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RESUMEN

En aleaciones dilufdas de Zn-Sn solidificadas unidireccionalmente, se analiza
la evolucién de las subestructuras de microsegregacién desde interfaz sélido-liquido plana
hasta el estadio de células regulares o hexagonales, en funcién del pardmetro G/VCg; don-
de G es el gradiente de temperatura en el liquido delante de la interfaz, V es la velocidad
de avance de la misma y C, es la composicién promedio de la aleacién. Los resultados se
comparan con los obtenidos por otros autores en aleaciones de diferente estructura crista-
logréfica. Para observar la influencia de la orientacién cristalogréfica de la direcci6n de
crecimiento, se utilizaron semillas orientadas en dos maneras diferentes: 1) Plano basal
perpendicular a la interfaz S-L; y 2) Plano basal paralelo a la interfaz S-L. Se observé que
la evoluci6n de la subestructura est4 fuertemente influenciada por la orientacién cristalo-
grafica del espécimen. Si bien esta evoluci6n es continua, puede ser caracterizada por los
siguientes estadios discretos (cuando disminuye G/VCy):

Caso (1): Plano basal perpendicular a la interfaz

i) Interfaz plana

ii) Nodos desordenados
iij) Nodos alineados en direccién paralela al plano basal
jv) Células alargadas o bidimensionales

v) Células regulares o hexagonales

Caso (2): - Plaro ﬁasal paralelo a la interfaz

i) Interfaz plana

ii) Nodos desordenados, cuya densidad aumenta cuando disminuye G/VCq
iii) Nodos ordenados en configuracién hexagonal
iv) Células regulares o hexagonales

La%%iiexién entre los diferentes estadios se realiza a través del mecanismo de
nodos y posterior desarrollo de surcos segregados, que delimitan las paredes de la subes-
tructura. La estructura de nodos y surcos siempre presenta una segunda fase.

En el caso (1) los nodos tienen morfologfas lenticulares o elipsoidales, mien-
tras que en el caso (2) los nodos tienen formas hexagonales. Se sugiere que esta dependencia
de 1as formas de los nodos con la orientacién cristalogréfica, es debida a la anisotropfa de
la energfa libre interfacial s6lido-liquido. En ambas direcciones de crecimiento el tamafio
celular queda determinado por las condiciones de solidificaci6n en que se forma el primer
arreglo de nodos, esto es, el estadio (iii) de la evoluci6n.

- En aleaciones dilufdas de Zn-Cd solidificadas unidireccionalmente en direcci6n
<1010> , se analiza la transici6n desde células hexagonales a dendritas, cuando disminuye
el valor del pardmetro G/VCO. Se encontr6 que la evolucién de la subestructura se realiza
a través de dos mecanismos simultdneos y continuos: 1) alargamiento de las células en
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direccién paralela a la traza del plano basal con la interfaz S-L; 2) ramificacién de la subes
tructura, como resultado del mecanismo de nodos.

Para valores minimos del cociente G/VCO, la subestructura se compone de
dendritas que crecen cooperativamente en la direcci6én (1010) . El uso de la técnica me-
talografica de capas delgadas de 6xido permite la determinaci6n detallada de la morfologla
tridimensional de las dendritas. Se muestra que éstas tienen una secci6n transversal cruci-
forme, los brazos de las cruces son placas continuas que se extienden a lo largo del cristal.
Las placas que forman cada cruz esténa 90° una de otra, siendo ambas paralelas a la direc-
cién de crecimiento: una yace en el plano (0001) y la otra en el (1210). A partir de ambas pla
cas nacen ramas dé orden superior uniformemente espaciadas que crecen sobre el plano
(1210) en direccién - -{0001) , y sobre el plano (0001) en direccién (1010 )- La misma
técnica usada en la interfaz congelada prueba que las placas son el resultado de la coales-
cencia de ramas secundarias durante el proceso de solidificacién. La subestructura de
segregaci6én dendrftica tiene, como caracterfstica fundamental, una mayor concentracién
de soluto asociada con bandas paralelas al plano basal.
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CONSIDERACIONES GENERALES

Durante la solidificacién de aleaciones, la superficie que separa el s6lido del
Ifquido (en adelante: interfaz s6lido-1fquido) puede ser, en escala microscépica (no atémica),
plana o no. La morfologfa y la estabilidad de la interfaz s-1 dependen de las condiciones en
que se produce la solidificién. La inestabilidad de la interfaz plana da origen a una microse-
gregacién de soluto (en escala de 50 a 300 micrones) transversal a la direccién de crecimien
to, de manera que el s6lido que se genera por el pasaje de tal interfaz tiene una distribucién
de soluto no homogénea. -

El conocimiento del fen6meno de microsegregaci6n, y la compresién de los me
canismos que lo producen, es de mucho interés, no solo desde el punto de vista académico,
sino que adem4s tiene una importancia tecnol6gica fundamental. En efecto, la distribucién
inhomogénea de soluto en una aleacién obtenida por solidificacién afecta sensiblemente las
propiedades fisicas y quimicas de la misma (por ejemplo: propiedades mecénicas (1-3);
propiedades a la corrosién (4); etc.). Por otra parte, existe una relacién muy estrecha
entre las subestructuras de microsegregacién y las estructuras de fundicién en lingotes (5).
Ademés, las investigaciones sobre el crecimiento unidireccional de materiales con pequefias
cantidades de impurezas han influfdo notoriamente en el desarrollo de la industria de semi-
conductores.

Es asl que durante los Gltimos veinte afios los fen6menos de microsegregacién
han recibido especial atencién por parte de los investigadores, como resultado de ello
ahora se dispone de una informacién amplia y variada sobre el tema (6). No obstante, atn

quedan varios aspectos por ser aclarados. El estudio de algunos de ellos es el propé6sito del
presente trabajo.
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CAPITULO I - INTRODUCCION

I.1 SOLIDIFICACION UNIDIRECCIONAL

Supongamos que el material estd contenido en una navecilla alargada colo-
cada dentro de un horno que se mueve con velocidad constante y con un gradiente de tem-
peratura tal que produce, a lo largo de la probeta, una distribuci6én de temperatura como
se muestra en la Fig. I.1. En estas condiciones tendremos, suponiendo que no hay pérdi-
das laterales de calor, una interfaz S-L plana, perpendicular al eje del espécimen, que
avanza en el sentido del movimiento del horno con una velocidad constante "'V'. En esta
interfaz en movimiento se genera continuamente calor latente de solidificaci6én. Para
que la interfaz no se detenga, es necesario retirar en forma continua el calor latente que
se va generando, por lo que la velocidad de avance de la interfaz estari determinada por
la velocidad con que se extraiga el calor latente. En la situacién aquf considerada, la
extrhcﬁidn de calor latente se realiza a través del s6lido por radiacién hacia el ambiente
o por conducci6én hacia un sumidero de calor en contacto térmico con el extremo del s6li-
do. La ecuacién de transferencia calérica por unidad de area ser4:

KsGg = Ky G, + VL J

L

donde:

Los sufijos S y L denotan s6lido y liquido respectivamente,
K: conductividad térmica.

G: gradiente de temperatura,

V: velocidad de avance de la interfaz.

L: calor latente de solidificacién.

P: densidad del material.

1.2 J MICROSEGREGACION DE SOLUTO

En un material impuro crecido en forma unidireccional de la manera des-
cripta anteriormente, al hacer un ataque quimico o electrolftico en cortes transversales
a la direccién de crecimiento se observa frecuentemente una subestructura de células he-
xagonales (Fig.Il.2) y, correspondientemente, en las superficies longitudinales se obser-
van lfnheas paralelas a la direccién de crecimiento, llamas corrugaciones, con espaciado
igual al tamafio de las células hexagonales (Fig.1.3). Smialowski (1) fue uno de los prime-
ros autores que atribuyeron este fenémeno al contenido de impurezas del material. Pos-
teriormente, Chalmers y sus discfpulos, con una metodologfa cientffica adecuada, inician
en la década del 50 el estudio sistemético de estas subestructuras de solidificacién. El
método consiste en solidificar unidireccionalmente aleaciones binarias dilufdas compues-
tas por materiales de alta pureza y de composicién conocida, en condiciones controlables
y reproducibles en lo que se refiere a gradientes de temperatura y velocidades de solidi-
ficacién. Ademés, en equipos horizontales de crecimiento, utilizaron sistemas de decan-
tado que al separar ripidamente el s6lido del liquido dejaban expuesta la interfaz S-L en



el momento adecuado, pudiéndose conocer asi las subestructuras por observaci6n directa (7).
Rutter y Chalmers (2), en un trabajo fundamental, explicaron cualitativamente el fen6meno
de microsegregaci6n transversal introduciendo el concepto de “Sobreenfnamlento Constitu-
cional®” (S.C.), este concepto -que se expone mis adelante- fue desarrollado analfticamente
por Tiller y coautores (3).

I.2.1 Distribuci6n de soluto en presencia de interfaz plana

Consideremos una aleacién binaria dilufda que solidifica unidireccionalmente
con velocidad constante de la manera descripta en la Fig.I.1. Si A es el solvente y B el solu
to, el diagrama de fases de la aleaci6n dilufda puede tener las dos formas mostradas en la
Fig. I.4 (a, b). Se define el coeficiente de particién de equilibrio k, como el cociente entre
la concentraci6n de soluto en el sélido y la concentracién de soluto en el lfquido cuando los
dos estén en equilibrio k, = CS/CL, es decir que en el caso (a) es k,{ 1y en el caso (b)
k,> 1. Se considerari el caso méis usual en que k, <1, pero el tratamxento es igualmente -
vélldo para k,» 1. Se hacen las siguientes suposmwnes-

i) k, = cte. Es decir, que las lfneas "lfquidus" y "s6lidus' son rectas, en general esto se
cumple para soluciones muy dilufdas.

i) La difusi6n en el s6lido es despreciable.

. f
iif) La mezcla de soluto en el lfquido s6lo se realiza por difusién. Esto equivale a suponer
que el Ifquido no est4 agitado ni mecAnicamente ni por conveccién. Esta situacién es
alcanzada cuando se hace una solidificacién vertical desde abajo hacia arriba (4, 5).

fv) En la interfaz s6lido-1fquido el equilibrio se mantiene en todo momento. Es decir,
que las concentraciones del sélido y el lfquido en la interfaz son las que predice el
diagrama de equilibrio.

En estas condiciones, si el liquido inicial es de composici6én uniforme Co
(Fig. 1.5), la primera capa de s6lido que se forma tendri composicién k oCo- Debido a
que kg, < 1, el s6lido siempre sers més puro que el liquido del cual se nutre, lo que equivale
a declr que el s6lido, a medida que avanza, va rejectando soluto hacia el lfquido, de mane-
ra que en éste se establece un gradiente de concentracién. De acuerdo a lo supuesto, la ho-
mogeneizacibn del liquido se realiza por difusién solamente. La velocidad de difusién del
soluto desde la interfaz hacia el resto del liquido estars gobernada por el coeficiente de
difusién del soluto en el lIquido. Para un sistema dado, la cantidad de soluto que es rejec-
tado en la interfaz por unidad de tiempo dependeri de la velocidad de solidificacién. Mien-
tras que las velocidades que se utilizan normalmente son del orden de 1 a 10 mm/min, el
coeficiente de difusién del soluto en el lfquido es del orden de 5 cm2/dfa. Esta diferencia
se traduce en la formacién de una capa enriquecida de soluto enfrente de la interfaz. A
medida que progresa la solidificacién, el s6lido y el liquido van aumentando su composi-
cién en las inmediaciones de la interfaz, tal como se muestra en la Fig. 1.6 (a, b). Las
composiciones del s6lido y del liquido en la interfaz son Cg y C, respectivamente. Como,
se supone-que en la interfaz se cumple el diagrama de equilibrio, serf Cg/Cj, = k,-



Se debe aclarar que, por razones de conservaci6n de soluto, las 4reas rayadas de la Fig.
1.6 deben ser iguales. Cuando Cg alcanza el valor C(Fig.1.6 ¢) es Cq = C /ko = cte., y
la cantidad de soluto que toma parte en el proceso de difusién seré constante.De aqul en
adelante existe una condicién de estado estacionario en la cual se forma s6lido de compo-
sicién C, (Fig.I.6 d). El estado estacionario continda siempre que la velocidad de solidi-
ficaci6n permanezca constante y siempre que haya suficiente lfquido delante de la interfaz,
para que la difusién de soluto tenga lugar sin obstdculos. Esta Gltima condici6n deja de
cumplirse al llegar la interfaz al extremo de la probeta (Fig.I.6 e); es evidente que en
esta situaci6n la concentraci6n del sélido tendré que ser mayor que Cq a fin de acomodar
el exceso de soluto que ha sido llevado al extremo de la probeta. La distribucién de solu-
to en el sélido al terminar la solidificacién estd representada en la Fig. I.6 f. La observa
cién de esta figura nos muestra que el resultado final de la solidificaci6én unidireccional es
una probeta que presenta macrosegregacién longitudinal de soluto. La distribucién de solu-
to en los transientes inicial y final que originan esta macrosegregaci6n han sido tratados
te6ricamente por Tiller y coautores (3) y en forma més rigurosa por Smith y coautores (6).
Los aspectos més significativos de estos transientes son sus longitudes caracterfsticas;
la longitud del transiente inicial estd dada aproximadamente por Li= D/Vk0 y la longitud
del transiente final es aproximadamente L= p/v (Ref.7, p.134). Es decir, que la longi-
tud del transiente final es més corta, por un factor k,, que el transiente inicial. Por ejem
plo, para una aleacién dilufda de cadmio en cinc, que tiene k, = 0,15 y que solidifica a una
velocidad de 0,5 mm/min, si se toma como valor aproximado D =0,3 mm2/min, el tran-
siente inicial tendr4 una longitud de 4 mm y el final tendr4 0,6 mm.

I1.2.2 Sobreenfriamiento constitucional

Este concepto, introducido por Rutter y Chalmers (2), es la base fundamen-
tal sobre la que se apoya la explicaci6n de los fen6menos de microsegregacién de soluto.
Su enunciado establece que: cuando existe una zona de lfquido delante de la interfaz cuya
concentracién varfa en direccién perpendicular a la misma, parte de ese liquido, adyacen-
te a la interfaz, puede estar a temperaturas inferiores a su temperatura de equilibrio, es
decir que puede estar sobreenfriado. Que ello ocurra o no depende -para cada aleacién y
para cada velocidad de solidificacién- del valor que tenga el gradiente de temperatura Gy,
en el lfquido delante de la interfaz. Como se veri més adelante, la eventual existencia de
una zona de liquido sobreenfriado delante de una interfaz plana, favorece el desarrollo de
las posibles inestabilidades que aparezcan en la misma, dando origen a diferentes subes-
tructuras de microsegregacién.

Consideremos, por ejemplo, el estado estacionario que aparece durante la
solidificacién unidireccional de una aleacién, descripto anteriormente y esquematizado en
la Fig.1.6 d. Las concentraciones del s6lido y del lfquido en las proximidades de la inter-
faz se muestran en la Fig. 1.7 (a). La Fig. I.7 b, muestra como varfa la temperatura
de equilibrio con la composicién para un diagrama de equilibrio correspondiente a una
aleacién binaria dilufda con k,€ 1. Ty y Tg son las temperaturas de equilibrio de un liqui-
do de composicién C y Co/ko respectivamente; la primera corresponde al liquido lejos de
la interfaz y la dltima al que est4 en contacto con la interfaz. La Fig.1.7 ¢, por su parte,
muestra la variacién de la temperatura de equilibrio del liquido con la distancia desde la



interfaz. La temperatura real de la interfaz es muy cercana a To y solamente difiere de
ella en una pequefia cantidad & T que es el sobreenfriamiento térmico que provee la
fuerza impulsora cinética necesaria para que el proceso de solidificacién tenga lugar.
Para metales, este A T es del orden de la centésima de grado o menor (7). El lfquido
posee, ademés, una temperatura real (Ty) que, en el caso del crecimiento unidireccional
que se analiza, varfa a partir de la interfaz segf@in un gradiente de temperatura que puede
tener distintos valores segtin sean las condiciones térmicas impuestas al sistema. Sean
los posibles gradl,’entes Gy, Gy y Gg, que se indican en la Fig. 1.7 d. En el caso del gra-
diente G, la temperatura real del lfquido es mayor que su temperatura de equilibrio. El
grad1ente G, es tangente en la interfaz a la distribucién de temperaturas en equilibrio; pa-
ra gradientes menores que Go, hay una zona de lfquido cuya temperatura real es menor
que la de equilibrio; éste es el caso del gradiente Gg en que la zona comprendida entre 0

y X el Uquido est4 sobreenfriado. Para diferenciarlo del sobreenfriamiento térmico comfn
y debido a que es consecuencia de una variacién de soluto adyacente a la interfaz, este tipo
de sobreenfriamiento ha sido llamado''constitucional® (2).

El razonamiento anterior ha sido hecho para una aleaci6én con ko { 1, pero
también es vilido cuando k, > 1. En este caso, como el liquido es més puro que el sélido
con el cual estd en equilibrio, en lugar de haber un aumento hay una disminucién de soluto
frente a la interfaz que avanza. Esto esti representado en la Fig. 1.8 a. La Fig. I.8 b es
el diagrama de equilibrio tfpico de una aleaci6n dilufda con k> 1 y en ella estén indicadas
las temperaturas Ty, que corresponde a la temperatura de equilibrio del lfquido de compo-
sicién C, que estd alejado de la interfaz, y T2 que es la temperatura de equilibrio del liqui-
do de composicién Co/k, que estd en contacto con la interfaz. La Fig.I.8 ¢ muestra la
variacién de la temperatura de equilibrio del l{quido con la distancia desde la interfaz.
Desde que esta curva es similar a la de la Fig. 1.7 ¢, sobre ella se pueden hacer los mis-
mos razonamientos con respecto a los distintos gradientes de temperatura que puedan exis
tir delante de la interfaz.

1.2.3 Inestabilidad de la interfaz plana

Durante el avance de una interfaz plana, la existencia de lfquido sobreen-
friado delante de ella promoveri el desarrollo de las perturbaciones que aparezcan en la
misma. El origen de estas perturbaciones no esti bien determinado, pero puede ser atri-
bufdo a varias causas, por ejemplo, fluctuaciones estadfsticas en la velocidad local de
avance; emergencia de dislocaciones en la interfaz; o, debido a que existe un lfquido me-
taestable delante de ella, por la formacibn de centros locales de nucleacién en su superfi-
cie.

Analicemos una perturbacién en la interfaz plana y supongamos que consis-
te de una protuberancia en su superficie, como se indica en la Fig.I.9. Si el punto B crece
a la misma velocidad que el punto A, y se trata de una aleaci6n con k,< 1, el perfil de
concentraci6n de soluto en el lfquido delante de ambos ser4 el mismo. Como resultado de
ésto, se origina una diferencia de concentracién entre el punto B y el punto D en el liquido,
generfndose difusién de soluto desde B hacia D; reduciendo la concentraci6n frente a B y
aumentindola frente al punto A. Como consecuencia de ello, la temperatura de equilibrio



de la interfaz en el punto B habr4i aumentado y en el punto A disminufdo. Esto significa que
la solidificacién en B podr4 tener lugar a temperaturas mayores que en A. O sea, que la di-
fusién lateral de soluto descripta produciri un aumento en la velocidad de avance de B y un
retardo en el avance de A. Por consiguiente, en los primeros estadios de su formacién, la
proyecci6n avanza con respecto al resto de la interfaz, aumentando su longitud y la difusién
lateral de soluto. Pero el aumento de longitud no es indefinido pues la velocidad de difusién
lateral de soluto est4 gobernada por el coeficiente de difusién de soluto en el liquido y, en
consecuencia la proyeccién se estabilizara al llegar a una cierta longitud. Esta longitud de
equilibrio de la proyeccién es funcién del gradiente de temperatura en el liquido, de la con-
centraci6n de soluto en la regién de la interfaz (que depende de la velocidad de solidificacién)
y de la difusividad del soluto en el liquido. '

Cuando la aleaci6n tiene k> 1 los hechos ocurren a la inversa, en lugar de
haber difusién lateral desde la punta de la proyecci6n hacia los costados, la difusién ocurre
desde los costados hacia la punta.

El efecto que tiene la difusién de soluto paralela a la interfaz disminuye cuan-
do aumenta la distancia radial desde la proyeccién, entonces, a cada proyeccién se le puede
asignar un cfréulo de influencia, de manera que el desarrollo de otras perturbaciones se
produciré fuera de ese circulo de influencia. Cuando aparezcan un nimero suficiente de per-
turbaciones, estarin arregladas en forma compacta.

El razonamiento anterior también es vélido cuando la perturbacién, en lugar
de ser una protuberancia, es una depresi6n en la interfaz, en este caso también habra difu-
sién lateral de soluto hacia la depresién (para ko £1) que ratardari su avance (Fig. I.10).

Resumiendo, cuando por apilamiento de soluto delante de una interfaz plana
existe lfquido sobreenfriado, ésta reacciona cambiando su morfologfa plana por otra con
protuberancias o depresiones de manera de acumular soluto en estas filtimas disminuyendo
el apilamiento del mismo frente a las zonas més adelantadas de la interfaz. Es decir, que.
la interfaz reacciona de manera tal que tiende a anular las causas que provocan esa reac-
ci6én. Este apartamiento de la morfologfa plana serd més severo cuando mayor sea la can-
tidad de lfquido que esté constitucionalmente sobreenfriado.

Con este tipo de argumentos se puede explicar en forma satisfactoria la exisg
tencia de microsegregacidn de soluto transversal a la direccién de crecimiento.

I.2.4 Condicién de inestabilidad

Utilizando los conceptos anteriores, se trata de determinar en forma cuan-
titativa bajo que condiciones de solidificaci6n la interfaz plana se hace inestable. Este pro-
blema ha sido tratado te6ricamente en varios trabajos con diferentes grados de aproximacién
(3, 8-12). Sin embargo, es posible afirmar que los resultados a que arriban estos trabajos
(desde el m4s sencillo hasta el més sofisticado) estén dentro de la franja de errores de las
comprobaciones experimentales. Es pd ello que para los fines pricticos se puede utilizar
el tratamiento m4s sencillo desarrollado por Tiller y coautores (3). En base a los



razonamientos anteriores y considerando que una interfaz plana se hari inestable cuando
exista S.C. en el liguido delante de ella, estos autores determinaron, para el caso esta-
cionario, que esto ocurriréd cuando se cumpla la siguiente relacién:

/ve, & - /m) . (k) / ko | (1)
donde:

G: gradiente de temperatura en el liquido delante de la interfaz.
V: velocidad de avance de la interfaz.

Co: concentracién de soluto en la aleacibn.

ko: coeficiente de particién de la aleaci6n.

m: pendiente de la lfnea'liquidus' de la aleacién.

D: coeficiente de difusién de soluto en el lfquido.

El desarrollo detallado de esta expresidén se expone en el Apéndice I. En el
Apéndice II se presenta un resumen del tratamiento de Mullins y Sekerka sobre la inestabi-
lidad de la interfaz plana (8, 9). En el miembro de la izquierda de (1) aparecen las variables
asociadas al proceso experimental de solidificacion, en el de la derecha aparecen cantidades
constantes que dependen de la aleaci6bn que se esté tratando. Cuando el cociente G/VC0 dis-
. minuye, siendo menor que el miembro de la derecha, aumenta la cantidad de sobreenfria-
miento constitucional delante de la interfaz, pero ésta ya deja de ser plana y la relacién (1)
pierde validez.

I.2.5 Criterios experimentales de inestabilidad

En la literatura se encuentran publicados varios trabajos referentes a los pri-
meros signos de inestabilidad que aparecen en interfaces decantadas (13-15, 20). Dichos
trabajos han sido hechos con el fin de comprobar la validez experimental de la relaci6n (1).
En general, todos coinciden en adoptar el criterio de que la aparicién de puntos en la inter-
faz decantada es indicativo del comienzo de las inestabilidades en la misma. Estos trabajos
han demostrado que la relaci6n (1) es correcta, ya que al hacer experiencias en diferentes
condiciones de solidificaci6n y graficar los valores de G/V vs C, para los que aparecen pun-
tos en la interfaz, se obtiene una recta cuya pendiente coincide con la dada por dicha relaci6
esta recta separa probetas que tienen interfaz plana de aquéllas que tienen interfaz inestable
(Fig.I.11).

En los trabajos anteriormente citados se consideraba que estos puntos eran
protuberancias en la interfaz, llamadas "poxes" y aparecfan con una distribuci6én desor-
denada (13, 14) u ordenada en forma compacta (15). Posteri ormente, Biloni, Bolling y Cole
(16) han demostrado, por métodos de interferencia y analizando la concentracién de soluto
en los lugares ocupados por puntos detrfs de la interfaz decantada, que no todos los puntos .
estin relacionados a microsegregaci6n de soluto y, por lo tanto, a la inestabilidad de la
interfaz, sino que muchos de ellos son protuberancias que aparecen como consecuencia de
un artificio en la decantaci6én de la interfaz (17), ya que en la misma siempre queda adheri-
da una capa de lfquido del orden de 10 micrones de espesor, que puede enmascarar su



verdadera morfologfa (18,19). Los puntos que verdaderamente representan la inestabilidad
de la interfaz plana, en lugar de protuberancias, son depresiones en la misma, que han sido
denominadas *'nodos" por los citados autores. Como se veri més adelante, estos nodos jue-
gan un papel muy importante en la posterior evolucién de la subestructura de microsegrega-
cibén. Segtn el modelo propuesto por Biloni y coautores (16), estas depresiones estarfan ori-
ginadas en dislocaciones que emergen en la interfaz durante el avance de la misma.

I.3 SUBESTRUCTURAS DE MICROSEGR EGACION

Como se mencion6 anteriormente, cuando se cumple la igualdad en la relacién
(1), comienza a existir S.C. delante de la interfaz S-L. A medida que el cociente G/VCO va
disminuyendo, siendo menor que el miembro de la derecha, va aumentando la cantidad de
S.C. Hasta ahora no hay célculos cuantitativos de la cantidad de S.C. para el caso en que la
interfaz es inestable. Apelando a la gran cantidad de datos experimentales existentes en la
literatura (14, 21-23), se puede afirmar que la interfaz , ante la necesidad de almacenar cada
vez més soluto cuando disminuye el cociente G/VC,, sigue creando hendiduras en su superfi-
cie, aumentando el grado de inestabilidad. De esta manera se desarrollan diferentes subestruc
turas de microsegregaci6n.

I.3.1 Evoluci6én de las subestructuras de microsegregaci6n

La aparicién de nodos (depresiones en la interfaz) constituye el primer signo de
inestabilidad (16). La distribucién de los mismos puede ser desordenada (24, 25) u ordenada
en forma compacta (16, 26), como se muestra en la Fig. I.13, aunque hay evidencias de que
en este Gltimo caso el ordenamiento de los nodos estarfa precedido por una distribucién de-
sordenada (27). Cuando disminuye el cociente G/VCO, la evolucién de la subestructura co-
mienza a manifestarse mediante el alargamiento de los nodos segn una direccién en la inter
faz (16) (Fig.I.14). A medida que las condiciones de solidificacién se hacen més severas, el
alargamiento de los nodos se hace més pronunciado hasta que se conectan entre sf a lo largo
de hendiduras mé4s o menos paralelas e igualmente espaciadas, formando la subestructura de
c€lulas alargadas o bidimensionales que se muestran en la Fig. 1.15 (14). Posteriormente,
ante la imposibilidad de incorporar méis soluto con esta morfologfa, aparecen inestabilidades
transversales que al culminar su desarrollo dan forma a la subestructura de células regula-
res o hexagonal es como se muestra en la Fig. I.16, Mientras continda disminuyendo el co-
ciente G/VCO, aparecen nuevos lugares en donde se almacena soluto, esta vez son hendidu-

- ras o pliegues que nacen en los bordes celulares y se dirigen hacia el centro de las células,
dando lugar al estadio de células distorsionadas o ramificadas (14) mostrado en la Fig.I.17.
El estadio posterior y Gltimo es el de células dendrfticas o dendritas mostrado enla Fig.I.18.
Este estadio, que aparece en condiciones extremas de S.C., se diferencia de todos los ante-
riores por sus caracterfsticas muy particulares. Quiz4ds la m4is importante de ellas es que
las dendritas crecen en direcciones cristalograficas bien definidas. Adem4s, al hacerse més
severas las condiciones de solidificacién, no se observa una posterior evolucién en su forma
fundamental, sino que varfan-entre otras cosas- sus tamafios y distancias relativas. En el
punto I.5 se discute en forma m4s detallada las caracterfsticas de esta subestructura.



Aunque las subestructuras de microsegregacién cambian continuamente a me-
dida que disminuye el cociente G/VC,, es posible utilizar para la discusién los siguientes
estadios discretos (27):

1) Interfaz plana.

2) Nodos ordenados o desordenados.

3) Células alargadas o bidimensionales .
4) Células regulares o hexagonales.

5) Células distorsionadas o ramificadas.
6) Ceélulas dendriticas o dendritas.

Los trabajos de Biloni y coautores (16, 27-29) constituyen un valioso aporte

a la comprensién de los mecanismos que actdun en la evolucién de las subestructuras de
microsegregacién. Mediante técnicas metalogréficas apropiadas (30, 31) y haciendo obser
vaciones detrés de la interfaz decantada, ellos demostraron que los nodos persisten a tra-
vés de toda la evoluci6n de la subestructura y son causales en la formaci6én de nuevas pare
~des celulares. Asf, habiendo demostrado que el estadio (2) pasa al estadio (3) por el alar-
gamiento de nodos aislados (16); el an4lisis de los estadios (3) (4) (5) revela que en los
bordes celulares aparecen puntos de mayor concentraci6n que los bordes (para ko< 1) (27),
igual que en la unién entre células del estadio (4) (ver Fig.I.2). Se considera que estos pun-
tos son nodos ya que por el hecho de tener mayor concentraci6n significa que representan
depresiones mayores que las de los bordes celulares. Los nodos de las paredes celulares
aumentan su niGmero a medida que se hacen mé4s severas las condiciones de solidificaci6n.
En ellos se originan las nuevas paredes celulares que hacen que el estadio (3) pase al (4)

y los pliegues transversales que en las células regulares originan el pasaje del estadio (4)
al (5).

Cada uno de los estadios aquf tratados es estable dentro de un cierto rango de
valores de G/VCO.- Es preciso dejar bien aclarado que esta evoluci6n tiene lugar cuando
varfa el cociente G/VC,; si las condiciones de solidificacién permanecen constantes a lo
largo de la muestra, y si no hubiera difusién en estado s6lido, en todo el espécimen apare-
cerfa la subestructura correspondiente a esas condiciones. Morris y Winegard (26), aumen
tando y disminuyendo la velocidad de solidificaci6én unidireccional en un mismo espécimen,
han demostrado que la evolucién desde interfaz plana a celular es reversible.

I.4 SUBESTRUCTURAS CELULARES

Los estadios (3) y (4) de la clasificacién anterior aparecen frecuentemente
en las experiencias de solidificacién unidireccional controladas en el laboratorio cuando
se utilizan materiales con pequefias cantidades de impurezas, aunque también han sido
observadas en materiales de uso comercial (32. 33). En la Fig. I.19 se muestra un mode-
lo esquemitico de la subestructura celular bastante cercano a la realidad y generalmente
aceptado y utilizado en los tratamientos te6ricos de la misma (34-36, 52, 53). En la vista
transversal a la direccién de crecimiento se muestra la forma hexagonal o alargada de las
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células (segfin 2 que subestructura correspondan), en el corte longitudinal se observa el
detalle de las paredes celulares y las corrugaciones que deja la subestructura a lo largo
del cristal. En las paredes celulares, y por lo tanto en las corrugaciones, se encuentra
material con mayor cantidad de soluto que en el centro de las células cuando la aleacién
tiene k, €< 1; en el caso en que k, > 1 la situaci6én se invierte y el material més impuro es
el del centro de las células. Esto es consistente con lo expuesto en el punto I.2.3 y ha si-
do comprobado experimentalmente (20, 37).

Debido a los gradientes de concentracién, en las paredes celulares se produ-
cen tensiones como consecuencia de la diferencia de radios atémicos entre el solvente y el
soluto. Esto podrfa dar origen a la existencia de una subestructura de dislocaciones aso-
ciada a las paredes celulares (38); este hecho ha sido confirmado experimentalmente me-
diante la técnica de etch-pits, por varios autores (30, 39-44). Otro hecho que contribuye
al soporte de esta afirmacién es la desorientacién entre células del orden de 15' de arco,
encontrada por algunos autores (2, 45).

I.4.1 Tamafio v forma de las células

Al hacer consideraciones sobre el tamaﬁo y las formas celulares es necesa-
rio hacer dos suposiciones (14):

1) La interfaz tratari de eliminar el S.C. proveyendo lugares a bs cuales pueda difundir
soluto (sumideros de soluto) (bordes celulares). .

ii) En todo momento el cristal tratari de minimizar su energfa libre, con este fin trataré

- de minimizar su energfa libre interfacial minimizando el irea de la interfaz s6lido-

- -lfquido. En consecuencia, el tamafio celular sers tan grande como lo permitan las con-
diciones de solidificaci6n, ya que para una profundidad constante de las paredes celula-
res, mientras mayor sea el tamafio, menor seri el 4rea de la interfaz S-L. Al formar-
se las células alargadas aumenta el 4rea de la interfaz. Sin embargo, el aumento de la
energfa libre interfacial es mfnimo cuando las nuevas superficies creadas coinciden con
‘los planos més compactos ( de menor energfa libre interfacial por | unidad de superficie)
que emergen en la interfaz sélido-1fquido. Esto es observado expérimentalmente, ya que
en materiales FCC las células alargadas son paralelas a las trazas de los planos {111}
(14), y en materiales HCP son paralelas a la traza del plano basal (1, 42, 45), ademé4s,
en estos materiales las células hexagonales también se alargan en direccién paralela a
la traza del plano basal (39). .

Experimentalmente, se encuentra que, para cada aleaci6én, en condiciones fi-
jas de solidificacién, la forma y el tamafio de las células depende de la orientacién crista-
lografica del espécimeén (14, 19, 46); esto es atribufdo a la anisotropfa de Ia energla inter-
facial S-L (14).

En cuanto a la variacién del tamafio celular con las condiciones de solidificaci6r
en una misma aleacién y para una dada orientacién cristalogrifica, hay suficientes eviden-
cias experimentales como para afirmar que:
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a) El tamaifio celular aumenta cuando aumenta C, (2,14,47,48,49). Rutter y Chalmers
(2) han explicado este comportamiento de la siguiente manera: considerando a las célu
las como proyecciones en la interfaz, si aumenta C, aumenta la longitud de la proyec-
cién debido a que aumenta el ancho de la zona de lfquido sobreenfriado constitucional-
mente, ademé4s, aumenta el gradiente lateral de concentracién aumentando el flujo la-
teral de soluto. Esto tiene como consecuencia un aumento del radio de influencia de ca-
da proyeccibén, lo que da lugar a un mayor tamafio celular.

b) EIl tamafio celular disminuye cuando aumenta G (gradiente de temperatura en el liquido
delante de la interfaz S-L) (2, 14, 46, 48, 49). Tiller y Rutter (14) explicaron este
comportamiento utilizando el mismo razonamiento anterior (punto a): cuando més pe-
queiio sea el gradiente, mayor seri la proyeccién de las células en el liquido y mayor
seri el flujo lateral de soluto lo cual -~como antes- produce un aumento en el tamafio
celular, es decir, que el tamafio de las células aumenta cuando disminuye G.

c) EIl tamaiio celular disminuye cuando aumenta V (velocidad de avance de la interfaz)
(2,14,46,49,50). Rutter y Chalmers (2) explicaron este comportamiento de la siguien-
te manera: cuando la velocidad de avance de la interfaz es alta, el tiempo disponible
para la difusién lateral de soluto es pequefio, por lo tanto, el ¢frculo de influencia de
cada proyeccién disminuye, en consecuencia también disminuye el tamafio celular.

Se han hecho varios intentos para encontrar una relacién empirica que expre-
se la variaci6n del tamafio celular con las condiciones de solidificacién (14,49,51). En
particular, Tiller y Rutter (14) encontraron experimentalmente que el tamafio de las célu-
las hexagonales aumenta linealmente con 1/\VVG para C, constante. Coulthard y Elliot (49)
encontraron la misma ley de variacién y expresaron el tamafio celular como:

~a = A/NG.+ K(C,)
donde:

a: tamaiio celular.

A: es una constante para cada aleaci6n,

K(Cp): es una funcién indeterminada de C, para cada aleaci6n; establece que "a" aumenta
cuando aumenta C,.

El crecimiento de una interfaz celular ha sido tratado te6ricamente en varios
trabajos (34-36, 52, 53); en general, utilizando modelos como el de 1la Fig. 1.19 tratan de
encontrar expresiones para "a', "d", " § /a" y " A C" (diferencia de concentraci6n en-
tre centros y bordes celulares), en funci6én de las condiciones de solidificacién y las
constantes del material.

Bolling y Tiller (34) examinaron te6ricamente la forma y dimensiones de la
subestructura para el caso de células alargadas, considerando los efectos superpuestos
de los campos térmico y de soluto y la curvatura de la interfaz. Plantearon las ecuacio-
nes de difusién para determinar las distribuciones de temperatura y de soluto en el
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" sélido y en el liquido para el estado estacionario. Como condiciones de contorno del problema
estipulan que en la interfaz se debe cumplir: el diagrama de equilibrio en todo momento

(Cg = k,Cy,); la igualdad de las temperaturas del s6lido y del lfquido; y la continuidad de
los flujos de calor y de soluto. Hay una gran dificultad en tratar de obtener una solucién
particular para estas condiciones de contorno, sin embargo, estos autores obtuvieron ex-
presiones aproximadas para la forma de equilibrio de la interfaz (que se aproxima bastante
a la forma real), y para el tamafio celular en funcién de las condiciones de solidificacién y
las constantes del material. Esta Gltima expresién muestra que el tamafio celular aumenta
cuando aumenta el valor de la energfa libre por unidad de superficie de la interfaz s6lido-
lfquido, esto explicarfa la dependencia del tamafio celular con la orientacién cristalogréfica
del espécimen que se encuentra experimentalmente (14, 39, 46). Esta expresién también
predice una variacién del tamafio celular con las condiciones de solidificacién (G, V, Co)
que, cualitativamente, est4 de acuerdo con los resultados experimentales descriptos ante-
riormente, en particular, la variaci6n de "a" con "G" concuerda bastante bien con las cur-
vas experimentales de Bocek y coautores (46) para bajas velocidades de crecimiento y bajos
gradientes de temperatura.

Kramer, Bolling y Tiller (36) realizaron mediciones indirectas de la concen-
traci6én de soluto en el centro de las células a través de un coeficiente efectivo de particién
~de soluto (ke) definido en el casquete celular:

ke = C4/ C,
donde:

Cg: concentraci6én de soluto en el s6lido adyacente a la interfaz.
Co : concentraci6én promedio de la aleaci6n.

De manera que, midiendo k,, se puede conocer el valor de Cg. Suponiendo
que en la interfaz S-L se cumple el diagrama de equilibrio, obtienen la siguiente expresién
para Keg: _ ;

ke = ko - AT/mC,
donde:

ko : coeficiente de particidn de soluto de equilibrio
ko = Cs/Cj (Cj: concentracién en el lfquido en la interfaz)

m: pendiente de la lfnea "liquidus" del diagrama de equilibrio.

A T: diferencia entre la temperatura de fusi6én del solvente puro y la temperatura de la
interfaz en el centro de las células.

O sea que, midiendo AT estos autores estén en condiciones de calcular k
y, desde luego, C4. Las mediciones de AT fueron realizadas creciendo simultdneamente
(lado a lado) un cristal de solvente puro y otro de aleaci6én (Sn-Pb), con una misma termo-
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cupla "'tocaban" alternadamente ambas interfaces midiendo sus temperaturas. Este proce-
dimiento lo realizaron para diferentes valores de V, Gy C, para los casos de células hexa~-
gonales y dendriticas. Por otra parte desarrollaron unateorfa del crecimiento celular ba-
sados en un modelo como el de la Fig. 1.19, imponiendo condiciones de conservacién de
soluto en los casquetes celulares y en las ranuras de los bordes celulares. Ademés, intro-
dujeron un parimetro (E ) relacionado con las formas celulares (células bidimensionales,
hexagonales, dendrfticas) que lo determinan empfricamente. De esta manera encuentran
expresiones con las que pueden predecir los valores de k,, de la diferencia de concentra-
ci6én entre los centros y los bordes celulares ( AC), y la profundidad de las ranuras de las
paredes celulares (d). Mediante una adecuada eleccién del parfimetro £ , encuentran bue-
na concordancia entre los valores tebricos de kg y los medidos experimentalmente. A tra-
vés de los valores que le corresponden a este parimetro morfolégico llegan a predecir que
la ramificacién de las células regulares ocurre durante el crecimiento antes de que sea
visible en la interfaz decantada. Los valores para "d" calculados por estos autores son del
orden de 1 a 3 cm (dependiendo de las condiciones de solidificaci6én y de la aleacidn que se
esté tratando). El célculo de la diferencia de concentracién entre los centros y bordes ce-
lulares ( & C) demuestra que en algunos casos esta diferencia puede ser lo suficientemen-
te grande como para obtener concentraci6n eutéctica en los bordes celulares (dependiendo
de las condiciones de solidificacién y de la aleaci6én en particular). Las mediciones de "5 1
y "a'" realizadas en interfaces decantadas arrojan un valor de J/a 24 0,1 en la mayorfa
de los casos. Sin embargo, esta teorfa predice valores mayores para este cociente. Estos
resultados y predicciones teéricas han sido confirmados experimentalmente por Biloni y
Bolling (28) haciendo un detallado anélisis de la subestructura que se observa puliendo
detrés de la interfaz decantada, para evitar el enmascaramiento que de ella produce la
capa de lfquido que queda adherida en el proceso de decantaci6n (18, 19).

1.5 SUBESTRUCTURAS DENDRITICAS

En general, se dice que la solidificacién es dendritica cuando el sélido tiene
una morfologfa ramificada. Una gran variedad de sustancias presentan crecimiento dendrf
tico, éste es natural en casi todas las transformaciones hacia fase s6lida (54): cristaliza-
ci6én a partir del lfquido, cristalizacién a partir del vapor o electrocristalizacién. La mor-
fologla dendritica se puede observar de manera natural en cristales de hielo, en copos de
nieve y en algunos casos en las superficies libres de piezas metélicas fundidas. La obser-
vacién de la solidificaci6n dendrftica es de antigua data, las primeras descripciones esque
méiticas de una dendrita son atribufdas a Grignan en el afio 1775 (55) o a Tschernoff en el
afio 1868 (7). La concepcién cldsica de una dendrita (para materiales ctibicos) es que con-
siste de un cuerpo principal o rama primaria en forma de varilla que tiene ramas de orden
superior (secundarias, terciarias, etc.) también en forma de varillas, que estin a 900 una
de otras y uniformemente espaciadas (el espaciado entre ramas del mismo orden es cons-
tante, siendo cada vez menor a medida que aumenta el orden de las ramas). En la Fig.
1.20 se muestra el esquema de una dendrita como la que se acaba de describir .

Una caracterfstica muy sobresaliente de la estructura dendrftica es que,
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tanto el cuerpo principal como las ramas de orden superior son paralelas a determinadas
‘direcciones cristalograficas, en general, estas direcciones son equivalentes entre sf
(pertenecen a una "forma'" (56) ) y es por ello que se habla de una "'direccién de crecimien-
to dendrftico". Aquf se hari referencia solamente al crecimiento dendrftico de metales que
solidifican a partir del liquido. ;

I.5.1 Dendritas en metales puros

Weinberg y Chalmers (57, 58) determinaron que la condicibn necesaria para
que exista crecimiento dendrftico en metales puros es que el liquido esté sobreenfriado, o
sea que exista un gradiente de temperatura negativo desde la interfaz hacia el lfquido. Es
decir, que el calor latente de solidificacién generado en la interfaz es conducido hacia el
lfquido. En estas condiciones s6lo una pequefia proporcién del material solidificard de ma-
nera dendritica puesto que llegari un momento en que el calor latente anule el sobreenfria-
miento, de aquf en adelante el resto del liquido solidificari con interfaz plana; a menos que,
de alguna manera, .se coloque al lfquido en contacto térmico con un sumidero de calor ex-
terno que mantenga su sobreenfriamiento. Estudiando las interfaces decantadas de materiale!
que crecen unidireccionalmente en estas condiciones, observaron que en sus orfgenes el
crecimiento dendritico est4d asociado a una subestructura de células hexagonales que lo pre-
cede. Las dendritas se desarrollan con una morfologfa cl4sica como la descripta anterior-
mente, donde el espaciado de las ramas aumenta con el sobreenfriamiento del lfquido. Las
mediciones de la velocidad de crecimiento dendrftico en funcién del sobreenfriamiento indi-
can que ésta aumenta en forma cuadritica con el sobreenfriamiento (7). '

El fen6meno de crecimiento dendritico se puede explicar cualitativamente
apelando al modelo de las protuberancias que se generan en una interfaz inestable utilizado
en el punto 1.2.3 (7), considerando ahora que el lfquido delante de la interfaz estd sobre-
enfriado térmicamente, Fig.I1.12. En estas condiciones la protuberancia creceri con res-
pecto al resto de la interfaz, y su longitud ird aumentando pues en su avance siempre en-
cuentra regiones de liquido sobreenfriado, de esta manera se desarrolla una rama prima-
~ ria. A cada protuberancia se le puede asignar un cierto radio de influencia asociado al ca-
lor latente que disipa durante su crecimiento, de manera que en otros lugares de la inter-
faz, fuera de este radio de influencia, se podrin desarrollar simultdneamente otras ramas
primarias. Cuando el sobreenfriamiento es mayor, la velocidad de crecimiento seri mayor
y aumentari el radio de influencia de cada rama, aumentando la distancia que las separa.
La aparicién de ramas de orden superior se puede explicar en forma similar: una rama
primaria estd a su vez dentro de una zona de liquido sobreenfriado, por lo tanto el crecimien
to radial de esta rama, aproximadamente cilindrica, también seré inestable dando lugar a
la aparici6én de ramas secundarias cuyo espaciado estari determinado por la evolucién de
calor latente generado por las mismas ramas. El mismo proceso se puede repetir en escala
cada vez menor para explicar la existencia de ramas de orden superior, hasta que el sobre
enfriamiento no sea suficiente para permitir que las protuberancias se desarrollen formando
ramas.

Los autores anteriormente citados, creciendo bicristales orientados con
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semillas, determinaron que la direccién de crecimiento dendrftico estd definida Gnicamen-
te por la orientacién cristalografica del espécimen y es independiente de la direccién de
extraccién cal6rica, este hecho se observa claramente en la fotomicrograffa obtenida por .
estos autores que se muestra en la Fig. I.21. Para investigar la influencia de la estructura
cristalogrifica del material sobre la direccién de crecimiento dendrftico crecieron crista-
les de plomo (fcc), estafio (tetragonal centrado en el cuerpo) y cinc (hcp). Esta influencia
est4 expuesta en forma general en la siguiente tabla (59):

Estructura cristalogtafica Direcci6n dendrftica
.Cﬁbico de caras centradas {100)
Cdbico centrado en el cuerpo . <100)
Hexagonal compacto (IQTO)

Tetragonal centrado en el cuerpo {110)

El predominio de los factores cristalograficos frente a la direcci6én de extrac-
cién calérica puede relacionarse a una anisotropfa en la relacién que existe entre la veloci-
dad de crecimiento y la cinética de deposicién atémica en la interfaz (7). Esto hace que,
fijadas las condiciones térmicas, existan diferentes velocidades de crecimiento para los
diferentes planos cristalogrificos que quedan expuestos en la interfaz s6lido-1fquido cuando
ésta presenta protuberancias desarrolladas, produciéndose a$i el predominio de una direc-
ci6én sobre las demé4s. Si no existiera esta anisotropfa, las dendritas crecerfan en una di-
reccién controlada totalmente por las condiciones térmicas; que ésto no es asf se ve clara-
mente en la Fig. I.21. : e

Existen varios trabajos te6ricos que tratan el problema de una tinica aguja
dendrftica (sin ramas) cuya punta tiene la forma supuesta de un paraboloide de revolucié6n,
que crece en estado estacionario (velocidad y forma constantes) en un liquido semiinfinito
sobreenfriado (60-63). En general, encuentran expresiones que predicen la velocidad'de.
avance y el radio de curvatura de la punta en funcién del sobreenfriamiento del liquido. ‘
Un anilisis critico de algunos de estos tratamientos teSricos ha sido hecho por Kotler y
Tarshis (64). Aquf no serin comentados porque se considera que estén fuera del contexto
del presente trabajo ya que.se estudiarén, entre otras cosas, morfologfas dendriticas de
aleaciones que crecen con un gradiente de temperatura positivo en el lfquido delante de la
interfaz y ademés lo hacen en forma cooperativa (crecen una al lado de otra con interac-
ci6n entre sus campos térmico y de soluto).

I.5.2 Transicién de células a dendritas en aleaciones
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En una aleacién que crece con gradiente positivo de temperatura exhibiendo
una interfaz celular, al aumentar la cantidad de S.C. las células pueden adquirir caracteris
ticas dendrfticas, aparecen ramificaciones laterales en los bordes de las células y éstas
cambian de direccién de crecimiento: de una direccién paralela al flujo de extracci6n cal6-

‘rica pasan a la direccién dendrftica, esto se observa claramente en la fotomicrograffa de
la Fig. 1.22, que corresponde a un corte longitudinal en la zona de transicién (65).

Tiller y Rutter (14) observaron que cuando las condiciones de solidificaci6n
se hacen més severas (V y C, aumentan, G disminuye) las células se hacen menos regula-
res y sus centros se proyectan méis hacia el lfquido desarrollando puntas que, en general,
est4n inclinadas con respecto a la interfaz, orientdndose hacia la direcci6n dendritica.
Esto pone en evidencia que el crecimiento de estas puntas (de dimensiones mucho meno-
res que las células) estd sujeto a la accién de los factores cristalogrificos mencionados
en el punto anterior. Al aumentar las longitudes de las proyecciones celulares aumenta la
cantidad de soluto de los espacios que las separan: ésto hace que el crecimiento lateral de
las mismas se haga inestable por el aumento de S.C. en esas zonas, originindose asf los
pliegues o ramificaciones que se observan en los bordes de las células cuando comienza
la transicién. Cuando se hacen extremas las condiciones de S.C., la subestructura adquie-
re caracterfsticas netamente dendriticas. Debido a que se originan en las células y que
crecen en forma cooperativa (unas al lado de otras, muy juntas entre sf, con interaccién
entre sus campos térmico y de soluto) suelen recibir el nombre de "células dendriticas"
(7), para diferenciarlas de las'dendritas libres" que crecen, por nucleaci6n aislada en el
seno de un lfquido, sin interaccién entre vecinas. Una de las caracteristicas mis impor-:
tantes de esta transici6n es la relaci6n observada entre la morfologfa de la subestructura
y la estructura cristalogrifica de la aleacién, mientras que en el caso de aleaciones cfbi-
cas cada célula se proyecta en el lfquido adoptando una morfologfa cruciforme que origina
una dendrita (7, 66), en aleaciones de estafio (tetragonal centrada en el cuerpo) cada den-
drita corresponde a la evolucién conjunta de varias células contenidas en una estriacién o
"supercélula" (27).

Las condiciones de solidificacién en que se produce la transicién han sido es-
tudiadas por varios autores (14, 21,22,23,51), el criterio utilizado para determinar el pun-
to de transicién es la aparicién de ramificaciones en las paredes celulares mediante la
observaci6n de las interfaces decantadas; este método puede introducir complicaciones
en la interpretacién de los resultados ya que por la capa de liquido que queda adherida a la
interfaz (18,19) no se revelan los primeros estadios ramificados de la verdadera interfaz
(28). Otro hecho que puede dar origen a una dispersi6n en los resultados es que el criterio
utilizado es muy subjetivo pues la transicién se caracteriza por un cambio gradual y conti-
nuo en la seccién transversal de las células en lugar de una sdbita aparicién de pliegues en
las paredes (66), o sea que el punto de transicién es arbitrario. De todas maneras, la
caracterfstica importante que surge de las observaciones experimentales es que las condi-
ciones de transicién dependen de la orientacién cristalogréfica del egyécimen. Esto ha sido
atribufdo a la variacién del tamafio celular ¢on la orientaci6n; las primeras interfaces que
se hacen inestables son las de altos fndices (células mis grandes) y las Gltimas en presen-
tar ramificaciones son las que estén orientadas en la direcci6n dendritica (células més
pequeiias) (14). '
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Hay una relaci6n empfrica que tiene en cuenta esta dependencia con la orien-
tacibn (67), establece que existiri crecimiento dendritico siempre que:

1
G/vZ £ AdCy/ ko
donde:

A: constante de proporcionalidad.
d: tamafio celular en la transicién (depende de la orientaci6n).

La condici6n de transici6n, expresada a través de esta relacién, es indepen-
diente del soluto presente (22) y de la cristalograffa del solvente (51). En un trabajo méis
reciente, Coulthard y Elliot (23) ampliaron el rango de vanacu&n de G, V y Cy, y encontra-
ron que la condlcibn anterior deJa\de ser lineal para G/Vz > 300°C segE/ cm3/2

1.5.3 Dendritas en al eaciones

La solidificacién dendrftica es muy comfin en lingotes y piezas de aleaciones
comerciales coladas de manera convencional. En general, el alto grado de segregacitn
que se alcanza en esta subestructura da origen a la formacién de precipitados de segunda
fase en las regiones interdendriticas; la forma, cantidad y distribucién de estos precipita-
dos estarin determinadas por las caracterfsticas de la subestructura dendritica (forma,
tamafio, separaci6n entre ramas, etc.) . La microsegregacibn asociada a la subestructu-
ra dendrftica tiene , en general, una influencia negativa sobre las propiedades del material
(68, 69); en aleaciones forjadas la microsegregacién del lingote original es trasladada, en
alguna medida, al producto forjado final afectando sus propiedades (70). Para minimizar
estos inconvenientes se deben optimizar las condiciones de solidificacién y utilizar al
mismo tiempo procesos de homogeneizaci6n térmicos y mecénicos (71), es indudable que
para actuar.en ese sentido en forma racional se deben conocer adecuadamente los meca-
nismos de la solidificacién dendrftica.

Bajo estos puntos de vista, fundamentalmente tecnolégicos, han sido atacados
los problemas de crecimiento dendritico en aleaciones, principalmente por la escuela de
Flemings en el MIT (68), utilizando aleaciones comerciales de aluminio y aceros de baja
aleacién. Estos autores, con la ayuda de la microsonda electrénica, realizaron investiga-
ciones sobre la influencia de las condiciones de solidificacién (en especial: velocidad de
enfriamiento) sobre las dimensiones de la estructura dendritica (espaciado entre ramas)

y sobre el grado de segregacibn (cociente entre las concentraciones méxima y mfnima den
tro de un volumen cuyas dimensiones son del orden del espaciado dendrftico) (72, 73); es-
tudiaron las cinéticas de homogeneizacién en lingotes fundidos y forjados (70, 72); ademés
desarrollaron cilculos (comprobando su validez experimental) de la redistribucién de so-
luto teniendo en cuenta la difusi6én en estado s6lido durante la solidificacién y posterior
enfriamiento del lingote (73, 74). Para ello suponen que hay mezcla completa de soluto en
el lfquido interdendritico (72). Esta Gltima suposicién no es compartida por otros autores
(75) que, también en base a sus resultados experimentales, sostienen que la mezcla de
soluto en el lfquido se realiza por difusién solamente. Sin embargo, aquella suposicién



18

ha sido corroborada experimentalmente en un reciente trabajo (76).

I.5.4 Morfologfa dendrftica en aleaciones

Hay evidencias experimentales (55, 66, 68,69,72,73) de que en aleaciones que

solidifican unidireccionalmente con gradiente positivo de temperatura en el liquido frente a
la interfaz, la morfologfa dendrftica es diferente a la concepcibn clésica que se tenfa de la
misma (ramas y cuerpo principal cilfndricos) ya que la observacién metalogréfica en pla-
nos transversales a la direccién de crecimiento muestra que los cuerpos principales tienen
una seccién transversal cruciforme (Fig. I.23); las observaciones aqui mencionadas fueron
realizadas en aleaciones de estructura ctGbica: Cu-Al (55), Al-Cu (73), Pb-Sb (66) y aceros
(69, 72). - -

La interpretacién de la morfologfa tridimensional de la subestructura dendri-

tica todavia esti en disputa:

a)

b)

Northcott (55), mediante cortes longitudinales y transversales a la direcci6n de creci-
miento en aleaciones de Cu-Al, determiné que las dendritas en cristales solidificados
unidireccionalmente consisten en columnas de seccién transversal cruciforme parale-
las a la direcci6n de crecimiento, en ningin momento observé evidencias de ramas
secundarias cilindricas.

Flemings y coautores (68, 72, 73) , basados en la correlacién de los elementos de la
estructura dendritica en planos ortogonales y en medidas de superficies isoconcentra-
das con microsonda en aleaciones de Al-Cu y aceros, coinciden con la interpretacién
anterior al considerar que los brazos de las cruces que se observan en cortes trans-
versales son placas que se extienden a lo largo del cristal; estas placas serfan el re-
sultado de un mecanismo de coalescencia de ramas secundarias que ocurre durante el
proceso de solidificacién. Segn estos autores, en sus orfgenes la estructura dendrf-
tica tiene formas cilfndricas, .pero a medida que progresa la solidificacién los espa-
cios entre ramas del mismo orden se "llénan", por el engrosamiento y coalescencia
de ramas vecinas (77), para dar lugar a las placas que se observan una vez terminada
la solidificacién del espécimen. La fuerza impulsora para el engrosamiento y coales-
cencia de ramas cilfndricas es la minimizacién de la energfa libre interfacial sélido-
Ifquido (77). Las placas son zonas de baja concentracién de soluto pero de composicién
no uniforme. No todas las ramas de diferente orden forman placas simultdneamente,
sino que pueden aparecer ramas de orden superior manteniendo su forma cil fndrica.
En la Fig.I.24 se muestra el esquema y la terminologfa utilizada por estos autores
para la descripci6én de la morfologfa dendritica. Se debe hacer notar que los citados
autores utilizaron un modelo de este tipo para calcular la redistribucién de soluto que
se mencion6 en el punto anterior.

c) Weinberg y Buhr (69) hicieron cortes longitudinales paralelos a la direcci6én de creci-

miento en lingotes de acero solidificados unidireccionalmente y observaron cuerpos
principales cilindricos; sumando a ésto el hecho de que no podfan correlacionar los
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x

elementos dendrfticos sobre planos de observacién ortogonales, estos autores llegaron
a la conclusi6n que las dendritas tenfan una morfologfa clésica.

d) M4s recientemente, Morris y Winegard (66) afirmaron que, para bajos valores de so-
breenfriamiento constitucional la estructura de placas es una morfologfa estable de
crecimiento, pero en condiciones méis severas de S.C. se produce la transicién hacia
una distribucién peri6édica de ramas secundarias cilindricas.

1.6 ORIENTACIONES PREFERENCIALES DE CRECIMIENTO

Cuando un metal 1fquido es colado en una lingotera cuya pared inferior esti
refrigerada con agua y las paredes laterales se mantienen a la temperatura de colada (Fig.
I.25), el flujo de extraccién calérica es unidireccional (perpendicular a la pared frfa) y el
lingote que resulta presenta una macroestructura con dos zonas muy distintas, que se dife-
rencian entre sf por el tamafio y forma de sus granos (Fig.I.26): una zona inferior, adya-
cente a la pared frfa, con granos muy pequefios de forma equiaxial y orientaciones al azar,
que se llama "zona acoquillada™. La otra zona tiene granos de secci6n transversal méis
grande y estén alargados en la direccién de extracci6n calbrica (crecen en forma unidirec-
cional), se llama "zona columnar'*. Estas zonas son similares a las que aparecen, en genera
en lingotes y piezas coladas de manera convencional. La zona acoquillada es la que solidifi--
ca primero, sus granos son el producto de la nucleacién copiosa que ocurre en la capa de
Ifquido. sobreenfriado por el contacto con la pared frfa. Los granos alargados de la zona co
lumnar, en ciertos casos pueden presentar direcciones preferenciales de crecimiento,
formando una textura. En el caso de metales puros, la informaci6n al respecto es contra-
dictoria (78, 79, 80), aparentemente, el desarrollo de direcciones preferenciales depende
mucho de la morfologfa que presenta la interfaz (79,80). En el caso de aleaciones, que es el
que nos interesa en particular, el panorama ha sido aclarado por el trabajo de Walton y
Chalmers (79). Estos autores estudiaron las orientaciones preferenciales en granos colum-
nares de lingotes colados de la manera descripta anteriormente y ademé4s analizaron, en
bicristales crecidos con semillas, la influencia que tiene la morfologfa de la interfaz sobre
la desviacién del borde de grano durante el crecimiento. Llegaron a la conclusién que,
para que exista erecimiento preferencial la morfologfa de la interfaz debe ser dendritica,
en ese caso aquellos granos de la zona acoquillada que estén orientados con la direccién
dendrftica en el sentido de la extracci6n calérica crecersn a expensas de los demés, au-
mentando su seccién transversal y originando asl los granos columnares del lingote,
Cuando la interfaz crece en forma celular los granos columnares estén orientados al azar.
Para resumir se puede decir que cuando los granos columnares de una aleaci6én presentan
una direccibén preferencial de crecimiento es porque el material solidificé en forma dendri-
tica y la orientacién de los granos es cercana (dentro de los 10°) a la direccién de creci-
miento dendritico del material en cuestién. De manera que éste es un método para determi-
nar direcciones de crecimiento dendrftico. ¥

_ Se debe aclarar que estos granos columnares son los que sobreviven a partir
de un gran nmero de granos de orientacién al azar pertenecientes a la zona acoquillada,
de manera que no es posible extrapolar estos resultados al caso de crecimiento controlado
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de monocristales, ya que en este caso se forman muy pocos nficleos y es poco probable que
alguno esté orientado con la direcci6n dendritica en el sentido del flujo calérico, es decir
que el monocristal resultante tendré cualquier orientacién.

I.7 PROPOSITOS DEL TRABAJO

En general, las investigaciones sobre las subestructuras de microsegregacién
se han centralizado en materiales de estructura c@bica (plomo, aluminio, aceros, etc.) y
tetragonal (estafio), siendo muy escasa -y en algunos puntos contradictoria- la informacién
que existe sobre metales de estructura hexagonal compacta. Hay evidencias de que las
morfologfas de microsegregacién y la transicién entre los diferentes estadios, son muy
sensibles a la estructura cristalogrifica del material (27). Serfa interesante conocer la
influencia que tiene la cristalograffa de la aleaci6n sobre las caracterfsticas morfol6gicas
de la subestructura dendrftica, por su importancia en la utilizacién de modelos para el
chlculo de la redistribucién de soluto (68). La orientacién cristalogrifica del espécimen
también tiene una influencia preponderante en la evolucién de las subestructuras de micro-
segregacibn, concretamente, hay orientaciones en que la secuencia no concuerda estricta-
mente con la descripta en el punto I.3.1 , hecho que fue comprobado en aleaciones de Pb-
Sb por Morris y Winegard (26). Se presume que esta influencia serfa més notoria en ma-
teriales 3 uertemente anisotrépicos como los hexagonales. De lo mencionado anteriormen-
te surge la necesidad de completar la informaci6n existente estudiando el caso de metales
con estructura hexagonal compacta, siendo ese el prop6sito general del presente trabajo.

L.7.1 Informaci6n existente sobre aleaciones de estructura hexagonal compacta

i) Direcciones de crecimiento dendrftico en cinc. Sobre este punto existen en la litera-
tura resultados contradictorios: Weinberg y Chalmers (58) encontraron en cinc '"puro®,
que las dendritas (que se forman a partir del lfquido sobreenfriado térmicamente)
crecen en la direcci6n (10']'[0) y equivalentes, mostrando también, como direccién de
segunda importancia, la <0001) . Hellawell y Herbert (80) encontraron en aleaciones
de Zn-Cd que la direcci6n de crecimiento preferencial de granos columnares solidifi-
cados dendriticamente es la ﬁﬁﬂ) y equivalentes. Te6ricamente, el metal puro y
la aleaci6n deberfan tener la misma direcci6én dendritica pues el mecanismo de creci-

‘miento es el mismo, a menos que la presencia de soluto origine alguna diferencia en
el mismo. Hasta el momento, esta contradiccién en los resultados es inexplicable.

ii) Efecto de la orientaci6n cristalogrifica del espécimen sobre la morfologfa de las célu-
las hexagonales en aleaciones dilufdas de Zn-Cd (39). Los resultados indican que cuando
el plano basal es perpendicular a la interfaz S-L, las células se alargan en la direccién
de la traza del plano basal con la interfaz. Cuando el plano basal es coincidente con
la interfaz, las células son hex4gonos regular es, sin mostrar este alargamiento.

iii) Influencia de las condiciones de solidificacién (G, R y C,) y de la orientacién crista-
logréfica del espécimen sobre el tamafio de las células, en aleaciones dilufdas de Zn-Cd
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¥ Zn-Cu (46, 48); los resultados estin comentados en el punto I.4.1,

iv) Relaci6n entre las subestructuras de microsegregacién y la subestructura de dislocacio-
nes, en aleaciones dilufdas de Zn-Cd (40~ 45).

1.7.2 Objetivos y esquema de trabajo

Dentro del prop6sito mencionado anteriormente, se fijan los siguientes objetivos
ordenados segin un esquema general de trabajo:

i) Transici6n desde interfaz plana a celular

Estudiar, desde el punto de vista morfolégico, la evolucién de las subestruc-
turas de microsegregaci6én desde el estadio inicial de interfaz plana hasta el estadio interme-
dio de células regulares o hexagonales, prestando particular atencién a los siguientes puntos:

a) Estudiar.la influencia de la orientaci6én cristalogrifica de la direccién
de crecimiento sobre la evoluci6n de la subestructura.

~b) Determinar si entre los estadios de interfaz plana y nodos ordenados
existe un estadio intermedio de nodos desordenados, observado espori-

dicamente en aleaciones de Sn-Pb (27).

c) Determinar si en la transicién entre los diferentes estadios actda el
mecanismo de nodos (16).

d) Determinar las condiciones de solidificacién (G, R y C.) en que se pro-
ducen las transiciones entre los diferentes estadios.

ii) Transici6n desde interfaz celular a dendrftica

a) Determinar la direccién de crecimiento dendrftico, a fin de aclarar la
contradicci6n existente en la literatura (58, 80).

b) Estudiar la morfologfa de la evolucién desde interfaz celular a dendrfti-
.ca en cristales que crecen en la direccibén dendrftica.

c) Hacer un estudio detallado de la morfologfa tridimensional de la subes-

tructura dendrftica, tratando de obtener un modelo fenomenolégico de
la misma. -

1.8 ALEACIONES QUE SERAN UTILIZADAS

Se utilizarfn aleaciones en base a cinc. La eleccién de este metal en particular
esté motivada en el hecho de existir un adecuado conocimiento de las técnicas metalogréficas

i
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aplicables al mismo (81, 82).

La elecci6n de materiales solutos se basa en diferentes razones, que serin
comentadas oportunamente. Para estudiar la transicién desde interfaz plana a celular
(punto I.7. 2.i) se utilizar4 estafio, y para estudiar la transicién desde interfaz celular a
dendrftica (punto I.7.2.ii) se utilizari cadmio como soluto.
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CAPITULO I - METODOS EXPERIMENTALES

II.1 PROCEDIMIENTO GENERAL

Bésicamente, el procedimiento general utilizado consiste en crecer, en forma
unidireccional, cristales de la aleacién bajo estudio, cuya composicién promedio C, es cono-
cida; medir los valores de G (gradiente de temperatura en el liquido delante de la interfaz) y
V (velocidad de avance de la interfaz) en alguna secci6n de la probeta durante el crecimiento
y, de alguna manera, observar la subestructura de microsegregacién que presenta la interfaz
en esa secci6én. Las experiencias de este tipo se repiten cuantas veces sea necesario con di-
ferentes condiciones de solidificacién (G, V y C,), hasta que se pueda obtener un panorama
completo de las diferentes subestructuras de microsegregacién en funcién de las condiciones
de solidificacién. Un requisito importante que se debe cumplir para obtener resultados cla-
ros, es que los metales utilizados para hacer las aleaciones sean de alta pureza, pues la
presencia de elementos extrafios puede alterar, de manera incontrolable, las subestructuras
de microsegregaci6én. Esto es debido a la interacci6n entre los diferentes solutos, toda vez
que en lugar de una aleaci6n binaria dilufda se tendrfa una multicomponente.

En general, para realizar este tipo de experiencias, la aleaci6n a solidificar
es alojada en un recipiente o navecilla (comGnmente de grafito) que se coloca dentro de un
horno, a lo largo del cual existe un cierto gradiente de temperatura; una vez fundida la
muestra, se hace mover uno con respecto al otro, a una velocidad constante de manera que
el gradiente de temperatura circule a lo largo de la probeta produciendo la solidificacién
unidireccional de la misma. Con este fin se puede hacer mover la navecilla que contiene la
muestra o el horno, siendo esta Gltima situacién la mé4s conveniente pues con la primera se
pueden introducir vibraciones en la probeta que alteren la distribucién de soluto en el liquido
frente a la interfaz y produzcan perturbaciones en las condiciones de solidificacién. El equi-
po puede estar situado en forma horizontal, vertical o inclinado, cada una de estas posicio-
nes tiene sus ventajas y desventajas. Un equipo horizontal presenta la ventaja que puede ser
facilmente adaptable para decantar las muestras y analizar la interfaz por observacibn direc
ta (sin tratamiento metalogréfico previo) (2), la desventaja que tiene es que en la situacién
horizontal existen corrientes convectivas en el liquido (4) que pueden alterar, de manera
incontrolable, la distribuci6n de soluto frente a la interfaz, en cuyo caso se estarfa fuera
de la condicién de mezcla por difusién solamente (punto I.2.1). Esta desventaja desaparece
en un equipo vertical, cuando se solidifica desde abajo hacia arriba (4), pero en esta posicién
es muy diffcil (por razones préicticas) decantar la muestra. En un equipo inclinado también
es diffcil producir la decantacién y ademés, también presenta conveccién en el liquido (4).

Un efecto importante que debe ser tenido en cuenta es que, en general, la ve-
locidad de avance del horno no coincide exactamente con la velocidad de avance de la inter-
faz y el gradiente de temperatura del horno no es igual al gradiente que existe en la probeta;
es por ello que se hace necesario medir estas magnitudes "in situ". Este efecto puede estar
originado en la variaci6n de las condiciones de flujo cal6érico a medida que avanza la solidi-
ficaci6n, puesto que cada vez hay mayor superficie de sélido que disipa calor hacia el
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ambiente (ver punto I.1).

I.2 EQUIPO EXPERIMENTAL PRELIMINAR

Originalmente se disponfa de un equipo de crecimiento con horno mévil horizon-
tal que deslizaba sobre carriles (Fig.II.1), su movimiento era accionado por una polea conec
tada a un motor de velocidad constante, el cambio de polea permitfa variar la velocidad del
horno entre 0,3x10-3 cm/seg y 2,0x10-3 cm/seg. El horno estaba compuesto por dos arrolla
mientos de alambre Kanthal alimentados independientemente por sendos reguladores propor-
cionales de temperatura; variando la potencia entregada a cada arrollamiento era posible
variar el gradiente de temperatura dentro del horno. La navecilla o recipiente que contenfa
la muestra se colocaba dentro de un tubo de vidrio "pyrex™" que pasaba por el interior del
horno (Fig. II. 2), en este tubo se hacfa vacfo primario y se llenaba con argén de alta pureza
para proveer una atmésfera inerte y evitar la oxidaci6n de la muestra. La navecilla era de
grafito y estaba disefiada especialmente para evitar pérdidas laterales de calor y proveer
simetrfa axial en el grafito que rodea la muestra (no fue diseifio del autor) (83). En la Fig.

II. 3 se muestra la navecilla abierta, en su interior se observa el recipiente que contenfa la
muestra, ésta era de 10 cm de largo, 1,1 ¢cm de ancho y 0,6 cm de alto; la solidificacién
progresaba de derecha a izquierda, el extremo de la probeta donde comenzaba la solidifica-
ci6n terminaba en punta para favorecer la formacién de pocos centros de nucleacién y aumen
tar la probabilidad de obtener un monocristal. El recipiente interior estaba seccionado en la
mitad al efecto de producir la decantacién del lfquido: en ese lugar se colocaba una termocu-
pla que cuando indicaba el pasaje de la interfaz (temperatura de fusién) se separaba rédpida-
mente la parte del recipiente que contenfa el sélido, el liquido remanente cafa a un reservo-
rio situado en la parte inferior de la navecilla, quedando expuesta la interfaz para su poste-
rior observaci6n. En la Fig.IIl. 4 se muestra el detalle del sistema utilizado para producir
la decantacién, consta de un tragante electromagnético que acciona una palanca conectada a
una varilla solidaria con la parte del recipiente que contiene el s6lido. Para medir la velo-
cidad de avance de 1a interfaz y el gradiente de temperatura delante de 1a misma, se dispo-
nfa de ires termocuplas insertadas en el grafito separadas 1 cm una de otra, La termocu-
pla del medio se situaba en el punto donde estaba seccionado el recipiente que contenfa la
muestra; conociendo las distancias que estaban separadas y midiendo la diferencia de tem-
peratura entre cada par de ellas se podfa conocer el gradiente de temperatura en cualquier
momento y, midiendo el tiempo que tardaba la interfaz en pasar por dos de ellas consecuti-
vas (cuando indicaban la temperatura de fusién) se podia conocer la velocidad de avance.
Los gradientes, dentro de la muestra,que se obtenfan con este equipo podian variar desde
20C/cm hasta 120C/cm. Las termocuplas que se utilizaban eran de Chromel-Alumel y
estaban envainadas en inconel (marca Termocoax), el dfametro de la vaina era de 0,1 cm.

A este equipo se le hicieron varias modificaciones para tratar de mejorarlo
en algunos aspectos. Las medidas realizadas con las termocuplas insertadas en el grafito
no eran representativas de los valores reales de G y V en el metal, lo correcto era medir
estas magnitudes con las termocuplas sumergidas en el metal, para realizar ésto se pre-
sentaron algunos problemas: en la decantacién el s6lido no se podrfa mover pues quedarfa
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sostenido por las termocuplas, éstas ademds se arruinarfan en cada experiencia pues hu-
bieran quedado atrapadas por el s6lido. El problema se solucioné colocando una tinica ter-
mocupla envainada que se sumergfa en el lfquido y se podfa mover longitudinalmente a lo
largo de la probeta (Fig. II.5). Para ello, estaba solidaria a una gufa mévil que deslizaba
en una ranura longitudinal practicada en la parte superior de la navecilla (Fig. II. 6), el
método utilizado para medir G y V con termocupla mévil ests explicado en el punto II. 4.
Para que esta termocupla no quedara atrapada por el lfquido que solidifica en el proceso
de decantaci6n, después de tomar las medidas correspondientes, antes de decantar se la
alojaba en una ranura en el extremo del recipiente que contenfa el lfquido. Con el fin de
que la vaina y los alambres de la termocupla no fueran corrofdos por el cinc lfquido, fue
recubierta con una delgada capa de cemento Foseco (Dycote 140) sin que por ello disminuye
ra apreciablemente su velocidad de respuesta (ver punto II. 4).

Por otra parte, se introdujo en el equipo un extractor de calor de cobre re-
frigerado con agua que estaba en contacto térmico con el extremo del recipiente por donde
comenzaba la solidificacién (Fig. II.5), de esta manera se consiguié aumentar el gradiente
de temperatura en el lfquido hasta 300C/cm. Otra modificacién que se introdujo en la nave-
cilla fue la creacién de un espacio para alojar semillas y crecer monocristales con la
orientaci6n deseada.

La dificultad que presentaba el equipo era la mala calidad de la decantacién;
simpre quedaba adherida a la interfaz una gruesa capa de lfquido, quedando en muchas
oportunidades adherida una gota, lo que hacfa imposible la observacién de la verdadera
interfaz. Se pens6 que el impulso que se le daba a la parte de la navecilla que contenfa el
s6lido no era lo suficientemente enérgico. Ello podrfa ser debido -en parte- a la resisten-
cia que ofreclan al deslizamiento de la navecilla las tres termocuplas que estaban fijas a
ella. Con la introduccién de la termocupla mévil ese efecto disminuyé notablemente.
Ademds, se aument6 la potencia del tragante electromagnético. Los resultados mejoraron
bastante pero no lo suficiente. Otra posible causa del defecto de decantacién fue atribufda
a una capa de 6xido que se observaba en las superficies exteriores de la probeta, inclufda
la superficie decantada, cuyo origen serfa la falta de pureza del argén utilizado. Para
solucionar este inconveniente, antes de introducir el argén en el sistema se lo hizo circu-
lar por un pequefio horno con virutas de circonio a 8000C para retener el oxfgeno y por un
serpentin sumergido en una mezcla refrigerante a -700C para condensar la humedad
(Fig. II.7). De esta manera se consigui6é eliminar la capa de 6xido superficial, pero no
mejor6 la calidad de la decantacién. En estas condiciones, para observar la microsegrega-
ci6n en la interfaz, era necesario hacer un tratamiento metalogréfico previo: seccionar las
probetas detris de la capa adherida y hacer un pulido adecuado para revelar las subestruc-
turas de microsegregacién.

Fracasadas las tentativas de mejorar la decantacién, al no poder aprovechar
la ventaja que presentaba este tipo de equipo y tener la desventaja de la convecci6n en el
liquido mencionada en el punto anterior, se decidi6 abandonarlo y construir un equipo
vertical, més sencillo de operar que, en adicién, no tendrfa el problema de la conveccién
en el lfquido (4). Las probetas serfan analizadas mediante un tratamiento metalogréfico.
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II1.3 EQUIPO EXPERIMENTAL UTILIZADO

Se construy6 un equipo de crecimiento vertical con horno mévil. El mismo es-
t4 representado por los dos esquemas complementarios que se muestran en las Fig. II.8 y
II.9, donde debe tenerse en cuenta que los dibujos estin fuera de escala; La Fig. I1.10 es
una vista general del equipo y la Fig. II.11 es una vista de la parte superior. El horno cons
taba de un tubo central de alimina alrededor del cual se hicieron dos arrollamientos de
alambre Kanthal que se alimentaban independientemente por sendos reguladores proporcio-
nales de temperatura. Estos reguladores respondfan a las sefiales de las respectivas termo
cuplas de regulacién situadas en la mitad de cada arrollamiento; variando la potencia entre-
gada a cada arrollamiento era posible variar el gradiente de temperatura dentro del horno.
Este deslizaba sobre cuatro gufas alineadas y su movimiento era accionado, a través de una
polea, por un motor de velocidad constante; el cambio depolea permitfa variar la velocidad
de desplazamiento del horno entre 0,3x10-3 cm/seg y 2,0x10-3 cm/seg. Las muestras a so
lidificar, de ~/15 cm de largo, se colocaban dentro de un tubo de cuarzo "vycor' que se
introducfa en el horno y oficiaba de navecilla. Para evitar que la muestra se adhiriera a la
pared del tubo - rompiéndolo al contraerse durante la solidificacién - y que fuera contamina~-
da, fue pintado con pintura de grafito (Foseco, Dycote 11). Para crecer monocristales
orientados con se_millas, se utilizaba un tubo de 1,2 cm de difdmetro interior y cuando se
crecfan muestras sin semillas el tubo era de 1,6 ¢cm de didmetro interior.

El extremo inferior del tubo se cerraba con una pieza de grafito que estaba en
contacto térmico con un extractor de calor de cobre refrigerado. con agua. Para evitar el
escape de material lfquido, el cierre se sellaba con cemento Foseco (Dycote 140). La utili-
zacibn del extractor de calor permiti6 llegar a obtener gradientes de temperatura dentro de
la probeta, frente a la interfaz, del orden de 400C/cm. Cuando se utilizaban semillas, és-
tas eran alojadas en la pieza de grafito que cerraba el extremo inferior del tubo; el espacio
destinado a tal fin era de 1,2 cm de didmetro por 2 cm de largo. En estos casos se fundfa
la muestra desde arriba hacia abajao, bajando manualmente el horno hasta fundir solamen-
te una parte de la semilla (~/ 0,5 cm); a partir de ahf comenzaba la solidificacién unidirec-
cional hacia arriba. Las Fig. II.12 a y b, y II.13 muestran un esquema y una vista respec-
tivamente de los detalles que se acaban de describir.

El extremo superior del tubo permanecfa abierto; por él se introducfa un tubo
de cuarzo "vycor'* de 0,5 cm de didmetro por el que circulaba argén de alta pureza con el
fin de evitar la oxidaci6n de la muestra. Por el mismo ext remo se introducfa una termocu-
pla de Chromel-Alumel envainada en inconel (0,05 cm de didmetro de vaina, ver Fig.II. 14)
que se sumergia en el liquido y era utilizada para medir G y V. El método para realizar
estas medidas se describe en el punto II.4. Por necesidades de rigidez mecénica y para
evitar que fuera disuelta por el cine liquido, la termocupla fue envainada en un tubo de
cuarzo "vycor" de 0,15 cm de didmetro exterior en la punta, pintada con grafito (ver Fig.
IT.14). Por necesidades operativas, era deseable medir con suficiente precisi6n las posi-
ciones relativas de la termocupla con respecto a la probeta; para ello se la fijé solidaria-
mente a un vernier situado en la parte’puperior del equipo; este dispositivo se muestra en
el dibujo de la Fig. II.15 y en las fotos de las Fig. II.11 y II. 18,

sigue en pag. 28
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Para analizar la subestructura de microsegregacién en la interfaz en el momen-
to deseado, en la mayorfa de los casos. cuando la solidificacién progresaba ~ 12 cm, se
levantaba répidamente el horno y se congelaba la muestra haciendo incidir un chorro de agua
directamente sobre el tubo de cuarzo; previamente se retiraba la termocupla del Ifquido para
evitar que quedara atrapada por la ripida solidificacién del mismo. La muestra asf obtenida
era fécilmente retirada del tubo.para ser sometida al posterior andlisis metalogréfico (ver
punto II. 6).

Eran varias las razones por las que se utiliz6 material de cuarzo "vycor' en
lugar de vidrio "pyrex': el tubo que contenfa la muestra debfa soportar un brusco cambio de
temperatura durante la operaci6n de congelamiento. No se opté por un tubo metélico, pintado
interiormente, por el riesgo de una mala aplicacibén de la pintura y posible contaminaci6n de
la muestra. El tubo que provefa el argén y el que contenfa la termocupla tampoco podfan ser
de ""pyrex'" porque las zonas superiores del horno estaban a temperaturas iguales o mayores
que la de fusi6n de este material.

II. 4 "METODO DE MEDICION DE ""G" Y "V

La utilizacién de una termocupla mévil sumergida en el Ifquido permitié medir
la velocidad de avance de la interfaz (V) y el gradiente de temperatura en el lfquido delante de
la misma (G) en cualquier punto a lo largo de la muestra. Para ello solo fue necesario fijar
la termocupla en el lugar deseado y registrar la variacién de la temperatura con el tiempo
mientras avanzaba la interfaz (dT/dt), cuando ésta llegaba a ese punto, se retiraba répida-
mente la termocupla a una distancia A x=0,5cm, el AT asf obtenido indicaba el gra-
diente de temperatura delante de la interfaz (G= AT/ Ax). La velocidad de avance de la
interfaz se calculaba mediante la siguiente expresién (84):

V = (1/G) . (dT/dt)

La variaci6n de la temperatura con el tiempo se registraba en un registrador
X-t marca Leeds & Northrup (Speedomax G) con una escala de 0-1 mV en una carta de 10
pulgadas de ancho; la velocidad de respuesta era tal que la aguja recorrfa toda la escala en
2 segundos ; la carta se movfa con una velocidad constante de 3 pulg/min. Las mediciones
de G y V se hacfan cada 0,5 cm a lo largo de la muestra. La Fig. II.16 es el dibujo de un
gréfico tipico de la variaci6én de temperatura en cada experiencia, en él se muestran las
medidas realizadas. La Fig. II. 17 es una foto de la carta del registrador donde se puede
observar esta variaci6én de tempertaura.

En el desarrollo de estas mediciones se consideraba que la interfaz alcanzaba
la termocupla cuando ésta indicaba la temperatura de fusi6n de la aleacién (Tg); con tal fin
la termocupla. era previamente calibrada para cada aleacién mediante dos procedimientos
complementarios:

1) Se fundfa la muestra y se sumergfa la termocupla en el lfquido, luego se retiraba com-
pletamente el horno y se registraba la curva de enfriamiento de la aleacié6n; la
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temperatura a la cual se presentaba el arresto térmico indicaba la temperatura de fu-
si6n del material (Tg).

2) Para comprobar que durante la solidificaci6n unidireccional el pasaje de 1a interfaz por
la termocupla correspondfa al momento en que é&sta indicaba la misma temperatura de
fusién medida anteriormente, se fundi6 nuevamente la muestra y se la solidific6 en
forma unidireccional fijando la termocupla en un punto donde se registraba la variacién
de la temperatura con el tiempo; cuando la interfaz se acercaba a la termocupla (desde

_una distancia ~0,8 cm) esta variacién era lineal y, debido a la diferencia entre las
conductividades térmicas del s6lido y del liquido, sufrfa un cambio de pendiente en el
momento en que la interfaz pasaba por la termocupla. Se comprob6 que el cambio de
pendiente ocurrfa cuando ésta indicaba la misma temperatura de fusién medida en la
experiencia anterior. Esto puede ser observado en la Fig. II.19 a y b donde se muestran
los resultados, tomados. directamente de la carta del registrador, de las dos experien-
cias complementarias realizadas sobre una misma aleacién de la manera descripta an-
teriormente, utilizando una velocidad de carta de 2 pulg/min. La Fig.II.19 a correspon
de a la experiencia de tipo (1) y 1a Fig. II:19 b a una experiencia de tipo (2).

Para que las medidas de G y V realizadas de esta manera fueran lo suficiente-
mente precisas, era necesﬁrioque la termocupla tuviera una ripida respuesta frente a va-
riaciones bruscas de temperatura. Para verificar ésto se fundié una probeta y se introdujo
la termocupla en el liquido dejando el horno inmévil durante un par de horas hasta que el
sistema alcanzara el equilibrio y se estableciera un flujo estacionario de calor, de manera
que la distribucién de temperatura en el espécimen no variara con el tiempo. En esta situa-
cién se movia bruscamente 1a termocupla hacia diferentes posiciones y se observé en la
carta del registrador que &sta adquirfa ripidamente la temperatura de la nueva posici6n.
Esto se aprecia claramente en la Fig. II.20. Se debe tener en cuenta que, al realizar esta
prueba, se utiliz6é una velocidad de carta de 2 pulg/min, mientras que en las experiencias
comunes se usé una velocidad cuatro veces menor, lo cual hace que el salto que se regis-
tra en la temperatura se aproxime més a un escalén.

II.4.1 Precisi6n de las medidas

La precisién en las determinaciones de G y V esté afectada por los errores

de apreciacién cometidos en las medidas directas sobre la carta del registrador ( AT y
dT/dt) y sobre el vernier ( Ax). La lectura de intervalos de milivoltios en la carta del
registrador se hacfa con un error de + 0,005 mV, que equivale a medir intervalos de
temperatura con un error ¢ ( AT) =+ 0,10C (termocupla de Chromel-Alumel).
Para medir intervalos de tiempo en la misma carta se cometfa un error de apreciacién

5( At = + 2 seg, los desplazamientos de la termocupla se medfan con un error

o ( Ax) = + 0,01 cm. Teniendo en cuenta los valores de las respectivas medidas, se
puede afirmar que las mismas estaban afectadas de los siguientes errores relativos:

Desplazamiento de la termocupla E(Axx +2%
Intervalos de temperatura e( AT +1%
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Pendiente de la variacion de la temperatura
con el tiempo E(dT/dt) + 3%

Estos valores hacen que las determinaciones de G y V estén afectadas de los
siguientes errores relativos: :

Gradiente ( AT/ A x) EG) N +3%
Velocidad [(1/G) . (d'r/dt)] (V) + 6%
1.5 PREPARACION DE LAS MUESTRAS

Se utilizaron aleaciones de cinc-estafio con concentraciones que variaban des-
de 0,04 a 0,08% at de Sn y aleaciones de cinc~cadmio entre 0,2 y 1,0% at de Cd. En las
Fig. I1.21 y II. 22 se muestran los respectivos dlagramas de equilibrio (85). Las purezas
de los materiales de partida eran:

Zn 99, 9999%
Sn 99,999%
Cd 99,999%

El procedimiento utilizado para fabricar las aleaciones fue el siguiente: se
pesaban por separado los metales puros en cantidades correspondientes a la composicién
que se deseaba obtener. Se fundfa el cinc en un crisol de vidrio ""pyrex'!, pintado interior-
mente con pintura de grafito y colocado dentro de un horno eléctrico regulado a 4500C.

Para evitar la oxidaci6én del material se hacfa circular argén de alta pureza; en la Fig.II.
23 se muestra un esquema de este equipo. Una vez fundido el cinc, se agregaba el material
que oficiaba de soluto y se agitaba mecénicamente con una varilla de grafito para obtener
una buena homogeneizacién. Luego se colaba la aleacién dentro de un tubo de cuarzo "vycor*
del mismo didmetro que el que se utilizaba como navecilla en el equipo de crecimiento.

Los extremos del lingote asf ohtenidos eran analizados quimicamente para verificar homo-
geneidad y composicién. Este lingote, de Y15 cm de longitud, era colocado en la parte
inferior del tubo del equipo de crecimiento (Fig.II.9 y II. 12) para su posterior fundicién y
solidificacién unidireccional. Previamente se disminufa su didmetro en v 0,05 cm para
que no entrara demasiado justo en el tubo y lo rompiera al dilatarse durante el calentamien
to. Esto se consegufa mediante un ataque quimico durante ~ 10 min en una solucién acuosa
de Acido clorhidrico al 50%.

I.5.1 Fabricaci6n de semillas

Se deseaba obtener semillas cilindricas de 1,2 cm de didmetro por 2 cm de
largo (ver Fig. II.12 b) con determinadas orientaciones cristalogréficas. Con tal fin se
crecieron varios monocristales de cine puro de 2 cm de didmetro y 10 em de largo; la
orientacién de los mismos era determinada por rayos X mediante el método de Laue (56):
se elegla el que estaba orientado més préximo a la orientacién buscada y se lo cortaba
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adecuadamente con una sierra de electroerosi6n, obteniéndose asf una semilla orientada.
Con esta semilla se crecfan monocristales de cinc puro de 1,2 cm de didmetro, los cuales
ya crecfan con la orientaci6n deseada de manera que, cortindolos transversalmente cada

2 em se obtenfan varias semillas de la misma orientacién, las que se utilizaban para crecer
monocristales de la aleaci6n bajo estudio.

El hecho de utilizar semillas de cinc puro hacia necesaria la correccién de la
composicién de la aleacién estudiada; ésto se hacfa de la siguiente manera: una vez solidifi-
cada la muestra y retirada del tubo, era posible medir la longitud de semilla que se habfa fun
dido y calcular la cantidad de material puro que se habfa agregado a la aleaci6n original. La
nueva compcsicién que asf se obtenfa era la que se consideraba para la interpretacién de los
resultados.

II.6 TECNICAS METALOGRAFICAS
II.6.1 Ataque macrgggéfiéo

Una vez retiradas del tubo de cuarzo, las muestras fueron atacadas quimica-
mente para observar la macroestructura de las mismas, sumergiéndolas durante ~ 2 min
en una solucién acuosa de HC! al 50%. Este macroataque permiti6 la deteccién de la posici6én
exacta de la interfaz congelada. La observaci6n 6ptica revelaba un cambio de estructura bien
definido en ese lugar. Esto se muestra en la Fig. II. 24 que corresponde a una probeta corta-
da transversalmente.a una distancia de ~0,5 cm desde la interfaz congelada. Se puede ob-
servar que ésta es macroscépicamente plana y perpendicular a la direccién de crecimiento.
Lo anterior permite concluir que el flujo de extracci6n cal6rica fue totalmente unidireccio-
nal. Cuando las muestras eran crecidas sin semillas presentaban grandes granos columna-
res, en un ntmero no mayor de diez por muestra, que llegaban hasta la interfaz congelada.
A partir de ahf, el resto de material que solidific6 ripidamente presentaba una estructura
de pequeiios granos equiaxiales.

II.6.2 - Revelado de las subestructuras de microsegregacién

Las probetas fueron cortadas transversalmente en los lugares donde se deseaba
analizar la distribuci6n de soluto, utilizando una cortadora por electroerosién. Las superfi-
cies a ser estudiadas.fueron sometidas a un pulido mecénico con papeles metalograficos
hasta el No. 600. Luego, con el fin de revelar las subestructuras de microsegregacion,
fueron pulidas qufmicamente sumergiéndolas durante intervalos de 20 seg y agitando suave-
mente en un reactivo utilizado por Gilman (81), cuya composicién era la siguiente:

CrOg 160 g
SO4Nas.10 H)O 20 g
Ho0 500 cm3

Después de cada intervalo de 20 seg las superficies eran lavadas con agua y se
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volvian a sumergir, repitiendo la operaci6én cuantas veces fuera necesario hasta obtener
un buen pulido; ello se consegula, en general, después del tercer intervalo. La calidad
del pulido era muy pobre cuando la superficie coincidfa con el plano basal, en cuyo caso
se debfa agitar violentamente y repetir la operacién de pulido de seis a siete veces. Este
método permiti6 revelar las subestructuras de microsegregaci6n tanto en aleaciones de
Zn-Sn como de Zn-Cd.

En el caso de aleaciones de Zn-Sn esta preparacién metalografica, aunque
revelaba perfectamente la subestructura, exageraba el tamafio de las zonas segregadas
debido a la fuerte corrosién que sufrfa el Sn. Por consiguiente, a las fines de obtener los
detalles de los nodos y paredes de la subestructura, se utilizaron otros dos métodos més
precisos pero que no daban un panorama general de la subestructura, a saber: i) los de-
talles estructurales de los nodos y paredes fueron determinados luego de un pulido con
pasta de diamante seguido por un pulido quimico de 10 seg de duracién en el reactivo uti-
lizado anteriormente, ii) el tratamiento anterior, aunque revela perfectamente la estruc
tura de las zonas segregadas, produce una corrosién localizada que enmascara la verda-
dera forma de los nodos. Esta fue determinada mediante una muy cuidadosa preparacién
metalogréfica con pasta de diamante, sin pulido qufmico posterior.

II.6.3 Técnica de capas delgadas de 6xido

La técnica de pulido quimico descripta anteriormente y utilizada para obser-
var las subestructuras de microsegregacibén, no revelaba suficientemente bien todos los
detalles necesarios para determinar la morfologfa tridimensional de la subestructura
dendrftica en las aleaciones de Zn-Cd (ver punto IV.2.3). En consecuencia, fue necesario

~desarrollar una técnica de deposici6n de capas delgadas de 6xido del tipo utilizado con
éxito en otras aleaciones (28,30,76,86). Esta técnica, desarrollada por Lacombe y
colaboradores (87, 88) para aleaciones a base de aluminio, permite la detecci6én de las
diferencias de orientaciones entre granos y pequefias variaciones de concentracién den-
tro de un mismo grano en soluciones s@idas no homogéneas (89). Bésicamente, consiste
en depositar sobre la superficie a ser analizada, una delgada capa de 6xido transparente
de manera que puedan tener lugar fenémenos de interferencia entre los haces de luz
reflejados en la superficie exterior de la capa de 6xido y la superficie interior que

estd en contacto con el metal. Generalmente,el espesor de la capa de 6xido depende de
la orientacibn cristalogréfica de la superficie sobre la que se hace el depésito (90) y,
para una dada orientacién de esta superficie, de la concentracién de la aleacién (76, 91,
92). En consecuencia, cuando la superficie de una aleacién tratada de esta manera, es
observada con el microscopio 6ptico, los granos tendrin diferentes colores y, si exis-
ten zonas segregadas dentro de cada grano, éstas se pondrén de manifiesto por la dife-
rente coloraci6n de las mismas. Esta coloracién cambia con el tiempo de oxidacién
debido a que aumenta el espesor de la capa, pero una vez fijadas las condiciones de
oxidacién es posible establecer una correspondencia biunfvoca entre color y composi-
ci6én (76). En muchos casos, esta técnica ha probado ser m4s sensible que la micro-
sonda electrénica para detectar pequeiias diferencias de concentracién (76,86,93).
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La deposici6n de capas delgadas de 6xido se puede hacer por oxidacidn térmi-
ca al aire, o en alguna atmé6sfera especial, o por oxidaci6n an6dica. En ambos casos la su-
perficie a tratar debe estar previamente pulida. En nuestro caso se decidi6 utilizar la téc-
nica de deposicién anddica por considerar que permite un control més preciso de las condi-
ciones de oxidacién. Esencialmente, el método consiste en colocar la probeta como 4nodo
en una celda electrolftica con un electrolito apropiado y aplicar una cierta tensién. En
general, la densidad de corriente que circula disminuye continuamente y el tiempo que se
tarda en alcanzar el estado estacionario es muy largo (94. a); es por ello que, para nues-
tros fines, s6lo se indicar4 la tensi6én aplicada. El problema consistié en encontrar un
electrolito adecuado y determinar las condiciones 6ptimas de funcionamiento. Tratindose
de Zn, las soluciones alcalinas de HONa o HOK han demostrado ser apropiadas para la de-
posicién an6dica de capas de 6xido (94.b). Se hicieron varios intentos con ambas soluciones
en diferentes condiciones: variando la concentracién de las soluciones, la temperatura de
trabajo, la tensi6én aplicada y la preparaci6n previa de la superficie a anodizar. En gene-
ral, se obtuvieron resultados muy pobres: no se revelaba la subestructura a pesar de que
la superficie se oxidaba; ademés, ésta aparecfa muy manchada. Sin embargo, con una
solucién de HOK de concentracién 2,5 Molar se obtuvo un resultado alentador: la superficie
aparecfa manchada pero la subestructura se revelaba levemente. Era probable que el incon
veniente radicara en el hecho de que la capa de 6xido de cinc que se formaba sobre la super
ficie fuera disuelta por el mismo electrolito (95). Para evitar esta posibilidad se decidi6
sobresaturar la solucién con OZn. El lfmite de solubilidad del OZn en HOK 2,5 M a tempe-
ratura ambiente es de 0,12 M (segtn Fig.1 de ref.95). Se sobresaturd la solucién calentan
dola y disolviendo OZn en una concentraci6n de 0,14 M, enfrifndola luego hasta temperatu-
Ta ambiente. Con esta solucién como electrolito se obtuvieron excelentes resultados. La
probeta, conectada al polo positivo, era sumergida en el bafio y se la agitaba suavemente;
la temperatura del bafio estaba entre 10 y 200C, siendo la tensién utilizada de 6 Volts y
el tiempo de oxidaci6n del orden de los 30 seg. Toda vez que la oxidacibén es aditiva, es
posible controlar la obtencién de resultados 6ptimos. Los colores de interferencia quedan
revelados en el microscopio a través de la observacién con campo claro.

A continuaci6n se resume esqueméticamente el procedimiento utilizado para
depositar las capas delgadas de 6xido en las aleaciones de Zn-Cd: '

Preparacién de la superficie

" -~.Pulido mecénico : con papeles metalogréficos hasta el No. 600.

Pulido qufmico : se utilizé el siguiente reactivo, usado por Vinaver y Dreulle (82).

SO4Nag(anhidro) 15g.
NOSH ' 50 cm3

HoO completar hasta 1000 cm3
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- Condiciones de operacién : sumergir la probeta y agitar suavemente durante 20 seg, lavar
con agua y secar con alcohol. Repetir la operacién cuantas veces sea necesario hasta obte-
ner un buen pulido ( 3 6 4 veces es suficiente).

Deposicién de capas delgadas de 6xido

Celda electrolitica :

Anodo ! Probeta
Céatodo , Acero inoxidable

Electrolito :
HOK 140 g
H20 1000 cm3 -
OZn 12 g (para disolver: calentar y agitar)

Condiciones de operaci6n :

Temperatura 10 - 20°C
Tensi6n 6 voltios (circuito abierto)
Tiempo 30 seg

Agitaci6n suave
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CAPITULO III - TRANSICION DESDE INTERFAZ PLANA A CELULAR

En este capftulo se presentan y discuten los resultados obtenidos en el estudio
que se hizo, desde el punto de vista morfolégico, de la evolucién de las subestructuras de
microsegregacién desde el estadio inicial de interfaz plana hasta el estadio intermedio de
células regulares o hexagonales, en aleaciones de Zn-Sn. Previamente, es conveniente
hacer lagunas consideraciones sobre la representatividad de las observaciones metalogri-
ficas que fundamenten el procedimiento experimental empleado para el anélisis de las pro-
betas.

III. 1 REPRESENTATIVIDAD DE LAS OBSERVACIONES METALOGRAFICAS

Cuando una aleacién binaria, cuyo coeficiente de particién kK es menor que 1,
solidifica con una interfaz inestable el soluto segrega en forma no uniforme (28,29, 36, 37,
86). Ello es consecuencia de la topograffa de la interfaz, en la que la profundidad de los
nodos de la subestructura es mayor que la de las paredes. La profundidad de los nodos
depende, en general, de la aleacién que se utiliza, de la concentracién de la muestra y de
las condiciones bajo las cuales se realiza la solidificaci6én (36, 37, 96). Los nodos se en-
cuentran localizados en las uniones de los bordes celulares asf como a lo largo de las pa-
redes de la subestructura (27), constituyendo canales casi circulares que penetran en el
s6lido. En estos canales queda confinado lfquido enriquecido en soluto, que ser4 el Gltimo
en solidificar. En general, estos canales dejan en el s6lido una serie de zonas aproximada
mente circulares alineadas, observables en cortes longitudinales (28, 86, 96) y que poseen
una alta concentraci6n de soluto, la que puede llegar en algunos casos a formar una segun-
da fase o un eutéctico (28, 29, 86, 96). Por su parte, las paredes laterales de la subestruc
tura crecen a partir de un lfquido intercelular, en general menos enriquecido en soluto,
debido a que localmente la depresi6n de la interfaz es menor que en los nodos. Como con-
secuencia, poseen una mayor concentracién de soluto que el centro de las células pero
menor que la zona de los nodos. En una aleacibn que presenta solubilidad s6lida, el resul-
tado del pasaje de una interfaz celular consiste en una solucién s6lida inhomogénea con
puntos, correspondientes a los nodos, que pueden alcanzar en su concentracion la de una

segunda fase o un eutéctico.

Debido a la permanencia del s6lido dentro del horno durante el proceso total
de solidificacion de la muestra y, como consecuencia de la difusién en el estado sélido,
se produce una homogeneizacién de la subestructura. Esta varfa a lo largo de la muestra
de acuerdo al tiempo en que cada seccibén de la misma permanecié a temperaturas cerca-
nas a la de fusi6n (28,37, 38,42,43,97). El grado de homogeneizacién disminuye conside-
rablemente si la solubilidad del soluto en el solvente es pequeiia (44, 98).

Cuando se congela una interfaz celular durante su avance, el lfquido intercelu
lar solidifica rdpidamente. Al cortar longitudinalmente la muestra para observar la subes
tructura, a partir de la interfaz y hacia el interior del sé6lido, si no se hace un tratamiento
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metalografico adecuado, lo Gnico que se podri observar serin los canales de liquido inter-
celular enriquecido en soluto cuya composicién, para la mayorfa de las aleaciones estudia-
das en la literatura, es cercana a la eutéctica. El resto de la subestructura corrugada no ha
de ser puesta de manifiesto (96). En cambio si el tratamiento metalogréfico es lo suficien-
temente sensible como para revelar diferencias de concentracién en una solucién sélida,

se pueden observar en los cortes longitudinales con todo detalle las corrugaciones produci-
das por las paredes laterales de la subestructura (26,45,99,100). Asfmismo, en los cortes
transversales detrds de la interfaz congelada, hasta distancias que varfan entre 1 y 4 cm
segln el grado de homogeneizaci6n, es perfectamente observable la subestructura celular

a que da lugar el pasaje de la interfaz por el punto de observacién (28,29,86,97).

En suma, cuando en una muestra solidificada unidireccionalmente se hacen
observaciones en zonas alejadas de la interfaz congelada por medio de técnicas metalogré-
ficas adecuadas, se puede afirmar que la subestructura que se observa en una seccién es
representativa de la morfologfa que tenfa la interfaz cuando pasé por esa seccién. Una
prueba adicional de ello lo constituye la reversibilidad de la subestructura encontrada por
Morris y Winegard (26) y mencionada en el Capftulo I. Cuando se trata de zonas muy aleja-
das de la interfaz, para detectar la subestructura en todos sus detalles es necesario que 18
difusién en el estado s6lido sea despreciable. Esta condicién se alcanza cuando la solubili-
dad sé6lida del soluto en el solvente de la aleacién a estudiar es muy pequefia (44, 98). Tal
es el caso de las aleaciones de Zn-Sn que han de ser tratadas en este capftulo (85).

III. 2 - PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL

Cuando la muestra que solidifica es de una longitud menor que la del horno y
éste posee un gradiente de temperatura y una velocidad de desplazamiento constantes, las
medidas realizadas durante el proceso de solidificacién indicaban que "G" disminufa y ""V"
aumentaba a medida que avanzaba la interfaz S-L. El andlisis cualitativo de las condiciones
de extracci6n cal6rica indica que ésta es la suma de la extracci6n a través de la cAmara
de cobre refrigerada por agua situada en el extrzmo de la navecilla, méis la extraccién
producida por el calor que el s6lido disipa hacia el medio ambiente. Esta Gltima aumenta
a medida que progresa la solidificacién predominando sobre la primera, originando de
esta manera un dumento en "V, Al mismo tiempo que esto ocurre hay una disminucién de
transferencia calérica desde el horno hacia la parte lfquida de la probeta que va disminu-
yendo su longitud. Esto produce una disminucién én los valores de "G". La forma en que
estas magnitudes varfan a lo largo de la muestra depende del perfil de temperatura del
horno, de la velocidad con que éste se mueve, del caudal de agua que refrigera el extrac-
tor de cobre y, fundamentalmente, de la longitud de la probeta. Estas variaciones de ""G"
y "V" originan una disminucién de la relacién G/V a lo largo de la muestra. Como conse-
cuencia, en el caso de una aleaci6n de composicién "C", el parimetro G/VCO disminuye
a medida que avanza la solidificacién. Este hecho puede ser aprovechado para estudiar la
transicién desde interfaz plana a celular en una misma probeta seleccionando conveniente-
mente las condiciones de solidificacién asf como la aleacién a utilizar. En las Fig. III.1,
III. 2 y III. 3 se muestran curvas que representan las variaciones tipicas de "G", "V'' y
G/V respectivamente a lo largo de la muestra. En este caso particular las curvas
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corresponden a una probeta de 15 cm de longitud que fue congelada a los 10,5 cm.

Las aleaciones utilizadas fueron Zn-0,04 a 0,08% at Sn. La eleccién de Sn
como soluto se debi6 a dos razones fundamentales:

1) Su baja solubilidad en Zn en el estado sélido (85), lo que minimiza la homogeneizaci6n
de la subestructura (44, 98).

2) Su densidad similar a la del Zn, lo que evita la segregaci6n por gravedad en el estado
liquido.

Las muestras a solidificar tenfan 1,2 cm de difmetro y 15 cm de largo. A
fin de estudiar la influencia de la orientad6n cristalografica sobre la evoluci6én de la sub-
estructura, se utilizaron semillas con dos orientaciones diferentes: una con el plano basal
paralelo y otra perpendicular a la direccién de crecimiento. Durante el avance de la inter-
faz se hicieron medidas de G y V cada 0,5 cm a lo largo de la muestra. Cuando la solidifi-
caci6n progres6 un largo de 10 a 12 cm se produjo el congelamiento de la probeta. Para
analizar la evolucién de la subestructura se hicieron cortes transversales en diferentes
puntos a lo largo del espécimen. En dichas secciones se determiné el tipo de subestructu-
ra correspondiente a los valores de G y V medidos localmente.

III. 3 OBSERVACIONES Y RESULTADOS

En cada una de las dos orientaciones analizadas se crecieron varias muestras,
en iguales y diferentes condiciones de solidificacién, para comprobar la repetitividad y
coherencia de los resultados. En la orientacién en que el plano basal es perpendicular a la
interfaz se utilizaron las siguientes concentraciones (en % at):0,044; 0,058; 0,066 y 0,074.
Para la orientacién en que el plano basal es paralelo a la interfaz: 0,046; 0,052; 0,063 y
0,069,

A continuacién se presentan los resultados obtenidos en dos probetas, una de
cada orientacién, que son representativas de la evoluci6n de la interfaz para valores decre-
cientes del parimetro G/VCO.. Asfmismo, se agregan las observaciones realizadas en un
bicristal que contenfa ambas orientaciones. En las leyendas de las figuras se indican los
valores correspondientes de G, V y G/VCO, como asf también las distancias desde la in-
terfaz congelada (x), en que aparece cada subestructura.

Imm.3.1 Monocristal ( _| ): Plano basal perpendicular a la interfaz

Para el caso de una aleacién de Zn-0,058% atSn se determiné que la interfaz
es plana hasta valores de G/VCO > 840.1030C seg/cm?2 %at. La Fig. III.4 corresponde a
los primeros signos de inestabilidad observados. El valor de G/VC, medido fue de
830.1030C seg/cm2 %at y la subestructura corresponde a nodos desordenados. Posterior-
mente, estos nodos se alinean en direcciones paralelas a la traza del plano basal con la
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interfaz. La Fig. III. 5 indica esta etapa de la evolucién y en ella puede observarse la apari-
ci6n de los primeros surcos segregados, los que aparecen en lugares dispersos y cuya es-
tructura seré presentada mé4s adelante. En la figura, sin embargo, puede ya observarse que
los surcos segregados son el resultado de la unién de los nodos existentes en una misma If-
nea. La Fig. IIl. 6 muestra el aumento del nGdmero de surcos segregados, los que al comple-
tar su desarrollo dan origen a la subestructura de células alargadas observables en la Fig.
OI.7. Esta figura muestra la existencia de algunos nodos situados en el medio de las células,
lo que se hace més evidente en el estadio posterior de la evolucién, representado por la Fig.
IOI.8. Adem4s de esta caracterfstica, la misma figura muestra una clara ondulacién en la
subestructura bidimensional. Estas ondulaciones, conjuntamente con los nodos existentes en
el centro de las células, sugieren el inicio de surcos transversales que darfn lugar a la for-
macibén de células regulares. Ello queda plenamente determinado en el estadio siguiente que
corresponde a la Fig. III.9. Esta misma figura indica que los bordes celulares, que no han
completado su desarrollo, estin formados por hileras de pequefios nodos, los que posterior-
mente dan lugar a los surcos que forman los bordes celulares. Esto es observable en algunos
lados de los hexégonos. La Fig. III. 10 muestra el estadio final de la evolucién, el que corres
ponde a la subestructura de células regulares o hexagonales.

II1. 3.2 Monocristal ( // ) : Plano basal paralelo a la interfaz

Para el caso de una aleaci6n de Zn-0,046% at Sn la existencia de interfaz plana
tiene lugar para valores de G/VC_ 2 930. 1030C seg/cm? %at. Los primeros signos de ines
tabilidad fueron observados para un valor de G/VCg, = 910.1030C seg/cm?2 %at y consisten en
nodos desordenados del tipo presentado en la Fig, III. 4.

Cuando las condiciones de solidificaci6n se hacen més severas la densidad de
estos nodos desordenados aumenta, tal como lo indica la Fig. II[.11. Las etapas posteriores
de la evolucibn se encuentran indicadas en las Fig. II.12 a II.18. La Fig. II.12 muestra
como los nodos comienzan a ordenarse delineando hex4gonos. En la Fig.III. 13 los nodos ya
se encuentran completamente ordenados en ese sentido, y en lugares dispersos comienzan a
aparecer surcos segregados, los cuales invariablemente conectan los nodos que delinean la
subestructura hexagonal. Estos surcos segregados van en aumento progresivo a medida que
disminuye el valor del pardmetro G/VCO, tal como se observa en las Fig. III.14 a III.17. En
la Fig. III. 15 ya se insinda claramente la subestructura hexagonal. Las células quedan deli-
neadas por finas hileras de nodos, los que a su vez se van transformando en surcos segrega-
dos. La Fig. III. 18 corresponde al estadio final de 1a evoluci6n en la formacién de la subes-
tructura hexagonal. El hecho que en esta orientacibn los surcos segregados aparezcan méis
anchos que en la orientaci6n anteriormente estudiada, se debe al efecto del pulido quimico
comentado en el punto II. 6. 2. En efecto, las superficies coincidentes con el plano basal re-
quieren més tiempo de pulido, lo que se traduce en una corrosién mé4s pronunciada de las
zonas segregadas.

La Fig. III. 19 resume, para las dos orientaciones estudiadas y en forma esque-
mética, los rangos aproximados de G/VC0 en que aparecen cada una de las subestructuras
descriptas anteriormente.
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III. 3.3 Bicristal con ambas orientaciones cristalograficas

Con el fin de observar la coexistencia en una misma seccién transversal de
los estadios descriptos anteriormente en monocristales de diferentes orientaciones, se
analiz6 la evolucién de la subestructura en un bicristal cuyas orientaciones coinciden con
aquéllas. Las fotomicrograffas que se presentan a continuacién se encuentran ordenadas en
sentido decreciente del parfimetro G/VCO. No se especifican los valores exactos de este
pardmetro toda vez que es muy grande la segregaci6n en el borde de grano (como puede
ser observado en las Fig.III. 20 a III. 23) Ello hace que la cantidad de soluto apilado delante
de la interfaz sea menor que el correspondiente al valor Co nominal de la aleacién (0,058%
at Sn en este caso), lo que disminuye el valor exacto a considerar en el parimetro. En to-
das las figuras el grano de la izquierda est4 orientado con el plano basal perpendicular a la
interfaz y en el de la derecha dicho plano es paralelo a la interfaz.

La Fig.III. 20.indica claramente la existencia de nodos alineados a la izquier-
da y nodos desordenados a la derecha.La fila de nodos alineados observables en cada grano,
paralela al borde de grano, corresponde a la influencia de dicho defecto cristalino sobre la
estabilidad de la interfaz, hecho discutido por Morris y Winegard (26). En la Fig. III.21 el
grano de la izquierda muestra la evolucién de la subestructura bidimensional, con la apari-
ci6n de surcos segregados, mientras que el de la derecha presenta la delineacién de la
subestructura hexagonal por medio de los nodos. Las Fig. OI.22 y III. 23 indican la evolu-
ci6n posterior de ambas subestructuras en forma enteramente anfloga a lo analizado en el
caso de los monocristales que presentan la misma orientacién. En este caso particular,
mientras que el grano de la izquierda presenta en la Fig. III. 23 la subestructura bidimen-
sional completamente desarrollada, el de la derecha solo presenta algunas paredes comple-
tamente segregadas y el resto delineadas por finas hileras de nodos.

II1.3.4 Estructura de nodos y surcos

La utilizaci6n del pulido con pasta de diamante seguido de un corto pulido
quimico revel6 los detalles estructurales de los nodos y los surcos segregados, coinciden-
tes con las paredes de las células bidimensionales y hexagonales. La naturaleza estructural
de ambos elementos es an4loga en las dos orientaciones estudiadas. La Fig. III. 24 muestra
la estructura tfpica de un nodo, correspondiente en este caso particular a una orientacién
en que el plano basal es paralelo a la interfaz. Pueden observarse las caracteristicas eutéc-
ticas del mismo. Por su parte, la Fig. III. 25 ilustra los detalles estructurales de un surco.
En este caso se observa la transicién que se opera en la alineacién de pequefios nodos, los
que se transforman en una zona segregada mas ancha cuyas caracterfsticas eutécticas son
claras,

III. 3.5 Morfologfa de los nodos

El pulido cuidadoso con pasta de diamante sin pulido quimico posterior, permi-
te determinar la forma de los nodos en ambos tipos de cristales analizados. La Fig. III.26
a y b muestra las formas lenticulares y elipsoidales de dos nodos tipicos observados en la
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secci6n transversal de un cristal en-que el plano basal es perpendicular a la interfaz. Los
ejes mayores de estos nodos coinciden con la traza del plano basal con la interfaz. La Fig.
III. 27 muestra un nodo tfpico que pertenece a la orientacién en que el plano basal es parale-
lo a la interfaz. Puede observarse que en este caso el nodo tiene forma hexagonal. Cuando
se lo compara con el nodo de la Fig. III. 25 perteneciente a una orientacién anfloga pero que
ha sido pulido qufmicamente luego del pulido mecénico, puede observarse que en este Gltimo
caso es posible adivinar una forma poligonal enmascarada por la corrosién del reactivo que
tiende a redondear los bordes del nodo.

III. 4 DISCUSION DE LOS RESULTADOS

La discusién de los resultados acerca de la evolucién de las subestructuras de
microsegregacién, se basa en la siguiente evidencia experimentalt La observacién de cada
tipo de subestructura, en secciones transversales a la direccién de crecimiento, es indepen
diente de la distancia desde la interfaz congelada a la que se haya hecho el corte transversal
solo depende del valor del pardmetro G/VCO medido en cada secci6n de observacién.

El esquema de la Fig.III. 19 muestra que la condicién de inestabilidad de la
interfaz plana depende’ de la orientaci6n cristalogréfica del espécimen. Este hecho también
fue observado por Tiller y Rutter en aleaciones en base a Pb (14). Asfmismo, es coherente
con la condici6n de inestabilidad obtenida por Mullins y Sekerka (8), teniendo en cuenta el
efecto de la curvatura de la interfaz sobre la temperatura de equilibrio de la misma (ver
Apéndice II).

Aquéllos cristales cuyo plano basal coincide con la interfaz, son los primeros
en hacerse inestables. El tipo de inestabilidad que aparece primero corresponde a una con-
figuraci6n desordenada de nodos, la que persiste en un amplio rango de valores del pardme-
tro G/VC : desde 930. 103 hasta 480.1030C seg/cm?2 %at. La Gnica variaci6n que se observa
en ese rango es un aumento en la densida de nodos. Posteriormente, esta configuracién se
transforma en un ordenamiento de nodos formando hexfgonos. A medida que las condiciones
de solidificaci6n se hacen més severas, los nodos se van conectando entre si por medio: de
surcos segregados hasta completar la subestructura de células regulares o hexagonales.

Cuando el plano basal es perpendicular a la interfaz, la subestructura evolu-
.ciona de manera diferente. Si bien las primeras inestabilidades corresponden a un estadio
de nodos desordenados, la existencia del mismo tiene lugar para un pequefio rango de valo-
res de G/VC De inmediato aparece una subestructurd~de nodos alineados en forma para-
lela, cuya den31dad (dentro de cada lfnea) aumenta a medida que disminuye el parimetro G/
VC,. La direcci6én de alineaci6n es coincidente con la traza del plano basal con la interfaz.
Postenormente, los nodos de cada hilera se conectan entre s{ mediante surcos segregados
dando origen a la subestructura de células alargadas o bidimensionales. La transicién entre
la subestructura bidimensional y la hexagonal se realiza a través del mecanismo de nodos
sugerido por Biloni y coautores (16, 27). En efecto, aparecen nuevos nodos delineando la
préxima subestructura, estos nodos se interconectan entre sf dando lugar a los surcos
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segregados transversales que completan la formacién de las células hexagonales. La ondu-
lacién de la subestructura bidimensional que aparece en las Fig. III.8 y III.9 forma parte
de dicho proceso y ha sido previamente encontrado en aleaciones ctbicas y tetragonales por
otros autores (26, 101). En esencia, el mismo mecanismo opera cuando la interfaz coinci-
de con el plano basal, en la transicién desde nodos ordenados en hexigonos a células hexa~
gonales (ver Fig. III.13 a III. 18).

Lo discutido anteriormente, unido a la observaci6n de las diferentes subes-
tructuras que coexisten en cada secci6n del bicristal de las Fig. III. 20 a III. 23, confirman
claramente que la orientacién cristalogréfica del espécimen es un factor determinante del
tipo de subestructura que se desarrolla y de su evoluci6n.

La Fig. III. 25 muestra en detalle la segregaci6n asociada con las paredes
celulares en formaci6én, es decir, cuando ocurre la transicién desde pequeiios nodos ali-
neados a una segregacién continua con una segunda fase de caracterfsticas eutécticas,
esto es, surcos segregados. El hecho que los surcos y los nodos presenten una segunda
fase es compatible con el diagrama de equilibrio de la aleaci6én bajo estudio (Fig.IIL. 21),
la existencia de un k_ muy pequeiio produce una alta segregacién. Ademéis, debido a que
la solubilidad s6lida de Sn en Zn es muy baja (menor que 0,06% at a la temperatura eutéc-
tica), las aleaciones estudiadas se comportan précticamente como hipoeutécticas, en cuyo
caso siempre apareceri una segunda fase asociada a las paredes y nodos de la subestruc-
tura (24). Por dra parte, si existieran nodos y paredes celulares con composiciones que
estuvieran dentro del rango de solubilidad s6lida, es decir, sin la presencia de segunda
fase, es posible que no pudieran ser revelados metalogrificamente debido a la pequeiia
diferencia de composici6n (no mayor de 0,06% at). En consecuencia, la Ginica segregaci6n
observable metalogréficamente, asociada a nodos y paredes celulares, es la que corres-
ponde a una segunda fase (24). .

Teniendo en cuenta las consideraciones anteriores sobre la deteccién metalo-.
grafica de nodos y paredes celulares, es posible especular acerca de que los estadios de
nodos alineados y nodos ordenados en hexigonos, corresponden en realidad a las subes-
tructuras de células bidimensionales y hexagonales respectivamente, lo que ha sido mos-
trado por Biloni y coautores (27, 29) en aleaciones dilufdas en base a Sn, para un mayor
rango de solubilidad s6lida. En las aleaciones de Zn-Sn bajo consideracién, la segregacuﬁm o
entre nodos podrfa no ser detectada, como lo fue en aquéllos casos (ver la Fig.1 de ref.

27 y la Fig. 1 de ref.29). Es por ello que se considera conveniente repetir que en el pre-
sente caso, solamente la presencia de una segunda fase permite detectar metalografica-
mente los nodos y las paredes de la subestructura.

Se considera pertinente comparar los resultados de la presente investigacion
con otros existentes en la literatura, correspondientes a aleaciones de diferentes estruc-
turas cristalogréficas; especialmente con los resultados obtenidos por Morris y Winegard
(M-W) en aleaciones de Pb-Sb con diferentes direcciones de crecimiento (26):
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1) El estadio inicial de nodos desordenados no ha sido encontrado en aleaciones de dife-
rente estructura cristalogréifica, con excepcién de algunos casos esporidicos en alea-
ciones dilufdas de Sn-Pb (27).

2) Cuando el plano basal es perpendicular a la interfaz, algunos aspectos de la evolucién
son similares a los encontrados por M-W en Pb-Sb cuando la direccién de crecimien-
to erala {110) ; ello se refiere a la formaci6n de células bidimensionales rectas y
onduladas que anteceden a las células hexagonales. Estos estadios también han sido
encontrados en aleaciones dilufdas de Sn-Pb (101). En el presente trabajo se detect6
el estadio previo de nodos alineados anilogo al encontrado por otros autores (16),
pero sin la etapa previa de un ordenamiento regular de los nodos. Por otra parte, el
espaciado de las células bidimensionales permaneci6 invariable, tal como se discuti-
rd més adelante; en cambio M-W (26) determinaron que en la evolucién, este espacia-
do disminuye a la mitad de su valor original antes de dar lugar a las células hexagona
les. En el presente trabajo las células hexagonales se forman a partir de las células
alargadas originales.

3) . Cuando el plano basal coincide con la interfaz, la semejanza con las orientaciones
{100) y <111? del Pb-Sb (26) estriba en que en ninglin momento de la evolu-

ci6n aparecen células bidimensionales rectas. Sin embargo, la diferente estructura
cristalograficadetermina diferencias especificas: mientras que en Pb-Sb la evolucién
abarca los estadios de nodos ordenados, anflogo al observado en Sn-Pb (16), "'células
curvas' de morfologfa parecida a la de las Fig. III. 14 a III. 16 del presente trabajoy °
células hexagonales; en el caso aqul estudiado la inestabilidad comienza con nodos de-
sordenados que permanecen por un amplio rango de valores del pardmetro G/VC,,
para luego ordenarse segln una configuracién hexagonal.

-~ 4) En las dos orientaciones estudiadas en este trabajo, cada subestructura esté prefijada
' por un arreglo de nodos; asf, las células bidimensionales estin predeterminadas por
- el estadio de nodos alineados y, en el caso en que el plano basal coincide con la inter-
faz, la subestructura de células hexagonales es precedida por el estadio de nodos or-
denados en forma hexagonal.

La influencia de la orientaci6n cristalogrifica sobre la evoluci6én de la subes-.
tructura y la forma de los nodos encontrada en el presente trabajo puede interpretarse,
como lo han hecho otros autores (14, 26), en base a la anisotropia de la energfa libre inter-
facial s6lido-Ifquido. En el caso de estructuras hcp, ésta tiene un valor mfnimo en las su-
perficies coincidentes con el plano basal. Le siguen las coincidentes con los planos prismé-
ticos {10'10} y pirgmidél'es {1011} . Al hacerse inestable, la interfaz S-L forma de-
presiones aumentando su superficie; en esta creaci6n de nuevas superficies se veran favore-
cidas aquéllas de menor energfa libre superficial. Cuando el plano basal es perpendicular a
la interfaz, tendri una influencia predominante sobre cualquier otro plano que emerja en la
interfaz; el resultado seri la formacién de subestructuras alargadas en direcci6n paralela
a dicho plano y de nodos lenticulares y elipsoidales cuyos ejes mayores son también parale-
los al plano basal (Fig.IIl.26). En cambio cuando el plano basal coincide con la interfaz, de
los planos que emergen en la misma, no es uno solo el que predomina sobre los dem4s,
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sino que los seis planos prisméiticos ejercen una influencia simultidnea. El resultado es la
no existencia de subestructuras alargadas y la formaci6én de nodos con aspecto hexagonal
(Fig. HI.27).

La morfologfa que adoptan los nodos se puede explicar si se considera que
los mismos son canales de liquido enriquecido en soluto que penetran en el sélido. Las pa-
redes de estos canales tendrén que ser superficies lo m4s pré6ximas posible a planos de
baja energfa libre superficial. Es asf que cuando el plano basal es perpendicular a la inter
faz, los nodos,fendrén formas alargadas en direcci6n paralela a dicho plano. Cuando el
plano basal coincide con la interfaz, las paredes de los canales coincidirin con los seis
planos disponibles de igual energfa libre superficial. Es interesante agregar que estos re-
sultados son consistentes con las observaciones realizadas por Miller y Chadwick, sobre
las formas de equilibrio de pequefias zonas 1fquidas en una mezcla de fases s6lido-1fquido
(102); el hecho que estos autores observaran formas circulares y no hexagonales en los
cortes paralelos al plano basal, puede ser debido al pulido qufmico por ellos utilizado que,
como se mencion6 en el punto II. 6.2, puede enmascarar la verdadera morfologla.

II1.4.1 ‘Tamaiio de las células

Los trabajos existentes en la literatura indican que para una misma orienta-
ci6n cristalografica y C, constante, el tamafio de las células hexagonales y bidimensionales
disminuye cuando aumentan V y G (2, 14,46,49,50). En particular, para células hexagona-
les Tiller y Rutter (14) y Coulthard y Elliot (49) encontraron que esta variacién era lineal
con 1/VG. Sin embargo, Morris y Winegard (26), al variar lentamente la velocidad de cre
cimiento en una muestra con células hexagonales, encontraron que el tamafio de las mis-
mas no variaba con V. En el presente trabajo se obtienen resultados similares: a pesar de
que G y V varfan a lo largo de la muestra, las subestructuras bidimensionales mantienen
su espaciado a través de toda la evolucibén, partiendo del estadio de nodos alineados (Fig.
III.5 a III. 7). Lo mismo ocurre con la orientacién en que el plano basal es paralelo a la
interfaz: las subestructuras hexagonales mantienen el mismo tamafio en la evolucién des-
de nodos ordenados en hexfgonos (Fig. III.11) hasta células hexagonales (Fig. III.18). La
misma observacién se puede hacer en el caso del bicristal analizado en las Fig.III. 20 a
III. 23. Esto significa que el tamafio celular queda determinado por los valores de VyG a
los que se prefigura la subestructura mediante el correspondiente arreglo de nodos.

De la discusi6n anterior se deduce que al hacer determinaciones de la varia-
ci6n del tamafio celular con V y G, por observaci6n y medici6n en interfaces congeladas o
decantadas, se debe tener especial cuidado en comprobar que estas magnitudes sean cons-
tantes a lo largo de todo el cristal. De lo contrario se hace necesario determinar los valo-
res de V y G correspondientes a la aparicién del primer arreglo de nodos que configure
la subestructura bajo consideraci6én. Esto demuestra que los resultados obtenidos por
Morris y Winegard (26) y los del presente trabajo no estn en contradiccién con los de
Tiller y Rutter (14) y Coulthard y Elliot (49), ya que estos autores mantuvieron los valo-
res de V y G constantes durante todo el proceso de solidificacién.
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Los resultados aquf discutidos permiten interpretar la evolucién de las inesta-
bilidades de la interfaz, cuando las condiciones de sobreenfriamiento constitucional (S.C.)
se hacen cada vez méds severas durante el proceso de solidificacién. La interfaz cambia su
morfologfa de manera de eliminar el S.C. que va en aumento, para ello va creando nuevos
lugares donde acumula soluto. El aumento de sumideros de soluto no se produce cambiando
el tamafio de la subestructura, sino que se consigue a través del mecanismo de nodos (16,
27) que provee cada vez més depresiones en la interfaz. El ordenamiento inicial de nodos
mantj ene su forma y tamafio y el camino que sigue la interfaz para aumentar el almacena-
miento de soluto es primeramente un aumento en la densidad de nodos. Cuando la cantidad
de soluto sobrepasa la capacidad de almacenamiento de los nodos aislados, éstos se unen
formando las paredes de la subestructura, que en este trabajo han sido denominadas
"surcos segregados", De esta manera se llega al estadio completamente desarrollado de
células hexagonales. La evoluci6n posterior a esta morfologfa se analiza en el capftulo IV.
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CAPITULO IV - TRANSICION DESDE INTERFAZ CELULAR A DENDRITICA

En este capftulo se presentan y discuten los resultados del estudio que se hizo,
desde el punto de vista morfol6gico, de la evolucién de las subestructuras de microsegrega-
cién desde el estadio intermedio de células regulares o hexagonales hasta el estadio final de
dendritas, cuando disminuye el cociente G/VCO. Previamente se determiné la direccifin de
crecimiento dendritico, para luego estudiar la evolucién de 1a subestructura en cristales
orientados segflin esa direccibn cristalografica. De esta manera se evitan confusiones que
podrfan surgir de las diferentes intersecciones cristalograficas con el plano de observacién.
Por dltimo, se presenta un andlisis detallado de 1a morfologfa tridimensional de la subestruc-
tura dendrftica. Este anilisis se hizo utilizando la técnica metalogréfica de capas delgadas
de 6xido (ver punto IL. 6. 3). Debido a que esta técnica fue desarrollada en condiciones 6pti-
mas para aleaciones de Zn-Cd, éstas fueron utilizadas para realizar el trabajo presentado
en este capfltulo. '

Iv.1 . PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL

~ Se utilizaron aleaciones de Zn-Cd con contenidos variables de Cd entre 0,2% at
y 1,0% at. Las probetas fueron crecidas de la manera que se describe en el punto II, 3. Estas
tenfan una longitud aproximada de 15 cm y el didmetro era de 1,7 ¢m cuando se crecfan sin
semillas y 1,2 cm cuando se utilizaban semillas. Cuando la interfaz avanz6 una longitud de
10 a 12 cm se producfa el congelamiento de la muestra. Las observaciones se realizaron en
las adyacencias de la interfaz congelada, hasta 0,3 cm detris, ya que a partir de los 0,5 cm
se hacfa notable la homogeneizacién de la subestructura. Para analizar la evoluci6n se cre-
cieron varias probetas en diferentes condiciones, éstas se midieron en la interfaz S-L antes
de congelar la muestra, tal como se describi6 en el punto II. 4.

IvV.2 OBSERVACIONES Y RESULTADOS

Iv.2.1 Direcci6n de crecimiento dendrftico

Por lo tratado en el punto I.6, resulta que una forma de determinar la direcci6n
de crecimiento dendrftico es analizando la orientaci6n preferencial de crecimiento de granos
columnares con subestructura dendrfitica (79), crecidos unidireccionalmente sin semilla.
Estas condiciones de crecimiento se consiguieron con una aleacién de Zn-1,0% at Cd, para
valores de G = 5°C/cm y V = 103 cm/seg. Las probetas asf obtenidas se cortaron transver-
salmente a 0,1 cm detréds de la interfaz congelada, y con un ataque macrogréifico (ver punto
I1.6.1) se individualizaron los granos. Estos nunca fueron més de diez por muestra. Median
te la técnica de Laue de difracci6n de rayos X, se determinaron las orientaciones cristalo-
gréaficas de todos los granos de las muestras. Se encontré una direcci6n preferencial de
crecimiento que coincidfa, dentro de los 10°, con la direccién {1010) , ésto se muestra
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en la Fig. IV.1. Este resultado indic6 que esa era la direccién de crecimiento dendrftico
(79) , la cual coincidfa con la principal direcci6én de crecimiento encontrada por Weinberg
y Chalmers (58) para dendritas de Zn puro crecidas en un gradiente negativo de temperatu-
ra. Esta direcci6én no era la misma que determinaron Hellawell y Herbert (80); estos auto-
res, utilizando el mismo método, encontraron en aleaciones de Zn-Cd, que la direcci6n de
crecimiento dendrftio era la £ 1210) . Para aclarar la contradicci6n, se solidificé una
probeta en condiciones dendriticas pero orientada mediante una semilla, de manera que la
direcci6n de extracci6n cal6rica coincidiera con la (‘izio} . Al analizar la subestructu-
ra en un corte longitudinal coincidente con el plano basal, se encontré que las dendritas
crecieron inclinadas 300 con respecto a la direccién de extraccién calbrica, o sea que lo
hicieron en la direccién (I-OT{]) ; ésto se muestra claramente en la Fig. IV.2. De esta
forma, qued6 perfectamente establecido que la direcci6n de crecimiento dendrftico era,
sin lugar a dudas, la <10T0> y equivalentes.

Iv.2.2 Transici6én de células hexagonales a dendritas

Esta transicién se estudi6 en cristales cuya direcci6n de crecimiento coincidfa
con la (10T0} -» Las Fig. IV.3 a IV. 6 corresponden a secciones transversales a la direc-
ci6n de solidificacién, de probetas crecidas con valores decrecientes del parimetro G/VCO;
en las leyendas de las figuras se indican los respectivos valores de este parimetro, medi-
dos en la interfaz congelada, que era el lugar de observaci6n. La Fig.IV. 3 ilustra la sub-
estructura de células hexagonales de un bicristal, en ambos granos el plano basal es para-
lelo a la direccién de crecimiento, pero solamente en el grano de la izquierda esta direc-
cién coincide con la <1OTO> . En ambos casos las células estdn alargadas en direccién
paralela a la traza del plano basal con la interfaz; esto estd de acuerdo con los resultados
obtenidos por Damiano y Herman (39). Asfmismo, se comprueba que el empaquetamiento
de las células es del tipo ""b" descripto por los mismos autores, que se muestra en la Fig.
IV.21. Las Fig. IV.4 y IV.5 muestran la evoluci6n de la subestructura para condiciones
crecientes de S.C.: las células se hacen més irregulares y m4s alargadas en la direcci6n
del plano basal y, al mismo tiempo, aparecen ramas a partir de los nodos de las paredes.
En la Fig. IV. 6 se nota claramente la tendencia de la subestructura hacia un arreglo de
dendritas cruciformes alineadas. También se nota claramente que la mayor segregaci6n de
soluto estd dispuesta en bandas paralelas que coinciden con la interseccién del plano basal
con la interfaz,

Iv.2.3 Anilisis de la subestructura dendritica

La Fig. IV.7 muestra esqueméiticamente las diferentes regiones del espécimen
dendrftico que fue estudiado, asf como los diferentes planos cristalogréficos que fueron ob-
servados. La regi6n "lfquida" corresponde a una subestructura totalmente diferente y es el
producto de una mayor velocidad de solidificacién que ocurre durante el congelamiento de
la muestra. Este anélisis se hizo mediante la técnica de capas delgadas de 6xido.

a)  Regi6n "s6lida"

e e s e S .

En esta regi6n, situada aproximadamente 0,3 cm detrds de la interfaz congelada, se
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hicieron observaciones en tres planos perpendiculares: (10'1'0) paralelo a la interfaz,
y los planos longitudinales (0001) y ('1-21'0), ver Fig. IV.7. La Fig. IV.8 es una vista
del plano transversal (1070), la morfologia corresponde a condiciones extremas de
5.C., siendo similar a la observada en aleaciones cfibicas (66) pero el empaqueta-
miento de las dendritas cruciformes es diferente. En este caso las dendritas estdn
alienadas en filas paralelas a la traza del plano basal; como consecuencia, hay una
segregacién muy pronunciada asociada con planos paralelos al basal. Los brazos
ortogonales de las dendritas cruciformes yacen en el plano basal y en el plano (1270).
La Fig. IV.9 corresponde a una vista del mismo plano transversal en la que se pue-
den observar con mayor aumento los detalles de la subestructura. La Fig. IV.10 es
una vista del plano longitudinal (0001), las dendritas crecieron de izquierda a dere-
cha en la direcci6n ¢1010) . La observacién de esta fotomicrograffa induce a
pensar que las dendritas estdn formadas por cuerpos principales cilfndricos con
ramas secundarias del mismo tipo (69). Sin embargo, la Fig. IV.11 demuestra que
ello no es asf; esta figura presenta un acoplamiento perfecto entre micrografias de
una fila de dendritas vistas sobre el plano transversal (1070) y la correspondiente
vista en el plano longitudinal (0001). La figura revela que los brazos de las cruces
que yacen en el plano ('TZTO) son placas que se extienden a lo largo del cristal. A
partir de estas placas nacen ramas de orden superior uniformemente espaciadas que
yacen sobre el plano basal y tienen una inclinacién de 60° con respecto a las placas
es decir, que estas ramas crecen en direcciones equivalentes a la ¢1010) . La
misma figura muestra una unién débil entre ramas y placas. La Fig. IV.12 corres-
ponde a un acoplamiento similar al anterior pero, en este caso, el plano longitudinal
(0001) corta a las dendritas en el medio. Esto muestra que los brazos de las cruces
que yacen en el plano basal también son placas que est4n separadas a lo largo de
todo el cristal por angostos canales de segregacién. La Fig. IV.13 presenta un
acoplamiento perfecto entre micrograffas correspondientes al plano transversal
paralelo a la interfaz y el plano longitudinal (-iZTO). La figura muestra que a partir
de las placas que yacen en el plano basal nacen ramas de orden superior uniforme-
mente espaciadas, formando un 4ngulo de 90° con respecto a las placas, es decir,
que crecen en la direccién <0001> . La Fig. IV.14 corresponde a un acoplamien
to similar al de la Fig. IV.11 pero, en este caso, el plano longitudinal (0001) est4
més cerca del centro de las dendritas. A diferencia de la Fig. IV.11, no se observa
una inclinacién de 60° en las ramas; esto indica que las ramas que se observan en
este caso corresponden a una vista desde arriba de aquéllas que crecen a 900 a
partir de las placas que estén sobre el plano basal (en la direccién (0001) ),
ver Fig. IV.13. Estas ramas de orden superior que crecen en la direccién (0001)
se pueden observar muy bien en las Fig. IV. 8, IV.9 y IV.15. Un hecho que debe
ser notado es el estrangulamiento que aparece en el nacimiento de las ramas. La
Fig. IV.15 muestra con mayor aumento -en un plano paralelo a la interfaz- la
interseccién entre dos ramas de orden superior: una que crece en la direccién
(1030) y la otra en la direcci6n ¢0001),Finalmente, en la Fig. IV.16 se pre-
senta un modelo tridimensional de la subestructura dendritica obtenida a partir de
las fotomicrograffas mostradas anteriormente, correspondientes a esta regién .
"s6lida" del espécimen. La figura muestra las tres secciones ortogonales usadas
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en este andlisis, hechas en diferentes lugares de la subestructura.

b)  Regi6n "s6lido-liquido"

La Fig. IV.17 a-d muestra cuatro cortes transversales paralelos a la interfaz, a dis-
tancias decrecientes de las puntas de las dendritas. La diferente microestructura si-
tuada en bandas paralelas al plano basal, corresponde al liquido enfriado ripidamente
durante la operacitn de congelamiento. Las relaciones superficiales existentes entre
estas regiones "lfquidas" y las regiones ""s6lidas'" de las subestructura, dan una idea
de la forma que tienen las dendritas en el frente de solidificacién . La Fig.IV.18 es
una micrograffa compuesta entre una secci6n transversal situada a 0,14 cm de las
puntas de las dendritas (correspondiente a la Fig. IV.17 a), y un plano longitudinal
ligeramente inclinado con respecto al basal. Esta inclinacién hace que las dendritas
sean cortadas en diferentes posiciones. A la izquierda aparecen las placas que yacen
en el plano (1210) y las ramas de orden superior que crecen en la direccién {0001) ,
como en el caso de la Fig. IV.14. A la derecha, las dendritas han sido cortadas longi-
tudinalmente por la mitad pero, a diferencia de la Fig. IV.12, no se observan las pla-
cas que yacen en el plano basal, sino que se pueden apreciar cuerpos principales con
ramas secundarias que crecen a 60°. Este hecho se observa con mayor claridad en la
Fig. IV.19 que corresponde a una secci6n longitudinal por el medio de las dendritas
coincidente con el plano basal. En esta figura, el ancho de las dendritas con sus ramas
es igual al ancho de las placas observadas en la Fig. IV.12. Esto es una evidencia de
que, durante el-crecimiento, las ramas secundarias coalescen formando las placas que
se observan en la regi6n "sélida" (72, 77). En la Fig. IV. 20 aparecen micrograffas aco
pladas que_ corresponden a un plano paralelo a la interfaz (a la izquierda) y el plano lon-
gitudinal (1210) La dendrita marcada por una cruz es cortada longitudinalmente en la
mitad, se nota claramente la presencia de un cuerpo principal con ramas secundarias
a 900, es decir, en la direccién <0001)» . En este caso, la seccién transversal esté
situada a 0,21 cm de las puntas de las dendritas. Se puede ver actuar el mecanismo de
coalescenci de ramas secundarias que da lugar a las placas que yacen en el plano
(1210) en la regi6n "sé6lida".

La reciente afirmacién de que las dendritas eran cortadas longitudinalmente en
la mitad por el plano (0001) en la Fig. IV.19 y por el plano ('iz‘1'0) en la Fig. IV.20, esti ba-
sada en el siguiente hecho: durante la operaci6n de congelamiento, las dendritas aceleran su
crecimiento dando lugar a puntas de secci6n transversalmucho més pequefias que las originale
puesto que el radio de curvatura de la punta disminuye al aumentar la velocidad de solidifica-
ci6n (62). La presencia de tales protuberancias en las puntas dendrfticas constituye una
prueba de que el corte longitudinal pasa aproximadamente por el medio. En la dendrita de
la Fig. IV.20, marcada con una cruz, se aprecia claramente la protuberancia de la punta.

En el original de la Fig. IV.19 también se observan las protuberancias en las puntas, aunque
en la reproducci6én no estdn claramente reveladas.
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Iv.3 DISCUSION DE LOS RESULTADOS

Iv.3.1 Direccitn de crecimiento dendritico

~ Los resultados de las experiencias relatadas en el punto IV. 2.1, que se mues-
tran en las Fig. IV.1 y IV. 2, indican que la direcci6én de crecimiento dendrftico es, induda-
blemente, la (10'1'0) y equivalentes. Esta coincide con la determinada por Weinberg y
Chalmers (58) para dendritas de Zn puro crecidas en un gradiente negativo de temperatura;
y con la determinada por Harrison y Tiller para dendritas en hielo (103). La contradiccién
con los resultados obtenidos en Zn-Cd por Helawell y Herbert (80) utilizando el mismo méto
do, no ha podido ser explicada hasta ahora, aunque se considera que puede ser debido a un.
error en el andlisis de dichos autores (104).

Iv.3.2 Transicién de células hexagonales a dendritas

Una observacién cuidadosa de las Fig. IV.3 a IV.6 y IV.8, muestra que la
transicién de células a dendritas es el resultado de dos procesos simulténeos y continuos:

1) En las regiones de los nodos de la subestructura, la interfaz retarda su avance. Comc
consecuencia, la subestructura se deforma y desarrolla pliegues segregados a partir
de esos nodos. Este mecanismo parece ser general para todas las aleaciones estudia-
das (16) y es una consecuencia de las depresiones de la interfaz asociadascon los nodo:
Estas depresiones, para el caso de aleaciones con ky & 1, estén enriquecidas en solu
to como consecuencia de la difusién lateral del mismo y el atraso local en el avance d
la interfaz. Este fen6meno aumenta su importancia a medida que crece la cantidad de
sobreenfriamiento constitucional.

2) Al mismo tiempo, ocurre un pronunciado alargamiento de las células en direcciones
paralelas al plano basal. Esto produce un cambio en sus formas, pasando de una mor-
fologfa hexagonal a una romboédrica. Para condiciones més severas de S.C. el alarg:
miento es tan pronunciado que las células se transforman andas paralelas separa-
das por regiones de alta concentracién de soluto, coincidentes con la intersecci6n del
plano basal con la interfaz.

La accibn simult4nea de estos dos procesos da como resultado la morfologfa
que se observa en la Fig. IV.8, que corresponde al crecimiento cooperativo de dendritas
(unas al aldo de otras, con interaccién entre sus campos térmico y de soluto). Cuando esta
figura es comparada con las Fig.IV.3 a IV. 6, se concluye que cada dendrita no corresponde
a la evolucién individual de una célula hexagonal original, como en el caso de aleaciones
clbicas (66), sino que es el resultado de la interacci6n de dos procesos discutidos més arri
ba. El empaquetamiento de la subestructura no es tan compacto como en el caso de las
aleaciones ctbicas; lo cual afecta la distribucién de soluto y produce la mayor segregaci6n
en planos paralelos al basal.

Comparando las morfologlas adoptadas en condiciones extremas de S.C. por
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las aleaciones chbicas (66), tetragonales (27) y las hexagonales analizadas en el presente
trabajo, se concluye que la estructura cristalogréfica de la aleacién es un factor fundamen-
tal que afecta de manera muy importante a la geometrfa que adopta la interfaz para una dis
tribucién mé4s eficiente de soluto y calor latente en esa regi6n.

IV.3.3 Morfologfa tridimensional de la subestructura dendrftica

El anilisis de las Fig. IV.11 a IV.15 da una idea de la morfologfa tridimensio
nal de la subestructura dendrftica en la regién "s6lida" del espécimen (esquematizado en
la Fig. IV.7). Resulta claro que la observacién metalogréfica en un solo plano no es sufi-
ciente para obtener conclusiones correctas acerca de las caracteristicas morfolégicas de
la subestructura. Por ejemplo, la observaci6n de la Fig. IV.10 podrfa sugerir la idea
errbénea de que la subestructura est4 formada por cuerpos principales cilindricos con ra-
mas secundarias del mismo tipo que crecen con una inclinacién de 600. Los acoples de
secciones transversales y longitudinales, como los de las Fig. IV.11 a IV.14, muestran
las caracterfsticas de placas que tienen los brazos de las cruces que yacen en el plano ba-
sal y en el plano (1210). La Fig. IV.12, por ejemplo, corresponde a una secci6n longitudi-
nal coincidente con el plano basal y corta a las dendritas en el medio de las placas, en ella
se observa claramente que las placas se extienden a lo largo del cristal sin mostrar ramas
de orden superior. Las placas se encuentran separadas solamente por estrechos canales de
segregacién. La Fig. IV.16 a-d muestra un modelo esquemético de la morfologfa tridimen-
sional de la subestructura. En este modelo las ramas de orden superior estfn uniformemen
te espaciadas y no se muestra ninguna interacci6n entre ellas. Sin embargo, debido a que
1las ramas que estén en el plano basal tienen una inclinacién de 600 con respecto a las pla-
cas de las cuales nacen, y las que estin sobre el plano (TZ'I'O) son ortogonales con respec-
to a las placas, la interaccién entre ellas puede ser muy complicada.

El an4lisis de las Fig. IV.17 a IV. 20, que corresponden a la regi6n ''s6lido-
lfquido’ que se muestra en la Fig. IV.7, provee una informacién muy importante acerca
de la morfologfa y las caracterfsticas del crecimiento. La caracterfstica de "placas' ob-
servada en la morfologfa de la regi6n's6lida" y presentada en la Fig. IV.16, no es una
morfologfa inicial de crecimiento. Las Fig. IV.17 a IV. 20 muestran claramente que las
dendritas son originalmente cuerpos cilindricos con ramas secundarias discretas: obsér-
vese, por ejemplo, las inestabilidades en las formas cilindricas de las Fig. IV.17 c y d
como asf también la vista longitudinal de las Fig. IV.18 a IV. 20 en dos planos perpendicu-
lares. Estas ramas desaparecen durante el crecimiento a través de un mecanismo de
engrosamiento y coalescencia de ramas vecinas (72, 77). Como consecuencia, cuando se
analiza la subestructura una vez que se ha completado la solidificacién, lo que se observa
es una morfologla de placas.

Observando las Fig. IV.17 a IV. 20 se puede notar otro hecho importante
acerca de las caracteristicas de crecimiento: comparando las Fig. IV.17 a-d, correspon-
diente a diferentes secciones transversales paralelas a la interfaz; la Fig. IV.18, parale-
la al plano basal y la Fig. IV. 20 paralela al plano (1210); se puede concluir que las dendri-
tas vistas desde el plano (-IZTO) aparecen més separadas que cuando se las observa sobre
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el plano basal. Este hecho ha sido esqueméticamente representado en la Fig. IV.7 y est4

en un completo acuerdo con los resultados obtenidos en hielo por Harrison y Tiller (103).

Esto puede ser explicado teniendo en cuenta las caractefisticas anisotrépicas de la inter-
faz S-L del cinc: la energfa libre interfacial S-L tiene un valor mfnimo cuando la interfaz
coincide con el plano basal (102). Por lo tanto, la interfaz desarrollari una morfologla tal
que la mayor cantidad de superficie esté lo mds préxima posible al plano basal.

La direccién (0001) en la que crecen algunas ramas secundarias y de
orden superior, coincide con la direccién de crecimiento dendritico de segunda importancia
determinada por Weinberg y Chalmers (58). El aspecto que muestra la subestructura en el
plano (0001) (Fig. IV,10), es similar al encontrado en hielo por Harrison y Tiller (103).
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CAPITULO V - CONCLUSIONES Y SUGERENCIAS PARA TRABAJOS FUTUROS

V.1

Vil

1)

2)

3)

4)

o)

CONCLUSIONES

1 Transicién desde interfaz plana a celular

En aleaciones de estructura hexagonal compacta Zn-Sn, la evolucién de las subestruc-
turas de microsegregacién, a medida que disminuye el cociente G/VC , estﬁ fuerte-~
mente influenciada por la direcci6n cristalogréfica de crecimiento del eapemmen Es
ta evoluci6én, aunque continua, puede ser caracterizada por los siguientes estadios
discretos:

a) En la orientacién en que el plano basal es perpendicular a la interfaz S-L:

i) Interfaz plana

ii) Nodos desordenados
iii) Nodos alineados en direccién paralela al plano basal.
iv) Células bidimensionales

v)  Células regulares o hexagonales

b) En la orientacién en que el plano basal es paralelo a la interfaz S-L.

i)  Interfaz plana

ii) Nodos desordenados, cuya densidad aumenta cuando disminuye G/"'VC0
iii) Nodos ordenados en configuracién hexagonal
iv)  Células regulares o hexagonales

Se puede observar que en las dos orientaciones estudiadas, los primeros signos de
inestabilidad de la interfaz plana corresponden a un estadio de nodos desordenados.
Este estadio no ha sido encontrado anteriorménte en aleaciones con otra estructura
cristalogrifica, salvo en algunos casos esporédicos en Sn-Pb (27).

La conexién entre los diferentes estadios se realiza a través del mecanismo de nodos
(16) y posterior desarrollo de surcos segregados que forman las paredes de la subes-
tructura. La estructura de nodos y surcos siempre presenta una segunda fase.

Como consecuencia de la anisotropfa de la energfa libre interfacial S-L, cuando el
plano basal es perpendicular a la interfaz los nodos tienen formas lenticulares o elip-
soidales, siendo sus ejes mayores paralelos a la traza del plano basal con la interfaz.
Cuando el plano basal es paralelo a la interfaz, los nodos tienen formas hexagonales.

En las dos orientaciones de crecimiento analizadas, el tamaifio de las células queda de
terminado por las condiciones de solidificacién en que se forma el primer arreglo de
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nodos, esto es, el estadio (iii) de la evoluci6n.

En los materiales fuertemente anisotrépicos como los aquf estudiados, las condicio-
nes de solidificaci6n en que la interfaz plana se hace inestable, dependen de la direc-
ci6n cristalogrifica de crecimiento.

V.1.2 Transicién desde interfaz celular a dendrftica

1)

2)

3)

1)

5)

6)

En aleaciones de Zn-Cd la principal direccién de crecimiento dendritico es la <10‘1'0>
y equivalentes.

En aleaciones dilufdas de Zn-Cd, para condiciones crecientes de sobreenfriamiento
constitucional, la subestructura de células hexagonales evoluciona a través de dos
mecanismos continuos y simulténeos para dar lugar a la formaci6n de la subestructu-~
ra dendritica: a) desarrollo de ramas a partir de los nodos que existen en las paredes
de las células y b) alargamiento de éstas en direcci6n paralela a la traza del plano ba-
sal con la interfaz. '

Las condiciones extremas de S.C. promueven la formaci6én de dendritas de seccién
transversal cruciforme, alineadas en direcci6n paralela a la traza del plano basal.

‘Estas dendritas no mantienen una correspondencia unfvoca con las células hexagona-

les originales.

El uso de la técnica de capas delgadas de 6xido permite la determinacién de la morfo-
logfa tridimensional de la subestructura dendrftica. La subestructura est4 formada por
dendritas de seccibén transversal cruciforme que crecen en la direccién (10‘10) . Los
brazos ortogonales de las cruces son placas continuas que se extienden a lo largo del
cristal: unas yacen sobre el plano (0001) y otras sobre el plano (Tz'ft}). A partir de las
placas crecen ramas de orden superior uniformemente espaciadas: aquéllas que nacen
en las placas (0001) crecen en la direccién £0001)» , que es una direccién de creci-
miento dendrftico de segunda importancia (58); y las que nacen las placas (1210) cre-
cen en direccién equivalente a la principal direccién de crecimiento dendritico: la
£1010) (ver el modelo de la Fig.IV.16).

La morfologfa de "placas" observada metalogrificamente, no es una forma estable de
crecimiento, sino que aparece como resultado de un mecanismo de engrosamiento y
coalescencia de ramas secundarias, que ocurre durante el proceso de solidificacién
(72, 7).

La caracterfstica principal de la subestructura dendrftica, desde el punto de vista de
la segregacién, es una mayor concentracién de soluto asociada con bandas paralelas
al plano basal.
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Con los resultados de este trabajo y los numerosos existentes en la literatura,
queda bastante completo el panorama de la evolucién morfolégica de las subestructuras de
microsegregacién en aleaciones metélicas dilufdas. La informacién acumulada hasta el mo-
mento, permite tener una interpretacién clara de los mecanismos que actdan en dicha evolu
ci6én. Sin embargo, en base a las observaciones realizadas en el presente trabajo, se pueden
sugerir algunos puntos dispersos cuyos tratamientos pueden dar lugar a resultados intere-
santes:

a) Estudiar en aleaciones de estructura hexagonal compacta, desde el punto de vista mor-
folégico, la evoluci6n de la subestructura desde el estadio de células hexagonales a den
dritas, cuando la direccién de crecimiento coincide con la <€0001) , que es la direc-
cién de crecimiento dendrftico de segunda importancia (58). Hacer adem4s un an4lisis
detallado de la morfologfa tridimensional de la subestructura dendrftica crecida en estas
condiciones.

b) Estudiar la influencia de la direccién cristalogrifica de crecimiento sobre la evoluci6én
de las subestructuras de microsegregaci6n, en aleaclones a base de Sn, que tambfen
pueden ser fuertemente anisotrépicas.

La técnica metalogréifica de observaci6n del frente dendritico congelado, utiliza-
da en el presente trabajo, puede ser aplicada a la determinaci6n de radios de curvatura de
las puntas de las dendritas, en funcién de las condiciones de solidificacién. De esta manera
se pueden aportar datos experimentales que son de mucho interés para aquéllos investigado-

V.2 SUGERENCIAS PARA TRABAJOS FUTUROS
res que estudian el crecimiento dendrftico desde el punto de vista teérico (60-63).
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APENDICE I

CONDICION DE INESTABILIDAD DE LA INTERFAZ PLANA

Tratamiento de Tiller, Jackson, Rutter y Chalmers (3)

Se considera el estado estacionario en la solidificacién unidireccional de una
aleacibn binaria dilufda que procede con interfaz plana, representado en la Fig. 1.6 d. Se
hacen las siguientes suposiciones (ver punto I.2.1):

1) La difusi6n en el sélido es despreciable
2) Elvalor de k, es constante y es k0 <1

3) La mezcla de soluto en el liquido se realiza por difusién solamente (la conveccién en
en liquido es despreciable).

4) En la interfaz S-L el equilibrio se mantiene en todo momento, lo que significa que se
pueden hacer razonamientos basados en el diagrama de equilibrio.

Como la solidificacién es unidireccional, el problema puede ser tratado en una
sola dimensi6n, considerando la distribucién de soluto segfin la direccién de crecimiento,
que se designa como eje ""x". El sistema de coordenadas es solidario a la interfaz (x=0),
que se mueve con velocidad constante V con respecto a otro sistema fijo a la probeta. En
la Fig. VI.1 se muestra el sistema en cuestién, con la supuesta distribucién de soluto
Cy(x) en el lquido. Primero se determinar4 esta concentraci6én de soluto en el lfquido en
funcién de la distancia desde la interfaz. La forma de Cy,(x) estd influenciada por dos fac-
tores: '

1) La difusi6n en el lfquido, que tiende a homogeneizar la composicién a una velocidad
que estd gobernada por el coeficiente de difusién del soluto en el lfquido: D (cm 2/seg).

2) El proceso de solidificacién, que hace actuar a la interfaz como una fuente de soluto;
la velocidad de rejeccién de soluto estd gobernada por la velocidad de avance de la
interfaz: V (cm/seg).

_ Considerando un elemento de volumen de lfquido en una posicién fija x;, como
se indica en la Fig.VI.1, el flujo de soluto que entra por difusién a través de la cara de
frea unitaria situada en x, es:

J (x1) = -D(dC/dx)x,

El flujo que sale a través de la cara de 4rea unitaria situada en x; + dx es:

J (x +dx) = -D(dC/dx) x, + ax
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APENDICE 1

CONDICION DE INESTABILIDAD DE LA INTERFAZ PLANA

Tratamiento de Tiller, Jackson; Rutter y Chalmers (3)

Se considera el estado estacionario en la solidificacién unidireccional de una
aleaci6n binaria dilufda que procede con interfaz plana, representado en la Fig. 1.6 d. Se
hacen las siguientes suposiciones (ver punto I.2.1):

1) La difusién en el s6lido es despreciable
2) Elvalor de k, es constante y es k, < 1

3) La mezcla de soluto en el liquido se realiza por difusi6n solamente (la conveccién en
en lfquido es despreciable), ' '

4) En la interfaz S-L el equilibrio se mantierie;m todo momento, lo que significa que se
pueden hacer razonamientos basados en el diagrama de equilibrio.

Como la solidificacién es unidireccional, el problema puede ser tratado en una
sola dimensién, considerando la distribucién de soluto seg(n la direccién de crecimiento,
que se designa como eje "x". El sistema de coordenadas es solidario a la interfaz (x=0),
que se mueve con velocidad constante V con respecto a otro sistema fijo a la probeta. En
la Fig. V1.1 se muestra el sistema en cuesti6n, con la supuesta distribucién de soluto
Cy(x) en el lfquido. Primero se determinar4 esta concentracién de soluto en el liquido en
funcién de la distancia desde la interfaz. La forma de CL(x) estd influenciada por dos fac-
tores: ' -

1) La difusién en el lfquido, que tiende a homogeneizar la composicién a una velocidad
que estd gobernada por el coeficiente de difusién del soluto en el lfquido: D (cm 2/seg).

2) El proceso de solidificacién, que hace actuar a la interfaz como una fuente de soluto;
la velocidad de rejecci6n de soluto estd gobernada por la velocidad de avance de la
interfaz: V (cm/seg).

, Considerando un elemento de volumen de liquido en una posicién fija x;, como
se indica en la Fig.VI.1, el flujo de soluto que entra por difusién a través de la cara de
rea unitaria situada en x; es:

J (x1) = -D (dC/dx)y,

El flujo que sale a través de la cara de frea unitaria situada en x; + dx es:

J (x;+dx) = -D(dC/dX) x, + dx
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De manera que el flujo neto de soluto que entra por difusi6n al elemento de
volumen es, por unidad de volumen:

J(x1) - J (xq*dx) = D (d%C/dx2)
Por otro lado, como el sistema de referencia est4 fijo a la interfaz, el proce-
so de solidificacién puede ser representado moviendo la distribucién de soluto en el liquido

a una velocidad V, en sentido inverso al de solidificacién. Entonces, el flujo de soluto que
sale del elemento de volumen debido al proceso de solidificacién es, por unidad de volumen:

-V(dC/dx)

Como se estd considerando el estado estacionario, el flujo que entra debe
ser igual al que sale, es decir:

D (d2C/dx2) + V (dC/dx) = 0 (1)
Imponiendo como condiciones de contorno:
Gy =0 para x = ©0
Cy, = Co/k, parax=0
La solucién de la ecuacién diferencial (1) queda:

01 =Co {1+ [ao/kg] - e [-v/D). x]} (@)

Que es la distribucién de soluto en el liquido delante de la interfaz, en condi-
ciones de estado estacionario, como se la representa en las Fig. I.6d y 1.7 a.

La correspondiente distribucién de temperaturas de equilibrio "TEg" se puede
obtener a partir del diagrama de equilibrio (Fig. 1.7 b):

Tg = To+mCy, (3)
donde:
Tg: temperatura de equilibrio correspondiente a la composicién Cy,
Tot temperatura de fusi6n del material solvente
m : pendiente de la linea "liquidus'. Por simplicidad se la considera constante

(aleaci6n dilufda)

Entonces, la temperatura de equilibrio para cada punto del liquido es:

Te(x) = T, + m Co {14- [1-ko)/ko] . exo [-(v/D). xj} (4)
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que corresponde a la Fig. 1.7 c.

La distribuci6n de temperatura impuesta por las condiciones de solidificacién,
en el liquido delante de la interfaz, se puede expresar como:

T(x) = T, + mCoka+ Gx (5)
donde:
Ty + m C/k,: temperatura en la interfaz :
G: gradiente de temperatura en el Ifquido

Las ecuaciones (4) y (5) estd graficadas superpuestas en la Fig. 1.7 d para di-
ferentes valores de G; y en la Fig. VI.2 para diferentes valores de V yG.

Las condiciones criticas de solidificacién, a partir de las cuales aparece 80-
breenfriamiento constitucional en el lfquido, se pueden calcular igualando las pendientes
en las curvas (4) y (5) en la interfaz:

G = -V.m.C,.(1-ko) / D.ko | (6)

Si se considera que la interfaz plana se hace inestable cuando aparece S.C.
delante de ella (2), la condicién se expresa como;

G € -V.m.C,.(1-k,) / D.k, (7)
O, lo que es lo mismo:

G/VCy £ -m.(1-ko)/ D.k, (8)
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APENDICE II

CONDICION DE INESTABILIDAD DE LA INTERFAZ PLANA

Tratamiento de Mullins y Sekerka (en adelante M-8) (8)

Mullins y Sekerka (8) desarrollaron una teorfa més rigurosa de la estabilidad
de la interfaz plana. Estos autores introdujeron una perturbacién infinitesimal en la mis-
ma y analizaron la dependencia temporal de su amplitud, en funcién de las condiciones de
solidificacién’de las constantes del material. En el desarrollo de la teorfa tuvieron en
cuenta el efecto de la curvatura de la interfaz sobre la temperatura de equilibrio de la
misma (7). Si la amplitud de 1a perturbacién aumenta con el tiempo, la interfaz sers ines
table. Si disminuye significa que la interfaz es estable.

Ya que una perturbacién infinitesimal arbitraria en el plano de la interfaz,
puede ser analizada a través de las componentes infinitesimales sinusoidales de Fourier,
el desarrollo de la perturbacién es simplemente una superposicién de los desarrollos de
sus componentes arménicas. Por lo tanto, solo es necesario analizar el comportamiento
de una perturbacién sinusoidal, de amplitud inicial infinitesimal. La interfaz ser4 inesta-
ble si para alguna frecuencia esta amplitud crece, y serf estable si decae para cualquier
frecuencia.

Se considera el estado estacionario en la solidificacién unidireccional de una
aleaci6n binaria dilufda de composici6n C,» que procede con interfaz plana. Se hacen las
siguientes suposiciones:

1) La difusién en el s6lido es despreciable.

2) La mezcla de soluto en el lfquido se realiza por difusién solamente (la conveccibn es
despreciable). ; '

3) El valor de ko = Cg/Cy, es constante y es ko £ 1.
4) El valor de m (pendiente "liquidus") es constante.

5) Existe equilibrio local en la interfaz. Es decir, que en la misma se puede aplicar
el diagrama de equilibrio.

6) EIl material es isotrépico.
7) Se ignora la diferencia de densidades entre s6élido y liquido.

Se considera un sistema de coordenadas solidario a la interfaz S-L, que se
mueve con una velocidad constante V respecto a la probeta. El tratamiento se hace en
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dos dimensiones, el eje "x*' estd dirigido hacia el lfquido y la interfaz coincide con el pla-
no x = 0. En el plano de la interfaz se introduce una onda sinusoidal (en direccién ''z'") de
amplitud infinitesimal, descripta por la ecuaci6n:

¢ (z,t) = O(t) sen wz (1)

Se dese obtener una expresi6n para 5 = 40 /dt a fin de analizar si la ampli
tud crece o no con el tiempo: si la variaci6n relativa d/d » 0 para algin W la interfaz
seré inestable, y si 6' /3 < 0 paratodo W , ser4 estable. Ello requiere el c4lculo
de la velocidad v(z) de cada elemento de la interfaz, en funcién de su posicién z, en térmi-
nos de los valores locales de los gradientes térmicos y de soluto. Con tal fin, se determi-
nan los campos térmico y de soluto que satisfagan las correspondientes ecuaciones de difu
si6n en el liquido y en el s6lido. En este dltimo solo se considera el campo térmico, pues
to que se supone que la difusién de soluto en el s6lido es despreciable. Estos campos de-
ben coincidir con los campos térmico y de soluto correspondientes a la interfaz sin pertur
bar ( Jd = 0), a partir de una distancia de varias longitudes de onda desde la interfaz.
Las condiciones de contorno que deben cumplir en la interfaz perturbada x = (z, t), son
dos:

1) Continuidad de los flujos térmico y de soluto en escala diferencial.

2) De acuerdo al diagrama de equilibrio, se debe cumplir:

donde:
Ty temperatura de equilibrio de la interfaz
concentracién de soluto en la interfaz
m pendiente de la linea "liquidus" (inclufdo el signo)
TN temperatura de equilibrio de la interfaz curva, en ausencia de soluto

La temperatura de equilibrio de una interfaz curva es diferente a la tempera-
tura de equilibrio de una interfaz plana (esta dltima coincide con la temperatura de fusién
del material: Ty) (Ref.7). La relacién entre las dos es la siguiente:

Ty = Ty + T 3‘ K (z) (3)
donde:
gy temperatura de fusién del solvente (temperatura de equilibrio de la interfaz
plana)
E\ : energla libre interfacial S-L por unidad de superficie

L : calor latente de fusi6n del solvente, por unidad de volumen.



60

K(z) : curvatura promedio en un punto de la interfaz

Una vez obtenidos los campos que satisfagan estas condiciones, para calcular
v(z) se utiliza la ecuaci6n (ver punto I.1):

WD =V+ O sen wz=__;_[xs 3'1‘5" w (QTL‘ (4)
L ( X /g v D x ®

donde:
Kg vy Ky, = conductividades térmicas del s6lido y del lfquido respectivamente.
Tgy Ty, : temperaturas del s6lido y del lfquido respectivamente

A partir de aquf se obtiene una expresién para 5’/&' en funcién de las
constantes del material, de las condiciones de solidificaci6n y de la frecuencia de la
perturbaci6n. Dicha expresi6n indica que:

signo L é-.-} = signo [-—2 Tg _& wz( w* -V p) -
J L L D

. (5)
- (?wgm W* - V_p)+2m G ( -L)]
D D

donde:
p=1 -ko
Ge =CoV (ko -1)/ Dk,
D: coeficiente de difusi6n de soluto en el lfquido
w*s_V__ [{v ;2+w2]%
2 D 2D
§s=KS Gg/K ;L=KL Gy, /K

GS y GL ¢ gradientes de temperatura en el s6lido y en el lfquido respectivamente
K = (Kg+K;)/ 2

El anédlisis de la inestabilidad de la interfaz se hace a partir de la expresién
(5); para ello se debe recordar que si 5' /J 2 0 la interfaz sers inestable, y si

a"/d‘( 0 sers estable.

El primer término en (5) aparece por haber considerado el efecto de la cur-
vatura sobre la temperatura de equilibrio ( m / L). Siempre es negativo, de manera que
favorece la estabilidad. El segundo término tiene en cuenta el efecto de los gradientes
térmicos en el sélido y en el lfquido. Siempre es negativo, es decir, que también favo-
rece la estabilidad. El tercer término representa el efecto de la presencia de soluto so-
bre la temperatura de equilibrio. Siempre es positivo, o sea que promueve la inestabili-
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dad. La interfaz seri inestable si el tercer término es mayor que la suma de los otros
dos. .

En la relaci6n (5) se puede observar que, fijadas las condiciones ge solidifi-
caci6n, cuando mayor sea \ mayor sers la barrera que se opone a la inestabilidad. O sea
que en aquéllos materiales que presentan una anisotropfa en los valores de J" , las condi-
ciones de transici6én estable-inestable dependerfn de la orientaci6n cristalogrifica de la
interfaz S-L. Las interfaces coincidentes con superficies de bajos valores de x (por e€j.
plano basal en Zn), se harfn inestables m4s facilmente que las de altos valores de ]'

Esto concuerda con las observaciones realizadas en el presente trabajo para aleaciones
de Zn-Sn (ver Fig. III.19).

Para analizar el signo de la expresi6n (5) en funcién de la frecuencia, es
conveniente separar los términos independientes de W ; obteniéndose la siguiente rela-
cién:

f(w) -3 Ys +Yqg) + mG, > 0  Inestable
¢ g ?I‘ © ¢ 0. Estable (6)

donde:
f(uJ)=-TF c}ﬂ w2+ch g(w)
L

(7)
gW) = - 2 ko

T1+k2u.l1:),2]ir -1+ 2k,
v

Es posible probar que la funcién f ( LA} ) tiene las siguientes propiedades:

i f(w) <€ o para todo W) 0.

ii) £(0) = -m G, , implica estabilidad (W= 0).
iii) £(e0) = -0
iv) 0 € maxf(w),_é m Gg (donde m G, » 0)

v) ParaA 2 1, f(W) decrece monoténicamente desde un valor igual a(-m Gg). Donde
A es el pardmetro adimensional:

AZ (k, Tg vz‘}d)/ (m G, D2 L) =
(8)
= -2 V Tp p)/ [(ak) D m G, L]
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Esta propiedad significa (observando la relaci6n (6) ), que cuando A 2 1 la
interfaz siempre seri estable, independientemente del valor de GL.

vi) Para A < 1, f (W) tiene solamente un méximo para algtin valor de W
La variacién de f( W ) en funcién de W ests representada en la Fig. VII. 1

Una consecuencia que surge del presente tratamiento, es la condicién de "esta
‘bilidad absoluta' (independientemente del valor de GL) que corresponde a la propiedad (v)
mencionada anteriormente. Se debe notar que esta condicién de estabilidad absoluta se
puede cumplir simultfneamente con la condicién de inestabilidad proveniente del criterio
de S-C (Apéndice I). O sea, que se genera una contradiccién entre las dos condiciones,
en efecto: la condicién de S-C establece que la interfaz ser4 inestable cuando:

Gy, < -m C, V (1-kp)/ky D = m G (9)

El tratamiento de M-S establece que la interfaz ser4 estable, independiente-
mente del valor de Gy,, siempre que:

Az kg Tg V2 > 1 osea: mG,g ko T V)z & o
m G, D2 L
Y puede darse el caso en que (9) y (10) tengan validez simultdneamente, es
decix:
GL < -m C, V (1-ko) / ko D  ky Tg (/D)2 _{ (1)
L
inestabilidad : estabilidad absoluta

(criterio de S~-C) (criterio de M-S)

En la préctica, esta contradicci6n se puede dar en casos muy especiales en
que una aleacién muy dilufda (C, muy bajo), de alto punto de fusién, con un ko grande y m
chico, se solidifica a alta velocidad, por ejemplo:

Aleaci6n: Cu - Zn

Tp= 10830Q
kg 0,7
m 2 -3,89C/%at '
= 177 erg/cm? ko Tg (/D)2 _¥ = 280C/cm
15.109 erg/cm3 ' L
~ 1078 ¢m -m Cg V (1-kg) / ko D = 230C/cm
5.1079 cm?2/seg
10-1 cm/seg
= 0,007% at g Gy, < 230C/cm

1l n o ||

L
#/L
D
v
Co
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Es decir que, para G, < 23°C/cm la condicién de S-C (Ap.]) predice inestabi-
lidad de la interfaz y, simultfneamente, la condicién de M-S predice estabilidad absoluta.
Por supuesto que esta contradicci6n es fruto de especulaciones tebricas y no ha sido com-
probada experimentalmente hasta ahora. Ella aparece al considerar el efecto de la curva-
tura de la interfaz (ecuaci6n (3) ), que ests representado por el factor J‘ /L en la desi-
gualdad (10). Si no se considera este efecto de curvatura ( )‘ /L = 0) la contradiccién
desaparece.

De acuerdo a este tratamiento de M-S, cuando A € 1 la interfaz puede hacer-
se inestable. Veamos en qué condiciones ello ocurre: la negativa de f(W ) (propiedad (i) ),
significa que siempre favorece la estabilidad. Evidentemente, ofrece la menor barrera a
la inestabilidad para aquéllas frecuencias en que alcanza su mayor valor (valor de menor
magnitud), ver Fig. VII.1. Se define h como la magnitud del mé&ximo valor de f(W):

h = |méx f(w)] (12)
En la Fig. VII.1 esti representado h. | |
De las propiedades (i) y (ii) se deduce que:
0<h £&m G, | (13)

Con esta definici6n el creiterio fundamental de estabilidad (desigualdad (6) ),
queda: '

- X +9 )/2+ m G, > h Inestable
%% ©%h  Estable (14)

El célculo de "h" involucra la solucién de una ecuacién ctibica en W , como
ello es engorroso, se dificulta la aplicacién préctica de este criterio. Para salvar este
inconveniente, Sekerka (9) defini6 una funcién S(A, k) relacionada a h y tabul6é sus valores
en funcién de los parimetros adimensionales A y ko. La funci6n S(A,ky) se define de 1a
siguiente manera:

S(A,kg) = 1 -(h/ m Gc) (15)
Los valores de S varfan entre 0 (para A = 1) y 1 (para A = 0):
0<8 € 1 (16)

Esta funcién S(A ,k.) ests graficada en la Fig. VII. 2. .

Con la introduccién de esta funcién S(A »Ko), el criterio de estabilfdad de M-S
expresado por la desigualdad (14) se convierte en:
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(95 + 91') / 2 m G, £ S(A,kp) Inestable
> S(A,ko) Estable (17)

En algunos casos muy especiales, como el mencionado anteriormente de una
aleaci6n de Cu-Zn en que Tg y k, son grandes y utilizando altas velocidades de crecimientc
(~ 1072 cm/seg), con bajas concentraciones de soluto (~ 200 ppm), resulta A=0,1y
S(A,k,) = 0,33. Entonces tiene sentido utilizar el criterio expresado por la desigualdad
(17). Pero, generalmente, en los casos comunes de solidificacién unidireccional controlads:
esV£1073 cm/seg, resultando A0 y S®1. Por’ la ecuacibn (15) el hecho que S &1 signi
fica que h®0. Observando la Fig. VII. 2, se deduce que considerar h = 0, equivale a despre-
ciar el efecto de curvatura de la interfaz ( [ = J'/L = (). Entonces, cuando se puede
considerar h = 0, la condici6n (17) queda:

(?S + 91)/ 2 m GC L1 Inestable
71 Estable (18)

Esta condici6n ha sido llamada por M-S "Criterio de S-C modificado'", puesto
que la Gnica diferencia con el criterio original (Ap.I) es el reemplazo de G 1, POT un pro-
medio de los gradientes de temperatura en el s6lido y en el lfquido pesados con las corres-
pondientes conductividadestérmicas: % (ys + ?L)'
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LEYENDAS DE LAS FIGURAS

FIGURAS DEL CAPITULO I

Fig.

Fig.

Fig.

Fig.

Fig.

Fig.

Fig.

Fig.

Fig.

Fig.

Fig.

1.1

I.11

Fig.I.12

Fig.

Fig.

I.13

I1.14

Solidificacién unidireccional con gradiente de temperatura pbsitivo en el II-
quido. Distribucién de temperatura a lo largo del espécimen.

Células hexagonales en un monocristal de Sn-Pb. Notar los nodos en las pa-
redes de las células. (De ref.101). 100x.

Corrugaciones longitudinales en un monocristal de Sn impuro, cuya interfaz
presenta células hexagonales. (De ref. 7). 135x.

Parte de un diagrama de equilibrio binario simple.
a) ky &1 b) ko) 1

Parte de un diagrama de equilibrio binario simple con kg € 1.

Redistribucién de soluto en la solidificacién unidireccional con interfaz
plana, sin convecci6n en el liquido, para k, 1.

Distribuci6n de temperatura de equilibrio en el liquido delante de una inter-
faz plana que avanza, para k, { 1.

Distribuci6n de temperatura de equilibrio en el liquido delante de una inter-
faz plana que avanza, para kg » 1.

Distribucién local de soluto delante de una interfaz S-L, cuando se desarrlla
una protuberancia.

Difusién lateral de soluto en el liquido frente a la interfaz, en presencia de
una protuberancia y una depresi6n.

Determinacién experimental de-las condiciones de transici6én desde interfaz
plana a celular, en Pb-Sn. (De ref. 14).

Desarrollo de una protuberancia en la interfaz plana, con gradiente de tem-
peratura negativo en el liquido.

Nodos ordenados en la interfaz de un monocristal de Sn-Pb. (De ref. 101).
110x.

Nodos alargados en un monocristal de Sn-Ph. (De ref. 101). 45x.
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Células bidimensionales en Sn-Pb. (De ref. 101). 70x.
Células hexagonales en Sn-Pb. (De ref. 101). 35x.

Ramificacién de las células a partir de los nodos de las paredes. (De ref. 10

~110x.

Células dendrfticas en Pb-Sn. (De ref. 101). 70x.
Modelo de células bidimensionales y hexagonales. (De ref.34 y 36).
Esquema de una dendrita cl4dsica para materiales ctbicos. (De ref. 7).

Dendritas en un bicristal de Pb. Vista longitudinél. Las flechas indican las
direcciones {100) . (De ref. 57).

Transici6én de células a dendritas en un monocristal de A1-Cu, debido a una
variaci6n brusca en las condiciones de solidificacién. Vista en un plano para
lelo a la direccién de crecimiento. A la izquierda: corrugaciones celulares.
A la derecha: dendritas. Fotomicrograffa tomada por A. Tellier, CNEA
(1972). 35x.

Dendritas en Cu-Al. Vista transversal a la direccién de crecimiento. (De
ref. 55). 20x.

Esquema y nomenclatura de componentes dendrfticos utilizado por Flemings
y colaboradores. (De ref. 73).

Esquema de una lingotera para solidificar lingotes en forma unidireccional.

Dibujo de la macroestructura de un lingote solidificado unidireccionalmente.

FIGURAS DEL CAPITULO I

Fig.II.1

Fig.IIL. 2

Vista general del equipo experimental preliminar, utilizado para el creci-
miento unidireccional de monocristales en forma horizontal (método de
Chalmers). Este equipo permite realizar la decantacién de las muestras.

Navecillade grafito colocada dentro del tubo de pyrex. Se pueden observar
las termocuplas de medicién y las varillas d*_cero de los extremos: una es-
t4 fija al equipo y la otra es solidaria al tragante electromagnético que prove
el impulso para la decantaci6n.



Fig.II.

Fig.II.

Fig.II.

Fig.1.

Fig.II.

Fig.II.

Fig.II.

Fig.II.

Fig.II.

Fig.1I.

Fig.1I.

Fig.II.

Fig.II.

Fig.II.

=

Detalles de la navecilla de grafito. En la parte superior se observa el reci-
piente que contiene la muestra, se puede apreciar que estd seccionada en
la mitad para producir la decantacién. Las partes que aparecen més abajo
cubren sucesivamente la navecilla para darle simetrfa con respecto al eje
longitudinal.

Detalle del sistema para producir la decantacién. El tragante electromagné-
tico acciona una palanca que duplica su recorrido. Esta palanca est§ conec-
tada a la varilla de acero que es solidaria con la parte del recipiente de
grafito que contiene la porci6én s6lida en el momento de decantar.

Detalle de la navecilla de grafito modificada. Se observa la termocupla mé-
vil que entra en el recipiente que contiene la muestra. En el extremo iz-
quierdo se ve el extractor de calor de cobre refrigerado con agua.

Igual que la figura anterior, pero con la navecilla "armada". Con alguna di-
ficultad se puede observar la gufa de la termocupla.

Purificador de argébn.

Esquema del equipo experimental utilizado. Disefiado para crecer monocris
tales en forma vertical (método de Bridgman). Este equipo permite congelar
la interfaz en el momento deseado. Vista de frente.

Igual que la figura anterior. Vista de costado.

Vista general del equipo experimental utilizado.

Igual que la figura anterior. Vista desde arriba.

Esquema al detalle del acople, a través de la pieza de grafito, entre el tubo

de vycor que contiene la muestra y el extractor de calor. En el dibujo de la
derecha la pieza de grafito estd disefiada para alojar semillas.

‘Foto de la parte inferior del equipo. Se observa el detalle del acople entre

el tubo de vycor que contiene la muestra y el extractor de calor.

A la izquierda: esquema de la termocupla de Chromel-Alumel envainada en
inconel. A la derecha: esquema de la termocupla anterior dentro del tubo
fino de vycor, para ser introducida en el metal liquido.

Esquema de la parte superior d el equipo. Se muestra el detalle de la termo-
cupla solidaria al vernier, utilizado para medir sus desplazamientos.

Variaci6n de la temperatura con el tiempo en una experiencia tfpica.

-



Fig.I1.17

Fig.II.18

Fig.I1.19

Fig.1I. 20

Fig.II. 21

Fig.II. 22

Fig.I1.23

Fig.II.24
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Variacién de la temperatura con el tiempo, tal como se observa en la carta
del registrador. Velocidad de la carta: %pulgada/min.

Vista en detalle del acople entre la termocupla y el vernier.

a) Curva de enfriamiento para determinar la temperatura de fusién de la
aleaci6n Tg.

b) Cambio de pendiente en la variaci6n de la temperatura con el tiempo,

cuando la interfaz S-L pasa por la termocupla.

Determinaci6n experimental de la respuesta de la termocupla. Velocidad de
la carta: 2 pulg/min.

Diagrama de equilibrio para Zn-Sn. (De ref. 85).

Diagrama de equilibrio para Zn-Cd. (De ref. 85).

Esquema del equipo experimental utilizado parapreparar las aleaciones.
Interfaz congelada en una probeta crecida unidireccionalmente. La solidifica-

ci6n progres6 de izquierda a derecha. La probeta est4 cortada transversal-
mente a una distancia de ~0,5 cm desde la interfaz congelada. 1, 75x.

FIGURAS DEL CAPITULO III

Indicaciones

Monocristal (_L_): Plano basal perpendicular a la interfaz, C, = 0,058% at Sn.

Monocristal (/ /): Plano basal paralelo a la interfaz, C, = 0,046% at Sn.

Bicristal: En el graﬁo de la izquierda el plano basal es perpendicular a la interfaz. En el
grano de la derecha el plano basal es paralelo a la interfaz, Co = 0,058% at Sn.

Dimensiones: [G] = °C/cm; [V] = cm/ seg; [G/VCa= OC seg/cm?2% at;

Fig III.1

Fig.III. 2

[x] (distancia desde la interfaz congelada) = cm

Variaci6n del gradiente de temperatura en el lfquido delante de la interfaz,
en funci6n de la posici6n a lo largo de la muestra. La solidificacién comien
zaen L=0.

Variaci6n de la velocidad de avance de la interfaz, en funcién de la posicién
a lo largo de la muestra. La solidificacién comienza en L = 0.
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Fig.III.
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Fig.III.
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Fig.II.

Fig.III.

Fig III.

Fig . III.

Fig. III.

Fig.III.

Fig.III.

Fig. 11,
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Monocristal (.L) células regulares o hexagonales G=14,0; V=2,21.10"
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Variaci6n del cociente G/V a lo largo de la muestra.

Monocristal (_L): nodos desordenados dispersos. G = 29,4; V=0,6.10"3;
G/VC, = 830.103; x=5,3; 48x.

Monocristal (L ): nodos alineados en direcci6n paralela a la traza del plano
basal con la interfaz. Nb6tese la aparici6n de los primeros surcos segregados
G =26,8; V=0,7.10"3; G/VC, = 660.103; x = 35. 48x.

Monocristal (_L): nodos alineados y surcos segregados. G = 25,7; V=0,74.1
G/VCo = 600.103; x=3,0. 48x.

Monocristal (-L): células alargadas o bidimensionales. G = 21, 3;
V =1.08.10"3; G/VC, = 340.103; x=1,5. 48x.

Monocristal (J_): células bidimensionales onduladas. Notense los nodos en

el medio de las células. G =18,7; V =1,33.1073; G/VC, = 240.103; x=1,

48x%.

Monocristal (_L): formaci6én de surcos segregados transversales, comienzo
de células hexagonales. Noténse las hileras de pequefios nodos. G = 16, 2;
V =1,73.10"3; G/VC,=160.103; x=0,5. 48x.

G/VCy =110.103; x =0,2. 48x.

Monocristal ( / / ): nodos desordenados densos. G = 24,2; V=0,87.10" -3,
G/VC, = 600.103; x=3,2. 48x.

Monocristal ( //:): nodos ordenéndose en hexégonos. G = 21,8; V=0,97.10-3;
G/VC, = 480.103; x=2,5. 48x.

Monocristal ( // ): nodos ordenados en hexfgonos. Primeros surcos segrega
dos. G=20,8; V=1,07.10"3; G/VCq = 420.103; x =2, 2. 48x.

Monocristal ( // ): nodos ordenados en hexfgonos. Surcos segregados.
G=120,4; V=1,10.10-3; G/VC, = 400.103; x=2,1. 48x.

Monocristal ( //.): comienzo de la formacién de células hexagonales. Né6ten-
se las hileras de pequefios nodos. G =20,0; V=1, 14.,10'3; G/VCO=380-.-_-103;
x=2,0; 48x. '-

Monocristal ( // ): estadio m4s avanzado en la formacién de células hexago-
nales. G=19,2; V=1,19.10-3; G/VC, = 350.103; x=1,8. 48x.
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Monocristal ( // ): células hexagonales casi completas G =18,2;
V =1,32.10-3; G/VC, = 300. 103 =1,5. 48x.

Monocristal ( // ): células regulares o hexagonales. G = 16,0; V=1,58.10-3;
G/VCo = 220.103; x=1,0. 48x.

Rango de valores del cociente G/VC,, en los que aparecen las diferentes
subestructuras encontradas en los monocristales (_L )y (// ).

Bicristal. Nodos alineados en el grano de la izquierda y nodos desordenados
en el de la derecha. Nobtense las hileras de nodos en ambos granos, parale—-
las al borde de” grano. G = 34,6; V=0,80.10. -3, x=17,0. 48x.

Bicristal. En el grano de la izquierda aparecen los primeros surcos segre
gados. En el de la derecha se observan nodos ordenados en hex4gonos.
G=28,7; v—1901o3,x 1,5. 48x. :

Bicristal. En el grano de la izquierda se observan surcos segregados y
nodos alineados. En el de la derecha se aprecia la aparicién de los prime-
ros surcos segregados en la subestructura de nodos ordenados en hexigo-
nos. G=26,8; V=2,50.10"3; x=1,2. 48x.

Bicristal. A la izquierda se observan células alargadas o bidimensionales,
y a la derecha la proliferaci6én de surcos segregados que darin forma a la
subestructura final de células hexagonales. Noténse las hileras de pequefios
nodos que preceden a la formacién de los bordes celulares. - G = 24, 4;
V=2,65.10-3; x=10,5. 48 x.

Estructura de un nodo. Se observa la segregacién de una segunda fase.
Pulido mecénicamente con pasta de diamante y atacado qufmicamente.
1000x.

Estructura de un surco. Se puede apreciar la segregacién de una segunda
fase. Pulido con pasta de diamante y atacado qufmicamente. 1000x.

Forma de nodos pertenecientes al monocristal (_1L_). Pulido mecénicamente

con pasta de diamante. a) 1000x; b) 1500x.

Forma de un nodo perteneciente al monocristal ( // ). Pulido con pasta de
diamante. 2000x. :

FIGURAS DEL CAPITULO IV
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Proyecci6n estereogréficahtandard (0001). Direcci6n preferencial de creci-
miento. de granos columnares dendriticos en Zn-Cd.

Dendritas vistas en el plano (0001), paralelo a la direcci6én de crecimiento.
Direccién de extracci6n calérica £1210) . Se puede observar que la direc-
cién de crecimiento dendrftico es la (1010) (inclinada 300 con respecto a
la anterior).

Subestructura de células hexagonales en Zn-Cd. Para la evoluci6n de la
subestructura se considera el grano de la izquierda. Notar en ambos gra-
nos el alargamiento de las células en direcciones paralelas al plano basal.
G/VC, = 48.103 oC seg/cm?2 % at; CAmpO; oM 60x.

Células irregulares con ramas. G/VC = 19 103 oC seg/cm2 % at; campo
oscuro; 60x. ;

Subestructura romboédrica alargada en direcci6én paralela al plano basal.
N'tese que las ramas nacen en los nodos de las paredes. G/VC, = 13. 10°.
OC seg/cm2 % at; campo oscuro; 60x. | ,

Subestructura completamente alargada en direcci6én paralela al plano basal,
con la mayor segregacién dispuesta en bandas paralelas al dicho plano. N6-
tese el aspecto casi cruciforme de las células que estin entre las bandas.
G/VCO = 8.103 oc seg/cm2 % at; campo oscuro; 60x.

Representacién esquemética de la cristalograffa del crecimiento dendrftico
v los planos de observacién conmderados para el anilisis.

Subestructura dendrftica observada en el plano transversal (1010), paralelo
a la interfaz. Técnica de capas delgadas de 6xido (CDO); campo claro; 60x.

Igual que la figura anterior, pero con mayor detalle y otro tiempo de oxida-
ci6n anbédica. Técnica de CDO; campo claro; 135x.

‘Subestructura dendrftica observada en el plano longitudinal (0001). Las den-

dritas crecieron de izquierda a derecha. Técnica de CDO; campo claro;
67x.

Micrograffas acopladas mostrando la subestructura dendrftica tal como se

la observa en el plano basal y en el plano paralelo a l4interfaz. Né6tense las

ramas de orden superior-que crecen a 600, Técnica de CDO; campo claro;
50x. .

Micrograffa similar a la de la figura anterior, en este caso la seccién lon-
gitudinal pasa por el medio de las dendritas. Técmca de CDO; campo claro;
50x. ;
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Micrograffas acopladas mostrando la aubestructura dendrftica tal como se

la observa en un plano paralelo a la interfaz y en un plano longitudinal (1210)
Né6tense en este plano las ramas de orden superior que crecen en la direccié:
<0001> Técnica del CDO; campo claro; 55x.

Micrograffa similar a las de Fig.-IV.11.y IV.12, pero en este caso el plano
longitudinal est4 en una posici6én intermedia con respecto a los centros de
las dendritas. Las ramas de orden superior muestran una forma muy com-
plicada como resultado de la interaccién entre los dos tipos de ramas de
orden superior. Técnica de CDO; campo claro; 50x.

.Seccibn transversal de la subestruc'tui'a dendrftica. Las ﬂechas muestran

los dos tipos de ramas de orden superior Técnica de CDO; campo claro;

100x.

Esta figura muestra un modelo tridimensional de la subestructura dendrftica
tal como se observa en la regi6n "'s6lida" del espécimen. La construccién
de este modelo se basa en todas las fotomicrograffas mostradas anterior-
mente. Las figuras muestran los tres planos ortogonales de observacién que
cortan a la subestructura en diferentes lugares.

Distintas secciones transversales situadas en la regibn "'s6lido-1fquido' del
espécimen, a diferentes distancias de las puntas de las dendritas (ver Fig.
IV.7): a).1,40 mm; b) 0,90 mm; c) 0,25 mm; d) 0,10 mm. Técnica de
CDO; campo claro; 50x,

Acople de fotomicrograffas correspondientes a un plano paralelo a la inter-
faz y un plano longitudinal ligeramente inclinado con respecto al basal. Esta
seccibn longitudinal inclinada permite la identificacién, a la izquierda, de
una placa rodeada de ramas de orden superior qie crecen en la direccién.
<0001> , como en la Fig.IV.14. A la derecha las dendritas son cortadas
en la mitad, se pueden observar inestabilidades en las placas, comparar
con la Fig.IV.12. Técnica de'CDO; campo claro; 50x.

" Corte longitudinal coincidente con el plano basal, que pasa por el medio de

las dendritas. N6tese la existencia de inestabilidades (ramas a 60°) cuando
se compara con la Fig.IV.12. Técnica dé CDO; campo claro; 100x.

Acople metalogréfico entre un plano paralelo a la interfaz y un plano longitu-
dinal coincidente con el (1210). Nétese en la dendrita marcada con una cruz,
que ha sido cortada en la mitad, el proceso de coalescencia de ramas secun-
darias en funcién de la d1stancla desde la punta. Técnica de CDO; campo cla-
ro; 50x.

Diferentes tipos de empaquetamiento de células hexagonales alargadas, se-
gln Damiano y Herman (39). ;
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FIGURAS DEL APENDICE I

Fig.VI.1 Distribuci6n de soluto en el lfquido frente a una interfaz plana que avanza er
condiciones de estado estacionario.

Fig.VI. 2 Superposicién de 1as temperaturas de equilibrio en el liquido, frente a una
interfaz plana que avanza en condiciones de estado estacionario, para difere
tes velocidades de avance; y las diferen_tes temperaturas reales impuestas ¢
través de los respectivos gradientes. '

FIGURAS DEL APENDICE II

Fig.VII.1 Variacién de f (w) en funcién de W , para A1y A 2 1. (De ref.8).

Fig.VII. 2 Variacién de S:(A,k,) en funci6n de A, para diferentes valores de k,. (De
ref. 9). '



ov_._om _o ua h ov:_dm_ au u
u.—Bnp&EB ap saUAIPBIY : mU .HO

BIOURISIQ ¢ X
no.m.su op wimeledwoy : g, .

vanjedadway ¢ L
ZeJdajul B] 9p

90UEBA® 9D PEPIOOIOA ' 4

I-1 VvaNOIld

e R e T et 4

oaindn

- OdrIos

A



FIGURA 1-2

FIGURA 1-3



‘concentrac.. -

==
B

FIGURA I-4 |

HGUR'A_"_fI-"“-'s



—
! ,?" X
(a) (b)
¢t ct
Colk Qolkgp=> = ==
CoT Co
koCo 1 koco s .L
0 R °| x|
(e) | (4
iR oA
Co N Cb' : —
|
|
?)y : : S |
KiCo . : S koCo : SOLIDO :
. _ ' | !
0 . x- 0 [ Il Lf x
(e) - (f)

FIGURA 1-6



{."u/ku ] —.—__'——__f-—— . - R PCO-/kvco

SOLIDO 1IQUIDO

il s o i s : iy : C,
)
' 0
7
interfaz
(a)
Py &
'r]. e —— e - —
SO DO 1L1QU1 DO
T
=
0 X

(¢) '. ; (d)
FIGURA I-7



e

e - - o o o ——

T —— —— —

LIQUI DO

- - _,.._CO/kD

f

SOLIDO

mierinz

(b)

LIQUIDO

SOLI DO

FIGURA 1-8



SOLIDO

LIQUIDO

4

interfaz

FIGURA 1-9

SOLIDO

Protu lJerzaan ia

FIGURA 1-10

_ 1)

SOLIDO\\

\

Depresién

LIQUIDO



21-1 V4NOld | __ 11 V¥NOld

mﬁiaﬁ?ﬁ.]_ e

A 2 " g Flog -_...- N 0
M@ﬂu&...q ... f +

odarios

VNV1d [ o1

¥ViInNigo

+
+

X Co n__.ON

- [oaueyy] 1%

29

oaindII odarios



FIGURA I-13 FIGURA 1-14

FIGURA I-15 FIGURA 1-16



FIGURA I-17

FIGURA I-18



6T-1 VHNOIId

SaU0T10B3NII0D

STTVNOISNINIAIL SVINTID

STTVNOODVXIH SVINTIAD

.nno_oomm. _ _.. @
TVNIGNLIONOT VISIA : | " i ,

%




R

“:‘*‘\’»
2 . -:

-

FIGURA I-20

FIGURA I-21



FIGURA I-22

FIGURA 1-23



$2-1 vdNOId

BI04 eoeld
_ SE1IEUIS)ENO SEWBl

unoos eoeld i
ellep .o& oe] Se1deIala) ssued

serdewm1dd seoed _ _mﬂ_.-_%geom .sewed

eraewild ewed -

OLNAINIDIYD
@a NOIDDIMIA



: 92-1 VHNOLI . . : . T B B 62-1 JJHDOH.W ; __
.wﬂmwu«.,mw..wﬁ...rd.._“w o— EPEIIMbOOE U0z e LR ey ;
z ey paded
~ 94— JBUWNn|0d BUOZ
| EpE[0D op
| rvInjelodwo) © sopaaed) T
* ke
]
- —
opInby|
fe1om

Sa o am a






extractor de calor termocupla mévil

TR ST RS, B s et i
b I 13 14 1% 4 AT IE s 2

FIGURA 1I-6

guia de la
termocupla

. CARRESS wmak el ‘
i S T Y R T VST N & Y SR T 1

FIGURA II-6



FIGURA II-3

FIGURA II-4




L~1II vanNodIg

gjuexadraye
B[oZOW

.__mMmu:_m,

0 008 ® ouxoy’




guing <

tubo de "vycor"

.r
termocupla ———sp

"]
“probeta
7

oxtractor] ¢
do calor —
: 4
soporie

-

aalida
de agua

FIGURA 1I-8

termocuplas
de regulaci6n-

arrollamientos
{calefac tores

pieza de
grafito

ontrapes o

motor con
polea

' {entrada

de agua



- tubo de "vycor"

|

[ guias

] l‘ A‘ L‘ L‘ A_.H J A‘ s‘ A‘ q.|l‘A‘A‘ L‘ J n‘ A| s‘ J.‘ I

|_——probeta

B
pieza de grafito
1 ' _
r . | __- extractor de calor

| soporte:

contrapeso

polea

X

motor

enfrada y salida de

[ ——
{ agua refrigerante

FIGURA 1I-9




FIGURA II-11

FIGURA II-10



L

-

semilla

A O Oy ST T A R R R R R Pl L T A Reor. L
R R L T L R Y ]
Fhgdad d

R R A Ny IR e

tubo de "vycor"

probeta

aa
L Y P S

. £ A

g ALE 08 Fbg g r dadgd fal S AN

}

pieza de
grafito

i

Sy s B g fPE 8 Ak ¥
4 \\q\u\\\ \\.\\\\\ \\\\\\\
AR AT Y N N

\\ rFr \\\\ e r,°7
PR IR P IAANS

rew £ 8, o

\\\\
PPN S PR P

S

P PILOIR DG4 s f B PPy gt g OO0 2 0 s g

soporte —_—

extractor

de calor

|

et

agua
circulante
2em

{

4

" 1in semilla

con semilla

(b)

(a)

FIGURA 11-12

Pl T



tubo de "vycor"

oseco

cemento F

(Dycote 140)

de gfafito

| pieza

extractor
de calor

soporte

FIGURA 1II-13



Alumel ——4 || Chromel

aislante

g

vaina de
Inconel

—--- --—-;-0,05 cm

W

TERMOCUPLA

o J— 0,15 cm

FIGURA II-14



termocupla — |

-— vernier

FIGURA II-15

argén-



Desplazamiento _dé la
termocupla, A x: B—C

Desplazamiento de la
termocupla, 4 x: A—sB

FIGURA II-16



ST-II VHADII LT-II VHNOILI




3 ; gy |
: 1 .
e

i ;

' FIGURA 1I-18



© 0z-I vanOl

: V 3.?‘.—0& .‘

% wm %wzw& m\ o %w\wu. |



WEIGHT PER CENT TIN
50 60 70

0 20 30 40 80 85 90 95
500 ——drd 1 L L L 1] |
e
400 —]
« 300 5 i !
2 .
= \ 2320
& 200 poeace e ' \m‘u TR
~0.06 8 ~
: .1 - [99}1\(”’_
v
100
. "
0 - : :
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
in ATOMIC PER CENT TIN §n
FIGURA II-21 .
. o . WEIGHT PER CENT-ZINC y
- 5 10 19 20, 25 30 40 50 60 0 80 . 90
a50 1 1 A R P K3 3 r | 1 : I : e | N |
41959
400 SYREVN . / 5
10 s ' —
L) {Zn) +
£ 300
'c}: 2660
ERLI J— 284
by 1400
& .
200 4
| I!Dﬂ
150 = ‘:_.__.‘...-u.-. P
4200
160/ - s
100

501,

20 -

30 TTa0 80 6010 8090
; - ATOMIC PER CENT. ZINC [

FIGURA II-22

100
2n



varilla de gra’ﬁto
(agitacion mecénica)

I L L LA TLL LI ELT LTSI ELL I

* argén
t -
b
\
N
- N
crisol da}_______.———"‘""——.'-‘ § {ar.rollamientc_:
"pyrex" N o1 |calefactor
aleaci(m}_;_
liquida ) :

FIGURA 1I-23



¥e-11 vaNodld

9] USWI[BUOTO0ATp TUM
BpEOIJIPTOS BUOZ

ajuawrep 1del
BpBOYIPI[OS_BUOZ

i)

TesaaAswRI)
91109

EpB[OSU0D ZBJISIUT

OLNHAINIDIH O dqg NOIDDIHIa

D



Csef

.-20“_-.-._ .

. °C/cm -

-10

i
v

2% 3

FIGURA II-1

<+



.-

FIGURA II-2

L J

: &

g



60 ¢

104

40 +

-0

-
4

' FIGURA II-3



H-5

FIGURA



c.‘ ) - "-‘ ‘
. @ cge s o P JEee——— . .09 o
. # 3_ 3 I“.‘. .~“‘

B .m0 !
N o e

FIGURA @I-&




FIGURA ~IHI-8

FIGURA -9



10

ar-

FIGURA

i1

-

—_—

FIGURA






FIGURA  II-15



FIGURA =175







.3
,_ * G/RCx10

- PLANO BASALL INTERFAZ

PLANO BASAL // INTERFAZ

1,000 §
' Interfaz plana
930 ‘
~ Interfaz piana‘
e 840
_Nodos desordenados 810
Nodos alineados Nodos desordenados
660
Nodos alineados
y Surcos '
500 4 ‘
480
Nodos alineados en
430 X 400 configuracién hexagonal
W Nodos ordenados
Células bidimensionales y Surcos
300
: L@ ; Céluias hexagonales
Células bidimensionales
onduladas
160

‘Células hexagonales

FIGURA I11-19






k23

19177~

FIGURA

FIGURA 20 717

=23










2-Al VdNDIA

0JUSTWITODID Sp UQTDDITL

-
drer

7eja0)uy



Figura ~ ¥ -3




Figura T7-5

Figu‘-a . _'?— 6




S L-A1 VEODId




FIGURA IV-8

FIGURA TV-9



FIGURA 1IV-10

direcciéon de

crec_i_miento
(1 010 )

( plano
longitudinal
(oo01)

plano
tran sver sal
(1010)

FIGURA IV-11



2

i

—
Figura g B~




Figura jﬁ -4

Rama de orden superior
Yacente en el plano ((1001)
Dirigida hacia {1010)

Rama de orden superior
Yacente en el plano (1210)
Dirigida hacia {0001)

Figura % -5









Figura E"'iq






12-Al VaNOI1d

A, 0odn OjusTmBjonbedmry o £ " w8y, odn) ojusTwgjeonbedwy




FIGURA VI-1

V1>V2>V3

0

FIGURA VI-2

*Y



" ,Stoble

Unstable -

FIGURA VII-2 -



