene 
entonces una geometría as i mét r i ca ( 2 6) £ a | como se muestra en 

la figura II.3 , cuya ventaja es que permite minimizar la dis­

tancia entre el tubo de Rayos-X y el m o n o c r o m a d o r , y que éste 

esté más separado de la muestra.

I I. I. í.2 Cámara de Seeman-BohI i n

En su geometría por transmisión la cámara se muestra 

esquemátic amente en la figura II.4 ■ Esencialmente es un 

cilindro que contiene la película fotográfica, y que es t a n g e n ­

te a I a muestra M . En estas condiciones y debido a la g e o m e ­

tría de focalización todos los haces difractados focalizan e- 

x actamente sobre el cfrculo de f oca I i zac i ón(26) (27) t esto es 

sobre la misma película, dando lugar a líneas nítidas y bien 

def i n i d a s .

Con este método solo se puede registrar la radiación 
difractada en un dominioanguIar reducido. Se registra de -45° 
a +4 5° ( e n  2 0  ) si se coloca la cámara en posición simétrica, 

y desde 0o a 90° si se la coloca en posición asimétrica o " en 

forma de S", como indica la figura II.4 .

II.I.2 Reglaje (26)(28)

||. I.2.I Monocromador
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a) Con la ventana de entrada abierta al máximo, se hace un 

reglaje de altura y hor¡zonta I i dad de la base del mono- 

cromador, previo a colocar en él la prensa que contiene 

el cristal, de forma de garantizar el pa rale l i s m o  de la 

línea focal del tubo y la generatriz de la lámina c i l i n ­

drica, y que el haz incidente pase c o r rectáme nte por lo 

ventana de entrada.

b) Luego de colocado el cristal se hace girar la platina 

sobre la cual está éste, hasta hallar la línea r e f l e j a ­

da en una pantalla de observación, y se procede a 

ajustar la distancia c r i s t a I - f u e n t e . Para esto se o b s e r ­

va que cuando la distancia no es exa ctamente la corr ecta 

sino solo aproximadamente, no todos los haceB I legan al 

cristal con el ángulo de Bragg, sino solo unos pocos.

Por lo tanto el haz reflejado se verá muy estrecho, y 

cuando se gira muy poco la platina, se desplaza pues es 

en otro punto del cristal donde se cumplen las c o n d i c i o ­

nes de Bragg. Entonces es necesario ¡r 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 máxima, y una 

pequeña rotación del cristal la hace desaparecer por 

c o m p I e t o .

c) Observ a n d o  el haz directo con una pantalla, en la que la 
zona que es interceptada por el cristal se visual iza c o ­

mo una sombra entre dos playas brillantes, se debe s u p r i ­

mir, accionando los labios de la ranura de entrada, ¡as 

partes del haz que no inciden sobre el cristal, que de 

otra manera serían fuentes de radiaciones parásitas.

d) Se acercan al haz reflejado, tanto como se pueda sin in- 

terceptarlo, los labios de la ranura de salida, de forijia 

de detener las radiaciones parásitas.

l.l.2.2 Cámara de Seeman-BohI in

a) Se monta la base de la cámara de forma que el haz que

viene del monocromador I legue al p ortamuestras bajo

el ángulo buscado. En el caso de nuestro monta je " en

forma de S", el haz incidente formaba con la normal al



portamuestras un ángulo de aproximadamente 30°.

b) Se efectúa el reglaje en altura y hor¡zonta I i dad de la 

base de la cámara. Para ello se coloca en e| portamues- 

tras una pantalla fluorescente mirando al haz que sale 

del m oncro mador y se busca que el haz esté centrado en 

el portamuestras, tanto horizontal como verticaI m e n t e .

c) Para reglar la distancia monocromador-cSmara, esta po­

see una pequeña pantalla fluor escente motada sobre un 

soporte giratorio, que puede colocarse enla zona donde 

el haz directo incidiría sobre la película; esta es

la zona que debe coincidir con el foco. Se desplaza la 

base hasta Iograr una primera foca I i z a c i 6 n .

d) La focalización más exacta debe hacerse fotográficamente, 

pues de la precisión en este paso depende no introducir 

anchos desme didos en las líneas de difracción. Se c a r ­

ga la cámara y se hace incidir sobre la película el haz 

directo, para distintas distancias monocromador-cámara, 

teniendo cuidado entre exposición y exposición de hacer 

girar angularmente la película, para que las imágenes 

registradas no se superpongan. Luego se revela, y se 

selecciona la imagen más delgada, siendo la distancia 

utiliSada para obtener dicha imagen, la distancia buscada.

e) Si el haz incidente toca el borde del portamuestras, es 

necesario disminuir su divergencia vertical, actuando 

sobre los labios horizontales de la ranura de entrada del 

m o n o c r o m a d o r , para c i rcunscr i b i r el haz a la parte (3t i I de 

I a m u e s t r a .

f) Luego se efectúa el reglaje angular de la cámara, 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

d r recto.

g) La dltima peecaución consiste en sacar un diagrama con las 

mismas condiciones que se obtendrán los diagramas e x p e ­

rimentales ( en cuanto a tiempo de exposición, tipo de 

revelado, etc ) sin colocar muestra alguna, para v e r i f i ­
car que no aparezcan líneas espurias, ya sea del pozo, del

portamuestras o de cualquier otro origen. En nuestro caso

1 3
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se mostró co nve n i e n t e  colocar junto al pozo una pequeña pan- 

tai lita de plomo, que si bien impedía registrar los haces 

difractados a muy pequeño ángulo, garantizaba que no I legara 

a la película ninguna radiación proveniente del pozo.

I I . I .3 Operac i ón

Con una intensidad mínima de la radiación incidente, 

para no exponer e x c esive mente la película, se hace incidir 

sobre la misma ei haz directo ( retirando el pozo que la in­

t ercepta ) de forma de registrar la posición 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 exposición; el portamuestras con la muestra, 

durante la exposición, rotan en su [Slano impulsados por un 

motorcito, de forma de aumentar la cantidad de granos c r i s t a ­

linas que parti cipan de <a formación de las líneas de difrac- 
c i ó n .

Antes de efectuar el revelado de la película, se tapa 

con cinta aisladora la cara de la misma opuesta a la que en­

frenta la radiación, de -nanera que ese lado de la película no 

sea revelado. Esto se h o c e  porque en el caso contrario se 

superpond rían las imágenes de una y otra cara de la película 

ya que ésta está emulsio.au'a de ambos lados, y debido a que 

la incidencia de la radiación sobre la misma no es perpe n d i c u -  

Iar, se obtendría un e n s a n chami ento de las líneas de difracción.

II .2 Difractómetro

I I.2. f Genera I i dades

El difr actómetro de Rayos-X es un instrumento de gran 

precisión que permite estudiar las intensidades difracta das 

en función del ángulo de difracción 2 0 .

Un haz divergente monoc r o m á t i c o  ( radiación f iltr a d a  ) 

p roveniente  de la fuenta S ( ver figura II.5 ) incide sobre
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una muestra plana policri st alina M . Los haces di f ractados 

focalizan sobre el círculo C y son registrados a t r a v é s  de 

un detector (D) del tipo G e i g e r—Müller, proporcional o de 
c e n t e I I e o .

Debido a las condiciones de la geometría de focaliza- 

c i6n la normal a la muestra siempre bisecta los haces inciden­

te y difractado. Por esta razón en la formación de una línea 

de Bragg intervienen solamente los cristales en los que la 

familia de planos c orrespondiente es paralela a la superficie 
de I a muest r a .

I I.2 . 2 Descr i pe i ón (26)(29)

II.2.2.I Geometría de focalización

En la figura II . 6 se muestra esquemáticamente la g e o ­

metría del difractóm etro y su principio de funcionamiento.

De acuerdo con la geometría de focalización descripta en el 

apartado ll.l ( Cámara de Guinier ) los haces di fractados c o n ­

vergen en un punto (F) del círculo de focal ización que, como 

sabemos, es tangente a la muestra y contiene al punto F.

Sin embargo,a diferencia de la Cámara de Guinier, el 

círculo de focalización no tiene radio constante sino que éste 

depende del ángulo 2 0  , esto es,de la posición del contador. 

Para que la geometría se conserve la muestra debe girar sobre 

el eje del goniómetro un ángulo igual a la mitad del ángulo 

que gira el contador, al desplazarse sobre la circunferenci a 

CG centrada en la muestra.

El radio del círculo de focalización varía con la 

posición del contador según la expresión

2. 5e.n ©

II .2.2.2 El goniómetro

Consiste en una platina graduada en cuyo centro se en­

cuentra el p o r t a m u e s t r a s . Esta platina posee un brazo móvil
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sobre el cual va montado el detector; éste puede ser m o v i d o  

a mano por m edio de un dial, o bien en forma automática por 

medio de un motor. Un jueqo de engranaj es adecuado permite 

seleccionar la velocidad a ía cual gira, en el caso de b a r r i ­

do automático.

En condiciones  normales de operación el m o v i m i e n t o  

déla m u est ra está acoplado al del brazo móvil, de forma de 

girar el ángulo mitad para que no se modifique la geom e t r í a  

de foca I i z a c f ó n .

La figura II.7 muestra e s q u e m á ticamen te la d i s p o s i ­
ción de los p r incipales  elementos que definen el haz de 

Rayos-X. La ranura de divergencia R| define la diverg e n c i a  

horizontal del haz incidente sobre la muestra. La ranura S|,

II amada ranura tipo So I Ier, cons i ste en una serie de Iam ¡ni —

II as de t a n t a l i o  paralelas, que limitan la d ivergencia  v e r t i ­

cal del haz. Se uti I iza para su confección, como para ^a de 

todas las ranuras, un elemento de alto peso atómico como es 

el tantalio, para evitar !a radiación de fluorescencia.

La ranura de recepción determina el rango angular 2 ®  e x ­

plorado por el contador. Es por esto que en su elección d e ­

ben t e n e r s e  en cuenta varios factores que serán m e n c i o n a d a s  

más adelante. Una nueva ranura del tipo Sol ler ( S2 ) I imi­

ta la d iverg e n c i a  vertical del haz difractado. Finalmente la 

ranura de dispersión ( scatter slit ) limita el ángulo s ó l i ­

do visto por el contador evitando el registro de radia ciones 

parásitas que no provienen de la muestra.

II .2.2.3 Sistema de detección

Se utilizó como detector un contador proporcionaI (3®) 
Este consiste, esencialmente, en una cámara con gas y un par 

de electrodos. Al llegar la radiación el gas se ioniza y las 

partículas carga das son colectadas por los electrodos, d e t e c ­
tándose en forma de una corriente.

Si dicho potencial entre los electrodos es s u f i c i e n ­
temente  alto, al arribar cada fotón se produce un e fecto de 

ionización múltip le o amplificación, es decir que un electrón 

adquiere energía suficiente coma para ionizar a otros y, por 

lo tanto, por cada fotón incidente se detecta un pulso de
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corriente en el circuito externo. Recibe el nombre de c o n t a ­

dor proporcional por el hecho de que el pulso de corriente 

observado es porporcional al número de elctrones arrancados, 

y éste a su vez es proporcional a la energía del fotón inci­

dente. Por ello este detector puede no solamente p r o p o r c i o ­

nar información sobre la intensidad de la radiación ( a t r a ­

vés del numero de pulsos por unidad de t iemp o ) sino también 

discriminar la energía de dicha radiación.

Utilizando el contador proporcional es posible, m e d i a n ­

te la inserción de un circuito electróni co llamado di s e r ¡ m i ­

nador, que solamente permite pasar pulsos que superen c i e r ­

ta altura, el¡minar del conteo los fotones que tengan una 

energía menor que la de la radiación del anticátodo utilizado. 

Si se utilizan dos di ser im¡nadores en oposición se puede Io- 

grar que solo se contabilizen los pulsos que provengan de 

fotones con longitud de onda perteneciente a una banda pre- 
f i j a d a .

El diagrama en bIock del sistema de detección se e x h i ­

be en la figura II.8 . El pre-ampI ificador aumenta los im­

pulsos recibidos del contador hasta un t amaño que pueda ser 

captado por el ampI i f ¡ cador . Está muy bien bl indado para e- 

vitar que se introduzcan tensiones  externas, dando origen a 

pulsos espurios que se sumen al contaje. El amplificador d e ­

be ser de alta I i neal ¡dad, de forma tal que no distorsione 

los pulsos que deben ser registrados.

El escalfmetro es un aparato electrónico que cuenta 
cada pulso producido en el contador ( y que no haya sido 

rechazado por el di ser im¡nador ). 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 

electrónico que detiene el conteo al cabo de un tiempo p r e ­

fijado. La otra es contar un número prefijado de pulsos, y 

en ese caso el contaje se detiene al I legar a ese valor y 

se lee en dicho reloj el tiempo transcurrí do.

El i ntegrador transfo rma los pulsos que llegan al c o n ­

tador y pasan por el amplificador, en una corriente continua, 
que es en cada instante proporcional al número de pulsos, o 

sea a la intensidad de la radiación que se mide. Consiste
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es e n cialme nte en un circuito RC, y por lo t a n t o  está c a r a c t e ­

rizado por una cierta constante de tiempo, que mide su v e l o ­
cidad de respuesta. La señal que sale del integrador es IIe- 

vada a un registrado r con ve locidad de avance del papel c o n o ­

cida, y se obtiene de esa forma, conectand o el g o n i ó m e t r o  en 

barrido  automático, un diagrama de intensidad versus ángulo 

de difracción.

II.2.3 Alineación del difractómetro

II.2.3■I Alineación m e c á n i c a ( 2 8 ) ( 3 I)(32)

La alineación mec ánica del difrac t ó m e t r o  es una o p e ­

ración que debe realizarse con t o d o  cuidado para obtener m á ­

xima intensidad, óptima resolución y una posición angular 

correcta de las Ifneas de difracción.

Sus etapas p r incipal es son;

a) Alineación de las partes que componen el goniómetro.

b) Alineación del goniómetr o respecto del tubo.

c) Alineación final con Rayos-X.

a) Se debe Iogear que :

i) Las ranuras de divergencia, recepción y dispersión 

están a la altura correcta ( sun puntos medios s o ­

bre un mismo plano horizontal, el cual además debe 

pasar por el punto medio de la muestra )

i i) Para 2 0 = 0  la superficie de la muestra debe c o n t e ­

ner la l inea que une las ranuras, y el eje del go~ 

n i ó m e t r o .

b) Se realiza según una secuencia de operaciones c a r a c t e r í s ­

tica de cada equipo, pero en t o d o s  los casos se deben s a ­

ti s f a c e r  |as siguien tes condiciones:

i) Debe estar contenida en la línea que une los centr os 

de las ranuras, cuando 2 0  = 0 ,  la línea focal del 

t u b o .

¡i) Dicha línea debe ser paralela al eje del goniómetro. 

I i í)La distancia del tubo al eje del goniómetr o ( c entr o
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de la muestra ) debe ser la misma que la d i s t a n ­

cia desde el eje a la ranura de recepción.

c) Esta alineación se comprueba colocando una p astilla f l u o ­

rescente en el portamuestras, normal al haz de Rayos-X 

( 0  = 90° ) y comprobando que ef ectivamente  la traza del 

haz sobre la pantalla es simétrica respecto de la línea 

que indica la posición del centro del goniómetro. En caso 

contrario hay que repetir toda la alineación.

Una vez completada la al i neación mecánica de tubo y 

goniómetro, hay que d eterminar con exactitud  la posición 

del contador correspondí ente al cero del ángulo 2 0  .

Para ello en el difrac tómetro Philips se coloca en el porta- 

muestra una cuchilla que intercepta medio haz ( M R  t t H H M  

M H P  ) y por lo tanto en la posición del cdetector en que la 

intensidad del haz directo cae a la mitad,se  halla el cero 

b u s c a d o .

Para determinar el cero del ángulo O  ( ángulo de 

giro de la muestra ), se utiliza una cuchilla de dos hojas 

( V  É M H M P  M M H V  ) que, colocada en el portamuestras, 

solo deja pasar un 50% del haz cuando está exactamente p a r a ­

lela al mismo, y lo intercepta en una proporción mayor apenas 

se desvía un poco a uno u otro lado. Al hacer girar dicha 

cuchilla y observando el haz transmitido, por lo tanto, el 

cero del ángulo 0  se halla en el punto de máxima intensidad.

Como comprobación final se coloca una muestra patrón 

de silicio y se hallan las p osiciones angulares de I as I í neas 

p rincipales  a alto, mediano y bajo ángulo, de forma de a s e g u ­

rarse que no haya discrepancias entre sus posiciones y los 

valores t a b u lados que superen los límites razonables ( en n u e s ­

tro equipo 0.02° ) .

II.2.3-2 Calibración de la electrónica

Una vez determinado el potencial de traba jo del d e t e c ­

tor se procede a la calibración del di ser i m i nador. Para ello 

es necesario determinar su curva de respuesta, es decir la 

distribución de intensidad en función de la altura ( en Volts ) 

de los pulsos . Para esta operación puede uti I izarse una re-
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flexión intensa de la muestra de cal ibración, ya que cu alquier 

Ifnea de Bragg constituye una fuente de radiación m o n o c r o m á t i c a  

a menos de los armónicos ,etc. de la emisión c a r a c t e ­
rística del anti cátodo. *

Se debe ir midie ndo el numero de cuentas por segundo 

para cada posic i ó n  del Iower levell ( umbral envoltios que 

fija el discriminador, por abajo del cual los pulsos no son 

registrados) y dejando fija la ventana ( intervalo en voltaje  

por encima del lower levell, tai que solo son registrados los 
pulsos que caen dentro de él ).

Se obtiene una curva del tipo de la figura | | . 9  . El 
pico principal corresponde  a la radiación del anticátédo

utilizado. Finalmente se el i ge un valor de I Iower Ieve I I y 

de la ventana que permitan pasar los pulsos cuyo voltaje está 

comprendido en el intervalo a-b de la figura citada. El v a ­

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 monocromati zar

lo radiación, ya que persiste , se elimina parte del fon do 

continuo y la radiación de fIuorescenci a ,

11.2.4 Error estadísti co

Debido a que la emisión de fotones de Rayos-X es un 

proceso al azar en el tiempo, el número de cuentas n , m e d i ­

do en un tiempo t dado, para un ángulo fijo, no será igual 

al número de cuentas medido en un lapso de t i empo igual t, 
posteri o r .

Si se repite esta medición un número grande de veces 

se puede tomar como el número de cuentas medido en el t i e m p o  

t al valor prom edio ( N ) de todas las medidas hechas. La 

probabi I i dad de medir n cuentas en dicho intervalo de tiempo 

viene dada por la fórmuI a de Poisson(34):

- P i n )

■n!
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Si el número de medicione s es grande la distribución 
de Poisson tiende a una gauss i ana y se puede comprobar que 

el valor más probable de n es ,preci sámente, N . El ancho 

de la distribución viene dado por el ancho cuadrático medio

Z =  J  ( N  - T\)z. P ( n )  c U
o

(T =  Í Ñ

En el caso en que la distribución de Poisson tiende a la de 
Gauss

(fp =  0, \/7Ñr

y el error relativo

_  0 , 6 7 5

J Ñ ~

Vemos que cuando el número de cuentas aumenta, el error r ela­

tivo disminuye; por ello es importante medir un número de c u e n ­

tas grande, para disminuir el error y obtener de esa manera 
valores mj§s precisos.

Cuando se mide la intensidad de un pico, se está in­
cluyendo en el conteo la intensidad del fondo, originado en 
el ruido electrónico de los propios circuitos( estos son 

pulsos chicos que se pueden diferenciar bien ) y en la radi a- 

ción cósmica ( que en gran medida se eliminar con el discri- 

minador puesto que s o b  pulsos mucho más energéticos que la 

radiación X ). Independientemente de su orfgen, de todas m a ­
neras, existe un fondo que es necesario tener en cuenta en 
nuestro cálculo de errores.

El error neto vale (34)

C .  =

Cj es el error en el contaje total, y (Tj. e I error en el con-
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taje del fondo. S¡ llamamos R al cociente entre el número 

total de cuentas y el número de cuentas del fondo, el error 

relativo resulta ser

C  =  2*±±L.

a - 1 total

Cuando R tiende a I, £  se hace muy grande, por lo cual se 

deberá contar un número muy grande de-cuentas para obtener 

un valor de £  razonable. Es por el lo que es necesario Iograr 

que el fondo sea pequeño respecto del número de cuentas que 

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

mi sm i b I e s .

En la figura | | „ 10 se ilustra el error porcentual 

en función del número total de cuentas, con R como parámetro, 

Se puede mostrar (35) q U e en el registro obtenido en un inte- 

grador, con constante de tiempo RC, es como si se regist raran 

las cuentas llegadas al contador durante un t iem po 2RC. Si 

n es el número promedio de cuentas por segundo que se r e g i s ­
tran, resultará

(f =  o, Cois ■ /i.n.RC

c — O , C 7 5 

^ y/i*. RC

Por lo tanto el error será menor para un alto npumero de c u e n ­

tas por segundo ( como yadijirnos ) y además deberá ser la 

constante de t i e m p o  del integrador grande, si bien el valor 

máximo que se puede dar a la misma está limitado por factores 

que ya discutiremos.

Conociendo el valor del fondo y el contaje total de 

cada pico, pudimos determ inar cuantas veces es necesario hacer 

un barrido, p r omediando los contajes hall lados, de manera que 

el contaje total sea los s uficientemente alto como para no 
tener excesiv os errores. En nuestro caso, en las muest r a s  del 

34% Zn y 38% Z n, con repetir tres veces cada barrido es s u f i ­
ciente para garantizar, debido a la alta relación pico-fondo, 

que el error no supera el \%, salvo a lo sumo en el primer
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punto ( cinco minutos de envejecimien to ) donde puede llegar al 

3% . En cambio en las mediciones sobre la aleación de 3 0 %  Zn, 

debido a que el pico de Zinc crece más lentamente fue necesario, 

sobre todo en los primeros puntos hasta 30 minutos de e n v e j e ­

cimiento, realizar numerosos barridos, y aún así el error ob­

tenido fue del órden del 4 %  es esos puntos, dismin uyendo en 

los puntos siguientes hasta el nivel satisfactor i o Iogrado en 
las anteriores mediciones.

11.2.5 Condiciones que debe cumplir la muestra

Para que los picos de difracción de rayos-X tengan 

intensidades notables, es necesario prestar atención a las 

condiciones que debe cumplir la muestra. Esta, como se dijo, 

debe ser un agregado poI icristaI i no de caras perfectam ente 

planas, sobre una de las cuales incide la radiación.

Dos son los faetores más importantes a tener en cuenta 

en la me dición de intensidades con el difractómetro;

II.2.5.1 Tamaño  del grano

Debido a que la muestra permanece estacionari a d u r a n ­

te la medición de la intensidad de los picos de difracción, 

el número de cristal¡tos orientados para contribuir a dichos 

picos es mucho menor que el que participaría si la muestra g i ­

rase permanentemente ( como en otras técnicas de Rayos-X ).

Por ello es importante que los granos sean pequeños, además 
de que la zona irradiada sea lo más grande posible, dentro de
I f rñ ites razonables.

La figura 11.11 indica la dependencia de la f l u c t u a ­

ción cuadrática media en las mediciones de intensidad con el 

diámetro medio efectivo de los cristales ( para distintos 

valores del coeficientes de absorción lineal ). Estas curvas 

son válidas solamente si la muestra es sufic ientemente gruesa.
Se ve que la dispersión c uadrática media crece muy rápidamente 

con el tamaño del grano. (36)

En el caso de las muéstras de AIum i n i o-Z inc utilizadas, 

el coeficiente de absoreión I ineal vale 266, 277, y 289 c m " *
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( crec iendo con la composición en Zinc de las aleaciones).

Se ve del gráfico señalado, por lo tanto, que el t a m a ñ o  de 

los granos no debe superar los 5fí para que el error sea 

del orden del 2%, que éste llega al 5% cuando el t a m a ñ o  de 

los granos es de 1 0 ^  , y que es del orden del 10% cuando 

es de I5 P  . E n  nuestro caso no notamos errores por t amaño 

de grano en la determi nación de intensidades de la fase /3 

del Zinc, pero si hallamos dispersiones de valores altas al 

efectuar d eterm i n a c i o n e s  de intensidad de los picos de la f a ­

se c( , es decir de la matriz. Esto nos obligó a efectuar 

numerosos b a r rid os de cada pico, y t rajo algunos inconvenien­

tes que serán discutidos junto con los resultados e x p e r i m e n ­

tales. Medici ones fotográficas, a través de la t é c n i c a  de 

Debye-Scherr er por reflexión plana, confirmaron este e fecto 

de t a m a ñ o  de grano en los picos de la matriz, por medio de 

la aparición de líneas discontinuas y punteadas.

11.2.5.2 Espesor de la muestra

Una muestra puede considerarse de espesor infinito 

si la intensidad que difunde es superior al 99 ,9% de la in­

t e n sidad que difundiría una muestra e fectivamente infinita.

Esto es e q uivalente a decir que si una capa ubicada a una 

profun didad t de I a superficie solo una fracción igual a un 

m i l é s i m o  de la intensidad total, el material puede c o n s i d e r a r ­

se infinito para espesores mayores que t .

La relación entre la intensidad difundida por una m u e s ­
tra de espesor t y la misma muestra de espesor infinito es(^9)

G  (*) =  —í i ü  — / - £  zt ‘/ *n 0
I c - l

e imponiendo la condición que G ( x ) ^  0,999, resulta*

"t y  3 ,^ 5  W2 B

r

Para el caso de nuestras muestras, en la medición de 

las líneas de la fase o( ° /3 / PU® tienen máxima intensi-
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dad y que se hallan ( utilizando radiación de Cobalto ) a 25° 

y 26° , resulta ser t aproximadamente 55 p  - Por lo tanto 
no se presentaron problemas con el espesor de las muestras 

en nuestras experiencias, ya que este era de aproximadamente 

80 jj .

11.2.5.3 Textura de las muestras

Es sabido que la deformación sufrida por una sustan­

cia po I i cr ¡.sta I i na produce orientaciones pref erenc i a I es de 

sus g r a n o s ^ ' \  es decir desviación de la orientación al azar 

puesto que muchos de ellos se orientan segfin la dirección de 

mayor deformación.

En el caso de nuestras aleaciones, que han sido suje­

tas a fuertes laminaciones para I levarlas al espesor deseado 

( ver sección 11.3 ), esto puede variar notoriamente la in­

tensidad de ciertas líneas 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 subsistió, y se manifestó 

por ejemplo, en el hecho de que la línea ( III ) de la matriz 

sea de menor intensidad que la ( 2 

rico de la misma triple de la otra

11.2.6 Operación del difractómetro

II.2.6.1 Selección de las ranuras

El difractómetro Philips viene provisto de ranuras de 

divergencia y dispersión de Io y 4 o . Las mayores permiten que 
una mayor superficie de la muestra sea irradiada, y por lo 

tanto se obtiene mayor intensidad en las líneas, pero reducen 

la resolución de las mismas. Las ranuras más pequeñas p r o d u ­

cen el efecto contrario.

Como en nuestras experiencias se midieron en general 

líneas de bajo ángulo y de alta intensidad, pudimos usar las 

ranuras de I° .

0, cuando el valor teó-



El equipo viene provisto de varias ranuras de r e c e p ­

ción con distintas aberturas ( 0,1 mm, 0,2 mm y 0,4 mm ).

Como en el caso de la ranura de divergencia, a m ayor a b e r t u ­

ra hay mayor intensidad y menor resolución, y viceversa. La 

elección del ancho de esta ranura constituye el factor f u n d a ­

mental en la relación intensidad-resolución. En nuest ro caso 

llegamos a un compromiso entre estos dos factores, usando u- 

na ranura de 0,2 mm . En esta de terminación influyeron c o n s i ­

deraci ones vinculadas con la constante de t i empo del integra- 

dor, que serSn discutidas más abajo.

11.2.6,2 Selección de la constante de tiempo

A causa de la fluctuación estadística de la emisión 

de fotones, el número de cuentas por unidad de t i e m p o  r e g i s ­

t r a d o  por el integrador o el registrador gráfico varía a I re­

dedor de un valor medio, en el caso de régimen constante.

Este efecto disminuye si la constante de t iempo es grande, ya 

que £ es proporcional a ( RC ( ver I I .2.4 ), y se e n ­

mascaran pequeñas fluctuaciones.

Pero, por otra parte, al efectuar un barrido y r egis­

trar el diagrama con un registrador gráfico, ai la cons tante 

de t i empo es demasiado grande se perderán detalles, no se a l ­

canzarán a separar algunos picos muy próximos, y d e s a p a r e c e ­

rán los más pequeños. Es por esto que se busca una relación 

de compromiso. Además, el aumento excesivo de la c onsttante 

de tiempo  produce, paraIeI ámente a la disminución de la reso­

lución, un corrimiento de los picos en la dirección de b a r r i ­

do, aumento de la asimetría de los mismos, y disminuc ión de 

su i ntens i d a d .

Es evidente, además, que la constante de t i e m p o  debe 
estar relacionada con la velocidad angular de barrido, ya que 

t iene que ser pequeña comparada con el t iempo empleado en un 

desplaza miento significativo del detector. El criterio u s u a l ­

mente seguido es que la constante de tiempo no debe superar 

la mitad del ancho temporal de la ranura de recepción ( ancho 

temporal es el tiempo que tarda el gonióm etro en recorrer un 
ángulo igual al ancho angular de la ranura, a la veloci dad 
de barrido seleccionada )

2 6



con A  X ancho lineal de la ranura, R radio del goniómetro y 
UJ velocidad de barrido.

En nuestro caso, para la mayor velocidad de barrido 

utilizada el ancho temporal resultó ser de 4 , 0 4 segundos.

Por ello elejirnos la constante de tiempo de 2 segundos.

11.3 Las muestras

II .3.1 Preparación de las aleaciones

En la preparación de las muestras se utilizaron m e t a ­

les de alta pureza ( Al 99,999 y Zn 99,999 % ), y se realizó 

la fundición en un horno eléctrico común. La colada se hizo 

en una I ingotera de cobre de tamaño reducido ( I os I ingotes 

poseían una sección de aproximadamente I cm^, y U na altura 

de 6 cm ) para reducir el tiempo de enfriamiento. Tanto esta 

precaución , como la de realizar la colada con un s o b r e c a l e n ­

tamiento de 10°, fueron tomadas para Iograr mayor h o m o g e n e i ­

dad en la composición de las muestras, puesto que tr abajos 
e n t e r i o r e s ^ 4) señalaban fluctuaciones de composición de 

cierta importancia a lo largo del lingote, sobre todo en las 

muestras cercanas en composición al 4 0 %  de peso en Zinc.

Las composiciones reales de las muestras resultaron 
ser las nominales, dentro de la precisión con que se midieron . 

Los I ingotes fueron homogeneizados a 365° durante 100 horas 
para hacer desaparecer la estructura de fundición, y lamina­

dos en cal i ente hasta alcanzar un espesor de dos o tres mi- 

Iímetros ( que es apto para el estudio difractométrico por 
refI ex i ón ).

Sin embargo, como se deseaba efectuar un buen t e m p l a ­

do, lo cual exige espesores muy pequeños, y además se d esea­

ba estudiar las muestras por transmisión en la cámara de 

Guinier, fue necesario, luego de un nuevo recocido para eli­
minar las te nsiones que se introducen en el laminado, volver 

a laminar hasta IIegar a un espesor de ap roximadamente 0, 08
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milímetros. Ya hemos visto que un espesor menor provo c a r í a  una 

disminución en la intensidad de las reflexiones cristalinas, 

en el est udio d i f r a c t o m é t r i c o .

11.3.2 Tratami entos térmicos de las muestras

Una vez llevadas las aleaciones al espesor óptimo, se 

procedió a un tratamiento de homogeneización 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 laminación, y por otro Iograr que la 

solución sólida se homogeneice, disolviéndose el pr ecip i t a d o  

de Zinc, o de las fases metaestabI es, que pudiera haberse 
producido a temperatura ambiente.

El tiempo de recocido debía ser elegido de tal forma 

que g aranti zara que todo el Zinc precipitado se disolv iera 

(hecho verificado al no aparecer líneas de Zinc en los d i a g r a ­

mas de la aleación recién templada), pero no debía pe rmitirse 

que el grano de la matriz creciera excesivamente, pues eso 

trae en las mediciones, los inconvenientes ya discutidos.

El tiempo  elegido fue de una hora, concordante con los h a l l a ­
dos en la bibI iografía(^)(* 4).

El templado se efectuaba sencillamente prepara ndo un 

baño de agua y hielo, y cuando éste estaba a cero grados, el 

recipiente que lo contenía era colocado bajo la parte inferior 

del horno de recocido. Se retiraba la tapa que obturaba una 

abertura que había en ella, y la muestra, que colgaba de un 

hilo de cobre con un contrapeso adecuado, caía dentro del b a ­

ño de t e m p l a d o  al ser cortado el h i l.o de suspensión. Luego 

de permanecer un instante en el baño de agua y hielo, las 

muestras eran transferi das a un recipiente conte niendo n it ró­
geno Iíqu i d o .

El envejecimiento de las muestras se realizó en el 

mismo horno utilizado para los recocidos, pero a una t e m p e ­

ratura de 200°. El tiempo necesario para abrirlo, introducir 

las muestras y cerrarlo, era de aproxi madamente seis segundos. 
En el instante en que lo cerrábamos la temperatura había 

bajado a 194°, pero luego en 10 segundos trepaba a 197°, en
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otros diez llegaba a 199° , y en diez segundos más llegaba 

a 199,5°. Luego tardaba medio minuto en alcanzar la t e m p e r a ­

tura de equ i 1 ibrio, y permanecía en el la con fluctuacione s 

que en ningún caso superaban el medio grado, gracias a la 

presencia de un reguI ador Renca. Le temper a t u r a  era v e rifi­

cada mediante una termocupla de chromeI-aIumeI .

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 t i empo de e n v e j e ­

cimiento entre medición y medición es de cinco minutos.

Luego, cuando aumenta a valores más considera bles ( para los 

últimos puntos llegó a ser de varias horas ), este error se 

hace completamente i rrelevante.
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CAPITULO II1

MEDICI ONES PRELIMINARES

I I I . I Ob.jet i vos

a) Realizar la puesta a punto de las t é c n icas e x p e r i ­

mentales en lo concerniente a trat amientos de homogeneiza ciSn 

y templados, m edicione s con la Cámara de Guinier y el Difrac- 

tómetro, como así también determinar las condiciones más c o n ­

venient es para la realización de nuestras experiencias  en lo 

que se refiere a tempe raturas y tiempos de homogeneización, 

tiempos de exposición de los diagramas, tiem pos de envejeci- 
m i ento, e t c .

b) Extraer algunas conclusiones generales que c a r a c ­

terizan las t r a n s f orma ciones que se operan en estas a l e a c i o ­

nes, de m anera de poder realizar una planificación adecuada 

de las e xperiencias para estudiar la cinética de t r a n s f o r m a ­

ción a 200° ,

I I 1.2 Resultados y discusión

I I 1.2.1 Evolución de las muestras a temperatura ambiente

Varios autores señalan la importancia de la evolución 

de i as m u e stras a temperatura ambiente (14)(I5)(23). Como I a
obtención de los diagramas se realiza precisamente a esta 

temperatura, es necesario determinar que importancia tiene 

la evolución de las muestras a tempera tura ambiente, y si ese 

efecto puede o no modificar las observaciones a 200°.

En la figura lll.l a y b se muestran los diagramas 
obtenidos sobre una muestra de Al-Zn 30% recién templada, y 

envejecida 100 horas a temperatu ra ambiente, r e s p e c t i v a m e n t e . 

En este último caso vemos que, además de aparecer las líneas 

de la fase o( , aparecen efectivamente las líneas correspon-
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dientes del Zinc; además también se ve la Ifnea ancha c o r r e s ­

pondiente a la fase metaestable. Esto nos indica que para e s ­

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

las muestras a temperatura ambiente. Para ello fue necesario 

mantenerlas a baja te mperatura en nitrógeno líquido, y extra­

erlas solo para efectuar los tratami entos térm icos 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 composición 

alcanza a 200° el grado de descomposición de la figura III.I 

b, es de menos de una hora ( ver figura III.2 ), habiendo por

lo tanto una velocidad de evolución cien veces mayor a alta 

t e m p e r a t u r a .

III.2.2 Evolución de las muestras a 200°

I I I. 2 . 2 . I Mediciones fotográficas

En la figura III.2 se muestran los diagramas c o r r e s ­

pondientes a la cinética de trans formación a 200° de muestras 

de 34%-Zn y 30%-Zn, templadas desde 400°. Se obtuvieron dia­

gramas de las aleaciones recién te mpladas y a I os 30, 60,

I20, I80 y 240 minutos de envejecimiento.

Los resultados obtenidos pueden analizarse desde dos 

puntos de vista distintos: a) Precipitación del Zinc, y b) 

Fases metaest ables intermedias .

a) Podemos señalar que la muestra del 34%-Zn posee una c i n é ­
tica de precipitación mucho más rápida que la otra. En 

efecto, ya en el diagrama correspondi ente a I os 30 minutos 

de e n v e jecimient o aparecen cuatro líneas del Zinc, nientras 

que en la aleación más diluida los tie mpos de aparición de 

esas cuatro líneas son 30 minutos, I20 minutos, I80 minutos 

y 240 minutos respectivamente.

i) Línea ( I OÍ I) : En I a muestra más co ncentrada ( 34% )

aparece a I os 30 minutos como una lí­

nea intensa, que a I os 90 minutos ya posee una inten­

sidad equivalente a la de las líneas de la matriz que
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la flanquean; en la muestra más diluida ( 3 0 %  ) a p a r e ­

ce muy tenuement e a I os 30 minutos y recién se c o n v i e r ­

te en una línea intensa a los I80 minutos, y aún a los 

240 minuto s su intensidad es notoriamente menor que la 

de las líneas de la matriz.

¡¡) Líneas ( 1010 ), ( 0002 ) y ( 1012 ) : En I a muest ra

del 3 4 %  a p a r e ­
cen como líneas tenues a I os 30 minutos, y a los 240 

m i n u t o s  ya son líneas intensas, mientras que en la 

aleación del 30$ aparecen muy tengemente a los 120 

m i n u t o s  ( línea ( 0002 ) )¿ I80 minutos ( línea ( 1012 ) ) 

y 240 minutos ( línea ( 1010 ) ) , y no alcanzan a 

verse como líneas 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 líneas correspondient es a dichas fases. En la muestra 

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

un halo t e n u e  y difuso'tras la línea ( 200 ) de la matriz, 

que a los 120 minutos comienza a angostarse y hacerse más in­

tenso, c o n v i rtiéndose en una línea independiente. A los I80 

minutos aparece como una línea completa mente separada de la 

de la matriz. En el diagrama correspondi ente a los 240 m i n u ­

tos la intensidad de esta línea no parece haber sufrido un 

aumento. Al indexar la línea llegamos a la conclusión que 

debe trata rse de la línea ( 200 ) de I a fase cúbica oí* o 
de la línea ( 0112 ) de la fase R, siendo imposible d i s t i n ­

guir en estos diagramas en que momento se produce la t r a n s i ­

ción, puesto que ambas Iíneas corresponden a distancias 

i nteratóm i cas muy simi l a r e s ^ ^ ) .

II 1.2.2.2 Mediciones difractométri cas de precipitación de Zinc

Para hacer este estudio se analizaf'on los d i a g r a ­
mas obtenidos con el registrador del difractómetro, para t i e m ­

pos cr ecientes de envejecimiento con posteriori dad al t e m p l a ­

do, sobre las muestea s del 34%-Zn y 38%-Zn. En ellos se e x h i ­
be el pico ( III ) de la matriz y la zona angular adyacente 

donde aparece el pico ( 1010 ) del Zinc ( ver figura I I I . I ).
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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 Ifnea 

de Zinc como directamente proporcional a la cantidad de Zinc 

precipitada ( en volúmen ), y t o mando la altura de la Ifnea 

como indicativa de su intensidad, registramos la altura de i a 

línea en función del t iempo de envejecimiento. Las curvas 

obtenidas se muestran en la figura | | | . 3 . Los tiempos de e- 

volución de ambas muestras son equivalentes, y son del 6rden 
de los previstos en las experiencias fotográficas previas.

No se pudo obtener valores para t i empos pequeños 

( 5 minutos en la^muestra del 3 8$ y de cinco a veinte minutos 

en la muestra-del 34% )/ porque la aparición de una "side-band" 
a continuación del pico ( III ) de I a matriz^ ocultaba la lí­
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" i ndicativa de la 

presen cia de J^as zonas de Gu i n i er-Preston, o que se t rate  de 

la línea ( I O N  ) de I a „f ase metaestable. Pensamos que el he­

cho de que las muestras evo lucionen a 200° a una velocidad 

apreciable, y además que esta línea fue observada hasta los 

30 minutos, parecería indicar que no es posible que se trate  de 

una auténtica si de—band puesto que numerosos autores señalan 

que a temperatu ra ambiente ya, las zonas ev olucionan en pocos 

minutos. Esto nos inclina a pensar que se trata de la línea 

de la fase metaestable. Queremos hacer notar, sin embargo, que 
Rundman'- 3/ ve una side-band que desaparece recién a los 90 

minutos, pero a temperatura ambiente y que Guinier (39) m u e s ­
tra que la side-band de alto ángulo debe ser más intensa que 

la de bajo ángulo en el sistema Al-Zn, sobre todo en las p r i ­
meras Iíneas.

La notable dispersión de los valores de la figura I I 1.3 

que hace prácticamente imposible estraer co nclusiones c u a n t i ­
tativas de estas mediciones se debe a varias causas:

i) La línea de Zinc elegida es poco intensa, por p roblemas de 

textura, siendo la relación altura del pico-altura del fondo 

bastante deficiente, hecho que introduce notables errores.

ii)La altura de la línea, hallada con eI reg i strador, t i ene 

muchas fluctuaciones, y no es un buen índice de la inten­
sidad de la misma.
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¡ií) La lfnea de Z*nc seleccionada para el seguimiento, a p a r e ­

cía muy próxima y posterior a una de la matriz, y por e-

I lo los diagramas c o r respondient es a los t i e m p o s  cortos 

no permitfan hallar la altura de dichas Ifneas, ya que 

estaba oculta por la *side-band" antes mencionada, y en 

los di agramas siguientes, si bien la lfnea de Zinc podía 

verse, el hecho de no haber desaparecido t o t a l m e n t e  la 

otra, producía  errores al tratar de evaluar su altura.

I M . 2 . 2 . 3  M edicion es difractométri cas sobre un pico de la fase 

m e tae stabIe

El objeto de estas m ediciones fue hacer úna d e t e r m i ­

nación de los t i e mpos intervini entes en la aparición y d e s a ­

parición de un pico de la fase metaestable, en la aleación 

más diluida. El pico elegido fue el ( 1123 ) de la fase R, 

que luego continua en el pico ( 3 1 1  ) de I a fase , p o r ­

que éste se halla en una posición angular bastante elevada 

( a p r o x imada mente 95° en 2 ©  ), y por lo tanto aparece 

comple t a m e n t e  separado del pico ( 3 1 1  ) de I a fase o( , 

pudiendo en consecuencia hallarse su intensidad en forma d i ­

recta.

Se sometió a la aleación del 30%-Zn a los t r a t a m i e n t o s  

térmi c o s  ya señalados y se obtuvieron per iódicamente diagramas 

del pico ( 311 ) de la fase oC y zona adyacente, para t i e m p o s  

que van desde 300 m i nuto s hasta I680 minutos, que se exhiben 

en la fi gura I I I - - P ara tiempos posteriores los diagramas 

o btenidos no mostra ban !a presencia de la línea de la fase 

metaestable, hecho por el cual no los incluimos.

Las fluctuacion es en la altura del pico ( 3 1 1  ) de I a 

matriz, se deben a que el t amaño del grano es excesivo, de m a ­

nera que pocos cristales participan de la reflexión, y por lo 

t a n t o  cada vez que retiramos la 'muestra del di f ractómetro 

para someterla a trat a/n i entes tér micos y la volvemos a colocar, 

un pequeño corrimiento de esta frente al haz, produce impor­

t a n t e s  osci laciones en la intensidad, hecho ya observado por 

Rundman' . Para corroborar que era éste el factor que p r o d u ­

cía las varia c i o n e s  de intensidad obtuvimos diagramas de Debye- 

Scherrer planos por reflexión, para precisar si se veía el
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punteado de las líneas, caracter fst¡co de la existencia de 

problemas de t a m a ño de g r ano, y estos confirmaron nuestra 

presunc i 6n

Como la fase metaestable es coherente en parte con 
la matriz, es lógico que sus picos fluctuen en altura acom­

pañando las variaciones de los de la matriz. Por eso j u z g a ­

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 c o c i e n ­

te entre la altura del pico de la fase metaest able y el de 

la matriz en el mismo barrido d e l go n i ó metro ). Esto es lo 

que se representa en la figura I I 1.5.

I I I .3 Conclusiones

1) La cinética de precipitación del Zinc es notoriamente más 

ráp ida en la aleación del 3 4 %  que en la del 30%. Existe 

aproximadamente un of'den de m a g nitu d de diferencia de 

una velocidad con respecto a la otra.

2) De todas maneras, pensamos que obtener el primer diagrama 

f otográfico a los 30 minutos implica comenzar el análisis 

en un estado demasiado avanzado del proceso ( al menos 

para la aleación 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 e xposición más largos, si queremos ver sus 

primeras etapas. Además el hecho de que en la muesta diluida 

el t i empo analizado ( de 30 a 240 minutos ) sea el t iempo

en que la fase crece y culmina aparentemente, podría h a c e r ­

nos pensar que en I a muestra más co ncentrada este proceso 
se produce en tiempos muy cortos, y que la falta de apari­

ción de la línea -de esta fase intermedia surge de no h a ­
ber tomado diagramas para tiempos menores de envejecimiento.

4) Por ello se hace necesario un nuevo estudio fotográf ico de 

la aleación del 34%, pero con exposiciones más prolongadas
e investigando en detalle los primeros minutos de evolución.

5) Por ser la fase metaestable, en sus primeras etapas, fuerte-
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a la misma aparecen ensanchadas y se hace imposible, a t r a ­

vés de los diagramas fotográficos, intentar seguir c u a n t i t a ­

t i v a m e n t e  las p osiciones angulares e intensidades de dichas 
Ifneas.

6)Las medic i o n e s  difractométri cas señalan que las muestras del 

3 4 %  y 3 8 %  poseen cinét ¡cas de precipitación similares, y que 

la va riación notoria en las cinéticas se halla en una c o m p o ­

sición intermedia entre el 30% y el 34% .

7)Para obtener mejores  resultados en las medic iones difractomé- 

tricas  de p r e c i pitación de Zinc, se debe seleccionar una I f- 

nea de mayor intensidad, que esté separada de las líneas de 

la matriz, ppra evitar s uperposiciones con las fases metaes- 

tables, y se debe tomar  la intensidad integrada de la línea, 

obtenida con el escalfmetro, en vez de su altura, como indica­
tiva de la intensidad.

8)Los t i e m p o s  en que se produce la evolución de la fase m e t a e s ­

table para la aleación más diluida ( del orden de 25 horas ) 

son c o n f ir matorios de la notoria diferencia en la v e l o cidad 

de los procesos  en esta aleación con respecto a las a l e a c i o ­

nes más concentradas.

9)La elección'del pico efectuada para el seguimiento de la fase 

m e tae stable no fue la más acertada, porque si bien evitamos 

superposició n con el pico de la matriz, su baja intensidad 

provoca una relación pico-fon do muy deficiente, causa de al­

tos errores.

IO)En resumen, tanto en la precipitación de la fase estable ( f a ­

se ^  del Zinc ), como en la de las fases metaestab les 

( R y oi* ), existen sustanciales diferencias en la ve locidad 

de evolución de la aleación diluida ( 30%-Zn ) y las a leacione s 
concen t r a d a s  ( 34%-Zn y 38%-Zn ) .
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CAPITULO IV

PRECIPITACION DEL ZINC

IV.I Cinética de precipitac i6n

El objeto de e s t a s •m ediciones fue el de determinar 

la cinética de precipitación del zinc en función del t i e m ­

po, para las aleaciones del 30$, 34$ y 38$ -Zn, durante el 

envejecimiento isotérmico a 200°, luego de ser t empl a d a s  
desde alta temperatura.

IV.I.I Técnica experimental

Se eligió la lfnea ( I O N  ) del Zi nc 

por ser de alta intensidad y estar alejada de la zona en que 

eventuaI mente se presentarían superposiciones con la "side-band" 
de alguna lfnea de la matriz.

La medición de intensidades se realizó haciendo un 
barrido del pico de difracción entre do sposiciones  angulares 

fijas, registrando el número de cuentas acumuladas en el es- 

cal fmetro, y descontando la intensidad del fondo ( ver t é c n i ­

cas exp erimentales en el capítulo II ) . La intensidad del 
fondo se dete rminó por simple medición en el estado recién 
t e m p I a d o .

Naturalmente todas las curvas fueron obtenidas en las 

mismas condiciones experimentales, y las posibles f l u c t u a c i o ­

nes del haz primario fueron corregidas utilizando la intensi­

dad difundida por un bIock de lucite ( sustancia amorfa ) para
2 ©  =  150°, como standard de calibración.

Entre una experiencia y la siguiente las mues tras f u e ­
ron guardadas en nitrógeno líquido para evitar la evolución 

de la aleación a temperatura ainbiente. Esto resultó efectivo, 

lográndose reproducibi I i dad en las mediciones luego de la p e r ­

manencia de las muestras en e-! nitrógeno por períodos del orden
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de una semana.

Las medic i o n e s  se efectuaron para tiempos de e n v e j e ­

cimiento creciente s 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 último 

cada dos horas hasta las veinte horas.

A esa altura, ya las muestras de evolución rápida 

estaban c o m p l e t a m e n t e  descompuestas, puesto que no se o b s e r ­

vaba ningún incremento en la intensidad de las Ifneas. En 

el caso de la m u e stra más diluida ( 3 0 %  ) esto no era así.

Para corroborar I o, luego de t e r m in ada la cinética, procedimos 

a envejecer las m u e stras a temperatura ambiente durante un 

mes y medio, y una medición posterior reveló que mientras que 

en el caso de las aleaciones del 34% y el 38% no había v a r i a ­

ción de intensidad apreciable, en la muestra del 30% se o b s e r ­

vó un incremento en la intensidad de las líneas del Zinc, de 

un 5% ■ Por ello se resolvió realizar una nueva cinética con 

la muestra del 3 0 %  de Zinc únicamente, hasta los dos mil o c h o ­

cientos t r einta minutos.

I V . 1.2 Res ult a d o s  y discusión

IV.1.2.1 Análisis cualitativo

En la tabla IV.I se presentan los resultados de las 

pedicion es de intensidad de las líneas del Zinc, y los datos 

obtenidos están representados en la figura IV.I ■ La figura

IV.2 p ropor c i o n a  un detalle de los primeros 300 minutos de 

la descomposición. Se designa como muestra 30% A , a aquella 

que fue t e m p l a d a  y estudiada junto con las muestras c o n c e n ­

tradas, y como muestra 30% B a aquel la recocida, t e m plada  y 

estudiada individualmente con posteriori d a d .

Es notoria claramente la diferencia de velocidades de 

precipitación. Las muestras concentradas prácticam ente a l c a n ­
zan la saturaci ón en una hora, o poco más, mientras que la 

diluida parece no haberla alcanzado aún en todo el t iempo a- 

naI izado. Surge claramente que las cinéticas de precipitación 

de Zinc en función de la composición de las aleaciones sufren
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un cambio notorio entre el 3 0 %  y el 34% .

Comparando las curvas de intensidad de la línea de 

Zinc en función del tiempo se ve una efectiva diferencia 

entre la muestra 30% A y Ja 30% B , producto probablemente 

de la irreproducibi I i dad de las condiciones de templado.

Ya hemos mencion ado que en estas aleaciones una parte impor­

tante del proceso de descomposición se produce durante el 

templado, con la formación de las zonas de Guinier- Preston 

que constituyen núcleos sobre los cuales se desarrollan las 

fases sucesivas. De allí que dos t e m p lados distintos p r o v o ­

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 p r e s e n ­

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 p r e ­

sencia de las fases metaestabI es, y en el capítulo c o r r e s ­
pondiente a éstas discutiremos esta posibiI¡dad.

Es preciso considerar que el tamaño de grano incide 
fuertemente en la velocidad de precipitación(23 ) . En nuestro 

caso, para poder comparar I as curvas, p rocuramos que I as 

tres aleaciones fueran sometidas e xactamente a los m ismos t r a ­

tamientos térmicos, en cuanto a tiempos de homogeneización, 

templados , etc de forma de obtener tamaños de grano similares. 
La aparición de similares problemas de t amaño de grano en las 

tres aleaciones ( ver capítulos III y V ) indicaría que esto 

se cumple, pero un estudio m e t aI ográfico cuidadoso debería 
completar nuestras mediciones.

I V . 1.2.2 Análisis cuantitativo

Es de interés tratar de establecer datos c u a n t i t a t i ­

vos sobre la diferencia de cinnéticas, en base a nuestras m e ­

diciones. Por t r a tarse de un fenómeno de saturación s upone­
mos que la fracción t r a nsformada sigue una ley del t i p o ( 4 0 )(42)

X  =  i - & ' * ■ *
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y tomando como valor de dicha fracción el cociente entre la 

intensidad registrada en cada caso, y la intensidad máxima 
observada, se obtiene:

i  -  r . „ .  ( i  - c - 1 )

k  ( 1 -  f -  )  =  -  * . t  
■X WI4A

De esta manera, representando — J U  a  - 4 - 1 en función
Im*x

del tiempo, obten dríamos una recta cuya pendiente es que

sería la inversa de un tiempo de relajación, es decir el 

t iemp o en que la fracción no transformada  ( I - X ) se r e d u ­
ce en un factor e .

Para las m uestras concentradas la intensidad máxima 

se tomó prome d i a n d o  los valores de intensidad hallados a p a r ­

tir del instante en que las curvas se estabilizan ( 420 m i ­

nutos en la curva del 34% y 300 minutos en la del 3 8 $  ).

Para las mues tras diluidas, como el crecimiento era lento pero 

ininterrumpi do hasta la última medición se tomó como contaje 

máximo el de la última medición realizada.

Los datos obtenidos se muestran enla tabla IV.2, y 

las curvas correspondí entes en la figura IV. 3 . Como se ve, 

los puntos distan mucho de estar alineados sobre una recta, 

y se hace muy difícil por este método obtener un valor del 

tiempo  de relajación. De todas laneras, a título ilustrativo, 

determinamos por cuadrados mínimos los valores de las p e n d i e n ­

tes, para los primeros noventa minutos, instante a partir del 

cual las d e sviaci ones de la lineal i dad se hacen más notorias. 

Estos valores de pendientes se exhiben en la tabla IV.3 y son 
los r e p r ese ntados en la figura IV.3 ■

Un análisis más exacto puede hacerse siguiendo el m é ­

todo utilizado por Rundman en su tesis doctoral ya citada, b a ­

sado en un trab ajo de C a h n ( 4 l ) sobre la cinética de p r e c i p i t a ­

ción en bordes de grano, donde se plantea que la fr acción t r a n s ­

formada en función del tiempo, para un precipitado que crece 
con velocidad radial constante, es:



si ei precipitado se produce en la superficie de contacto de

¿OS ¿PariO¿ f

x =  I - e " ^ C 5 6 -*)2

si ose produce en la Ifnea de contacto entre tres granos, y

, - C,(SG.t)3
X =  ¡ •» e o

s¡ se produce en e¡ v i r t ü c ;> de contacto entre cuatro granos.
C¡, C2 , y C 3 son constantes de a p roximadamen te el mismo valor,

G es la ve locidad de cj^oei i ento radial del grano, y S es la 

superficie de borde de gra;io por unidad de volumen. Estas e c u a ­

ciones se aplican para el 'aso de velo cidades grandes de nu- 

cieación, comparadas con I »s de crecimiento, es decir cuando 

hay "saturación" de los lugares de nucféacíón.

Teniendo en cuenta que

J U  JU  (  7 - i r )  — in C« ( S. g)  + ti-Jh
> i " n

si representamos in In ~-y en función del logaritmo del

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 nucleación. En caso de nuclea- 

ción homogenea la teoría p~evé n =  4 .

Rundman, en su tesis api ica este método a las d e t e r ­

minaciones de X realizadas mediante métodos meta IogrSfi eos, 

pero señala que es, en principio, aplicable a los datos ob­
tenidos  difractométricamente, con algunos cuidados que ya 

menc i o n a r e m o s .

Para cuantífica'* ¡ velocidad de evolución, o b s e r v a ­

mos que la ordenada al origen de la curva antes mencio nada 

es In C (SG)n v que exponsnei ando y toma ndo raíz ene-síma 

obtenemos V ^ n  • SG, que as algo análogo al t iempo  de re la­

jación antes mencionado.
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X , en el instante 

. i
e

Es decir que el valor señalado es el tiempo en que 

no t r a n s f o r m a d a  cae de su valor inicial igual a 1 , 

l/e . Las t a blas de datos y los gr áficos obtenidos 

en la tabla IV.4 y la figura IV.4 r e s p e c t i v a m e n t e .

Podemos ver que para las aleaciones diluidas, un valor 

único puede ser asignado a la pendiente mediante el método de 

cuadrados mínimos; en cambio en las muestras del 34%  y el 38%, 

la pendiente de la recta cambia alrededor de los sesenta m i n u ­

tos, notándose claramente la presencia de dos pendientes ne­

tamente d i f e r e n c i a d a s . No está claro el porqué de esta v a r i a ­

ción 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 pinética de precipitación.

La conclusión que si surge con claridad es, una vez 

más, que las muestras del 34% y el 38% tienen un c o m p o r t a m i e n ­

to muy similar, y completamente diferente del de las muestras 

de 30%-Zn.

Los valores de las pendientes y ordenadas al origen 

obtenidos se exhiben en la tabla IV.5- El valor de los e x p o n e n ­

tes hallados parecería indicar que las muestras diluidas t i e ­

nen como sitio preferencial de nucleación las superficies de 

contacto entre dos granos, mientras que las aleaciones c o n c e n ­

tradas los precipit ados nuclean principalmente en las líneas 

de intersección de las superficies de borde de grano.

Sin embargo, no debemos olvidar que en este caso n o s o ­

tros no poseemos ev i denc i as i^eta I ogrSf i cas de semejante c o m p o r ­

tamiento, sino el resultado indirecto que brinda la intensidad 

de las líneas de Zinc en un estudio por difracción de Rayos-X, 

y en éste aparecen sumados a los precipitados dis continuos en 

borde de grano, los precipitados coherentes nucleados sobre 

los~nódulos de la fase intermedia o( , siendo imposible por 

este métod o determinar que fracción corresponde a cada modo  de

I a fracc i ón 

a un va Ior 
se i Iustran

En efecto, la fracción no transformada , I - 
( ^ n .SG ) será :

0 - Cn (5 G )r’ (\/c^ S.fr)  ̂ =
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pr e c ¡ d ¡tac i ó n . Incluso Io j  trabaj os realizados sobre mon ocris- 
t a l e s ^ ^ )  indican claramente que el proceso de precipi tación 

continua a esa temp eratura es de gran importancia. Esto puede 

por lo tanto  d i stora i o..-. ^UinH letaweiite el análisis que a c a b a ­

mos de hacer.

Nosotros no het-.os ahondado en un análisis más d e t a l l a ­

do de este tipo de dete^.n. nao i ones, y por ello el resultado a 

destacar serTa la similitud entre los exponentes que c a r a c t e ­

rizan la precipita ción »,;«* ¡as mu estras concen tradas por un la­

do, y los que caracter i z?.¡¡ las muestras diluidas por el otro. 

Deseamos señalar, no obstante, que Rundman en su tesis, para 

una aleaci ón del 22$ atómico de Z inc ( aproxi madamente 40$  en 
peso del mismo metal ) obtuvo n =  2,35 cuando evaluó X por 

métodos directos ( meta Ioyráfi eos ) , y al hacerlo por un 

método res istométrico, donde X es igual a R(t) - R inicial

R final - R inicial 

método que es conceptúaIr.icnte análogo al de nuestras me dici o n e s  

de intensidad, obtuvo n — I ,88 , notoriamente similar a los 
valores obtenidos por nosotros.

El resultado obter. i do sobre el " t iempo de relajació n " 

es claramente demostratí/o de la diferencia de cinéticas ya 

señalada. La discrepancia entre los valores de los t i empos de 

relajación de la muest ra del 30$ A y el 30$ B se explica p o r ­

que el error en la determinación del cociente entre la p e n d i e n ­

te y I a ordenada al origen se amplifica al exponenciar los re­

sultados . Pero dichos cocientes ( ver columna 5 de I a t a b l a

IV.5 ) son bastante coincidentes dentro de los errores expe- 
r i menta I e s .

Vemos que, tal como dijimos'en el análisis c u a l i t a t i ­

vo, la evolución de las muestras concentrad as se produce en 

tiempos cortos ( 3 3 , í!- y 3 8 , 8 minutos respec tivamente ) , m i e n ­
tras que numerosas horas transcurren para la precipi tación en 

las muestras diluidas . Existe, evidentemente, un orden de 

magnitud de diferencia entre los tiempos caracterfsti eos de 

esos dos procesos. Los ci¿mpos considerados son r e p r e s e n t a t ¡ - 

vos de la duración del proceso , justamente porque son el 

t iemp o en que la fracción X pasa de 0 al valor de I - l/e, 

que es del orden del 63$ la t r a n s f o r m a c i ó n  total.
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IV.2 Estado final de las aleaciones

Se procedió a obtener los diagramas completos de 

las muestras total mente envejecidas, al finalizar el se­

guimiento de la cinética de precipitac ión,

Utilizando la Ifnea ( 400 ) de I a fase , que es 

la de mayor valor angular entre las detectables, se d e t e r m i ­

nó el p a r á metro de red de dicha fase en cada una de las a- 

leaciones. El motivo de la utilización de la línea de más al­

to ángulo reside en que estas líneas dar\ lugar a un menor e- 

rror relativo en la determinación de la distancia interplanar. 

Diferenciando la ley de Bragg se tiene, en efecto:

—  C o

y por I o t anto

e

a  ©

Los datos obtenidos son los que se muestran en la tabla IV.6 ,

Utilizando los datos proporc i onados por C i a c h ^ ^ ) ^  0 
por El Iwood(44) , se obtiene a partir de los valores de la 

tabla p recedente un valor de 3,3% atómico de Zinc para la c o m ­

posición de la fase o( , luego de la descomposición. Este 

valor es equ ivalente a 7,7% en peso de Zinc, y está en el 

orden ( e incluso por debajo ) de I a composición límite p r e ­

vista, según el diagrama de fases de la aleación para esa 

t e mpe ratura ( ver figura l.l ).

Por ello se justifica nuestra suposición que la fase 
está t otalmente descompuesta, es decir que el proceso 

de precipi tación ha sido analizado hasta el final, como suge­

ría la estabili zación de las curvas de alta concentración.

El hecho a destacar es que también en la aleación de baja c o n ­

centración ( 30%-Zn ) pareciera haberse arribado al fin del 

proceso de precipitación.
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IV.3 Variación de la posición angular de las líneas de 

I a mat r i z

Para efectuar este análisis se obtuvieron j QS

datos correspondí entes a la variación de la posición anguIar 

de la línea ( 200 ) de I a fase 0^ , en función del t iempo de 

envejecimiento a 200°, para las muestras del 34%, 38%  y 30% 
respectivamente, en el período comprendido entre los quince 

a ciento cincuenta minutos.

Estos datos se obtuvieron con el graficador del di- 

fractómetro, a partir de los diagramas que ¡lustran el c a p í ­

tulo de fases m etaestables ( ver figuras V.l, V.2 y V.3 ), 
y por lo tanto no poseen gran precisión, porque no han 

sido obtenidos haciendo un contaje punto a punto del pico 

en cuestión.

El rasgo más notorio es que en las mu estras c o n c e n ­

tradas se prüduce una clara disminución del valor angular 

duar.ante la primera hora de envejecimiento, mientras que en 

la aleación diluida este fenómeno no se presenta, oscilando 

las mediciones registradas alrededor de un valor angular 

c o n s t a n t e .

De la expresión ~le la ley de Bragg ( ver capítulo II ) 

vemos que una disminución del ángulo 0  , cuando la radiación 

incidente es de longitud ds onda constante, es un índice del 

aumento de la distancia interplanar d . Es decir que es el 

parámetro de red el que crece rápidamente en el caso de las 
aleaciones concentradas. El parámetro de red varía, p r e c i s a ­

mente, debido a la diferencia de t a maños atómicos entre el 

Aluminio y el Zinc. Para el caso ^e Aluminio puro es de 
4,049 %, y para el caso de fase que contenga 9 5 %  de Zinc 

el parámetro de red sería 3,96 % (43) .

Por lo tanto, veiio3 que en las muestras c oncentradas 

hay signos de una rápida disminución del contenido en Zinc 
de la matriz, en el lapso de la primera hora de e n v e j e c i m i e n ­

to, mientras que en la muestra diluida, prácticame nte el p r o ­

ceso de descomposición todavía no ha comenzado.
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Este resultado es coincidente con las d e t e rm¡nac¡o- 

nes hechas en base a la intensidad de las Ifneas de Zinc, 

donde las aleaciones concentradas en la primera hora de su 

e n v e j e c i m i e n t o  alcanzan , en las Ifneas del Zinc, una inten­

sidad de aproximadamente el 90$  de la máxima, mi entras que 

en la aleación diluida ésta no llega a un 20$  .

Se procedió a calcular e s q u e m á t i c a m e n t e  la 

evolución de la posición angular de la linea ( 200 ) en I a 

aleación más diluida, pero hasta los 2500 minutos, ya que 

en el lapso más restringido señalado antes, no presentaba 

grandes variaciones. Se nota que, coincide ntemente con las 

m e d i c i o n e s  anteriores, la curva no se estabiliza en p e r í o ­

dos cortos de t iempo ( como las aleaciones concent radas ), 

sino que la variación prosigue durante tod o el t i e m p o  e x a m i ­

nado .

Estas medicione s carecen de precisión y están a f e c ­

tadas de alto error, ya que solo son datos obtenidos t a n g e n ­

cialmente al efectuar otras medici ones que se expondrán en 

el capítulo siguiente, y por lo t a n t o  no puede atri bu irseI es 

Is importancia de las mediciones sobre intensidad de Zinc 

discutid as precedentemente, ya que carecen de la mism a 

conf i ab i I i d a d .

Además es necesario tener en cuenta que la intensidad 

de las líneas de Zinc es altamente sensible a pequeñas v a r i a ­

ciones de la fracción en volumen de Zinc presente en la m u e s ­

tra como fase ($ , mientras que la variación del parámetro  

de red de la matriz exige una transformaci ón más global para 

ser detectada, siendo por lo tanto un método poco se nsible a 

pequeñas variaciones de la precipitación del Zinc.

IV.4 C onclusiones

l) Las aleaciones concentradas ( 34$ y 38$ en peso de Zinc ), 

luego de templadas, durante el envejecimiento a 200° su­

fren un proceso acelerado de precipitación de Zinc, en el 

cual el 90$ del aumento de la intensidad de las líneas del 

Zinc se produce en los primeros 100 minutos de e n v e j e c i ­

miento.
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2) En la aleación más diluida ( 30%-Zn ), en cambio, en los 

primeros 100 minutos la intensidad solo alcanza un 20^
del valor máximo, 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 variación el t e m p lado efectuado.

3) Los tiem pos c a r a c t e r í 3ti eos de la p r e c ipitación revelan 

independientemente de como sean cuantifÍcados, una dife ­

rencia de evolución de un orden de m a g nitud como mínimo, 

señalando claramente la existencia de dos tipos de ciné­

ticas netamente distintas.

4) En el momento en que las curvas de precipitació n se esta ­
bilizan, la matriz está completame nte descompuesta, es 

decir que al cabo de ese tiempo, en todas las aleaciones 
estudiadas , el proceso está p r á c ti camente concluido.

5) Los resultados obtenidos, siguiendo la variación del 

parámetro de red de la matriz, si bien son de poca e x a c ­

titud, son razonablemente corncidentes con los señalados 

en los puntos anteri'ores, hecho que surge de comparar 

ambos tipos de gráficos para cada aleación.
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FASES M E T A E S T A B L E S

V.l Cinética de las fases m e t a e s t a b 1 es

El objetivo de estas m ediciones es comparar las c i n é ­

ticas de evolución de las fases intermedias ( R y ) que 

aparecen en el sistema Al-Zn antes de llegar al equilibrio, 

para c o n c e nt raciones de 30$, 34$ y 38$ en peso de Zinc.

V.l.l Aspectos exper i menta I es

Las muestras fueron templadas en la forma ya señalada 

y sometidas a un envejecimien to a 200°. Durante este e n v e j e ­

cimiento se registré sucesivamente el perfil de la lfnea 

( 200 ) de I a matriz, y de I a lfnea ( I OíI ) de la fase R, 

que aparece como una lfnea satélite ( side-band ) del lado 

de los ángulos mayores en 2 ®  Esta última se convierte

poster iormente en la lfnea ( 200 ) de I a fase de t r a n s i c i ó n  

«C* . Se eligió esta lfnea porque es la que posee mayor 

intensidad entre las de la fase intermedia, y es por lo tanto 

más fácilmente medible.

La medición de la intensidad de la lfnea satélite 

presenta fundamentalmen te dos dificultades: t an to la altura 

como la posición del pico no se pueden determinar con p r e c i ­

sión puesto que éste aparece superpuesto con la "cola" de 

la lfnea correspond i ente a la fase °( ( ver las figuras 

V.l; V .2 y V.3 ).

Para separar los dos picos se ha realizado una ada p­

tación del método de R a c h i n g e r ^  , que se utiliza para d e s ­

contar I a distribución de la lfnea Kc^ a un pico de d i f r a c ­

ción. El método iterativo utilizado se desarrolla en el 

apéndice 3 -

Aplicándolo a cada diagrama se obtuvo, en cada caso,
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la curva del pico de la fase metaestable. Este s eguimien to 

se realizó para cada aleación hasta producirse la d e s a p a r i ­

ción del pico, hecho que ocurrió a I os 90 minutos en el ca­

so de la aleación de 34%, I50minutos en la aleación del 38%, 

y en el caso de la muestra de 30%  las medicio nes se inte­

rrumpieron a los 2830 minutos cuando afin el pico no había 

desaparecido, pero ya poseía una intensidad muy pequeña.

V.1.2 Resultados y discusión

En la tabla V„l se indican las alturas de los picos 

de la fase metaestable, para cada aleación, y las de los 

correspondí entes picos de la matriz en el mismo diagrama.

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

de transici ón en función del tiempo, y la figura V.5 la al­

tura relativa, es decir el cociente entre la altura observada 

y la del pico correspondí ente de la matriz.

Se puede apreciar claramente la necesidad de esta 

corrección, puesto que en la primera figura la dispersión 

de los valores es mucho más alta, hasta el punto de d i f icul­

tar la interpretación de los resultados. Este hecho sería 

indicativo de la existencia de una precisa coherenc ia entre 
las dos fases (R y o( ) , puesto que los picos met aestables 

acompañan a I os de la matriz en sus f l u c tuaciones de intensi­

dad. Estas variaciones de intensidad son provocadas por el 

tamaño del grano excesivo en la fase o( , como ya se d i s c u ­
tió anteriormente ( ver capítulo III ).

Se representó el tiempo en escala logarítmica d e b i ­

do a que la gran diferencia entre las velocidades de e v o l u ­

ción casi imposibilita incluir en un mismo gráfico las c u r ­

vas correspondi entes a las muestras de 34%  y 38%  por un lado, 

y I a de 30%  por el otro, ya que la fase metaestable d e s a p a ­

rece en las primeras en un ti empo aproximadamente veinte 

veces menor que el correspondi ente en la muestra diluida.

El contraste entre las velocidades de evolución es 

en este caso mayor aún que en el de la precipitación del Zinc. 

Vemos que en las aleaciones concentradas al cabo de la prime­
ra hora prácticamente la fase intermedia está desaparee iendo



m ientras que en las diluidas esta desaparición se produce luego 

de más de 45 horas. Por otro lado en la muestra diluida la 

fase comienza su declinación aproximadamente a las 10 horas 

de envejecimiento, mientras que en las muestras conc en t r a d a s  

esto se produce a I os 20 minutos ( aleación de 38%  ) y aún 

antes ( aleación de 34%  )■

Es interesante t ratar de dilucidar cual de estas dos 

hipótesis explica mejor la diferencia entre las curvas co- 

r respond i entes a las aleaciones concentradas y diluidas:

a) Son fenómenos regidos por la misma ley, solo que existe 

una dif erencia cuantitativa en la velocidad de los p r o c e ­

sos ( es decir que en ambos casos el fenómeno c omienza 

s imultáneam ente 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 cr ecim i e n t o  

y desarrollo de la fase metaesta ble tiene lugar inmedia­

tamente después del templado, o aún durante el mismo 

templado, mientras que en las aleaciones de 30%-Zn habrfa 

una especie de t rans itorio de manera que solo come n z a r í a  

la descomposició n una vez que la muestra está a alta t e m ­

pe r a t u r a .

A favor de esta segunda hipótesis están los hechos 

s i gu i e n t e s :
1) La intensidad inicial ( t =  15 minutos ) es mucho mayor 

para las aleaciones c o n c e n t r a d a s .

2) En estas aleaciones la intensidad de las líneas de la f a ­

se de trans i c i ó n  ha ya caido a un 10%  de su valor máximo, pa­

ra el t i e m p o  en que en la aleación diluida este valor m áxi mo 

no ha sido ni siquiera alcanzado

5 O

Esta posibilidad nos p ermitiría suponer que la dife­

rencia de ci néticas observadas se debe a que el proceso que 

ambos tipos de aleaciones sufren durante el t e m p lado es d i s ­

tinto, como ha sido observado anteriormente en un estudio 

sobre la descomposición de estas aleaciones durante el e n f r i a ­
miento c o n t i n u o C I I ).

A favor de la primera hipótesis, en cambio, se o b s e r ­

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 declinación, y un tiempo tres veces mayor 

aproximadamente en desaparecer ( quince y cuarenta y cinco 

minutos respe ctivamente en las aleaciones concentradas, y 

diez horas y 35 horas en las aleaciones diluidas ). Es decir 

que la forma de las curvas serfa similar salvo un factor de 
escala en los tiempos.

Vemos que la curva correspondí ente a la aleación d i ­

luida alcanza su máximo en una hora, y permanece sin d i s m i ­

nuir su intensidad hasta las 10 horas, formando asf la c u r ­

va una especie de meseta. Serfa muy interesente poder d e t e r ­

minar si las aleaciones conc entradas presentan también la 

misma meseta, durante los primeros t ra mos de su evolución.

Esto exigirfa poder estudiar con macha precisión los primeros 

quince minutos de evolución. Nosotros no lo podemos hacer 

pues se precisaría un dispos itivo para efectuar las m e d i c i o ­

nes a alta temperatura, es decir que la muestra reciba los 

tratam i e n t o s  térmicos err el propio di f ractómetro, frente aj 
haz de Rayos-X.

V .2 Comparación entre las cinéticas de precipi tación de Zinc,

descompos ición de la matriz y evolución de fases metaest ables

Las figuras V.7, V .8 y V .6 presentan las figura s o b t e n i ­

das ya precedentemente, tanto en este como en el capít u l o  an­
terior, pero superpuestas para cada aleación.

Podemos observar que para el caso de las m u e stras c o n ­

centradas, la cinética de precipitación de Zinc, y la de la 

evolución de la fase met aestable están íntimamente r e l a c i o n a ­

das. En el período en que la fase metaest able desaparece rá­
pidamente, se produce la pr ecipitación completa del Zinc, y 

una vez que aquella ha desaparecido definitivamente, solo si­

guen precipitando pequeñas cantidades de Zinc. Esto significa 

que la precipitación de Zinc está estrechamente relacionada 
con la presencia de la fase de transición.

Es decir que sería el modo de precipitación continuo 

el que p r e d o m i n a r í a . Inclusive las curvas de precipitación
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de Zinc de las figuras V.7 y V .6 muestran que en los primeros 

instantes el proceso de precipitación es más lento ( f o r m a n ­

do las c urvas correspondí entes una S con un punto de inflexión ) 

que est imamos corresponde al perfodo de formación del p r e c i ­

pitado metaestable, durante el cual el proceso de p r e c i p i t a ­

ción continua de Zinc no contribuiría a la curva, y la única 

contrib ución estaría dada por los escasos precipitados d i s c o n ­

tinuos es bordes de grano.

El hecho de que el proceso de precipitación d i s continua 

sea de escasa relevancia indicaría que la fase solo surge

como la c o ntinuación  de la fase metaestable, y por eso la se­

gregación del Zinc debe producirse en su t o t a lidad en el m o ­

mento de f o r m ación de las zonas de Guinier-Preston, sobre las 

cuales se forman las fases de t rans i c i ó n  ( ver capítulo I ).

Este hecho apoyaría el modelo de dos densidades e l ectrón icas 
de G u i n i e r (6).

Pero esto implicaría que la descomposición de la m a ­

triz, que observamos a través del aumento del par ámetro de 

red de la misma, debe preceder a la aparición del gran aum en­

to en intensidad de las líneas de Zinc, puesto que se p r o d u ­

ciría en el momento de formación de las fases de transición. 

Efectivamente, los gráficos de las figuras V.7 y V .6 muestran 

que la curva de variación del ángulo de las líneas de la m a ­

triz presenta su variación brusca antes que las de p r e c i p i t a ­

ción de Zinc e intensidad de la fase metaestable. De todas 

maneras la diferencia es muy pequeña, y ya señalamos que esas 

medici o n e s  de posición angular fueron de carácter c o m p l e m e n ­

tario, y no poseen para nosotros la confiabi I i dad que a s i g n a ­

mos a las otras dos curvas.

Podemos concluir, de todos modos, que aunque la d e s ­

c omposición  de la matriz se produzca antes que la p r e c i p i t a ­

ción intensa de Zinc, el lapso de tiemp o que separa ambos 

fenómenos es de pocos minutos. En otras palabras, la fase m e ­

taest a b l e  es muy fugaz y al poco t i em po de su formación c o m i e n ­

za su tr ansf ormac i ón en fase fb

En el caso de la aleación de 30% la interpretación es 

mucho más dificultosa. Si bien en líneas generales podemos 

decir que hay coincidencia en el hecho que to dos los proces os
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transcurren en tiempos mucho  mayores que los correspondí entes 

en las aleaciones concentradas, no se nota aquf tanta c o r r e ­

lación entre el proceso de d esaparición de la fase de t r a n s i ­

ción y el de precipitación del zinc. Vemos que éste último 

ya es importante mucho antes de comenzar la desaparición de 

la fase metaestable, ya que las líneas de Zinc han alcanzado 
un 50% de su intensidad máxima en ese instante.

Sabemos que existen diferencias entre los procesos 

que se d esarrollan durante el t e m plado  en ambos tipos de a l e a ­

ciones anal i z a d a s ^  ^'. Sería 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 más intensos que en las aleaciones concentradas, y por
lo t anto responsables en buena medida de la forma de la curva 
de precipitación.

Esta hipótesis explicaría la meseta que presenta di­

cha curva ( ver figura V .8 ) de la siguiente manera; Esta 

no sería más que el t iempo que transc u r r e  entre la c u lmina­

ción de la pre cipitación discontinua, y el comien zo de la 

continua que acompaña la disolución de la fase metaestable. 

Nótese que justamente el final de dicha meseta coincide con 

el comienzo.de la desaparición de la fase metaestable. Sin 

embargo debemos señalar que en la curva de 3 0 %  B, obtenida 

sobre la misma muestra en un tem plado posterior, esta meseta 

no se halla presente, como si el modo de precipi tac ión d i s c o n ­

tinua fuese aquí aún más intenso e importante que en la otra.

De todos  modos, los hechos planteados en estos 

últimos dos párrafos no pasan de ser hipótesis cuya aclaración 
exige estudios más cuidadosos.

Se observa que la fase metaestable no es tan fugaz 

como en las aleaciones concentradas, y subsiste a p r o x i m a d a ­

mente unas diez horas, antes de iniciar su transf o r m a c i ó n  en 

Zinc, y que ésta se produce muy lentamente comparada con las 

aleaciones concentradas.

V.3 Posición angular de las líneas de la fase metaestable
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Utilizan do los gráficos de las figuras Val, V.2 y

V.3 se registró la variación de la posición angular de la 

Ifnea de la fase metaestable. También aquí es válida la 

observación de que estas mediciones no son de gran precisión 

como en el caso de la posición angular de las líneas de la 

matriz, p uesto que no se real izó un conteo punto por punto 

del pico, que permitiese determinar el máximo con gran p r e c i ­

sión, sino que se utilizaron los gráficos de las medicion es 

anteriores. Inclusive en este caso en que el pico estudiado 

es débil y aparece superpuesto sobre la " cola " de un pico 

de la m a triz los errores son aún más altos. Esto se debe a 

que a los errores ya presentes, se suma la imprecisión en 

la posición exacta del máximo, puesto que el método de s e ­

paración de los picos tiene su cuota de error, y no toma en 

cuenta el desdoblamie nto en y K, del pico m e t a e s ­
table. ' 1

La fluctuación es tan grande que impide observar 

el compor t a m i e n t o  de la curva en el tiempo. Sólo podemos afir­

mar que no hay gran variación del parámetro de red, durante 

el tiempo de evolución, y si hubiera una pequeña varia ción 

quedaría totalm e n t e  enmascarada por las fluctuaciones.

Esta falta de variación era de esperar, ya que se 

t rata de una fase cuya composición no se modifica, sin o que 

simplemente se va disolviendo al formarse el p r ecipitad o e s ­
table.

Tomando el promedio de los valores registrados se 

puede obtener una ¡dea a p r o x i m a d a - del espaciado de los planos 

que dio origen a la línea detectada, y hacer una identifica­

ción de dicha línea a través del mismo. Los resultaos o b t e n i ­

dos son los siguientes: para la muestra de 34%  la posición 

anguIar es de 26,6516°, para el 38% es de 26,6416° y para el 

30° es de 2 6 , 6 3 3 4 o - Estas posiciones angulares corresponden 

a espaciad os de 1,9955 ^ , 1,9962 % y 1,9967

Existen trabajos deta I I a d o s ^ ^  sobre los espaciados 

interpI añares de la fase R, y es sencillo calcular los de la 

fase oC , a partir del parámetro de red, por ser una fase cúbica. 

Krishna Rao da como valor del espaciado ¡nterplanar c o r r e s p o n ­

diente a la línea ( 0 M 2  ) de la fase R el valor 1,99557
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que se aproxima mucho al de nuestros resultados, S i 0tomamos 
como pará metro de red de la fase df el valor 3/992 11(17), 

resulta que la línea ( 200 ) de dicha fase tiene un e s p a c i a ­

do interplanar de 1,996 % , t a mbién muy similar a nuestros 
r e s u I t a d o s .

Vemos que es imposible discernir si la línea en cues­

tión es un pico de la fase e(, o de la fase R , y pensamos 

que es muy difícil llegar a determinarlo ya que la transición 

entre ambas fases es sumamente difusa, pues la pérdida de 

coherencia que involucra es muy gradual.

El hecho de que se mantenga una relación tan estrecha 

entre los granos de la fase metaes table y I os de la matriz, 

como fue señalado al comienzo del capítulo, sería un elemento 

a favor de la presencia de la fase R, puesto que ésta, como 

sabemos, conserva un plano de coherencia con la matriz.

Notemos que las distancias interpI añares halladas co­

rresponden, si se trata de una fase cúbica, a las siguientes 

composiciones de fase : En la aleación del 34$ , 78,5$ de 

Zinc, el la del 38$, 7 7 , 6 $  de Zinc, y en la del 3 0 $  , 76,7$ 

de Zinc. Estos valores se aproximan al valor de 80$ que la 

mayoría de los autores citan como composición aproximada 

de las zonas de Guinier-Preston y las fases m e t a estables subsi- 

gu i e n t e s .

V.4 Conclusiones

1) La fase metaestable presena una velocidad de evolución 

totalm ente diferente para las aleaciones concentradas ( c u l ­

mina en quince minutos y desaparece en una hora ) y I as 

aleaciones diluidas , donde es menos fugaz ( permanece diez 

horas y desaparece en más de 45 horas ). La diferencia

de velocidades es en este caso más grande que en el de la 
precipitación de Zinc.

2) Se observa que en las aleaciones conc entradas existe una 

fuerte correlación entre la disolución de las fases de 
transición, y la precipitación de la fase . El m e c a ­

nismo de precipi tac ión de Zinc estaría basado en la
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t r a n s f o r m a c i6n directa, continua, de las fases de tran si c i ó n  

en fase p

3) En las muestras  más diluidas en cambio, la correl ación e n ­

tre ambos procesos es mucho m enos evidente, lo cual hace 

pensar en un proceso de precipitación distinto y más c o m ­

plejo, donde el rol desempeñado por los precipitados inco­
herentes es de primera magnitud.

4) Esto todo nos incl i na a pensar que no se trata meramente 

de una simple diferencia de velocidades en los procesos 

de prec ip i t a c i ó n  y evolución de fases metaestabI es, 

sino que los resultados deben ser interpretados en f u n ­

ción de la existenci a de leyes distintas que gobiernan

la d escom p o s i c i ó n  de las aleaciones concentradas y diluidas.
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CAPITULO VI

EXPERIENCIAS FOTOGRAFICAS

VI .1 Detalles exper i menta I es

Las exper iencias fotográficas con la cámara de Guinier 

se realizaron con el objeto de estudiar tanto la presencia de 

fases intermedias como la precipitación de Zinc, en fase (b , 

en las muestras de 34% y 38%-Zn, a través de una técnica 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 d i f r a c t ó m e t r o .

La cámara de Guinier presenta la ventaja de ser más 

sensible frente a pequeñas cantidades presentes de una fase, 

pero para la medición exacta de intensidades se hace n e c e s a ­

rio la utilización de un microdensitómetro, cosa que nosotros 
no h i c i m o s .

Los diagramas fueron obtenidos en la forma ya seña­

lada enlas mediciones preI imi nares, pero con un mayor t i e m ­

po de exposición ( 240 minutos en lugar de 120 ), y la p e ­

lícula fue tratada en la misma forma que en dichas e x p e r i e n ­

cias.

Se utilizaron tiempos más cortos de envejecim iento 

precisamente para observar las líneas de las fases met aesta- 

bles, que no pudieron ser vistas en las ^experiencias ante­

riores. Se tomaron lapsos de envejecimiento progres ivamente 

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, 
2 2 5, y 300 minutos ) para ambas aleaciones.

VI.2 Resultados y discusión

La figura V I . 1 muestra las exposiciones obtenidas, en orden
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creciente de tiempos ( a l a  izquierda 38$, y a la derecha 34$  )

VI.2.1 Precipitació n de Zinc

Se ve que en ambas aleaciones ya a los cinco minutos 

aparece en forma muy tenue la lfnea más intensa del Zinc 

( la lfnea ( I O N )  ). En ambas aleaciones la intensidad de 

dicha lfnea crece rápidamente entre los 15 y los 50 minutos, 
de acuerdo con lo hallado en las mediciones difractomótri c a s .

Va desde los primeros minutos en la aleación del 3 8 $  

se nota mayor intensidad en el precipitado de Zinc. Esto es 

esperable de acuerdo con la teorfa clásica de la nucleación, 

pues la s obres aturación de Zinc de la matriz es mayor en
las muestras más concentradas(42)

Sin embargo, en nuestro caso en la aleación del 3 8 $  

la intensidad de la lfnea ( I O N  ) sigue aumentando hasta 

hacerse compa r a b l e  con La de las Ifneas de la matriz, m i e n ­

tras que en la aleación del 34$  esto no sucede ( ver. los 

diagramas correspondi entes a 225 minutos y 300 minutos ).

Algo similar sucede con la lfnea ( 0002 ) del Zinc, 

que en la aleación más concentrada llega a los 50 m i nutos a 

ser una lfnea neta, mientras que en la otra aleación nunca 

deja de ser una lfnea tenue. La lfnea ( 1010 ) es I a que nos 

muestra más claramente esta tendencia. En el caso de la m u e s ­

tra más concentrada  se convierte en una lfnea neta y bien 

resuelta con respecto a la lfnea ( III ) de la matriz a los

50 minutos de envejecimiento, mientras que en la aleación 

del 34$ este hecho solo se produce a los I80 minutos. Hasta 

ese instante la lfnea es poco visible por su escasa intensi­

dad, y por no resolverse con respecto a la lfnea de la matriz.

VI .2.2 Fases intermedias

La decisión de iniciar el estudio para ttgmpos tan 

tempranos se vio plenamente justificada puesto que ya en 

el primer diagrama a los cinco minutos aparece la línea 

de la fase metaestable, como un halo por detrás de la lfnea
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( 200 ) de la matriz, si bien la Ifnea señalada en el caso de 

la aleación más concentrada evoluciona más r ép i d a m e n t e .

Resumimos en el siguiente cuadro los p r incipales pasos 

del proceso de evolución de la línea de la fase metaes table 

y los tiempos en que estos transcurren en cada una de las a Iea- 
c i o n e s :

F E N O M E N O T i empo (m i ñutos)

34% 38%

Aparición del halo 5 5

Disminución de la intensidad entre 

el halo y la línea de la matriz 15 10

Separación de la línea 40 25

Comienzo de la disminución del 

ancho de la 1ínea 80 40

Disminución máxima del ancho 120 60

Comienzo de la atenuación 100 50

Línea muy tenue 300 120

Casi desaparición - 180

Desaparición total - 300

En la muestra del 38%-Zn todos los procesos se p r o d u ­

cen prácticamente al doble de velocidad que en la del 34%.
Los tiempos t icos de duración de la fase, los podemos con­

siderar los del comienzo de la atenaaoión, y son de 50 y 100 
minutos, r e s p e c t i v a m e n t e .

Se nota, una vez más, una estrecha co rrelación entre 

la evolución de la fase y la fase metaestable, lo que rea­

firma nuestra i dea de que aquel la se forma a expensas de esta 

esencialmente, en el caso de las aleaciones concentradas.

Podemos observar que el hecho de que la precipitaci ón 

de Zinc sea más intensa en la aleación más concentrada ( 38% )



60

es coinci d e n t e  con lo observado en las mediciones d i fractom ó- 

tricas, m ientras que lo relativo a la más rápida evoluci ón de 

la fase m e taest able en esta muestra, parecería no serlo, 

puesto que ( ver figura V.5 ) las medic iones difractométri cas 

indicarían que en la aleación del 34%  esta fase culmina más 
ráp i d a m e n t e .

Sin embargo en esa misma figura se ve que la parte f i ­

nal de la curva, que se registró solo hasta los 90 minutos, 
tiene una pendiente más suave que la de la curva del 38%, y 

es factible que de haber podido seguir con las me dici o n e s  h a s ­

ta instantes posteriores, habríamos visto que en la aleación 

del 38% la fase metaestable culmina antes.

En los diagramas ^obtenidos con la cámara de Guinier 

se consigue una relación línea-fondo mucho mayor que en el 

d i f r a c t ó m e t r o , y por lo tanto la parte final de la curva, lue­

go de los sesenta minutos, puede ser estudiada con mucha más 

exactitud, poniéndose en evidencia el rasgo que hemos señalado.

También se observa la presencia, en p a rticular en los 

diagramas corre spondientes  a los I5 y 20 minutos, de un halo 

entre las líneas ( III ) y ( 200 ) de I a matriz, coincide nte 

con las observacione s realizadas por Carpenter y Garwood'-  ̂

en un estudio de la fase R. Sin embargo su intensidad es muy 

peqaeña y no es más detectada en diagramas posteriores.

Esto es muy interesante porque en esa posición anguIar 

no hay ninguna línea de la fase oí* / Y a que estas aparecen 
por detrás de la línea correspondi ente de la matriz. Esto p o ­

dría indicarnos que al menos hasta los veinte minutos la fase 

metaestable presente es la fase R .

Si tenemos en cuenta la opinión de varios a u t o r e s ^ 9 ) ( ^ 0 )  

que afirman que las tens iones de coherencia entre la fase R y 

la matriz son las responsables del ensanchamien to de las líneas 

de dicha fase, podría interpretarse el estrechamiento de la 

línea como la ruptura de coherencia en la dirección normal al 

plano^ de coherencia de la fase R, provocando la transi c i ó n  

R - ■ Esto indicaría que dicha transici ón se produce entre

I os 40 y los 60 minutos en la aleación del 38%  y entre los 80 
y 120 minutos en la del
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Es decir que la t ransf ormac i ón de la fase R en o( * 
coincidiría con el comienzo de la atenuación de las líneas 

de la fase metaestable, y la máxima intensidad de dichas lí­

neas Correspondería a la fase R .

Por esta vía indirecta también podríamos determinar 

aproximadamente el instante en que se produce la transición 

R - oL , en I a muestra de 30%-Zn, de evolución lenta, que 

sería aproximadamente a las diez horas.

Es de notar ( vease la figura V.4 ) que es justamente 

durante el crecimiento y culminación de la fase, el período en 

que la dispersión de los valores es más acentuada, debido a 

que las medicione s sufren las fluct uaciones 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 sería la fase 

la presente, las fluctuaciones apuntadas disminuyen no- 
tor i á m e n t e .

V I . 3 Conclusiones

1) Las aleaciones estudiadas presentan un rápido cre cimiento 

de la precipitación estable, c o incidente mente con lo de­

terminado por difractometría, siendo más intenso y rápido 

en la aleación del 38%, aproximadamente en un factor 2 .

2) Este proceso de precipitación estable se desarrolla simul­
t áneamente , y aparentemente correlacionada con la p r e c i ­

pitación de la fase metaestable, su culminación y d e s a p a r i ­
ción.

3) Este segundo proceso también es más veloz en la aleación 

del 38%, siendo su tiem po caracterí stico de 50 minutos en 

la aleación más concentrada y de I00 minutos en la aleación

de 34% ■

4) El comienzo de la declinación de la fase m e tae stable c o i n ­

cidiría con la t ransformac i ón R - o(* , por ruptura de 

coherencia con la matriz.

5) Técnicas cuantitativas basadas en la utilización de la 

Cámara de Guinier parecieran ser las más indicadas para e s ­

tudiar  estas fases metaestabI es, debido a la atenuación c a ­

si total del fondo.
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CONCLUS IONES Y PERSPECTIVAS

La conclusión más saliente del p r e s e n t e  trabajo es que, 

independientemente de la técnica particular utilizada en cada 

caso ( difractometría, cámara de Guinier ), o del aspecto de la 

evolución de las aleaciones considerado ( descomposición de la 

matriz, p r e c ipitación de la fase estable, evolución de la fase 

metaestable), una profunda diferencia existe entre los procesos 

que sufren las aleaciones concentradas ( Al-34$ Zn y A l - 38$ Zn ) 
y las aleaciones diluidas ( A 1—30$ Zn ) .

La ve locidad 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 evolución de las mue stras a n a l i z a ­
do en cada caso) .

Además, numerosos hechos parecen indicar que no solo es 

la diferencia cuantitativa de velocidades el rasgo que diferencia 

a ambos t ipos de aleaciones, sino que esta diferencia de v e l o c i d a ­

des pareciera ser la manifestación de una diferencia cualitativa 

en los tipos de p rocesos ( distinta cinética de aniquilación de 

vacancias durante el templado, distinta relación entre p r e c i p i t a ­

dos coherentes e incoherentes, distinta relación entre la d e s a p a ­

rición de las fases metaestables y la aparición de la fase estable).

Nuestras experiencias señalan que las posibilid ades que 

brinda la cámara de Guinier, cuando sus mediciones son i nterpre- 

t adas con la ayuda de un microdensitómetro, permitirán precisar 

cuantitati vamente mucho mejor gran parte de los fenómenos aquF 
ana I i z a d o s .

Existe la necesidad de complementar las medicio nes r e a l i ­

zadas a t ravés de las distintas técnicas de Rayos-X, con otros m é ­

todos ( meta Iograffa, microscopía electrónica) que permitan, por 

ser más directos, aclarar muchos aspectos del problema.

Por último, la profundización en el estudio de las d i f e ­

rencias de comportamiento de estas aleaciones durante el e n f r i a m i e n ­

to continuo, y su evolución a temperaturas subambi entes, que unida 

a las mediciones  a alta tempecatura, permitirá ir elabora ndo una e x ­

plicación más acabada del fenómeno en el marco de las t e o r í a s  de las 
transf o r m a c i o n e s  de fase.
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APENDICE I

ALEACIONES (4°H46)

A . I . I Sistemas un i componentes

En todo sistema t e r modinámi co aislado que evoluciona 

e spontáneamente se verifica la desigualdad de Clausius

T  d  5  »  d Q

que se puede escribir, utilizando la expresión del calor que 

proporciona la primera ley de la Termodinámica

T  d S  . >/ d E  + P  d V

Si el proceso , en particular, se desarrolla a temper a t u r a  y 

presión constantes, tenemos :

d  ( E  + P V  - T 5  ) r  f 4  O  

( 4  G  )T P 4 o

Por ello, en toda tra nsformación  espontánea que se lle­

va a cabo a temper a t u r a  y presión constantes, la energfa libre 

de Gibbs del sistema decrece. Este evolucionará de forma tal 

de disminuir su energfa libre de Gibbs ( de acá en más 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 un i componente, por 

ejemplo un metal, que puede presentar distintas fases a l o t r ó ­

picas, que se distinguen por su estructura cristalina ( tanto 

por el tipo de estructura como por las dimens iones de la ce I -
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da unitaria), lo cual les otorga distintas propi edades m e c á n i ­

cas, coloración, resistividad, etc, se suele determinar la v a ­

riación de la energía libre molar de cada fase en función de la 

t e mpe ratura ( a l a  presión a la cual nos interesa estud i a r  el 

sistema ) .

Esta información se obtiene de una determ inación del 

calor espec ífico molar en función de la temperatura, d e t e r m i ­

nación que es siempre factible cuando la tr ans i c i ó n  de fase 
es lo sufic ientemente lenta.

Teniend o en cuenta que

G  =  H  - T  5 

M  =  M o  +  J  H

s  -  j[’ 4 ¡ a  '

y que a presión constante

J H  =  d Q  =  Cp c! T

resulta finalmente

La resolución de esta ecuación integral permite hallar la e n e r ­

gía libre molar de cada pase en función de la temperatura, si 

es conocida para cada fase la función Cp ( T ) .

En la figura A.l.l se exhiben las curvas obtenid as p a ­

ra las fases blanca y gris del estaño, a la presión atmosférica. 

Podemos concluir que a temperaturas inferiores a 286 °<K la f a ­

se presente es la gris, que a dicha t e m peratura se produce la 

transición, y por encima de la misma la fase más estable es la 

fase bI a n c a .
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A . 1.2 Entropía de mezcla

En el caso de un sistema bicomponenete, como una alea­

ción metálica, debemos tener en cuenta la disminución en la 

energfa libre del sistema, debida a la mezcla de ambas s u stan­

cias, pues es sabido que si, por ejemplo, en un vaso de agua 

colocamos una gota de tinta esta tiende espontáneamente a di­

solverse, distri buyéndose uniformemente en el agua. Este hecho 

está relacionado con el aumento de la en tropía del sistema 

en el caso total m e n t e  desor denado,(got a totalm ente di suelta 

en nuestro ejemplo ) frente al caso t o t a l m e n t e  ordenado ( gota 

concentrada en un punto ) .

Tratemos de calcular el aumento de entropía que se p r o ­

duce en un sólido que tiene N posiciones atómicas, cuando en 

vez de tener la configuració n

A A A A A A A A .

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

A B A A B A B B B A A .  . . A

que representa una solución sól i da de los metales A y B .

Si recordamos que la entropía de un estado está r e l a ­

cionada di rectamente con la probab i I i dad mi croscóp i ca de ese 

estado, a t ravés de la relación

S = lí.ip
A  S  =  6 •

Pí
y el cociente de las probabil idades de esas c o n f i gurac iones 

es igual al cociente del número de microest ados accesibles:

resulta que
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A S = k i* v.

En el caso del metal puro ( co nsiderando los átomos indistin­

guibles ) n| =  I . En el caso de la solución sólida resulta

n o -  ) , si N es el número total de átomos en la solución
i. p

y r el número de átomos del metal A .

A  5  =  k . Jki —~ ____

y haciendo el reemplazo

7h ! =  7 n . J m  om - /m

resuIta

A  5  == k [ MU. M -

A S  = k [ N  U K
N-r

A  S  =
b f - H U. £Lr

L N

A  S  -
- k £(l\l - r ) ií

k J L z  - r k r  - r ^ ]
hl H - r

}

a s  -  - k ü l ^  u - f r

Ñ - r  + v  J U  J L  

Ñ  N

y si el número total de átomos N, es igual al número de Avoga* 

dro, es decir que hay un mol de solución, resulta

3  =  " / ^  ( ^  C *  ^  ^  ^ 3  )
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donde C a y son las con centracione s atómicas 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 entropía de mezcla a- 

fecta a la energía libre de la solución sólida. Si esta puede 

ser considerada ideal, es decir si no existe una mayor o menor 

t endencia de los átomos del metal A, a atraer á los del metal

B, que a los de su misma especie, entonces la energfa libre 

de la solución será la de los átomos del metal A , más la de 

los átomos del metal B, disminuida en el t é rmino correspondi en­

te a I a entropía de mezcla.

6  =  c . g : +  - t a S "

donde Gg y Gg representan las energías libres m o l ares de los 

elementos puros, respectivamente.

( y  =  C A G a  + C » & 8 + « T M C‘ +C®

G  = C A ( + R T Jh Ca) + C « (C 'a + R T '^

Los términos entre paréntesis suelen I I amarse en ergías 1 ibres 

molares parciales y se notan

G  =  C A & A  +  C » ^ 6

En la figura A . 1.2 puede observarse la influencia de 

cada uno de estos términos. La línea punteada superior repre­

senta la energía libre del sistema si los dos metales no se 

mezclaran y permaneci esen segregados. La línea punteada infe­

rior representa el término correspondí ente a la entrop fa de 

de mezcla , que aumenta en valor absoluto con la temperatura,
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y tiene un mfnímo para una composición atómica de 0,5 . La 

lfnea llena representa la energfa libre de la solución.

Si se t iene una aleación de una composición atómica dada, la 

energfa libre molar es b en el caso de solución sólida , y a 

en el caso de no miscibilidad. El segmento ab representa, pues, 

en descenso en la energfa libre molar cuando ambos m e tales se 

m e z c I a n .

Ppara una solución sólida ideal, por lo tanto, siempre 

es más estable el estado de solución sólida homogenea, que el 

de ambos metales segregados. Al unir los dos metales se p r o d u ­

cirá el fenóme no de difusión.

Se pueée observar en esta misma figura que si en Iugar 

de unir dos m e t ales puros para constituir la aleación de 

c omposición c Q , uno dos aleaciones de composiciones C |  y C 2 

respectivamente, de forma de obtener la misma composición no­

minal, nuevamente la solución sólida homogénea presenta una 

energfa libre menor que ambas aleaciones originales segregadas; 

y por ello la difusión también se producirá en este caso h a s ­

ta llegar a la solución homogénea.

Vemos, pues, que la condición de concavidad hacia a- 

rriba de la curva de energfa libre en función de la composic ión 

es suficiente para garantizar que cualquier inhomogenei dad que 

se produzca en el seno de la aleación ( donde una parte se e n r i ­

quezca en una de las sustancias a expensas de otra, debido a 

una fluctuación ) tenderá a disolverse y volver al equilibrio.

A . 1.4 Soluciones reales

Los sistemas binarios reales difieren de las s ol uciones 

ideales, por cuanto los átomos de dos metales cuaIesqui eras no 

suelen tener exactame nte la misma tendencia a atraer a los áto­

mos del otro metal, que a I os de su mismo tipo.

En general, predomina una de estas dos tendencias, y 

por ello la dis minución de la energfa libre cuando entran en 

solución difiere de la que calculamos antes.

A  G A = G„ - & A /  R T  X  c A
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Para conservar en forma la expresión anterior, se define la 

actividad de un metal en una aleación de manera que

A G a = r t  li a,

A  G 6 =  « t Í i  a #

En general, la discr epancia entre a a y c a da una i dea del 

comporta miento de la solución. Si a a se desvfa positivamente 

de c g y lo mismo hace a^ respecto de c^, esto implica que

R. ( C-a 'Q.* +  C q Jb. 3-a) "7" ( c A Ái +  C q j¡/ri Ct

Como ambos son negativos, resluta la disminución de la energfa

I ibre menor que la que ocurriría si la solución fuera i d e a l .

Hay menor t e n d e n c i a  a difundir. Existe una atracción mayor en­

tre Stomos ¡guales que entre átomos distintos. En el caso de 

desviaciones negativas es al revés. Existe mayor t e n d en cia a 

atraerse entre átomos de distinto tipo, que entre los átomos 

de I mi smo meta 1 .

A . I .5 RegI a de I as fases

Para sistemas donde está pr esente más de una fase es 

preciso tener en cuenta la condición de equilibrio entre las 

fases. Teniendo en cuenta que el diferencial de energfa libre 

se expresa

d G = VJf> - 9JT + I |i) -ok
1 3  yii h, t

tomando  como variables n¡ los nfimeros de átomos de cada c o m ­

ponente, y entonces J ü f  eí* el potencial químico del 
elemento correspond¡ente. Si en cambio esas variables r e p r e s e n ­

tan las f racci ones molares de cada componente, las derivadas 

p arciales representan la energfa libre molar parcial de cada 

c omponente G¡ .
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Si el sistema evoluciona a t empera tura y presión c o n s ­

tantes, es

J  &  )T( p =  X  ¿ ^  n :  ®  °lc  ¿

Si en el e quil ibrio una pequeña cantidad del elemento A pasa de 

la fase I a la fase II, el cambio en la energía libre será

ol & = j G + olGTT

que se puede expr esar como 22*

J n . *  ♦ f £  ^

9 1,
puesto que suponemos que no hay transferenci a de átomos de los 

otros elementos, entre las fases, y por lo tanto

o U /  =  = U »

j 1 . IIPero como d n^ =  - d n^ , resulta

d G ( - ^4) Jn'
1 3 n A a

Pero por estar el sistema en el equilibrio el diferencial de 

energfa libre debe anuIarse,para cualquier valor de d n^, y 

resuIta T T

9 & _  a &
s  n * 1 3  n A -

es decir que en el equilibrio los potenciales químicos, o las 

energías libres parciales de un elemento, deben igualarse en 

todas las fases. Esto es razonable, puesto que el potencial 

químico es la energfa que absorbe el sistema al añadírsele 

un Stomo del e lemento correspondi ente, y una diferencia entre 

los potenciale s qu ímicos de un mismo elemento en fases d i s t i n ­
tas, implicaría que el sistema adn puede disminuir su e n ergía 

transf i r i e n d o  átomos de una fase a la otra, lo cual s i g n i f i ­

caría que el sistema está fuera del equilibrio.
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Esta condición de equilibrio hallada conduce d i r e c t a ­

mente a la regla de las fases, la cual dice que el número de 

variables de un sistema con n componentes y f fases ( que 

son temp er a t u r a  , presión y la composición atómica de n - I 

componentes en cada una de las fases, es decrr 2 +  (n - I)f ) 

se ve disminuido por las relaciones de igualdad entre los 

potenciales químicos de cada componenüte en todas las fases. 

Estas relaciones son del tipo

A 2 =  / / = ......... A #

es decir f - I por cada componente. Por lo tanto las v a r i a ­

bles independientes son en realidad

2 + (n-d)f -(f-i)n = 2 + *-{
En un sistema bi componente y bifásico son dos. Por e— 

lio, al fijar la t empera tura y presión de un sistema de esta 

naturaleza, cada fase tendrá una composición perfectamente 

def i n i d a .

Esta propiedad  puede verificarse de otra forma c o m p l e ­

tamente distinta. En la figura A.I.3 se halla graficada la 
energfa Iibre de una solución en función de la composición de 

la misma. Para una aleación de composición c c la energfa 

libre molar es la señalada. Si se desea calcular las energías 

libres parciales y Gg basta con trazar la ta nge n t e

por X a la curva de energfa, y esta intersectará a los ejes 

en los valores buscados. Esto se debe a que el segmento XB 

se puede expresar como la suma del segmento ( que es

igual a Gg ) y el segmento XO, que en base a_I a semejanza de 

los triángulos LXO y LMN, resulta igual a ( G/\ - Gg

* ~ B  =  G &  +  ( & *  - S J - C a  

X e >  =  G 3  ( i -  C a )  +  c »

X  0  =  C  * -
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Sin embargo, esta propiedad i a verificaría cualquiera de t o ­

das las rectas que pasan por el punto X . Debemos elegir la 

tangente porque la energfa libre parcial, es la derivada de 

la energía I ¡bre con respecto a C/\ , y como en nuestro g r á f i ­

co se representa la energfa libre no en función de la c a n t i ­

dad absoluta de componente A , sino de la fracción molar, e s ­

ta derivada debe ser, en I ugar de , Gy\ - Gg . P r e c i s a ­

mente, en el gráfico puede verse que G a - Gg es n u m é r i c a m e n ­

te igual a la tangente del ángulo, es decir la pendiente de 

la recta trazada.

En la figura A . 1.4 se representan las curvas de e n e r ­
gía libre en función de la composición, para las dos fases 

de un sistema bi componente. A la tempe r a t u r a  T| ( figura a ) 

la energfa libre de la fase es mayor que la de la fase o( 

en todo el rango de concentraciones, y por lo tanto la única 

fase presente en el equilibrio será ésta última . En cambio 

a la t e mperatura T 2 ( figura b ) las curvas se intersectan 

y es posible la coexistenci a de ambas fases. Sin embargo la 

composición de estas no p u e d e  ser arbitraria. Si las c o m p o s i ­

ciones de las fases fueran C| y c 2 ( ver figura A . 1.5.a ) 

resultaría, de acuerdo con lo visto anteriormente que las 

energías libres pa rciales para el^componente A serían y 

O a / y para el componente B, y > respectivamente.
Esta situación que ¡lustra la figura, contradice el criterio 

de equilibrio entre fases. La única posibilida d es la que 

se i Iustra en la figura A . I .5 -b , en que las composiciones 

de ambas fases son tales que las tangent es a las curvas en 

esos puntos coincidan.

Este es nuevamente el resultado hall lado previamente;

A una t e m p e r a t u r a  y presión fijas, dos fases de un sistema 

binario no pueden tener una composición arbitraria, sino que 

ésta queda determinada al elegir la temper a t u r a  y la presión.

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 

composición ( ya >-sea en fracción atómica o másica ). De m a ­

nera que cada uno de los ejes verticales representa un metal
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puro. Todo el diagrama se t o m a  a una presión fija ( g e n e r a l ­

mente la atmosférica ). Cada punto del mismo representa una 

posible aleación. En el diagrama están indicadas las zonas en 

que el sistema es monofásico, y las zonas en que es bifásico.

En este último caso se representa la composición 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 bifásica, es necesario trazar una línea que 

pase por dicho punto, paralela al eje de las abscisas. Esta 

interceptará a las líneas representati vas de las dos fases en 

dos puntos cuyas abscisas indican la composición de dichas 
fases ( puntos m y n ).

Si la composición de la aleación es c^, es decir que 

el punto representativo es y' ( a la misma t empera tura ) , 

aplicando la regla anterior vemos que la composición de cada 

una de las fases es la misma que en el caso anterior. Esto 

está de acuerdo con nuestra afirmación de que dichas c o m p o ­

siciones solo dependen de la temperatura y la presión del 

sistema y no de la composición de la aleación.

Lo que si se modifica en este caso es la cantidad de 

aleación que está en cada una de las dos fases. Cuanto más 

se acerque la composición nominal de la aleación a la c o m p o ­

sición de equilibrio de una de las fases, esta fase se h a l l a ­

rá presente en una proporción mayor. Se puede calcular la 

fracción de la masa total de la aleación que se halla en cada 

fase de la siguiente manera: Sea M la masa total de la alea­

ción y M x la masa de la fase (%> , a determinar. La masa t o ­
tal de metal B será M . c0 . Por jotro lado será igual a 

la masa de metal B en I a fase 7 3 ~ (  M X .C2 ) más la masa de 
metal B en la fase M - M x ).c|

=. H ,  C j  +  ( M  - M * . ) c t

C *  -  Cj
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y la fracción en la fase p  es análogamenteM x _ ~ c 1
M  “ "c*. - C j

Estas relaciones se suelen llamar regla de la palanca, p u e s ­

to que en el diagrama de la figura A . 1.6 se ve que las p r o p o r ­

ciones en que están p r e s e n t e s I as f a s e s, son las que guardan 

entre sí los segmentos c | c0 i C 2C 0 de la palanca ABC

A . 1.7 S istemas unifásicos y bifásicos

Se ha visto que en el caso en que la curva de energía 

libre tenga  c oncavidad hacia arriba en todo el rango de c o m ­

posiciones, siempre será más estable la solución sólida h o m o ­

génea que una división en fases.

Pero existen factores que pueden mo dificar la forma 

de esta curva. Estos factores, algunos de los cuales hemos 

mencionado al hablar del concepto de actividad, son : a f i n i ­

dad química entre los elementos del metal A y el metal B , 

diferencia de t a maño s atómicos ( que provoca t e n s iones por 

d e f o r m a c i ó n •de la red ) etc. Ellos pueden provocar que la 

curva de energía libre en función de la composición presente 

una zona de conca vidad hacia abajo, como se ilustra en la 

figura A . I . 7 ■

En este caso, si bien es cierto que en todo el rango 

de c o m posicion es la enrgía libre de la solución homogénea es 

m e n o r  que I a de los metales segregados ( línea a ), una c o m ­

binación de dos fase de co mposiciones C| y C 2 tiene una e n e r ­

gía libre áún más baja ( línea b ). Las composicione s de las 

fases son t ales que, de acuerdo con lo mencio n a d o  a n t e r i o r m e n ­

te, las t a n g entes  a la curva en esos puntos son c o i n c i d e n t e s .

Es interesante observar que si se tiene una solución 

sólida de composición c0 , y esta se separa local mente en 

dos zonas de c o n c e n tracio nes un poco superior e inferior, a 

causa de una fluctuación, esto disminuye la enrgía I ibre de 

la solución. Es por ello que esta fluctuación no t i en de a d e ­

saparecer, sino a desarroI Iarse hasta que toda la aleación
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se segrega en dos fases de composiciones c¡ y c2 .

Esto mismo se producirá en cualquier aleación cuya 

composición nominal se encuentce entre c a y c^, puntos c a ­

racterizados por la condición

iiíi = o
d  c B

El conjunto de puntos caracterizados por esa condición, en las 

curvas correspondi entes a las distintas temperaturas, c o n s t i ­

tuye la espínodal química del sistema. Esta curva separa las 

zonas donde la solución sól¡da es completamente inestable,

( y cualquier fluc tuación hace descender la energía del sis­

t e m a  ) ,que es la zona de adentro, de las zonas donde la 

f luctuación debe vencer una barrera de potencial, puesto que 

la derivada segunda de la energía libre es positiva ( vease 

el segmento MN de la figura ) y I as fluctuacione s pequeñas 

al aumentar la energía libre del sistema se disuelven y no 

dan Iugar a la segregación.
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APENDICE II

SI STEMA ALUMI N I O-Zl N C ^4 0 ^ 4 6 ^ 4 7 ^

A.2.1 Precipitaci ón y preprecipi tac ión

En el caso de esta aleación se puede ver en el d i a g r a ­

ma de fases ( ver figura l.l ) que a alta t e m p e r a t u r a  el s is­

tema se presenta como una solución sólida homogénea, debido a 

que el t é r m i n o  de entropía, en la energía libre, es lo s u f i ­

cienteme nte grande en magnitud ( y negativo ), como para c o m ­

pensar el aumento de energía provocado en la red por la d e f o r ­

mación de la misma a causa de la presencia de los átomos de Zinc.

Pero a medida que la t empera tura desciende, el t é r m i ­

no de entropía ( que es ,proporcionaI a ella ) d isminuye en 

magnitud; existe una t empe ratura crítica, por abajo de la cual 

la energía libre de la solución sólida es mayor que I a de la 

mezcla de una fase ricaen Aluminio ( fase o( ), y una fase 

muy rica en-Zinc ( f a s e ) . Entonces se produce el fenómeno 

de precipitación, que consiste en que del seno de la fase 

madre «< , se separa I a fase fb , que posee una estructura 

c ristalina distinta, ( la fase o( es f.c.c y la fase /4 es 

h.c.p. ) y distinta composición.

Si, en cambio, desde la t emperat ura en que la aleación 

está en estado de solución sólida, ésta es violentame nte e n ­

friada ( proceso de t e m plado  ), a una tempera tura inferior a 

la t e m p e r a t u r a  crítica, el c omportamiento es netamente d i f e ­

rente.

Para formarse la fase en el seno de la fase madre

necesita vencer una cierta barrera de potencial, correspondi e n ­

te al t r a b a j o  que debe realizar para desarro I Iarse en el seno 

de una estruc tura diferente. Si luego del t e m p l a d o  la m u e s t r a  

evoluciona a una tempe r a t u r a  baja, esta barrera no puede v e n ­

cerse, y entonces, pese a que el sistema bifásico es la c o n f i ­

guración de más baja energía libre, la precipitación no se 

produce. La solución permanece sobresaturada y evoluciona
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lentamente de forma de disminuir su energía libre, con cambios 

distintos a los del proceso de p r e c i p i t a c i6n „ Este proceso 

se conoce con el nombre de p r e p r e c i p i t a c i6n .

Las característi cas de dicho proceso, como los rasgos 

estructuraI es de las fases que pueden aparecer, dependen déla 

temperatura a la cual el sistema evolucione. Pero son rasgos 

habituales de todo proceso de preprecipi tac i5n en cualquier 

aleación binaria, el que el sitema evolucione midian te p r o c e ­

sos de difusión de corto alcance ( los únicos factibles a baja 

temperatura ) y el hecho de que las estructuras formadas t e n ­

gan similitud con la estructura madre, de manera de disminuir; 

la barrera de potencial asociada con la interfase entre s o l u ­

ción y p r e p r e c i p i t a d o s .

En el caso de las aleaciones de Aluminio-Zinc, juega 

un rol determinante el hecho que los tamaño atómicos de ambos 

elementos sean bastante similares. Esto hace que cuando los 

átomos de zinc se congregan, siempre que conserven la e s t r u c ­

tura de la fase rica en Aluminio, pocas t e n s iones elásticas 

sean introducidas en el cristal. A esto se debe la formación 

de zonas esféricas, ricas en Zinc, cohere ntes con la matriz, 

llamadas zonas de G u i n i e r - P r e s t o n .

Si los t a m a ñ o s  atómicos son muy distinos, como en el 

caso Aluminio-Cobre, la distribución de los átomos de cobre 

en la p r eprecipitac ión debe producirse en orientac iones tales 

que minimicen la energía elástica asociada con las tens iones 

de deformación. En este caso se forman zonas de Gunier- Pres- 

ton en forma de plaquitas paralelas a los planos ( 100 ) de 

la m at r i z .

A.2.2 Gap o laguna de misci bilidad

Una de las fases presentes a alta temperatura, la 

fase o( * , constituye junto con la fase o( , 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 m e t aestables  a t e m p e r a t u r a s  infe­

riores, hasta tal punto que hoy es opinión general izada, el 

que existe una prolo ngación me taestable de dicho gap, en la
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zona de bajas temperaturas, donde hemos desarr ollado nuestras 
exper i ene í as (5).

Un gap de mi scib i l i d a d  se forma en un sitema, cuando 

existen dos fases de diferente c o m p o s i c ¡6n, pero cuya e s t r u c ­

tura cristali na es muy similar. En el caso de Aluminio-Zinc  

la fase o( y la fase son fasgs de estructura f.c.c. con

parámetros de red 4,04A y 3,992 A respectivamente, que difie­

ren en su composición. Una puede ser considerada una solución 

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

Lo que caracteriza al gap es que las Ifneas de solvus, 
es decir las que determinan la cantidad máxima de uno de los 

elementos que el otro puede disolver, a medida que aumenta la 

t e m p e r a t u r a  se van acercando ( aumento de la sol ubilidad mutua) 

hasta unirse por abajo de la linea de sol idus ( linea que 

limita la región de solución sólida de la de sólido y líquido 

en equilib rio ). En cambio en el caso normal, las Ifneas de 

solvus no se unen sino que llegan separadamente hasta la lí­

nea de so I i d u s .
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METODO PARA SEPARAR LOS PICOS DE LA FASE METAESTABLE EN LOS

DIAGRAMAS DIFRACTOMETRICOS

a) Se calcula el intervalo angular entre los máximos c o r r e s ­
pondientes a K, y Kw ( &  O  ) .

i
b) Se h ace una lectura de la intensidad de la curva e x p e r i ­

mental para valores angulares menores que el máximo de

K < t , a intervalos regulares de a la derecha del

máximo.

c) Se supone que en esa zona de la curva, el pico de la fa­

se m e taesta ble no contribuye y por lo tanto los valores 

leídos son las contribuciones de K*, y reun i d o s .

d) Utilizando la suposición de Rachinger, que el pico Ko<t 

tiene una intensidad exactamente igual a la mitad  del pi­

co Kw, , y está corrido con respecto a este en una dis- 

tanc i a , se calcula a partir de los valores hallados 

en b) la' contribución de usando la fórmula iterativa

T _  l T ^
~  I

e) Los valores obtenidos en d) se restan de los leídos sobre 

la curva, de forma de obtener el perfil de solamente.

f) Se supone que el pico Kl, es simétrico, y por lo t anto 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 ángulos mayores que el máximo.

g) Obtenida de esta forma el otro perfil de K«tf( , volvemos a 

aplicar el métodcv iterativo señalado en el punto d) de 

forma de obtener el perfil, para valores angulares may ores 

que el máximo, de

h) Si este perfil obtenido en g). es adicionado al obtenido 

en f) se obtiene el perfil correspondi ente a la contri-
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bución de K«(, y K«<i reunidos, es decir el perfil del p i ­
co de la matriz.

Se hace una lectura de los valores de la intensidad en la 

curva experimental, pero esta vez para los puntos ub icados 

a la izquierda del máximo, es decir en la zona de mayores 

valores angulres, teambién a distancias regulares A  Q  
a la i zqui-erda del máximo. £

La diferen cia entre los valores resultantes de la lectura

i) y el cálculo h) es la contribución del pico de la 
fase m e taestable buscada.
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F¡gura I. 

Figura II

F i gura II 

F i gura II

F i gura II

F i gura II 

F i gura II

F i gura II

F i gura II, 

F¡gura II . S

Fi gura I I . I

I N D I C E  D E  F I G U R A S

I : Diagrama de fases del sistema Aluminio-Zinc a p r e ­

sión atmosférica, según la publicación del Profesor 

G.V.Raynor, The Institute of Metals, London.

. I : Cámara de Guinier de la Compagnie G é n erale de Radio- 

I o g i e . a) M o n o c r o m a d o r .b) Ventana de salida del haz 

m o n o c r o m a t i z a d o .c)Portamuestr as giratorio, d) Porta- 

film. (figura tomada de la referencia 26 ) .

.2 : Geometría de focalización de la cámara de Guinier.

( figura tomada de la referencia 26 ) .

.3 : Influencia del ángulo de tallado del cristal con r e s ­

pecto a los planos cristalinos, a) =  0 , m o n o c r o m a ­

dor simétrico. b)o(^ 0 , monocro mador asimétrico.
( figura tomada de la referencia 26 ) .

.4 : Marcha de rayos en la cámara de Guinier en el montaje 

" en forma de S " .

.5 : Esquema de la marcha de rayos en el d i f r a c t ó m e t r o .

,6 : Geom etría de focalización del d i f r a c t ó m e t r o . Puede v e r ­

se la variación del diámetro del círculo de f o c a l i z a ­

ción, al desplazarse el detector.

,7 : Definición del haz en un dif ractómetro Philips PW 1050/25 

V: Ventana del tubo de rayos-x. S | : Ranura Soller.

R|: Ranura de divergencia. M: Muestra. E: Eje del g o ­

niómetro. F: Ranura de dispersión. S £ : Ranura Soller.
R£¡ Ranura de recepción. D: Detector. ( figura tomada 

de la referencia 32 ) .
,8 : Diagrama en bIock del sistema de detección del difrac- 

t ó met ro utiI¡zado.

» : Análisis espectral del haz emitido por el tubo de Rayos -X 

poniend o en evidencia la radiación principal Co K y 

sus armónicos. El haz ha sido atenuado con un filtro de 

hierro conveniente, a proximadamente unas mil veces.
( Figura tomada de la referencia 47 ) .

0 : Numero de cuentas requerido para obtener un cierto

error porcentual, para di st i nt os valores del cociente

radiación total - fondo ( figura tomada de la r e f e r e n ­
cia 29 ) .
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Fi gura

F¡gura 

F¡gura 

Fi gura 

Fi gura

Fi gura

F i gura

F i gura 

Fi gura

II.11 : Dependencia de la f luctuación cuadrática media en

las intensiades de difracción con el tamaño de los 

cristales d i f rac.t antes, para distintos valores del 

c oeficiente de absorción lineal ( figura to mada de 

la referencia 29 ) .

III.l : Diagramas fotográficos de la aleación A i —30% Zn

a) recién templada b) envejecida 100 horas a t e m p e ­

ratura ambiente. Tiempo de exposición : 120 minutos.

I I 1.2 ; Diagramas fotográficos de las aleaciones Al-30% Zn y

A 1-34% Zn envejecidas a 200° C y obtenidas en las m i s ­

mas con diciones exper i menta I es de la figura Ill.l .

II 1.3 : Intensidad de la Ifnea ( lOTO ) de I a fase en f u n ­

ción del tiempo de envejeci miento para las aleaciones

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

II 1.4 : Diagramas dif ractométric os_de la Ifnea ( 3 1 1  ) de I a 

matriz, y de I a Ifnea ( 1123 ) de la fase metaes t a b l e  

durante el envejec imiento isotérmico de la aleación 

A i —30% Zn, obtenidos en las mismas c o ndicion es e x p e r i ­

menta les que los pi eos de Z i nc de la figura III.3 

( 400 cuentas/segund o a fondo de escala, y ve locidad 

de barrido: Io/ minuto en 2 ©  ) .

I I I.5 : Intensidad relativa de la Ifnea ( 1123 ) de la fase

metaest able R en función del t ie mpo de envejecim iento 

para la aleación AI—30% Zn. ( Cociente entre la 

intensidad de dicha Ifnea y la de la Ifnea ( 3 1 1  ) de 

la matriz, en la misma medición ) .

IV.I : Intensidad integrada de la Ifnea ( I O N  ) de la fase
en función del tiempo  de envejecimi ento a 200°, 

para las aleaciones AI—34% Zn, AI—38% Zn y AI—30% Zn.

IV.2 : Detai le de los primeris 360 minutos del gráfico de la 

f i gura IV. I .

IV.3 : Logaritmo de ( I - —p --  ) en función del t i e m p o  de
envejecimiento, max para las tres aleaciones

estudiadas, y las rectas que ajustan a dichos puntos 

por el método de los cu adrados mínimos.
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F¡gura IV.

Figura V.

Figura V.

Figura V.

Figura V.

Figura V.

4 : Logaritmo del logaritmo de ( I - -j-----  ) en función

del logaritmo del tiempo, para max t o d a s  las

aleaciones estudiadas, y las rectas que ajustan a d i ­

chos puntos por el método de los cuadrados mínimos.

Para las aleaciones concentradas ( 34% y 38% ) se 

buscó la recta que ajusta a los puntos correspondi e n ­

tes a los primeros 60 minutos de envejecimiento.

1 : Diagramas d ifractomét rico de la línea ( 200 ) de I a ma-
tr i z, y la I f nea de la fase R ( 0112 ) superpuestos, 

en la aleación AI-34% Zn, para tiempos c r e c i e n t e s  de 

envejecimiento, a) 15, 20, 25 y 30 minutos b) 40, 50, 
60, 70, 80 y 90 minutos.

2 : Diagramas difractométri eos de la línea ( 200 )de la m a ­

triz, y la línea ( ©lT2 ) de la fase R superpuestos, 

en la aleación Al-38% Zn, para tiempos c r e c i e n t e s  de 

envejecimiento, a) 15 y 20 minutos b) 25, 30 y 40 m i n u ­

tos c) 50 60, 70, 80, 90, 105, 120 y 150 minutos.

3 : Diagramas difractométri eos de la línea ( 200 ) de la

matriz, y la línea ( 0112 ) de la fase R superpuestos, 

en la aleación Al-30% Zn, para tiempos c recientes de 

enveje cimiento a) 0, 5, 10, 15 y 20 minutos b) 25, 30,
40 y 50 minutos c) 60, 70 y 80 minutos d) 90, I05 y 

120 minutos e) 150, I80 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 

j) 1350, 1500, I68O, I860, 2040, 2250 y 2500 minutos.

I- : Altura del pico de la fase metaestab le en funció n del 

ti e m p o  de envejecimiento a 200° para las a leacion es 

A l -34% Zn, AL-38% Zn y A 1-30% Zn. El tiempo se r e p r e s e n ­
ta en escala logarítmica.

¡ : Altura relativa del pico de la fase metaestable, en 

función del tiempo de envejecimient o a 200°, para las 

m i s m a s  aleaciones ( cociente entre el pico de la fase 

metae s t a b l e  y el pico de la matriz al que aparece s u p e r ­
puesto  ) .
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Figura y.

Figura V.

Figura y.

Figura VI

Figura A.

Figura A.

Figura A.

Figura A.

r : Superpos ición de las curvas de precipitació n de Zinc, 

P o s ición angular de la Ifnea ( 200 ) de I a matriz, 

y evolución del pico de la fase metae stable en función 

del tiempo, para la aleación Al-34% Zn, t o m a d a s  de los 

gráficos de las figuras IV.4 , IV.8 y V.5

7 : Superpos ición de las curvas d§ precipitación de Zinc, 

posición angular de la Ifnea ( 200 ) de la matriz, 
y evolución del pico de la fase metaes t a b l e  en función 

del tiempo, para la aleación Al-38% Zn, tomadas de los 

gr á f i c o s  de las.figuras IV.4/ IV.9 y V.5 «

$ Superpo sición de las curvas de precip itación de Zinc, 

y evolución del pico de la fase metae stable en función 

del tiempo para la aleación Al- 3 0 %  Zn, t o m a d a s  de los 

gráficos de las figuras IV.4 ( curvas 30% A y 30% B ) 

y V.5 .

,1 : Diagramas fot ográficos de las aleaciones AI—34% Zn y 
A 1-38% Zn para tiempos crecientes de enveje c i m i e n t o  a 

200° ( a l a  izquierda 38% , a la derecha 34%) . Tiempo 

de exposición: 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

II) 100 minutos 12) 120 minutos 13) 150 minutos 

¡4) I80 minutos 15) 225 minuto s 16) 300 minutos .

1.1 : Energía libre molar en función de la temperatura, para la

fase blanca y gris d e l . estaño. ( figura e x t raí da de 

la referencia 40 ) .

1.2 : Energía libre molar de una solución ideaJ en función

de la composición ( a t e m p e r a t u r a  fija ). ( figura 

extraída de la referencia 40 ) .

1.3 : Energía libre de una soluciónen función de la c o m p o ­

sición de la misma, exhibiend o el método para la 
determinación gráfica de las energías libres parciales.

( figura extraída de la referencia 40 ) .

1.4 : Energía libre de ambas fases («C y p  ) de un sistema
bi componente, en función de la composición a) a t e m p e r a ­

tura T| en la que predomina una fase b) a t e m p e r a t u r a  

T2 donde ambas fases coexisten.
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Fi gura A.I

F ¡ gura A . I

F i gura A . I

.5 : Energía libre de ambas fases de un sistema bi c o m p o ­

nente en función de la composición. a) si tuación 

f uera del equilibrio donde las energías libres p a r c i a ­
les de cada elemento en las distintas fases no c o i n c i ­

den. b) Situación de equi I ibrio donde cada e l e mento 

está carac terizado por una única energía I ibre p a r c i a l .

.6 : Diagrama de fases de un sistema bi componente, s i m p l i f i ­

cado para exhibir las consider aciones que permiten 
e stabl e c e r  la regla de la palanca.

- 7 : Energí a libre en función de la compos ición para un 

sistema que se divide en fases , m o s t r a n d o  las c o m p o ­

siciones de los puntos de la espinodal q u í m i c a  a esa 
t e m p e r a t u r a  ( c a y c^) .
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FIGURA I I . I

FIGURA 11.2
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FIGURA 11.3

FIGURA 11.4



FIGURA i ¡.5
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FIGURA 11.7
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FIGURA I1.8
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(voiti)

FIGURA II-V

iifc iH !;!!3*5 10 a» i 06,000
Número de cuentas ( N̂ . )

FIGURA ll*10
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FIGURA H . I I
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FIGURA I I 1.1

(1) Línea ( 1 II ) de 1 a faseol

(2) Línea ( 200 ) de I a fase o(

(3) Lfnea ( 220 ) de la fase

(4) Lfnea ( 0002 ) de I a fase

(5) Lfnea ( lOlO ) de 1 a fase p>

(ó) Lfnea ( 101 t ) de la fase

(7) Línea ( l OÍ 2 ) de la fase (?>

(8) Lfnea de la fase metaestable



» o

F
I
G
U
R
A



F
I
G
U
R
A
 

I 
I 
I



100





v>



<M

F
I
G
U
R
A
 

,
v
-





105

>

F
I
G
U
R
A



FIGURA V.l (a)
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FIGURA V.l (b)



1 0 3

FIGURA V .2 (a)
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FIGjfRA V.l II (a)





113

FIGURA V.lll (c)



FIGURA V.lll (d)
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FIGURA V.lll (e)





1 1 7



1 1 8



1 1 9





12R

'o
üh
 
*



I n
t
. 

I 
i 
ne
a 

ma
t
r
 
i 
z

F
I
G
U
R
A





In
t.

 
Zi

nc



w

J  C  O  O  OE-- o  o  o
- n i  t o  o  v n





1 2 7

FI
G

U
R

A
 

V
l

.
l

f
b

)



1 ¿  o

oS=

FIGURA A . I . |

Energía I ibre de 
I os co moonentes

Energía I¡bre de 

1000 I a so I uc i 6n

Energía libre de 

-500 mezc I a

FIGURA A . I.2
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(A)

FIGURA A.I.3

FIGURA A.I.4
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FIGURA A . I . 5

FIGURA A.I.6
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Tabla ¡V.I 

TabI a i V . 2

Tab i a 1V .3 

T a b ¡ a  I V . 4

Tabla IV.5 

TabI a IV.6

TabI a V. I

I N D I C E  D F T A B  L A S

¡ntensidcu dt a ifnea ( I.OTl ) de ¡ a fase fb en .as 

aleacion es A. -^4% Zn, AI -38% Zn y AI -30% Zn, durante 
el envejec írís.vco ¡sotermo a 200° .

¡
Logaritmo oe . i - ~---- ) de la línea ( I OÍ I ) de

la fase p  , en las aleaciones Al-34% Zn, A j- 3 8 %  Zn
y AI -30% Z;., cdicuiado en base a ios datos de la tabla 
IV. I .

I i empos de rt'ejaci’ón calculados a partir de los d a ­
tos de I a t j d  i a IV.2 por eI método de i os cuadr a d o s  
m f n ¡ idos .

Logaritmo de! logaritmo de ( I - —j--- ) de I a ifnea

( I0ÍI ) de i a fase ¡0 , en las m a * a leacio nes 

A l -34% Zn, A i-38% Zn y A l -30% Zn, calculado  en base 
a los datos ce la tabla IV.I

Ordenadas a! origen, pendientes y " t i e m p o s  de r e l a j a ­

ción" calculados a partir de los datos de la tabla 

IV.4 por ei método de los cuadrados mínimos.

Posición anguiar oe la línea ( 400 ) de la matr i z , para 

las aleaciones Al-34% Zn, Al-38% Zn y Al-30% Zn, o b t e ­

nidas de los gráficos IV.I, IV.2 y IV. 3 , y los e s p a ­

ciados interplañares y parámetros de red c a l c u l a d o s  en 
base a eI i a s .

Alturas de los p¡cos de la fase meteestable, de ¡3  
línea ( 200 ) ae la matriz, y los respect ivos e o c i e n t e s  

para las a U a c o r . e s  Al-34% Zn, A l - 38% Zn y A l - 3 0 %  Zn, 

a partir de los datos obtenidos de las figuras V.l, V.2 

y V . 3, luego de haber separado ios picos por el m é t o d o  
detai lado en ei apéndice III



1 3 3

T A B L A  I V . I

TIEMPO 34% 38$ 30% A 30% B

n i ñutos cuentas cuentas cuentas cuentas

5 493 546 83 106

10 1021 2835 241 272

15 21 10 5429 190 361

20 2942 6974 472 404

25 5580 9508 395 524

30 8462 1 1656 688 559

40 1 1 732 1 6870 962 681

50 1 3628 1 8748 1055 813

60 1 3989 1 941 8 1417 1037

70 1 291 3 19554 1803 1264

80 14129 19368 2018 1419 I

90 14436 21 1 1 2 2891 1715 1
105 14487 20949 3515 1970 |

1 20 14156 19545 3668 201 5 [

150 13893 20289 4433 2550

1 80 1 5040 21 390 5871 2689

210 14961 22244 6748 2845

240 15417 22303 7628 -

2 70 15657 20966 7997 -

300 15491 21 891 9865 3843

TIEMPO 34% 38% 30% A 30% B

m i ñutos cuentas cuentas cuentas cuent :

330 16292 21368 10621 4638

360 16092 21626 10712 : 5246

420 : 15001 22193 9836 5601

480 1 6595 22376 10177 62 77

540 16435 22193 10197 6776

600 16153 21449 10305 7435

660 - - - 8435

720 16422 22352 1 1 1 67 8479

840 16496 21 308 13166 9806

960 16183 22534 14049 1 0469

1080 - - - 1 1409

1 145 16458 22357 1 6920 -

1 200 16045 22807 17521 1 2376

1350 - - - 1 3667

1 500 - - - ¡4059

1 680 - - - 14418

1 860 - - - 14274

2040 - - - 1 5587

2250 - - - 1 5440

2 500 - - - 1 5<S‘U
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TABLA IV.2

i \ 
TIEMPO ; 34 % 38 % 30 % A 30 % B

m¡ñutos - - - -

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 1.2645 1.4557 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

I  9 0
2.1458 3.2084 0.1803 0.1086

TABLA IV .3

COM
PO
SI
CfON 34 % 38 % 30 % A 30 % B

TIEMPO 

DE

RELAJACION 
I(MINUTOS)

38,8 31, 1 629,2 882,7
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TABLA IV.4

1 og t 34% 38% 30% A 30% B

- - - - -

1.6094 - 3.486 - 3.685 - 5.360 - 5.051

2.3036 - 2.741 - 1.982 - 4.276 - 4.104

2.7081 - 1.979 - 1.261 - 4.519 - 3.821

2.9957 - 1.676 - 0.964 - 3.600 - 3.709

3.2189 - 0.873 - 0.569 - 3.781 - 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 - 2.101 - 2.419

4.4998 0.764 I . 1 66 - 1 .713 - 2.220

4.6540 0.776 i . 1 ! 2 - ¡ .497 - 2.073

4.7875 0.698 0.785 - 1 -449 - 2.049

5.0106 0.640 0.937 - 1 .232 - 1.795

5.¡930 0.926 1 .2 76 - 0.896 - 1.737

5.3471 0.910 - - 0.721 - 1.676

5.4806 1 .053 - - 0.559 -

5.5980 1 .152 1 . II 7 - 0.495 -

j
|| 5.7038 1 .081 1 .667 - 0.189 - 1.339
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TABLA I V . 6

ÍCOM
PC

j s;
¡ CION
i

POSICION 
ANGULAR 
LINEA 

( 400 )

ERROR 
POSICION 

L 1 NEA 
( 400 )

ESPACi ADO 

INTER- 

PLANAR

ERROR

ESPACIADO

PARAMETRO 

DE RED

"" " ,mt mmm 1 i
ERROR s

PARAMETRO 

DE RED ¡ 
*

■

34 % 62,125° 0,005° 1,0119 A 0,002 A 4,048 A
O |

0,008 A í

38 % 62,140° 0,005° . 1,01¡7 A 0,002 A 4,047 A
“ “of

0,008 A
Ú
|!

Se %
•i

62,135° 0,005° 1,0118 A 0,002 A 4,047 A
°10,008 A 5 
í 
1



1 3 »
T A B L A  V . l

■*
ALIWflTDÓ: PICO Vil L r- FASE METAtSTABLE ALTURA DE LA LINEA 1 (200) DE LA MATRIZ | COCIENTE |

TIEMPO 34% 38% 30% 34% 38% 30% 34% 38% 30% 1

m¡ñutos cuenta; cuenta; ¡ cuenta cuenta 3 cuenta 3 cuentí s - - 1
sea. seq . seq. seq. seq.

5 58
- - 2442 - - 0 .0237 |

! 0 - - 86,5 - - 2208 - - 0.0391

! 5 204,5 468 100,5 1231 2635 2382 0.1661 0.1776 0.0422

2C 2 I 7 473 1 27 1557,5 1953,5 2000 0.1393 0.2421 0.0635

25 203 446 156,5 1765 2282 1589,5 0.1150 0.1954 0.0985

30 I4 I ,5 363 127,5 2118 1975 1570 0.0668 0.1837 0.0812

40 5 I , 5 21 0 240 201 5 2371 2083 0.0256 0.0886 0.1152

50 34,5 86 195 2131 2407 1336 0.0162 0.0357 0.1459

60 32,5 I 25 317 2200 2526 2232 0.0147 0.0495 0.1420

70 3 1 67,5 256,5 2143 2350 I 829 0.0145 0.0285 0.1402

80 25 48,5 195 2067 2775 1520 0.0121 0.0175 0 . 1283

90 22 49 255 2034 2667 21 68 0.0108 0.0184 0.1176

I 05 - 34 330 - 2379 2672 - 0.0143 0.1235

l 20 - 39 300,5 - 2515 2208 - 0.0155 0 . 1361

I 50 - I 2,5 389 - 2491 2644 - 0 . 0 0 5 0 0.1471

I 80 - - 338 - - 2576 - - 0.1312

2 I 0 - 349 - - 2579 - - Ó. 1373

240 - - 332 - - 2524 - - 0.1315

270 - - 327,5 - - 2518 - - 0.1301

300 - - 230 - - 1 632 - - 0.1409

330 - - 312 - - 2518,5 - - 0 . 1 23(>
360 - - 332 - - 2330 - - 0 . 142 5



1 3 9

T A B L A  V.i ( c o n t i n u a c i ó n )

ALTURA DEL PIC0 DE LA 
FASE METAESTABLE |

" A'LTUKA
( 20Q )

!)L LA L 
DE LA V

TNL'A
ATRIZ COCI ENTE ----~ ” 1

Ti empc£ 34% 38% 30% 34% 38% 30% 34% 38% 30%

M- + J cuentas cuentas cuentasl cuentas cuenta; cuentaM i ñutos) seg. seg ■ seg. seg. seg . seg.
-------- ... ~ -

—

420 | - 300 - - I 240 - 0.2419
I

480 - 407 - - 28 i 0 - - 0.1448

540 I - - 4I5 - - 2670 - - 0.1554

600 - - 335 - - 2055 - - 0.1630

660 J - = 276 - - 251 0 - - 0.1100

730 - 245 - ! 665 - - 0.1471

840 - - 227 - I 952 - - 0.1163

960 - - 260 - - 2530 - - 0.1028

i 080 - - 21 9 - - 241 0 - - 0.0909

I 200 - - 201 - - 25 07 - - - 0.0802

I 350 - - I 28 - - 1838 - - 0.0696

l 500 - - I 22 - - 2282 — — 0.053 5

I 680 - - I00 - - 221 5 - - 0.0451

! 860 - - 72 - - 1845 - - 0.0390

2040 - - 70 - - 231 2 - - 0.0303

2250 - - 41 - - 2173 - - 0.01 S<)

2500 - - 25 - - 2400 - - 0.0104

2830 - - 37
I -

- 2000 - - 0.0185




