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RESUMEN

El concepto de aleacion multicomponente o de alta entropia surge en 2004 con las publicaciones de
los estudios llevados a cabo, desde las décadas anteriores, por B. Cantor en Reino Unido y J. W. Yeh
en Taiwan. Los investigadores disefiaron aleaciones con al menos cinco elementos en proporciones
equimolares, y alli donde cabia esperar estructuras complejas con numerosas fases intermetalicas,
obtuvieron estructuras monofasicas. Se inicia asi una nueva filosofia en el disefio de las aleaciones
metalicas, que ha ido evolucionado para incluir aleaciones desde 3 elementos, donde no se cumple
estrictamente la condicion de equimolaridad y en las que se pueden hacer precipitar,
intencionadamente, ciertas fases intermetélicas. El material analizado en este trabajo fin de master, la
aleacion AlssZn2sMgeSis, se halla precisamente entre estos ultimos.

La caracterizacion de dicha aleacion es una parte de un proyecto financiado por el Gobierno Vasco
(programa Elkartek) para el disefio y fabricacion de aleaciones multicomponente a escala semi-
industrial, en el que participan varios centros tecnolégicos y universidades. Los ensayos preliminares
realizados determinaron la necesidad de conocer y entender los cambios estructurales que tienen
lugar en la aleacion con la temperatura. Estos estudios son necesarios desde el punto de vista de sus
propiedades, potenciales aplicaciones y procesos de transformacion.

En el presente trabajo se ha llevado a cabo el analisis de los diagramas de difraccion de rayos X a
diferentes temperaturas de la aleacion AlssZn2sMgeSis moldeada, partiendo de diferentes condiciones
térmicas: en bruto de colada, enfriada lentamente desde 280 y 360°C y templada en agua desde 280,
310, 360 y 380°C hasta temperatura ambiente. Los difractogramas han sido indexados comparando
con la base de datos PDF-4+ y el programa EVA 2 ha permitido observar la evolucion de las fases con
la temperatura. Finalmente, en los casos de mayor interés se ha llevado a cabo el ajuste de perfil
(método Le Bail) y de estructura (método Rietveld) con el software FullProf. Los diagramas de
difraccion han sido comparados y complementados con ensayos preliminares de SEM, curvas de DSC
y simulaciones de FactSage.

Los resultados muestran una aleacion compleja, cuya microestructura es fuertemente dependiente del
historial térmico. Asi, las diferentes simulaciones realizadas con FactSage resultan sélo orientativas.
Gracias a los ensayos de difraccion se ha podido analizar la evolucién de las fases con la temperatura
y determinar varias de las transformaciones detectadas por calorimetria (DSC). Ademas, se han
identificado dos fases mas de las inicialmente previstas: una fase cubica que aparece incluso a
temperatura ambiente y se propone que se trata de una fase metaestable de aluminio rica en zinc, y el
compuesto SrZnis, que provendria del estroncio afiadido a la aleacion para modificar las fases de silicio
y €s estable Unicamente en cierto rango de temperaturas.

En definitiva, el estudio de la evolucion microestructural ha abierto la puerta al disefio de tratamientos
térmicos para regular la procesabilidad y las propiedades fisicas y quimicas del material.



LABURPENA

Osagai anitzeko edo goi-entropiako aleazioen kontzeptua 2004an sortu zen, B. Cantorrek Erresuma
Batuan eta J. W. Yehek Taiwanen aurreko hamarkadetan hasitako azterketen argitalpenekin.
Ikertzaileek gutxienez bost elementu proportzio ekimolarretan zeuzkaten aleazioak diseinatu zituzten,
eta espero ziren metalarteko fase ugariko egitura konplexuak topatu beharrean, egitura monofasikoak
lortu zituzten. Hala, aleazio metalikoen diseinuaren filosofia berria hasten da eta garatu ahala, hasierako
baldintza hoiek erlaxatuz joan dira, hiru elementutik gorako aleazioak, non ekimolaritate baldintza
zorrozki betetzen ez den eta non metalarteko fase zehazki batzuk nahita prezipitatzen diren ere kontuan
hartuz. Master amaierako lan honetan aztertutako materiala, AlssZn2sMgeSis aleazioa, azken hauen
artean dago.

Aleazio honen karakterizazioa Eusko Jaurlaritzak finantzatutako proiektu baten atal bat da (Elkartek
programa). Proiektu horren helburua osagai anitzeko aleazioak diseinatu eta eskala erdi-indutrialean
fabrikatzea da eta hainbat zentro teknologikok eta unibertsitatek parte hartzen dute. Aurretiko
saiakuntzek erakutsi zuten arabera, beharrezkoa zen tenperaturarekin aleazioan gertatzen diren
egitura-aldaketak ezagutzea eta ulertzea. Azterketa hauek beharrezkoak dira propietateen, aplikazio
potentzialen eta transformazio-prozesuen ikuspegitik.

Lan honetan, tenperatura desberdinetan egindako X izpien difrakzio-diagramak aztertu dira, aleazioa,
AlssZn2sMgeSis galdatua, baldintza termiko desberdinetan prestatuta zegoela: galdatu berria, 280 eta
360°C-tik poliki-poliki hoztuta eta 280, 310, 360 eta 380° C-tik giro-tenperaturaraino uretan tenplatuta.
Difraktogramak PDF-4+ datu-basearekin alderatuz indexatu dira, eta EVA 2 programarekin faseek
tenperaturarekin izan duten bilakaera ikusteko aukera izan dugu. Azkenik, interes handieneko
kasuetan, profilaren eta egituraren doikuntzak burutu dira Le Bail eta Rietveld metodoekin, hurrenez
urren. Difrakzio-diagrametatik lortutako emaitzak aurretik egindako EME saiakuntza, kalorimetria kurba
eta FactSagekin egindako simulazioekin alderatu eta osatu dira.

Emaitzen arabera aleazio konplexua dugu eta haren mikroegiturak historia termikoarekiko daukan
mendekotasuna handia da. Hala, FactSagerekin egindako simulazioak gutxi gorabeherakoak baino ez
dira. Difrakzio-saiakuntzei esker, faseek tenperaturarekin duten bilakaera aztertu ahal izan da, eta
kalorimetria (DSC) bidez atzemandako transformazioetako batzuk zehaztu. Gainera, hasieran
aurreikusitako baino bi fase gehiago identifikatu dira: fase kubikoa, giro-tenperaturan ere agertzen dena
eta zink-ez aberatsa den aluminiozko fase metaegonkor bat izatea proposatzen dena, eta SrZnis
konposatua, silizio faseak aldatzeko aleazioari erantsitako estrontziotik datorrena eta tenperatura-tarte
jakin batzuetan bakarrik egonkorra dena.

Laburbilduz, mikroegituraren bilakaeraren azterketak tratamendu termikoak diseinatzeko aukera eman
du, materialaren prozesagarritasuna eta propietate fisiko eta kimikoak egokitu ahal izateko.



ABSTRACT

The multicomponent or high entropy alloy concept emerged in 2004 with the publication of the studies
carried out by B. Cantor in the United Kingdom and J. W. Yeh in Taiwan. Researchers designed alloys
with at least five elements in equimolar proportions, and instead of the expected complex structures
with numerous intermetallic phases, they obtained monophasic structures. A new philosophy began
then in the design of metallic alloys, which has evolved to include alloys with at least 3 elements, where
the condition of equimolarity is not strictly met and in which certain intermetallic phases can be
intentionally precipitated. The material analyzed in this master's thesis, the alloy AlssZn2sMgsSis, is
precisely among the latter.

The characterization of said alloy is part of a project financed by the Basque Government (Elkartek
program) for the design and manufacture of multicomponent alloys on a semi-industrial scale, in which
several research institutes and universities collaborate. The preliminary tests carried out determined the
need to know and understand the structural changes that take place in the alloy with temperature.
These studies are necessary from the point of view of their properties, potential applications and
transformation processes.

In the present work, the analysis of the X-ray diffraction patterns at different temperatures of the cast
AlssZn2sMgeSis alloy was carried out. Samples had been prepared in different thermal conditions: as
cast, slowly cooled from 280 and 360°C and water quenched from 280, 310, 360 and 380°C down to
room temperature. Diffractograms have been indexed with the PDF-4+ database and the EVA 2
program allowed us to observe the evolution of the phases with temperature. Finally, in the most
interesting cases, the profile (Le Bail method) and structure (Rietveld method) were adjusted with the
FullProf software. The results from the diffraction patterns were compared and complemented with
preliminary SEM analysis, DSC curves and FactSage simulations.

The results show a complex alloy, whose microstructure is strongly dependent on the thermal history.
Thus, the different simulations carried out with FactSage are only indicative. Thanks to diffraction tests,
it was possible to analyze the evolution of the phases with temperature and determine several of the
transformations detected by calorimetry (DSC). In addition, two initially unforeseen phases were
identified: a cubic phase that appears even at room temperature and it is believed to be a metastable
aluminum phase rich in zinc, and the compound SrZn1s, which would come from the strontium added to
the alloy to modify the silicon phases and is stable only in a certain temperature range.

In short, the study of microstructural evolution has opened the door to the design of heat treatments to
suit the processability and the physical and chemical properties of the material.






INDICE

1 INTRODUCCION Y CONTEXTO ..o, 17
1.1 OBUJETIVOS Y ALCANCE ...ttt ettt 18
1.2 RIESGOS Y BENEFICIOS ...ttt ettt 18

2 REVISION DEL ESTADO DEL ARTE ... 19
2.1 ALEACIONES MULTICOMPONENTE Y HEA ... oot 19
2.2 TRATAMIENTOS TERMICOS DE ALEACIONES DE ALUMINIO ......oovviieeeeeee 24
2.3 DIFRACCION DE RAYOS X. FUNDAMENTOS TEORICOS ......coooiiieceeeeeeeeeeeeeee, 28

3 FASES Y TAREAS . .. oottt ettt e 35

4 MATERIALES Y METODOS ... 39
4.1 IMATERIAL ..ttt ettt ettt e et e e st e e et e e erb e e et e e eneeeenes 39
4.2 IMUESTRAS L.ttt ettt ettt et e et e ekt e e et e e e ne e e et e arb e e et e e eneee e 42
4.3 CONDICIONES DE ENSAYO ...ttt ettt 44
4.4 TRATAMIENTO DE DATOS ...ttt ettt et e e 45

5 RESULTADOS Y DISCUSION ..o 51
5.1 ENSAYOS PREVIOS: MICROESTRUCTURA ....oiiiiiiiee ettt 51
5.2 IDENTIFICACION DE LAS FASES ..., 54
5.3 EVOLUCION DE LAS FASES CON LA TEMPERATURA ......oooviiiiieeeeeeeeeeeeeeeee, 61
5.4 COMPARATIVA CON LOS RESULTADOS DE DSC Y FACTSAGE ....coooiiiiiiieeccec 65
5.5 DISENO DE TRATAMIENTOS TERMICOS ..., 69

6  CONCLUSIONES Y TRABAJO FUTUROD ...ttt 73

T ANEXOS ettt ettt ettt et et e nneeaneeaneeas 75
71 ANEXQO 1: DistanCia INtEIPIANGAT ... ...uuveviiiiiiieiieiiiiiieieie i bb e baaaraaaaarane 75
7.2 ANEXO 2: SiStemas CriStaliNOS .......veviiiiiiiiiiiie e 76
7.3 ANEXO 3: Estructura cristalina de las fases indexadas ...........ccccoviieiiiiieiiiiiecce e 1

8 BIBLIOGRAFIA . ... 79



10



Lista de figuras

Figura 2.1. Microestructura de la aleacion de Cantor recristalizada, mostrando una estructura
monofasica, sin fases intermetalicas. Se afiaden también los espectros de EDXy XRD [8]................. 19

Figura 2.2. Ejemplo de las posibles diferencias entropicas en los estados de alta y baja temperatura. 22

Figura 2.3. Localizacion de las aleaciones de alta entropia en el diagrama de Ashby de tenacidad a la
fractura frente a limite ElASHICO [8]. .. ouueeeiiiiiei e 22

Figura 2.4. Resistencia maxima frente al porcentaje en peso de elementos que se disuelven en la
matriz FCC del aluminio, para aleaciones de fundicidon en molde permanente convencionales y HEAs
Dasadas €N AlUMINIO [17 ] o ittt e ettt e e e e e e ettt e e e e e e e e e entaneeeeens 23

Figura 2.5. Diagrama de fases Al-Zn (%omol). Modificado de [3]. ..oooeeieiiiiiiiiiiieeieee e 25

Figura 2.6. Secuencia de precipitacion desde la solucion sobresaturada para las aleaciones Al-Zn.
BaSAA@ BN [ 24 ] 26 . .. oottt e et e e e e e e aaa e e e e e 26

Figura 2.7. Secuencia de precipitacion desde la solucion soélida sobresaturada en aleaciones Al-Zn-Mg,
sin considerar la existencia de otros elementos de aleacion que generen precipitados, como Cu.
= r Y=o r= =T ol IR PSP PPPPPOPPPRPPPPPN 27

Figura 2.8. Secuencia de precipitacion desde la solucion solida en aleaciones Al-Mg-Si. Basada en
RS 23S R S 10 1 U TP 27

Figura 2.9. Disposicion de los elementos principales en un equipo de difraccion de rayos X, junto con
una posible combinacion de elementos OPLICOS. ....coooeeeieieeei e 29

Figura 2.10. Ejemplo de espectro de rayos X a diferentes potenciales aplicados. La anchura de las
lineas caracteristicas N0 €STA @ €SCAIA. .. ... iii i 29

Figura 2.11. Transiciones electronicas en el atomo, del estado excitado al fundamental, produciendo
los rayos X caracteristicos. Basado €N [S1]. coei oo 29

Figura 2.12. Ejemplo de un diagrama de difraccion (fiCtiCiO). ........cccvveeriiiiiiiiiiic e 31

Figura 2.13. Comparativa de los patrones de difraccion dentro del sistema cubico, en funcion de las
distintas celdas. Basado €N [S1] .. e i 32

Figura 2.14. Izquierda, dos picos correspondientes a las longitudes de onda monocromaticas Kai y
Kaz. Derecha, pico resultante como suma de 10S dos picos anteriores. [32]. ...cccvveviveeeiiiiiiiieeieeeinnans 33

Figura 4.1. Disefio de la probeta con escalones de 50 mm de anchoy 1, 2, 4 y 8 mm de espesor [3].
Se indica la zona de la que se han obtenido 1asS MUESTIAS. ........ocvvvviiiiiiiiiieece e 40

Figura 4.2. Secuencia de solidificacion en equilibrio de la aleacion bajo estudio, mostrando las fases
TSV EST =TT G T 41

Figura 4.3. Secuencia de solidificacion fuera del equilibrio (Scheil) de la aleacion bajo estudio [3]...... 41

Figura 4.4. Curvas de DSC de la muestra as-cast en su segundo calentamiento y enfriamiento a
TOOC/MIN. A PANTIE A [B]eeiiiiiii ettt e e et e e e e e e et e e e e e e e e 43

Figura 4.5. A la izquierda, imagen del difractdmetro Bruker D8 Advance empleado. A la derecha,
detalle del portamuestras y una muestra durante un ensayo, a temperatura ambiente y a alta

TEMPEIATUNA. .. e 44
Figura 4.6. Ciclo térmico seguido POr 188 MUESTIAS...........ciiiiiiiiiiiiie e 45
Figura 4.7. Etapas seguidas en el tratamiento de datos. ... 45

11



Figura 4.8. Composicion tridimensional realizada por el programa EVA 2, que interpola entre las
SUCESIVAS CUINVAS. .utttteeeeeee e e ettt e e e e e e e s ettt e e e e e o4 e s ettt et e e e e o4 e st e e et e e e e e e e e s eeee et e e e ee e e e nneeeeeeeaeeeannnnenees 46

Figura 4.9. Imagen de la misma composicion de la Figura 4.8 pero en dos dimensiones. ................... 46

Figura 4.10. Imagen de la indexacion con el programa HighScore Plus de una de las medidas de la
muestra templada @ 380°C ... ...t e e s 47

Figura 4.11. Comparacion entre las funciones de Gauss y Lorentz.[32] .......ooooviiiiiiiiiiieiiiiiiieeeen 49

Figura 4.12. Ajuste de la FWHM en funcién de 26 observada experimentalmente en una muestra de
LaBe. A partir de 105 datos A8 [32]. ....ueeeiiiiiiiieee et e e a e 49

Figura 5.1. Imagen SEM del material as-cast a 250x. Las fases claras son aquellas ricas en zinc. ...... 52

Figura 5.2. Imagen SEM del material as-cast a 2500x. Se identifican las fases MgZn2 (blanco), Si
EULECTICO (GriS) Y M2ST (NMEGTO) ...eieiiiiiieee ittt ettt e et e et e e e et e e e ntneeeeea 52

Figura 5.3. Imagenes SEM del material as-cast. En detalle, matriz de aluminio con zinc precipitado
(barra de escala de 3um) y €SPectro de EDS. ... 52

Figura 5.4. Imagenes SEM del material homogenizado y envejecido. En detalle, matriz de aluminio con
los precipitados de zinc claramente visibles (barra de escala de TpmM).....ccoooviiieiiiiiie 53

Figura 5.5. Imagenes SEM del material templado tras la solucién a 380°C. No se distinguen
precipitados de zinc, pero destaca la globulizacion de las fases intermetalicas. En el detalle, barra de

ST or= 1 F= o [T T o o F OO PO ST PRRPRPPRR 53
Figura 5.6. Muestra envejecida. Particulas de Zn en la intercara entre la fase MgZnz y la matriz......... 53
Figura 5.7. Muestra envejecida. En el centro, en negro, cristales primarios de SiliCio. ............ccceeennee. 53

Figura 5.8. Diagrama ternario Al-Mg-Zn, con 6% Si en peso constante a 30°C. En azul oscuro se
indican el dominio y las fases previstas por composicion. En azul claro, dominios méas préoximos. ....... 54

Figura 5.9. Indexacion de la muestra As Cast a 30°C enfriando (ultima medida del ciclo térmico) ...... 55

Figura 5.10. Diagramas de difraccion de las muestras As Cast, Eq280 y Eq360 a 30°C (medida inicial),
mostrando los picos principales correspondientes a la fase de Zny a las fases intermetalicas Mg-Zn. 56

Figura 5.11. Ajuste de perfil de la muestra Eq280 a 30°C (medida inicial) con las fases Al, Si, Zn,

MgZnz, Mg2Zn11, M@2Si'y Pt (del pOrtamuestras). ......ccoouuriiiiiiiieiiiiee e 57
Figura 5.12. Detalle de la indexacion con el programa HighScore Plus de la muestra Eg280 a 30°C
(LYo 1o F= T o] = ) USSP 57
Figura 5.13. Ajuste Rietveld de la muestra Eg280 a 30°C (medida inicial), partiendo de los datos del
ajuste de perfil de 1a FIQUIa 5.1 . ..o e 58
Figura 5.14. Ajuste Rietveld de la muestra Eq280 a 30°C (medida inicial) asumiendo la existencia de
una fase extra, identificada COMO Al ... et 58
Figura 5.15. Imagen de la composicion de la muestra Eq380 con el programa EVA2 ...........ccceeee 59

Figura 5.16. Lineas de difraccion de la fase SrZnis (PDF: 04-013-4885) en la muestra Q380 a 260°C.

Figura 5.17. Ajuste de perfil de la muestra Q380 a 260°C con las fases: Al. Si, Zn, MgZnz, Mg2Zn11,
Y e P I e B 74 BT I o USSR 60

12



Figura 5.18. Imagen de SEM (barra de escala de 10um) y resultado del analisis EDS en la muestra
envejecida, perteneciente a la etapa de ensayos preliminares. Destaca una fase mas clara, con mayor
contenido en zinc, sobre una particula de MgZnz, que podria corresponder Con SrZn1z..........eevveee.nn. 61

Figura 5.19. Seccion de los diagramas de difraccion a diferentes temperaturas para la muestra As

L0721 PSPPSR PRR PSPPSR 62
Figura 5.20. Seccion de los diagramas de difraccion a diferentes temperaturas para la muestra Eq280.
........................................................................................................................................................... 63
Figura 5.21. Diagramas a 30°C (medidas iniciales) de las muestras templadas ............cccccoeevviinnieenn. 65

Figura 5.22. Curvas de DSC de las muestras templadas y de la muestra As cast (misma curva que la

e IA FIGUIA 4.4) .ottt et et et e ettt e e et a e 66
Figura 5.23. Diagrama de fases de la aleacion a 280°C previsto por FactSage.........cccccccoovvviiinnnnnnn. 66
Figura 5.24. Curvas de DSC de las muestras As Cast y Q280 durante el enfriamiento. ...................... 67
Figura 5.25. Diagrama de fases de la aleacion a 360°C segun la simulacion de FactSage.................. 67

Figura 5.26. Ajuste Rietveld de la muestra Q380 a 30°C (medida inicial). Se observa la necesidad de
una fase mas que justifique la intensidad 0bservada. ...........cooouviiiiiiiiiiii 68

Figura 5.27. Indexacion de la muestra Q280 a 360°C. Las intensidades de los picos de Al'y Pt no se
pueden justificar Unicamente Con diChas faSES. ....ouuviiiiiiiii e 68

Figura 5.28. Diagramas que muestran el estado inicial a 360°C y el efecto que producen el temple y el
enfriamiento lento desde esa temperatura hasta temperatura ambiente. ...................o 70

Figura 5.29. Diagramas que muestran el estado inicial a 260°C y el efecto que producen el temple y el
enfriamiento lento desde 280°C hasta temperatura ambiente............cccooeeeiii 70

Figura 7.1. Las 14 celdas de Bravais [31]. .. e 76

13



Lista de tablas

Tabla 2.1. Relacion de sistemas revisados y rangos composicionales de las aleaciones comerciales
(0[] ol foRe = o7 I= U oo TSR 25

Tabla 2.2. Rangos de temperaturas empleadas en cada una de las series y para las distintas

CONAICIONES TEIMUICAS. ... ee ittt ettt ettt ettt ettt e et e e ettt e e ettt e e ettt e e e tb e e e e tbeeeeantneeeeen 27
Tabla 2.3. Principales parametros que afectan al aspecto de los diagramas de difraccion. ................. 32
Tabla 2.4. Reglas de seleccion para la ausencia de reflexiones [33]. ..ooooeiiiiiiiiiiiieeie e 32
Tabla 3.1. Cronograma del trabajo fin de MASLEr. ..o 37

Tabla 4.1. Algunas propiedades de los elementos afiadidos en la aleacion. Datos obtenidos de [24],
S RS o S XA T O U OO U PSP UPRR 39

Tabla 4.2. Composicion quimica de la aleacion, analizada por ICP [3]. La incertidumbre expandida es
para un intervalo de conflanza del 95%0. .....cooeiiiiiiiieee e 40

Tabla 4.3. Condiciones de enfriamiento en las muestras no templadas. No se realiza mantenimiento a
E T aal o =T = 1 (=T To [ [oF= T = TR 42

Tabla 4.4. Tratamiento aplicado a las muestras previo al temple. Para los temples a 360 y 380°C el
tratamiento de solucion es de dos etapas, con el fin de evitar la posible fusion parcial de alguna de las

Tabla 4.5. Reacciones en la secuencia de calentamiento. A partir de [3].....cccvvveeeeeiiiiiiieee e 43

Tabla 5.1. Transformaciones halladas en el sistema Mg-Sr-Zn donde intervienen fases indexadas en la
(o= oo Tl o =10 I =11 (U Lo o TSR 64

Tabla 5.2. Temperaturas experimentales de las transformaciones y su comparativa con aquellas

halladas en 1a DIDIOGrafia...........uee e 68
Tabla 5.3. Fases previstas en los diagramas ternarios de FactSage (en negro) comparadas con
aquellas observadas en 1as muestras (€N azZul). ......oooiiiiiii i 69
Tabla 7.1. Clasificacion y caracteristicas de l0s sistemas Cristalinos ...........ccccvviiiieiiiiiiiiiieeeeeeee 76
Tabla 7.2. Estructuras cristalinas de 1as fases Al, ZN'Y Si. ..o 77
Tabla 7.3. Estructuras cristalinas de las fases intermetalicas halladas en la aleacion .......................... 78

14



Lista de acréonimos

BCC Body Centered Cubic

CALPHAD | Calculation of Phase Diagrams

DSC Differential Scanning Calorimetry

EDS Energy Dispersive X-Ray Spectroscopy

FCC Face Centered Cubic

FWHM Full Width at Half Maximum

GPZ Guinier-Preston Zone

HCP Hexagonal Close Packed

HEA High Entropy Alloy

HEAI High Entropy Aluminum Alloy

ICDD International Centre for Diffraction Data

ICP Inductively Coupled Plasma Mass
Spectrometry

LEA Low Entropy Alloy

LWHEA Light Weight High Entropy Alloy

MEA Medium Entropy Alloy

PSD Position Sensitive Detector

RTMS Real-Time Multiple Strip Detector

SEM Scanning Electron Microscopy

XRD X-Ray Diffraction

Nota

Cubico centrado en el cuerpo
Calculo de diagramas de fase

Calorimetria diferencial de barrido

Espectroscopia de rayos X de energia
dispersiva

Cubico centrado en las caras
Anchura a media altura

Zona de Guinier-Preston

Empaquetamiento hexagonal compacto

Aleacion de alta entropia

Aleacion de alta entropia basada en
aluminio

Centro internacional para datos de
difraccion

Espectrometria de masas por plasma
acoplado inductivamente

Aleacion de baja entropia

Aleacion de alta entropia ligera
Aleacion de media entropia
Detector sensible a la posicion
Detector multibanda en tiempo real
Microscopia electrénica de barrido
Difraccion de rayos X

En el trabajo las aleaciones seran referidas en % atomico o % en peso en funcion del contexto. %
atdbmico se emplea, sobre todo, a la hora del disefio de aleaciones multicomponente. Sin embargo, en
la fabricacion de las mismas o en su comparativa respecto a aleaciones comerciales, lo habitual es
referirse a ellas por su % en peso. Para distinguir facilmente entre ambas y evitar confusiones, se
tomara la siguiente notacion:

Cuando vayamos a referirnos a una aleacion en % atémico, las proporciones de los elementos
vendran indicadas en subindices. Ejemplo: AlkZnkMgiSim.

Cuando se haga referencia a su % en peso, por el contrario, la aleacion se referira como:

AlpZngMgrSis
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1 INTRODUCCION Y CONTEXTO

Tradicionalmente las aleaciones metalicas se han desarrollado tomando uno o dos elementos
principales y aleandolos con elementos minoritarios que les aportan ciertas caracteristicas especificas
(mejora del comportamiento mecanico, de la resistencia a la corrosion, etc.). El concepto de
aleaciones multicomponente o de alta entropia se basa, en cambio, en el disefio de aleaciones en las
que no hay un elemento claramente mayoritario, sino importantes proporciones de varios. Es decir, se
toman las partes centrales de los diagramas de fases, que, para algunas combinaciones de elementos,
ni siquiera han sido exploradas aun. Tal estrategia abre un mundo de posibilidades y no sélo en el
ambito de las aleaciones metalicas masicas, pues ya se habla de materiales de alta entropia donde se
incluyen peliculas delgadas [1] y ceramicos [2].

Este trabajo fin de master se desarrolla en el marco de un proyecto financiado por el Gobierno Vasco
(programa Elkartek) para el disefio y fabricacion de aleaciones multicomponente con fines
estructurales a escala semi-industrial. En el paquete de trabajo para aleaciones ligeras participan los
centros tecnologicos Ceit y Tecnalia y Universidad del Pais Vasco (UPV/EHU) y Mondragon
Unibertsitatea. El consorcio tiene experiencia previa, con otros dos proyectos Elkartek aprobados en
2017 y 2018 y una tesis defendida en 2021. En el proyecto actual una de las aleaciones disefiadas ha
sido AlssZn2sMgeSis, como parte de la tesis Diserio y Fabricacion de Aleaciones Multicomponente
Ligeras, de J. J. Trujillo de Mondragon Unibertsitatea, aun en curso [3]. Su objetivo es, ademas del
disefio empleando la metodologia CALPHAD, su caracterizacion y fabricaciéon por fundicion vy
conformado en caliente.

Dentro de este ambito de colaboracion, UPV/EHU ofrece sus capacidades en ensayos que requieren
equipos y formacién técnica especifica. Asi, las muestras iniciales, que habian sido sometidas a un
tratamiento térmico de solubilizacion y precipitacion, fueron inspeccionadas por microscopia
electrénica de barrido (SEM) y analizadas por espectroscopia de rayos X de energia dispersiva (EDS).
A la vista de los resultados, se determiné el interés en conocer y entender los cambios estructurales
que tienen lugar en la aleacion AlssZn2sMgeSis durante los tratamientos térmicos. Para ello se han
llevado a cabo ensayos de difraccion de rayos X de muestra policristalina. Las muestras, que provienen
de un fundido, han sido sometidas a seis tratamientos diferentes y ademas, los ensayos de difraccion
se han realizado a temperatura ambiente y a varias temperaturas hasta 360°C.

El tratamiento e interpretacion de los espectros de difraccion puede alcanzar diferentes niveles,
conllevando, en el mas alto de ellos, profundos conocimientos cientificos, tanto de la técnica como de
fisica y cristalografia. En el trabajo se ha buscado lograr un acercamiento a dicho tratamiento de datos
que no se ha quedado en la indexacion de los maximos observados, sino que ha ido mas alla, a los
métodos de ajuste de los modelos de los difractogramas, pero sin entrar en las multiples casuisticas
posibles (existencia de tensiones residuales, orientaciones preferentes de las fases, etc). Hay que
tener en cuenta que las muestras estan lejos de ser perfectas, pues provienen de una pieza moldeada
en la que habra toda clase de defectos a nivel cristalino. En resumen, se ha buscado un equilibrio entre
las posibilidades que ofrece la técnica y el alcance del trabajo fin de master.

Los resultados han sido complementados con las imagenes de SEM obtenidas previamente y con las
curvas de calorimetria diferencial de barrido (DSC) y simulaciones de FactSage realizadas por
Mondragon Unibertsitatea.
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1.1 OBJETIVOS Y ALCANCE

Desde el punto de vista cientifico-técnico y metodoldgico, los objetivos perseguidos son:

e Aportacion de conocimiento complementario respecto al ya adquirido en ensayos previos de
SEM y DSC, de forma que se pueda interpretar con mayores garantias la evolucion
microestructural de la aleacion AlssZn2sMgeSis con la temperatura.

e Evaluacion de la validez de las simulaciones termodinamicas de FactSage, software empleado
como herramienta de disefio de aleaciones multicomponente ligeras.

e Adecuacioén de las metodologias de analisis e interpretacion de los diagramas de difraccion al
caso de muestras fundidas con multiples fases presentes y con diagramas obtenidos a
temperatura ambiente y superiores.

El trabajo conlleva el analisis de los resultados de difraccion de siete muestras de la aleacion
AlssZn2sMgeSis preparadas en diferentes condiciones térmicas: en bruto de colada, enfriada lentamente
desde 280 y 360°C y templada en agua desde 280, 310, 360 y 380°C hasta temperatura ambiente.
Dicho analisis es complementado con imagenes de SEM, curvas de DSC y simulaciones de FactSage.
Tal y como se ha comentado previamente, a la hora de analizar los diagramas se ha buscado un
equilibrio entre las posibilidades que ofrece la técnica y el tiempo y esfuerzos requeridos para
completar el trabajo fin de méaster

1.2 RIESGOS Y BENEFICIOS

En el trabajo fin de master se busca analizar e interpretar la microestructura de una aleacion de nuevo
disefio a diferentes temperaturas. Con tal objetivo se ha seleccionado la termodifraccion de rayos X
como técnica principal. Esta técnica permite detectar las fases presentes, pero ademas, ofrece la
posibilidad de estimar la proporcién de cada una de las ellas. No obstante, existe el riesgo de que,
debido a la naturaleza de la propia muestra (se trata de una aleacién con muchas fases y las muestras
provienen de un fundido con numerosos defectos a nivel cristalografico), no se pueda llevar a cabo
dicho analisis cuantitativo. Por la misma razén cabe la posibilidad de que alguna de las fases se quede
sin indexar. Con todo, existe el riesgo de que los analisis cualitativos no sean suficientes para lograr la
interpretacion deseada.

Finalmente la estimacion cuantitativa no ha podido llevarse a cabo, pero el estudio cualitativo ha sido
suficiente para comprender en gran medida la evolucién microestructural.

Los beneficios que conlleva el trabajo suponen:

e La comprension de los cambios estructurales que se producen en la aleacion con la
temperatura, ayudando en la toma de decisiones posterior relativa a sus potenciales
aplicaciones o posibles procesos de transformacion.

e La confirmacion de los ensayos de difraccion de rayos X como herramienta para el disefio de
tratamientos térmicos de aleaciones metalicas.
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2 REVISION DEL ESTADO DEL ARTE

2.1 ALEACIONES MULTICOMPONENTE Y HEA

Los conceptos de aleacion multicomponente y HEA (High Entropy Alloy — Aleaciones de alta entropia)
surgen en 2004 con la publicacion simultanea y de manera independiente de las investigaciones
iniciadas, en las décadas anteriores, por B. Cantor en Reino Unido [4] y J. W. Yeh en Taiwan [5] y
supone una nueva filosofia en el disefio de las aleaciones metalicas. Tradicionalmente, la aleacion
dispone de un componente mayoritario con un requisito principal (sea, por ejemplo, hierro, por su
conformabilidad) y de pequefas adiciones de elementos aleantes con propiedades especificas (cromo,
para la resistencia a la corrosion o niquel, para prevenir la fragilidad). Esta estrategia ha llevado a un
amplio conocimiento tedrico y experimental de las aleaciones actualmente empleadas. Las HEA, por el
contrario, son aleaciones de solucion solida monofasicas que disponen de varios elementos en las
mismas o casi las mismas proporciones [6]. Cantor estudié la aleacion CraoMnaoFe20C0o20Niz0 (%at.),
conocida como aleacion Cantor, y Yeh la combinacion CrFeCoNiCu con cantidades variables de
aluminio.

Yeh y su equipo plantean la hipétesis de que la razon por la que se observa la estabilizacion de las
soluciones solidas y la ausencia de fases intermetalicas en estas aleaciones (ver microestructura en la
Figura 2.1) se halla en la alta entropia configuracional generada por los multiples elementos presentes
[5]. De ahi el término HEA.

Para entender mejor el concepto de alta entropia, tomemos una solucién binaria donde se van a
mezclar homogéneamente X, moles de atomos A y Xz moles de atomos B, tal que la suma total de la
mezcla sea de 1 mol. Tras la mezcla, la energia libre final G, del sistema podra expresarse como la
suma de la energia libre molar inicial G; mas el cambio en la energia libre de Gibbs debido a la mezcla

(AGmix) [7]:

)
t)
&
2
z
£
S
|

Figura 2.1. Microestructura de la aleacién de Cantor recristalizada, mostrando una estructura monofésica, sin fases
intermetalicas. Se afnaden también los espectros de EDX y XRD [8].
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Partiendo de la expresion anterior y teniendo en cuenta las relaciones termodinamicas entre G, Hy S
podemos llegar a:

AGmix = AHmix - TASmix (22)
donde AS,,,;, representa la diferencia de entropia entre los estados mezclados y sin mezclar y AH,,;, €s

el calor absorbido/emitido durante la mezcla. Si se obvia el efecto producido por la energia de
deformacion debida a la diferencia de tamario entre los atomos implicados, tenemos que [9]:

e AH,;, < 0eslafuerzaimpulsora para la formacion de compuestos.
e AH,;,. > 0eslafuerza impulsora para la formacion de un estado segregado.
o AS,.i es lafuerza impulsora para generar una solucion solida homogénea.

Asi, un valor de AS,,;, lo suficientemente grande como para competir con AH,;, aumentara la
probabilidad de formar una solucion solida de estructura HCP, FCC y/o BCC en lugar de fases
ordenadas [9]. Nos centraremos, por tanto, en AS,,i-

Aunque a la entropia de la mezcla contribuyen la entropia configuracional, la vibracional o térmica, la
dipolar magnética y la de aleatoriedad electronica, la contribucién dominante es la de la entropia
configuracional [9], de modo que podemos simplificar como:

ASmix = ASconf
La entropia viene dada también por la ecuacién de Boltzmann de la fisica estadistica:
S=klnw (2.3)

donde k es la constante de Boltzmann y w es una medida de la aleatoriedad, que en el caso de la
entropia configuracional, define el nimero de maneras en que pueden ordenarse los atomos.
Siguiendo el planteamiento y las hipétesis de |a literatura [7], se llega a la expresion:

AScons = —R(X4In X, + Xz InXp) (2.4)
donde R es la constante de los gases (R = 8,3 J/(mol - K)). Generalizando para una solucién soélida

con n componentes tal que el componente i tiene fraccion molar X; [9]:

n
Asconf = _RZXL lnXi (25)

i=1

Si buscamos maximizar la entropia configuracional, partiendo de la ecuacion (2.4) para el caso de la
aleacion binaria:

d
— (ASeons) =0; Xg=1—-X, » X, =05 X3 =05
X,

Por tanto, la entropia configuracional es maxima en el caso equimolar, cuando X; =1/n.
Generalizando para n componentes:

1 1 1
AScons = —Rn (Elnﬁ) = —Rln; =RlInn (2.6)

Asi, a mayor numero de componentes, mayor es la entropia configuracional. Pero ;qué valor se
considera minimo para competir con la entalpia de mezcla y aumentar la probabilidad de lograr una
solucion solida? Yeh considera que dicho valor se halla en 1,5 R, que, en el caso equimolar, implica la
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presencia de al menos 5 elementos en la aleacion [10] (para profundizar en las razones para tomar ese
valor, se sugiere acudir a sus articulos). Surgen de aqui diferentes definiciones de HEA [9]:

e Aquellas con un minimo de 5 elementos principales con concentraciones entre 5y 35%.
e Aquellas que cumplen que ASc,,r = 1,5R.

Ambas definiciones se superponen en la mayoria de los casos, aunque aquellas composiciones en las
que eso no ocurre siguen considerandose HEA. Del término HEA han surgido los de MEA (Medium
Entropy Alloy) y LEA (Low Entropy Alloy), basadas en la entropia configuracional [9]:

1OR < AS,ons < 1,5R (MEA) (2.7)
AS.ons < 1,0R (LEA) (2.8)

No obstante, hay que tener en cuenta que puede haber aleaciones que muestren comportamiento HEA
y MEA en funcion de la temperatura. Es decir, que presenten solucion sélida a temperaturas proximas
a la de fusion (son HEA) pero al enfriar generen un compuesto binario [11] (ver Figura 2.2). Miracle et
al. recomiendan tener en cuenta el parametro AS.,, a alta temperatura, pues en caso contrario se
estaria obviando informacion Util respecto a la competicion entre entalpia y entropia. Es sabido que a
medida que la temperatura disminuye, el término AS,,r se vuelve menos negativo y aumenta la
probabilidad de que fases con entalpias de formacion lo suficientemente negativas superen el término
entropico.

Cabe mencionar que el término HEA se ha extendido ampliamente, pero a la vez ha sido muy criticado.
Hay problemas asociados a la distincion entre entropia configuracional y no configuracional o a los
efectos entropicos derivados de cambiar el nimero de elementos o fases, entre otros. Una alternativa
es la de aleaciones multicomponente, propuesta por Cantor, que, a pesar de todo, también tiene sus
detractores. En el presente trabajo emplearemos preferentemente este ultimo término, que incluye [6]:

e Aquellos materiales con una gran cantidad de componentes principales formando una
estructura monofasica, con altos niveles de entropia configuracional (HEA).

e Materiales con menos componentes principales que forman una estructura monofasica pero
con menores niveles de entropia configuracional (equivalente a MEA).

e Aleaciones de alta entropia con estructuras de refuerzo con precipitados (se incluyen
estructuras bifasicas FCC + BCC).

e Materiales que, lejos de ser monofasicos, contienen multiples fases que consisten en una
mezcla de estructuras eutécticas, peritécticas y/o polifasicas (aleaciones multifsicas).

e Materiales con un componente principal (puede también que dos o tres) y gran cantidad de
adiciones en disolucion.

De hecho, el término aleaciones multicomponente da cabida a los materiales investigados desde 2004
y que han evolucionado en todos los sentidos [6]: se han disefiado aleaciones que disponen desde 3
hasta 20 elementos, en proporciones equimolares o no y se han fabricado por diferentes métodos,
para analizar finalmente sus propiedades, variables en funcién de las proporciones y las
microestructuras obtenidas.
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Figura 2.2. Ejemplo de las posibles diferencias entropicas en los estados de alta y baja temperatura. HEA-1 es una
solucion solida monofasica para todo el rango de temperaturas, mientras que HEA-2 forma un compuesto binario a
la temperatura Tn. Basado en [11].

Como ejemplo de los avances realizados, Gludovatz et al. [8] llevaron a cabo ensayos de tenacidad a
la fractura con la aleacion CrMnFeCoNi equiatdomica (considerada una HEA) mostrando mejores
resultados que las aleaciones metélicas comerciales (Figura 2.3). Por otro lado, Tasan et al
concluyeron que los requisitos de equimolaridad complican la obtencion de esta aleacion y que con
proporciones no equiatémicas bien controladas se pueden obtener propiedades mecanicas similares
[12]. Desde el punto de vista de la fabricacién, se ha logrado trefilar cables de CoCrNi (MEA) con
buenas propiedades mecanicas [13]. Finalmente, destaca la aparicion de las aleaciones
multicomponente ligeras, que se describen en el siguiente apartado.

Stainless steel

10k Copper alloys

Metals and alloys

( Kr) 2 Magnesium alloys
%

3|

Polymers

Fracture Toughness, K (MPa.m1/2)

Granite
Non-<technical
ceramics

Silica glass
Glasses

Soda-lime glass
Borosilicate glass

Cement

Concrete

10° 10’ 10? 108
Yield Strength, oy (MPa)

Figura 2.3. Localizacion de las aleaciones de alta entropia en el diagrama de Ashby de tenacidad a la fractura
frente a limite elastico [8].

22



2.1.1 ALEACIONES MULTICOMPONENTE LIGERAS

Los desarrollos iniciales en el campo de las aleaciones multicomponente se centraron principalmente
en aleaciones tipo acero para aplicaciones industriales, basadas en Cr, Ni Fe, Co y Mn (aleacién de
Cantor) o Cu en lugar de Mn (aleacion original de Yeh), en ocasiones afadiendo Zr, Tiy Al [14]. No
obstante, las investigaciones se ampliaron hacia aleaciones mas proximas al ambito aeronautico, con
elementos mas ligeros como Al, Zn o Mg y fueron denominadas LWHEA (Light Weight High Entropy
Alloys).

Prueba de ello son los estudios de Tseng et al. de la aleacion AlzoBezoFe10SitsTiss, con la que logran una
solucion solida de Ti(Be, Al, Si, Fe)2 y dos fases intermetélicas minoritarias, Alz(Ti, Fe) y TisSis, que dan
lugar a una aleacion de alta dureza [15]. Yang y su equipo, por su parte, investigaron el sistema Al-Li-
Mg-(Zn, Cu, Sn), obteniendo estructuras dominadas por compuestos intermetélicos salvo en dos
casos, con ciertas proporciones concretas, donde predominaba la estructura FCC del aluminio [14].
Sanchez et al. destacan también la dificultad para formar soluciones solidas en MEAs basadas en
aluminio (65-70%at.) junto a elementos como Cu, Mg, Cr, Fe, Si, Ni, Zn o Zr, debido a la entalpia de
mezcla negativa del aluminio con los metales de transicion, que da lugar a fases intermetalicas [16].

Asadikiya et al. [17] consideran que la combinacion del concepto de alta entropia con las aleaciones
de aluminio convencionales puede ser la respuesta al reto de continuar mejorando las propiedades
mecanicas de estas aleaciones, mas alla de lo que se puede obtener por las técnicas tradicionales.
Cabe esperar que la entropia en las HEAIs (que es como denominan a las aleaciones de alta entropia
basadas en aluminio) no sea tan alta como en el resto de HEAs, pero seguira siendo una ventaja para
la mejora de las propiedades. Su estrategia para obtener HEAIs con matriz FCC se basa en disolver la
cantidad maxima posible de cada elemento en la fase de aluminio, aumentando la entropia de la fase
FCC. Como se puede ver en la Figura 2.4, el resultado es el incremento de la resistencia maxima.

450 — Cast Al alloys HEAIs (mol%)
o g © 204 (T4)| [ K Al-4Mg-azn (T4)
e @ 242(T5)| | * A-4.5Mg-4.5Zn (T4)
400 + PR * @ 296 (T6)| | W_Al-3Mg-3Zn-0.5Cu (T4)
L B 333(Te6)
- * _- 356 (T6)
350 P * o7 444 (T4)
ks e W i 535 (F)
’ - 707 (T7)
300 P 2 J#E 771 (T7)
o ’ - 850 (T5)|
rd
= - , . 852 (T5)|
g / ,
£ o =] €)e
= / ® »*
200 | ’
’ [0)] /
/ / /
150 ¢ /
© /
/
100} © iy
1 1 L 1 1 1 1

0 2 4 6 8 10 12 14 16

Alloying elements dissolved in FCC matrix (wt.%)
Figura 2.4. Resistencia méaxima frente al porcentaje en peso de elementos que se disuelven en la matriz FCC del
aluminio, para aleaciones de fundicién en molde permanente convencionales y HEAs basadas en aluminio. Entre
paréntesis se indica la condicion térmica en cada caso [17].
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2.2 TRATAMIENTOS TERMICOS DE ALEACIONES DE ALUMINIO

El tratamiento térmico de las aleaciones de aluminio se sustenta en la variacion de la solubilidad de los
diferentes elementos de la aleacion con la temperatura. Tratar térmicamente a altas temperaturas
produce cambios en las fases de elementos solubles y su morfologia, ademas de conseguir minimizar
las microsegregaciones y las tensiones residuales provenientes de la solidificacion. El tipo de
tratamiento seleccionado para la aleacion AlssZn2sMgsSis es el de solucion y temple (T4), seguido 0 no
de precipitacion/envejecimiento (T6).

El tratamiento de solucion se basa en la disolucion de las fases solubles en la matriz. Para ello, se
alcanzan temperaturas proximas a las de maxima solubilidad de dichas fases, sin llegar a la fusion
incipiente del material (quemado). La temperatura afecta a las velocidades de difusién, que influiran en
el grado de disolucion como funcion del tiempo y de la temperatura. El tiempo vendra también
determinado por el proceso de transformacion aplicado y la microestructura resultante: cuanto mas
fina, menor tiempo [18]. En cuanto a las fases insolubles, no son completamente inmunes al
tratamiento y se pueden producir ciertos cambios, como su redondeo o agregacion (Ostwald
rippening).

La etapa de temple, por su parte, tiene el objetivo de retener el maximo nivel de disolucion posible con
las minimas distorsiones en la pieza. La velocidad y el medio de temple son parametros criticos para
lograrlo. El resultado es una solucion sobresaturada metaestable.

A menos que se tomen medidas para mantener la solucion en estado sobresaturado, la propia
microestructura evoluciona envejeciendo de manera natural. Es decir, el estado metaestable va dando
lugar a la precipitacion de las fases disueltas en forma de zonas de Guinier-Preston. Los cambios que
se produzcan dependen de la aleacion: algunas comienzan a envejecer a temperatura ambiente tras
48 horas del temple, mientras que otras tardan anos [18]. Este proceso puede ser acelerado
artificialmente, aumentando la temperatura de precipitacion, proceso conocido como envejecimiento o
precipitacion artificial. Para que se produzca endurecimiento del material durante el envejecimiento, la
seleccioén de los parametros de tiempo y temperatura se realiza con cuidado, optimizando el tamafio de
los precipitados y su distribucion. El proceso ha de producirse a una temperatura por debajo de la linea
solvus de las zonas de Guinier-Preston [19].

Teniendo en cuenta que la aleaciéon analizada pertenece al sistema Al-Zn-Mg-Si, se ha realizado una
revision de los tratamientos térmicos en aleaciones comerciales de los sistemas Al-Zn, Al-Mg-Zn y Al-
Mg-Si. La composicion quimica de dichas aleaciones dista en gran medida de la aleacion bajo estudio
en la mayoria de los casos (Tabla 2.1), pero da idea de los cambios que se pueden llegar a producir en
el material.

2.2.1 Al-Zny Zn-Al

El zinc es altamente soluble en el aluminio, ofreciendo una gran posibilidad de obtencién de estructuras
de solucion solida. No obstante, tal y como se aprecia en el diagrama de fases binario Al-Zn (Figura
2.5), a temperatura ambiente y en condiciones de equilibrio la estructura es bifasica aluminio FCC/zinc
HCP. En realidad, las cinéticas de precipitacion de las aleaciones Al-Zn son bastante mas complejas.
Si observamos el diagrama, una aleacion con 48% de zinc en peso (28% atdmico) presenta un rango
de inmiscibilidad o miscibility gap, donde conviven dos estructuras FCC de aluminio, denominadas a y
a', que a 275°C contienen un 31,6% y un 77,7% de zinc en peso [20] (16,81% y 58,71% atomico),
respectivamente.
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Sistema

Zn-Al
Al-Zn

Al-Zn-Mg

Al-Mg-Zn

Al-Si-Mg

Al-Mg-Si

Rangos composicionales (%peso)

. Fases
Ejemplos
comunes %Al %Zn %Mg %Si
69,5- 0,005-
Zamak Al, Zn 3,56-28,0 965 0.080 -
Galvalume® Al, Zn ~b5 ~43,4 - ~1,6
. 87,5- 0,20- 0,00-
Serie 7xx.x MgZn2 97.0 2,7-8,0 240 0.30
. 86,0-
Serie 7xxx MgZn2 950 0,8-8,0 0,5-3,7 0,0-0,6
. . . 73,0- 0,10-
Serie 3xx.x Si, Mg2Si 94.0 0,0-3,0 0.70 4,5-20,0
) . . 30,0- 0,25- 0,20-
Serie 6xxx Si, M@2Si 99 3 0,0-2,4 150 65.0
Al-Zn-Mg-Si del estudio 41 48 4 6

Otros

Cu

Cu, Mn

Cu, Zr

Cu, Fe, Ti

Fe, Cr,
Mn, Cu

Cu

Ref.

[21]
[22]

(18]

(23]

(18]

(23]

Tabla 2.1. Relacion de sistemas revisados y rangos composicionales de las aleaciones comerciales dentro de cada uno. Se han
indicado otros elementos habituales que, en algunos casos, pueden hallarse incluso en mayor proporcion que los elementos

principales de la MEA.

En el caso de las aleaciones Zn-Al, cuando el proceso de enfriamiento por debajo de 275°C ha sido lo
suficientemente rapido, se genera una condicion metaestable en la que se van produciendo cambios
estructurales de manera progresiva: la fase a retiene algo de exceso de zinc y la fase enriquecida en
zinc va precipitando aluminio principalmente en las primeras semanas, pero es un proceso que puede
llevar afios [22]. Cabe esperar que en nuestro caso ocurra un proceso similar con las fases ay a'.
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Figura 2.5. Diagrama de fases Al-Zn (%mol). La linea vertical indica la composicion de la aleacion bajo estudio asumiendo que

solo estan presentes las fases Al y Zn. Modificado de [3].
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Parece haber acuerdo entre los investigadores en la secuencia de descomposicion de la aleacion Al-
Zn desde la solucion solida sobresaturada (Figura 2.6). Se generan inicialmente unas zonas de Guinier-
Preston (GPZ) esféricas de entre 3 y 4nm que mantienen la estructura FCC y son coherentes con la
matriz. Las particulas crecen y dado un radio critico, se produce un cambio hacia una forma elipsoidal.
En este caso, sigue manteniéndose la coherencia, pero la tensién aplicada por la matriz distorsiona la
celda cubica hacia una estructura romboédrica. Al crecer las GPZ, derivan en la fase ay parcialmente
coherente [18]. Con el tiempo, la fase romboédrica se transforma en la fase a’, cubica e incoherente
con la matriz (Skoko et al. [25] la consideran aun parcialmente coherente). Finalmente precipitan las
fases B de equilibrio, practicamente zinc puro.

Esta descomposicién puede tener lugar a temperatura ambiente o a temperaturas superiores de
envejecimiento y la secuencia depende de la composicion inicial de la aleacion y del tratamiento
térmico aplicado: cuanto menor sea la temperatura de envejecimiento, mas corta es la secuencia. Asi,
para un envejecimiento a temperatura ambiente, se espera que la transicion sea directa desde zonas
de Guinier-Preston hasta precipitados B [25]. A temperaturas mayores, las particulas de zinc precipitan
desde la fase ay sin que aparezca la fase a' [24].

El zinc se afade al aluminio con dos objetivos principales [22]:

e Para generar fases con Cu y Mg que endurezcan la matriz con tratamiento térmico (lo
veremos en el siguiente subapartado), dado que el endurecimiento por solucion sélida que
confiere al aluminio el zinc, él solo, es escaso [19].

e Para proteccion catodica de aleaciones de alta resistencia.

De hecho, una aleacion préxima composicionalmente a la aleacion bajo estudio la hallamos
entre las empleadas como recubrimiento de chapa de acero, producto conocido como
Galvalume® o Aluzinc®. Con un 55% de aluminio y 1,5% de silicio en peso, combina la
durabilidad del aluminio con la proteccion galvanica del zinc [27]. La estructura generada
consiste en una capa intermetalica en contacto con el acero y una capa externa. La capa
intermetalica, en la que difunde hierro del sustrato, actua como barrera fisica para detener la
corrosion gque pudiera llegar a atravesar la capa externa [22]. No lleva tratamiento térmico. La
segunda generacion de Galvalume® que surge como mejora del comportamiento a corrosion
del recubrimiento original, incluye un 2% magnesio en peso, provocando la formacion de los
intermetalicos Mg2Si y MgZn.. Segun se indica en la patente que protege comercialmente este
recubrimiento, la fase Mg2Si consigue bloquear los canales de corrosion [28].

ss

tr ' |
GPZ esféricas GPZ elipsoidales anbtc;é-dr'ca ;Ccm:j::c;:azic B (equilibrio)
1 1
FCC, coherentes con FCC, coherentes con » ) ! - ¥ HCP, ricaenZne
X X parcialmente parcialmente i
la matriz la matriz ) « incoherente
coherente coherente/incoherente

Figura 2.6. Secuencia de precipitacion desde la solucién sobresaturada a, para las aleaciones Al-Zn. Basada en [24]-[26].
*El criterio de coherencia de dicha fase es diferente entre los autores.

2.2.2 Al-Mg-Zn y Al-Zn-Mg

Algunas de las aleaciones Al-Zn-Mg (de colada) se emplean sin tratamiento térmico y endurecen
rapidamente desde el bruto de colada durante las primeras tres y cuatro semanas, para reducir
posteriormente el ritmo de endurecimiento [18]. En funcion de la aleacion el envejecimiento puede ser
artificial, acortando dicho periodo de manera significativa [19]. En ambos casos la condicion térmica es
T5. Otras aleaciones, por su parte, son empleadas en los estados T6 y T7 (sobreenvejecimiento,
menos comun). Estas condiciones térmicas son también habituales en las aleaciones de forja. La
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presencia de las fases endurecedoras caracteristicas depende de la composicion, pero suelen ser
MgZn2 (hexagonal) y/o MgsZnsAlz (cubica). La secuencia de precipitacion viene dada en la Figura 2.7.

La Tabla 2.2 recoge los rangos de temperaturas (orientativos) de los tratamientos mas habituales en
las aleaciones de forja (serie 7xxx) y fundicion (serie 7xx.x). Es necesario tener en cuenta que las
temperaturas variaran en funcién de la presencia de otros elementos de aleacion, del producto y de las
propiedades mecanicas finales deseadas.

n H n (Mgzn,) ]
T ]—>[ T (Mg3Zn;Al,) ]

Figura 2.7. Secuencia de precipitacion desde la solucion solida sobresaturada en aleaciones Al-Zn-Mg, sin considerar la
existencia de otros elementos de aleacién que generen precipitados, como Cu. Basada en [18].

[ Al Solucién sélida ]—>[ GPZ esféricas

2.2.3  Al-Mg-Siy Al-Si-Mg

En las aleaciones Al-Si-Mg o Al-Mg-Si el precipitado de equilibrio es Mg.Si. Esta fase aumenta la
energia necesaria para deformar la celda cristalina [18]. Las zonas esféricas pasan a ser particulas
aciculares que son las responsables del endurecimiento y pueden observarse en estructuras de
envejecimiento optimo (peak aging) en el tratamiento T6 [18], [29]. Si se continiua con el
envejecimiento, se observan precipitados B’ y B’. De hecho, precipitados B’ han sido observados en
muestras sobreenvejecidas y se cree que son los responsables de la reduccion en la dureza. La ratio
Mg:Si en los precipitados $” y B’ es proxima a 1,1 [29]. La secuencia de precipitacion puede
observarse en la Figura 2.8.

Estas aleaciones son susceptibles de envejecimiento natural a temperatura ambiente. Retrasos entre el
temple y el tratamiento de envejecimiento artificial pueden tener efectos negativos en las propiedades
mecanicas [30]. Los estados mas habituales son T6 y T7. Los rangos de temperaturas de los
tratamientos se muestran en la Tabla 2.2.

B’

D Secuenrjlla de GPZ de B” Con forma de placa B .(MgZSI)
Al Solucidn sélida formaciény Con forma de aguia | Y — Precipitado de
disolucion de clusters 8u) equilibrio (cubico)

Con forma de varilla

Figura 2.8. Secuencia de precipitacion desde la solucién solida en aleaciones Al-Mg-Si. Basada en [18], [29], [30].

Sistema Serie T2 solucién (°C) Estado T2 precipitacion (°C) Estado
- Ambiente, 100-205 T5
Al-Zn-Mg TXX.X
530-590 130-175 T6, T7
Al-Mg-Zn TXXX 465-515 W 120-177 T6, T7
Al-Si-Mg 3XX.X 515-540 155-245 T6, T7
Al-Mg-Si BXXX 520-570 T4, W 160-175 6

Tabla 2.2. Rangos de temperaturas empleadas en cada una de las series y para las distintas condiciones térmicas. Los rangos
son orientativos y dependeran del tiempo de tratamiento, de la composicion de la aleacion, del producto y de las propiedades
mecanicas finales deseadas. Datos obtenidos de [19].
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2.3 DIFRACCION DE RAYOS X. FUNDAMENTOS TEORICOS

El método seleccionado para determinar la evolucion de las fases con la temperatura ha sido difraccion
de rayos X. Asi, se realiza una revision de aspectos fundamentales del ensayo de difraccion, desde los
componentes del equipo hasta los parametros que afectan a los diagramas obtenidos.

Durante el ensayo de difraccion de rayos X, la muestra es incidida por un haz y como consecuencia de
ello ocurren una serie de procesos [31], [32]:

o Dispersiéon coherente o elastica, en la que los haces dispersados tienen la misma longitud de
onda que el haz incidente, es decir, no hay pérdida energética entre los fotones incidentes y
los emitidos desde la muestra. Los rayos X son dispersados por la densidad electronica,
distribuida de manera periddica por la celda cristalina. Asi, las ondas surgiran en todas las
direcciones y se superpondran, generando interferencias constructivas (difraccion) vy
destructivas.

o Dispersion incoherente o Compton, donde la longitud de onda de los haces dispersados
decrece por la pérdida de energia de los fotones al chocar con los electrones de los atomos
de la muestra (efecto Compton).

o Absorciéon de rayos X. Los fotones incidentes son lo suficientemente energéticos como para
llevar a los atomos de la muestra a un estado excitado. Al volver al estado fundamental, se
emite radiacién en todas las direcciones (fendmeno de fluorescencia).

El proceso fundamental en la difraccion de rayos X es, por tanto, la dispersion coherente del haz
incidente. Sin embargo, el resto de fendbmenos estaran presentes en mayor o menor medida en funcién
del equipo de ensayo empleado y tendran su repercusion en los diagramas de difraccion observados.

2.3.1 EQUIPO DE XRD

El equipo de difraccion de rayos X para muestra policristalina se compone principalmente de tres
elementos: la fuente de rayos X, la muestra y el detector (Figura 2.9). Ademas, entre ellos se situan
sistemas Opticos que permiten acondicionar el haz incidente sobre la muestra y optimizar el haz
difractado antes de que alcance el detector.

FUENTE DE RAYOS X

Los rayos X se producen en el anodo de un tubo de rayos X, cuando el haz de electrones provenientes
del catodo y acelerados por la diferencia de potencial entre los electrodos se frena (pierde energia) al
chocar con los nucleos del anodo. La energia perdida por los electrones en los choques se emite en
forma de radiacion, generando un espectro continuo para cada potencial aplicado.

Sin embargo, si el electrdn incidente tiene energia suficiente como para excitar el atomo, al volver éste
al estado fundamental se generara un fotdn con una energia igual a la diferencia de energia entre los
estados excitado y fundamental. Esta energia sera caracteristica del material del anodo y quedara
representada como una linea superpuesta al espectro continuo (Figura 2.10). La intensidad de las
lineas caracteristicas sera proporcional a la probabilidad de que tengan lugar las diferentes
transiciones atémicas.
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Figura 2.9. Disposicion de los elementos principales en un equipo de difraccion de rayos X, junto con una posible combinacién
de elementos opticos.

La denominaciéon de las lineas esta relacionada con la transicién que las ha generado: cuando un
electron del orbital L pasa al K para ocupar la vacante generada durante la excitacion del atomo, se
emite un fotén con la energia propia de la linea Ka. Las lineas KB y La se producen por transiciones
entre los orbitales My K, y M y L, respectivamente (Figura 2.11). En realidad, la linea Ka esta
compuesta por dos, Kas y Koo, provenientes de los suborbitales del orbital L. Ambas estan muy
proximas y su separacion requerira el empleo de monocromadores primarios. Las lineas Ka son las
mas energeéticas y las mas empleadas en el ensayo de difraccion como radiacién incidente [31].

La seleccién del material del anodo dependera de diversos factores, como el objetivo del ensayo o los
materiales de que se compone la muestra. El cobre genera una linea Ka de alta intensidad y es una de
las mas empleadas en difraccion de muestra policristalina. Sin embargo, una muestra con altos
contenidos en hierro absorberd esta radiacion emitiendo fluorescencia. Para evitarlo, es habitual
emplear anodos de cromo, por ejemplo. Con ello se consigue aumentar la resoluciéon del diagrama de
difraccion, logrando una mejor separacion de los picos de Bragg, pero disminuye la resolucion de la
estructura atémica, al poder detectar un menor nimero de reflexiones’ [32].

Ka

Radiacién
caracteristica
Radiacién continua
©
@
=4
2
g KB Potenciales
£ crecientes
A (nm)
Figura 2.10. Ejemplo de espectro de rayos X a diferentes Figura 2.11. Transiciones electrénicas en el atomo, del estado
potenciales aplicados. La anchura de las lineas excitado al fundamental, produciendo los rayos X
caracteristicas no esté a escala. caracteristicos. Basado en [31].

T A pesar de tratarse de un fenémeno de difraccion, es habitual emplear el término de reflexiones para los picos.
Tal hecho se debe a que en la derivacion de la Ley de Bragg se asume que cada plano de atomos refleja el haz
incidente. En realidad, el haz estéa siendo difractado y la intensidad del haz difractado es extremadamente pequefia
comparada con la intensidad del haz incidente [31].
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SISTEMAS OPTICOS

Entre la fuente de rayos X y la muestra se sitian diferentes elementos opticos que permiten colimar en
mayor o menor grado el haz incidente (Figura 2.9). Las rendijas Soller (conjunto de placas metalicas
paralelas e igualmente espaciadas) limitan la divergencia axial del haz, es decir, establecen su apertura
en la direccién perpendicular al plano de medida. Tras ellas se suelen situar rendijas de divergencia
gue controlan la apertura en el plano de medida [32]. En caso de querer separar las lineas Ka se
emplean monocromadores primarios, como ya se ha mencionado previamente. No obstante, estos
elementos reducen la intensidad del haz, de modo que su uso se restringe a equipos de alta precision.

Entre la muestra y el detector, alli donde converge el haz difractado, se coloca la rendija receptora, que
determina la anchura del haz que llegara al detector. Una mayor anchura de la rendija aumentaré la
intensidad méxima de las reflexiones del diagrama, pero se perdera resolucion. No obstante, la
intensidad integrada de una reflexion es independiente de la anchura de la rendija. Asi, un cambio en la
anchura hara que se modifique la ratio entre intensidades maximas de dos picos, pero no la ratio entre
sus intensidades integradas [31].

Antes de la rendija receptora puede colocarse una rendija antidispersiva que permite reducir la
radiacion de fondo, haciendo que al detector lleguen Unicamente las sefiales del area de la muestra
[31]. Ademas, el haz difractado suele pasar por un segundo conjunto de rendijas Soller antes de
alcanzar el detector. Para suprimir las sefiales provenientes de fendmenos de fluorescencia y de la
radiacion KB se puede emplear un filtro B antes del sistema antidispersion o un monocromador de
cristal justo antes del detector [32].

DETECTORES

Por ultimo, existen diversos tipos de detectores. Una de las clasificaciones se basa en su principio de
funcionamiento y se divide en: proporcionales de gas, de centelleo y de estado sélido. Baste
mencionar que los mas habituales en los difractometros de muestra policristalina actuales son los
proporcionales; los detectores de estado sélido ofrecen mayor resolucion, pero son los mas caros. Los
detectores proporcionales consisten en un tubo lleno de gas noble (por ejemplo, xendn) que contiene
un cable de wolframio cargado positivamente. Cuando la radiacion difractada entra en el tubo, el gas lo
absorbe, se ioniza y emite electrones. Estos electrones se ven acelerados por el potencial y entran en
colisién con otros atomos del gas, colaborando con la ionizacién. La sefal recibida sera proporcional a
la energia del foton incidente, pudiendo distinguir asi entre ellos [31].

Otra clasificacion esta basada en la capacidad del detector de determinar la direccion del haz ademas
de contar el numero de fotones. Los detectores convencionales no tienen resolucion espacial y se
denominan detectores puntuales. Si tienen resolucién espacial en una dimension, se denominan
lineales (por ejemplo, PSD — Position Sensitive Detector, proporcional, 0 RTMS — Real Time Multiple
Strip Detector, de estado solido) y si la tienen en dos dimensiones, de area [32].
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2.3.2 DIAGRAMAS DE DIFRACCION

El aspecto de un diagrama de difraccion se muestra en la Figura 2.12. Como puede observarse,
ademés de unos picos caracteristicos, el difractograma muestra un ruido de fondo o background que
variara de una muestra a otra. Su origen es variable: puede estar en la dispersion inelastica y
fluorescencia que se hayan producido en la muestra, en fracciones de baja cristalinidad del material,
en el propio ruido del detector, etc [32]. Cuando la intensidad del haz es elevada y no esta colimado, el
background a bajos angulos es mayor, dado que el haz incide directamente en el detector. Ademas,
mayor intensidad del haz implica menor precision del equipo, lo que influird en el tamafo de los picos a
angulos 26 > 70-80°. La mayor parte de la intensidad observada en ellos no corresponde a la muestra,
sino al equipo, por lo que no se tienen en cuenta en medidas cuantitativas. Se puede comprobar, por
tanto, la importancia de considerar todos estos aspectos a la hora de interpretar los diagramas de
difraccion. Asi, la Tabla 2.3 resume los principales parametros (no los Unicos) que influyen en ellos y
que son analizados con mayor detalle a continuacion.

La posicion de los picos observados en los diagramas viene determinada esencialmente por la Ley de
Bragg:

A =2dsinf (2.9)

donde 4 es la longitud de onda del haz incidente, d es la distancia entre los planos atomicos con
indices de Miller (h k1) y 6 es el angulo de incidencia del haz respecto al plano de la muestra. A su
vez, la distancia interplanar d para un plano (h, k,1) esta relacionada con los parametros de la celda
unidad: a, b, ¢, a, B, v. Estas relaciones se recogen en el ANEXO 1: Distancia interplanar.

A partir de la Ley de Bragg puede verse el efecto del cambio en la longitud de onda del haz incidente
en los angulos 6. No obstante, esto no hace variar el orden de aparicion de las reflexiones ni su
intensidad relativa. Los maximos pueden verse desplazados respecto a sus posiciones teoricas por la
presencia de tensiones (stress) o por el posicionamiento de la muestra, pero este ultimo caso puede
corregirse aplicando un cambio de origen, que traslada todos los picos por igual.
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Figura 2.12. Ejemplo de un diagrama de difraccion (ficticio).
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Propiedad de la

Estructura cristalina Parametro instrumental

muestra
Posicién de las Parametros de red: Absor; on © ang|tuq| de on da del haz
. Porosidad o Alineamiento instrumento —
reflexiones a,b,capBy
Stress muestra
. , . Textura o
Intensidad de las ~ Parametros atomicos: x, y, z, - o  Factor de polarizacion-Lorentz
. - Absorcion . L
reflexiones B (factor térmico), etc. . o Intensidad del haz incidente
Porosidad
Cristalinidad - o Pureza espectral
. Tamafo de grano s )
Perfil de los picos Defectos Strain Resolucion del instrumento

Desorden o Divergencia axial del haz
Tabla 2.3. Principales parametros que afectan al aspecto de los diagramas de difraccion.

El numero de reflexiones variara en funcion de la simetria de la estructura cristalina: a mayor simetria,
menor numero de maximos. Ademas, dentro de un mismo sistema cristalino, la celda de Bravais
asociada también afectara (ver ANEXO 2: Sistemas cristalinos). En la Figura 2.13 se observa una
comparacion de los patrones de difraccion de materiales con diferente estructura cubica (que muestra
maxima simetria entre los sistemas cristalinos). La aparicién o no de algunas reflexiones en funcién del
tipo de celda viene dada por el denominado factor de estructura, que describe el efecto de la
estructura cristalina en la intensidad del haz difractado:

F = Z fieZTL'i(hui+kvi+lWi) (21 O)
i

donde f; es el factor de difusion atémico, que define como de eficiente es un atomo en dispersar un
haz en una determinada direccién, y u,v,w representan las posiciones atémicas [31]. F representa
tanto la amplitud como la fase de la onda dispersada y obtenida como resultado de la suma de todos
los 4tomos de la celda unidad [33]. La intensidad integrada del haz sera proporcional a F2, de modo
que cuando F; = 0, la intensidad de la reflexion de ese plano (h k 1) sera nula. A partir de los valores
obtenidos para Fy;; se establecen las reglas de seleccion de la Tabla 2.4.

221,300

110
111
200
210
211
220
310
311
222
320
321
400

(=]
Reflexiones S

Tipo de celda cubica

Figura 2.13. Comparativa de los patrones de difraccién dentro del sistema cubico, en funcion de las distintas celdas. Basado en

[31]
Celda de Bravais Condiciones para las extinciones sistematicas
Primitiva (P) -
Centrada en el cuerpo (1) h+k+1 impar
Centrada en las caras (F) h, k, 1 mezclados (unos pares y otros impares)
Centrada en la base (en la cara C) h, k mezclados
Hexagonal (H) h + 2k = 3N, siendo [ impar

Tabla 2.4. Reglas de seleccion para la ausencia de reflexiones [33].
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En realidad la intensidad integrada de un haz viene dada por [31], [32]:

1 + cos? 26

2, ,-2M
Sin29cosg>"49‘Thkz'|Fhk1| e (2.11)

Ikt = K - Prka - (

Donde:

o K es el factor de escala, un multiplicador requerido para normalizar las intensidades
observadas con aquellas calculadas. Es una de las variables en el ajuste de la estructura.

o b €S €l factor de multiplicidad, que tiene en cuenta reflexiones equivalentes por simetria.

( 1+cos? 26
sinZ @ cos @

intensidad: por un lado, la polarizacion parcial del haz difractado; por otro, la existencia de
factores geométricos relacionados con la orientacion de los planos en el cristal.

) es el factor de polarizacion-Lorentz. Incluye dos cuestiones que afectan a la

o Ag representa el factor de absorcion. Tiene en cuenta la disminucion que se produce en la
intensidad por la absorcion de la radiacion al pasar por un material de cierto grosor. Incluye
los coeficientes de absorcion lineal de cada elemento.

o Ty €s €l factor de orientacion preferente de los granos o textura. Debido a ella las reflexiones
pueden ser anormalmente intensas o estar ausentes. Pero la ausencia no se debe a que se
trate de reflexiones prohibidas por las reglas de seleccion, sino a que, debido a la orientacion
de los granos, no se ha llegado a producir difraccion en esos planos.

o Fy es el factor de estructura, ya mencionado.

o e ?M representa el factor de temperatura y considera el efecto del movimiento vibracional de
los 4tomos debido a la temperatura.

En cuanto al perfil de los maximos, los factores que les afectan son también diversos. La presencia de
fases amorfas de la muestra aumentara el background, mientras que el hecho de que existan defectos
y otros elementos de distorsion en el cristal (incluidos en el término strain) influira en la anchura de los
picos. No hay que olvidar el efecto de la resolucion instrumental, que modifica también su perfil sobre
todo a angulos altos, por encima de 70-80°. Igualmente, cuando los granos son muy pequefos
(inferiores a 1um) la anchura de los picos de Bragg puede aumentar sustancialmente [32].

Ademas, es posible que los picos muestren asimetria, es decir, que no sean simeétricos respecto a una
linea vertical que pase por el maximo. La mayor contribucion a este efecto proviene de la divergencia
axial del haz y se puede controlar mejorando la optica del instrumento [32].

Finalmente, cuando se emplean haces no monocromaticos, el perfil de los picos se ve afectado tal y
como muestra la Figura 2.14. Como resultado de la suma de los picos Kai y Kaz, el pico aumenta su
altura y anchura.

Figura 2.14.  Izquierda, dos picos
correspondientes a las longitudes de onda
monocromaticas Ka: y Kaz. Derecha, pico
resultante como suma de los dos picos
anteriores. El &rea del pico Kai (su
intensidad) es aproximadamente el doble que
la del pico Kaz [32].

Intensity
Intensity
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3 FASESY TAREAS

El trabajo fin de master se ha planteado como un proyecto de cuatro fases, cada una de ellas
desglosada en varias tareas. Las fases se describen a continuacion, mientras que su desarrollo
temporal viene dado en el cronograma (Tabla 3.1).

Revision bibliogréafica

Periodo Enero-Septiembre 2021

Objetivos

Con la revision bibliografica se busca el acercamiento al &mbito de las aleaciones de alta entropia y
especificamente, a las aleaciones basadas en aluminio. Ademas, para comprender los cambios
producidos en la aleacion bajo estudio sera necesaria una profunda revision sobre la metalurgia de
aleaciones composicionalmente préximas a ella y que tienen fases en comun.

Tareas

Se consultaran las publicaciones cientificas disponibles en ehuBiblioteka de la UPV/EHU, asi como los
recursos impresos hallados en la propia biblioteca de la universidad, si no estuvieran disponibles
electronicamente. Es posible que se tenga que acceder también a bases de datos de patentes y de
normas.

Las tareas de la fase se desglosan en:

T1.1: Estado del arte de las aleaciones multicomponente

T1.2: Revision de proyectos previos sobre aleaciones multicomponente de base aluminio
T1.3: Metalurgia de aleaciones composicionalmente proximas a la aleacion bajo estudio

Recursos

ehuBiblioteka, Espacenet (https://worldwide.espacenet.com/)

Ensayos de difraccion de rayos X en muestra policristalina

Periodo Abril-Mayo 2021

Objetivos

Los ensayos de difraccion de rayos X son complejos en cuanto a que la interpretacion de los
diagramas implica: el conocimiento de las capacidades del instrumento empleado, el manejo de
programas informaticos especificos y la comprension de conceptos fisicos, matematicos vy
cristalograficos. Todo ello supone la necesidad de disponer de un periodo de aprendizaje sobre los
ensayos, los equipos y la casuistica mas habitual en los diagramas. Tal es el objetivo de la Fase 2.

Tareas

Gracias al soporte del equipo humano de difraccion de rayos X de Sgiker, se podra aprender sobre las
capacidades de los diferentes equipos de que disponen. Después se conoceran los software
especificos empleados en el analisis de los diagramas, empezando por EVA 2 (del equipo de
termodifractometria) y seguido de HighScore Plus y la base de datos PDF-4+. Finalmente se aprendera
a realizar ajustes de modelos de difraccion, ejercitandose con los diagramas de las propias muestras.

Las tareas de la fase se distribuyen en:

T2.1: Vision global de los ensayos de difraccion. Equipos

T2.2: Iniciacion en el uso del programa EVA 2 y de la base de datos PDF-4+
T2.3: Ajustes de Le Bail y Rietveld

35



Recursos

Software EVA 2 y base de datos PDF-4+, disponibles en las instalaciones de Sgiker.
Programa FullProf (freeware)

Analisis de los resultados obtenidos

Periodo Mayo-Julio 2021

Objetivos

Una vez que se dispone del conocimiento y de las herramientas necesarias, se procede a analizar los
resultados de difraccion, con el fin de comprender los cambios que se producen en la aleacion con la
temperatura.

Tareas

Se indexaran los diagramas, determinando las fases presentes, y se observara su evolucion con la
temperatura. Si es posible, se realizara no sélo una descripcion cualitativa, sino también cuantitativa
gracias a los ajustes Rietveld. La interpretacion de los resultados se complementara con los obtenidos
en ensayos de DSC y SEM y simulaciones de FactSage.

Las tareas se reparten entonces entre:

T3.1: Identificacion de las fases presentes

T3.2: Analisis de la evolucion de las fases con la temperatura

T3.3: Comparacion con simulaciones de FactSage y ensayos de DSC y SEM

Recursos

Software EVA 2 y base de datos PDF-4+, disponibles en las instalaciones de Sgiker.
Programa FullProf (freeware)

FASE 4 Redaccién del trabajo fin de master

Periodo Julio-Septiembre 2021

Objetivos

El anélisis del estado del arte y los resultados obtenidos quedan plasmados en el trabajo final.

Tareas

Se presentara la revision del estado del arte en funcion del estudio bibliogréfico llevado a cabo y se
describiran los resultados obtenidos. Estos resultados iran acompanados de una discusion que
intentara explicar las conclusiones a las que se ha llegado. Finalmente, se realizara un resumen de l0s
puntos de mayor interés tratados y se propondra el trabajo futuro.
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FASES Y TAREAS

F1. Revision bibliografica.

T1.1 Estado del arte de las aleaciones
multicomponente

T1.2 Revision de proyectos previos sobre aleaciones
multicomponente de base aluminio

T1.3 Metalurgia de aleaciones composicionalmente
proximas a la aleacion bajo estudio

F2. Ensayos de difraccion de rayos X en muestra
policristalina

T2.1 Vision global de los ensayos de difraccion.
Equipos

T2.2 Iniciacion en el uso del programa EVA 2y de la
base de datos PDF-4+

T2.3 Ajustes de Le Bail y Rietveld.

F3. Analisis de los resultados obtenidos

T3.1 Identificacion de las fases presentes

T3.2 Analisis de la evolucion de las fases con la
temperatura

T3.3 Comparacién con simulaciones de FactSage y
ensayos de DSC y SEM

F4. Redaccion del trabajo fin de master

Tabla 3.1. Cronograma del trabajo fin de master.
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4 MATERIALES Y METODOS

4.1 MATERIAL

4.1.1 DISENO

El material a caracterizar es una aleacion multicomponente con cuatro elementos: Al y Zn mayoritarios
y Mg y Si minoritarios, pero manteniendo su contenido >5% at. La eleccion de los elementos se debe a
diferentes razones [3]:

e El aluminio permite obtener una aleacion ligera, dada su baja densidad. Ademas tiene una
estructura FCC que permite su conformado en estado semisolido y gran facilidad para generar
una solucion solida con el zinc.

e El zinc destaca por su alta solubilidad en el aluminio a temperaturas de entre 300 y 450°C, y
por su bajo punto de fusion.

e Magnesio y silicio mantienen una densidad baja y generan fases intermetalicas que endurecen
la matriz con los tratamientos térmicos adecuados en algunas aleaciones de aluminio (seccion
2.2). El zinc también se combina con el magnesio generando fases endurecedoras. Ademas,
el silicio aporta colabilidad y el magnesio es parcialmente soluble en el aluminio.

En resumen, como resultado de las simulaciones siguiendo la metodologia CALPHAD se han
seleccionado estos elementos con el objetivo de lograr una solucion soélida Al-Zn con fases
intermetalicas como MgZnz y Mg2Si que pueden ser tratables térmicamente.

Algunas de las propiedades de los elementos implicados se recogen en la Tabla 4.1. Cabe destacar
que se ha buscado mantener un rango de solidificacion relativamente estrecho para evitar defectos de
fundicion que afecten a su posterior procesado en estado semisdlido. Tal y como se muestra en la
tabla mencionada, las temperaturas de fusion de aluminio, magnesio y zinc son relativamente
proximas, y el silicio genera un eutéctico con el aluminio a 577°C y en torno a un 12,2% de silicio [34].

Al Zn Mg Si
Densidad (g/cc) 2,69 6,54 1,74 2,81
Punto de fusion (°C) 660,5 419,6 650,0 14140
Solubilidad max. en Al (%peso) - 83,1 17,1 1,65
Temperatura (°C) a la que se da 381 450 577
Estructura FCC HCP HCP FCC

Tabla 4.1. Algunas propiedades de los elementos afiadidos en la aleacion. Datos obtenidos de [24], [25], [35]-[37].

4.1.2  FUSION Y MOLDEO

A la hora de fundir se emplearon aluminio, magnesio y silicio de pureza comercial, pero el zinc fue
incorporado anadiendo una aleacion Zamak Zn4Al1Cu, de modo que la aleacion final contiene cierto
contenido residual de cobre [3]. También se afadié estroncio con el fin de modificar la morfologia de
las fases del silicio. La composicion final, medida por ICP, se muestra en la Tabla 4.2, junto a su
conversion a proporciones atdbmicas. El metal fue colado por gravedad en un molde de grafito en forma
de escalon, produciendo diferentes velocidades de solidificacion (Figura 4.1). El aluminio se calento
hasta 750°C; posteriormente se agregaron el silicio y el zinc. Les siguié el magnesio y una vez fundidos
todos los elementos, se anadio el estroncio [3].
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Al Zn Mg Si Cu Fe Sr

41,15 48,40 4,11 5,83 0,43 0,050 0,031
- - +0,15 +0,14 +0,02 + 0,005 + 0,002
% at. 57,55 27,93 6,38 7,83 0,26 0,03 0,01 AlsgZn2sMgeSis

Tabla 4.2. Composicion quimica de la aleacion, analizada por ICP [3]. La incertidumbre expandida es para un intervalo de
confianza del 95%.

% peso Al41Zn48Mg4Si6

Figura 4.1. Disefio de la probeta con escalones de 50 mm de ancho y 1, 2, 4 y 8 mm de espesor [3]. Se indica la
zona de la que se han obtenido las muestras.

De acuerdo con la ecuacion (2.5), una soluciéon solida con todos estos elementos presentaria una
entropia configuracional AS..,; = 1,013R, por lo que puede considerarse una aleacion de media
entropia. Aleaciones de aluminio comerciales como 2024 o 7075, en cambio, son consideradas de
baja entropia, con valores de 0,29R y 0,43R, respectivamente [10].

4.1.3 FASES PREVISTAS

Las simulaciones termodinamicas realizadas con Factsage para las condiciones de enfriamiento de
equilibrio (Figura 4.2) prevén una aleacion con una pequefa cantidad de silicio y una alta presencia de
la fase FCC del aluminio con zinc en disolucion a temperaturas entre 360 y 380°C que tiene, ademas,
fases intermetalicas como MgZn2, M@2Si y Mg2Zn11. Destaca la aparicion, en torno a los 350°C, de una
segunda fase de aluminio (Al#2), que corresponderia con la fase @’ mencionada en el apartado 2.2.1.
La simulacién bajo condiciones fuera de equilibrio (Scheil), afade, a la secuencia anterior, la
precipitacion de zinc hexagonal (Figura 4.3).

No obstante, es necesario tener en cuenta que las simulaciones de FactSage estan basadas en bases
de datos de aleaciones ya estudiadas, de modo que se desconoce la fiabilidad de los resultados que
ofrece en este caso.
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Equilibrium Solidification Calculation &ctiage‘
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Figura 4.2. Secuencia de solidificacion en equilibrio de la aleacion bajo estudio, mostrando las fases previstas [3].

Scheil solidification calculation &cﬂage‘
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Figura 4.3. Secuencia de solidificacion fuera del equilibrio (Scheil) de la aleacion bajo estudio [3].




4.2 MUESTRAS

Las muestras para DSC y aquellas para difraccion de rayos X, de 10x10mm? y espesor entre 1y 2mm,
han sido tomadas del escaldn de 4mm de espesor, tal y como se muestra en la Figura 4.1. Se trata de
siete muestras por ensayo, sometidas a diferentes condiciones térmicas: tres de ellas difieren en el
modo de enfriamiento (equilibrio y no equilibrio) (Tabla 4.3) y las cuatro restantes han sido sometidas a
homogenizacion a ciertas temperaturas y temple en agua hasta temperatura ambiente (Tabla 4.4).

La seleccion de temperaturas no ha sido al azar. Segun los resultados de DSC realizados sobre la
muestra As-Cast, previamente calentada hasta su fusion y enfriada a 10°C/min para volver a pasar por
el mismo proceso, existen una serie de temperaturas de interés (ver Figura 4.4). Trujillo [3], basandose
en estos resultados y los obtenidos a partir de FactSage y diagramas de fase binarios, propone la
secuencia de transformacion de las fases de la Tabla 4.5.

Asi, las temperaturas de temple aplicadas permitirian detectar el inicio y fin del rango de inmiscibilidad
(Q280 y 360, respectivamente), asi como el estado a temperatura intermedia (Q310) y la disolucion de
las fases Mg2Zn11(Q380).

Entre la preparacion de las muestras y los ensayos han pasado tres meses, por lo que en las muestras
templadas puede haberse producido precipitacion natural en la matriz Al-Zn segun la bibliografia
(seccion 2.2.1).

ID Muestra Veloc:|daq de Tempera.tura. inicio del Velocidad enfriamiento
calentamiento enfriamiento
As Cast N/A Temperlatura‘de Sin registrar
colada, sin registrar
Eq280 10°C/min 280°C 10°C/min
Eq360 10°C/min 360°C 10°C/min

Tabla 4.3. Condiciones de enfriamiento en las muestras no templadas. No se realiza mantenimiento a la temperatura indicada.

Tratamiento de solucién

ID muestra Etapa 1 Etapa 2
Temperatura (°C) Tiempo (h) Temperatura (°C) Tiempo (h)
Q280 280 24 - -
Q310 310 24 - -
Q360 325 24 360 24
Q380 325 24 380 24

Tabla 4.4. Tratamiento aplicado a las muestras previo al temple. Para los temples a 360 y 380°C el tratamiento de solucion es de
dos etapas, con el fin de evitar la posible fusion parcial de alguna de las fases.
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Figura 4.4. Curvas de DSC de la muestra as-cast en su segundo calentamiento y enfriamiento a 10°C/min. Previamente habia
sido calentada hasta su fusién y enfriada de nuevo a la misma velocidad, 10°C/min. A partir de [3].

Temperatura

aproximada (°C) Reaccion Observaciones
280 (Zn) + (AD#1 > (AN#2 Inicio del rango de inmiscibilidad.
350 (AD#1 + (A#2 > (Al Fin del rango de inmiscibilidad.
370 Mgz2Zn11 = L + MgZn2 Inicio fusion parcial.
390 (Al) + MgZn2> L

(Al)+ Al-Si eutéctico > L
(Al) + Mg2Si > L
550 Si>L Fusion completa de la aleacion.

Tabla 4.5. Reacciones en la secuencia de calentamiento. A partir de [3].

480-500
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4.3 CONDICIONES DE ENSAYO

El equipo empleado para los ensayos de difraccion de rayos X ha sido un difractémetro Bruker D8
Advance de Sgiker (UPV/EHU) que opera a 30kV y 20mA para medidas de reflexion (Figura 4.5). Esta
equipado con un &nodo de cobre (A = 1.5418 A), un detector PSD Vantec-1 y un horno de alta
temperatura Anton Parr HTK2000 que permite realizar ensayos de termodifractometria hasta 1300°C.
El portamuestras empleado, y sobre el que se controla la temperatura de ensayo, ha sido de platino. El
sistema incluye rendijas primarias de Tmm y un monocromador secundario. Es un equipo que ofrece
mucha intensidad del haz (y por tanto, menor precision) para asegurar que las medidas son rapidas y
no se producen cambios estructurales de importancia en el material durante la medida.

Las siete muestras descritas en la seccién anterior han sido sometidas a un ciclo de calentamiento
desde 30°C hasta 360°C y enfriamiento de nuevo hasta 30°C, a velocidades de 10°C/min. Los ensayos
de difraccion se han realizado a temperatura ambiente y a tres temperaturas durante el calentamiento
y otras tres durante el enfriamiento (Figura 4.6). Las medidas se han registrado en el rango 10° < 26 <
100° en etapas de 0.033°, transcurriendo 0,8s en cada etapa.

La razdn de la seleccion de dichas temperaturas de ensayo se halla en los resultados de DSC
previamente descritos (Figura 4.4). A 320°C nos hallariamos en pleno rango de inmiscibilidad, mientras
que a 260 y 360°C estariamos antes y después. Durante el enfriamiento, las temperaturas de 260 y
180°C nos mostrarian lo que esta ocurriendo en la aleacion en esa etapa por debajo de 330°C en la
que el DSC no detecta ningun cambio. Finalmente, las medidas a 30°C nos proporcionarian
informacion del estado inicial y final de cada muestra.

Por otro lado, los ensayos de DSC se han realizado en un equipo Netzsch STA 449 Fe Jupiter de
Mondragon Unibertsitatea. Las medidas se han realizado bajo atmosfera de argén en un rango de
temperatura de entre 25 y 580-600°C, provocando la fusion de la muestra y su resolidificacion. Se ha
seleccionado la misma velocidad que en los ensayos de difraccion (10°C/min).

Figura 4.5. A la izquierda, imagen del difractémetro Bruker D8 Advance empleado. A la derecha, detalle del
portamuestras y una muestra durante un ensayo, a temperatura ambiente y a alta temperatura.
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Figura 4.6. Ciclo térmico seguido por las muestras. Los peldafos indican las temperaturas a las que se han
realizado los ensayos de difraccion. Las velocidades de calentamiento y enfriamiento han sido de 10°C/min. .

4.4 TRATAMIENTO DE DATOS

Los datos obtenidos han sido tratados en cuatro etapas (ver Figura 4.7). En primer lugar, los
termodifractogramas han sido analizados con el software del propio equipo, EVA 2 [38]. El programa
sitla los diagramas obtenidos para cada muestra uno detras de otro y genera composiciones en tres
dimensiones y en dos dimensiones con curvas de nivel, de modo que puede observarse la evolucion
de las fases con la temperatura (Figura 4.8 y Figura 4.9). Puede detectarse, por ejemplo, la disolucion
de las fases, o su dilatacidon o contraccion, segun se desplacen hacia angulos menores o mayores,
respectivamente. Se observa también la diferencia en intensidad entre unas y otras. No obstante, el
programa interpola entre una curva y la siguiente. La interpolacion es lineal cuando la diferencia de
temperatura entre las curvas no necesariamente lo es, de modo que ha de tratarse como informacion
orientativa.

Observacion
maximos

* Programa EVA2
4

‘ Indexacidon ¢ Base de datos PDF-4+
’\ —
Ajuste del e Método Le Bail

perfil

Ajuste de la
~ estructura

¢ Ajuste Rietveld completo

Figura 4.7. Etapas seguidas en el tratamiento de datos.
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Figura 4.8. Composicion tridimensional realizada por el programa EVA 2, que interpola entre las sucesivas curvas.
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180°C
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= 360°C
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Figura 4.9. Imagen de la misma composicion de la Figura 4.8 pero en dos dimensiones. Se han superpuesto las lineas
de temperatura como guia. La tonalidad negra indica la méaxima intensidad; las verdes del fondo, la minima.



Posteriormente las curvas han sido indexadas, comparadas respecto a la base de datos PDF-4+ de
ICDD [39] con el programa HighScore Plus [40]. Basandonos en los resultados esperados desde
Factsage, se han ido identificando las diferentes fases en funcién de los picos observados (Figura
4.10). Esto ha permitido volver al programa EVA 2 y reconocer a qué fases corresponde cada
evolucion. Sin embargo, es evidente la dificultad, en algunos casos, de establecer la presencia o no de
algunas de ellas, dado que muchos picos se hallan solapados entre si.

En tercer y cuarto lugar se han llevado a cabo los ajustes de perfil (ajuste de Le Bail) y de estructura
(método Rietveld), respectivamente. No en todas las muestras se han llevado a cabo ambos, sino que
se han reservado para los casos de mayor interés. Como ya se ha comentado previamente, las
medidas a temperaturas por encima de la ambiental presentan fendmenos térmicos (como
dilataciones, puede que no en todos los planos por igual) y las muestras pueden tener tensiones
residuales que desplacen los picos de Bragg. Todos ellos dificultan el ajuste, requiriendo incluir
conceptos que se hallan mas alla de los objetivos del trabajo.

Aun asi, a continuacion se muestran las pautas que se han seguido en los ajustes. En el ajuste del perfil
(método de Le Bail) con FullProf [41], introduciendo los datos de grupo puntual y parametros de red de
cada una de las fases indexadas con anterioridad e indicandole al programa cual es el background, el
objetivo es ajustar la posicion y forma de los picos (no su intensidad). Los valores ajustados en esta
etapa son los siguientes:

e Origen. Se refiere al posicionamiento de la muestra, que no ha sido el mismo en todos los
casos.

e Parédmetros de red. En la base de datos se ofrecen valores para muestras tipo, obtenidas de
manera muy concreta. Nuestras muestras van a presentar valores proximos pero no exactos.
Partiendo de valores aproximados, el programa ajusta los parametros especificos de la
muestra.

Counts

Temple380 [001]

4000 —

2000 —

o Y 1! N

s

0 ||||||||||||||||||||\|\|\|||||||||||||||||||||||||||||\||||||||

10 20 30 40 50
Position [*2Theta] (Copper (Cu))

Figura 4.10. Imagen de la indexacion con el programa HighScore Plus de una de las medidas de la muestra templada a 380°C.
Las lineas del mismo color indican la misma fase.
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e Forma de los picos. Los picos de difraccion tienen aspecto de campana, y las funciones mas
habituales para ajustarlos son las funciones de Gauss, Lorentz, Pseudo-Voigt y Pearson-VII.
Como se muestra en la Figura 4.11, la diferencia principal entre las funciones de Gauss y
Lorentz esta en la forma de la punta y en las colas: asi como la funcion Gaussiana apenas
tiene cola y presenta una punta roma, la Lorentziana tiene una punta mas afilada y colas largas
en su base. La forma real de los picos de Bragg, que son el resultado de la convolucion de
multiples funciones instrumentales y muestrales, dificiimente puede ajustarse simplemente a
una distribucion de Gauss o Lorentz. Lo habitual es que sea un intermedio entre ambas [32].
La funcién de Voigt, que es la convolucién de las funciones de Gauss y Lorentz, puede resultar
compleja, de modo que se opta por emplear la Pseudo-Voigt, que es la combinacion lineal de
ambas en lugar de su convolucion [41]:

pV=n-Lx)+1-n)- GXx) (4.1)

donde n es el coeficiente de mezclado, L(x) es la funcion Lorentziana y G(x), la Gaussiana.
Esta funcion se lleva utilizando con éxito en difraccion de rayos X de muestras policristalinas
[42], [43]. Asi, uno de los parametros que se ajusta es el coeficiente n (shape), con valores
0 < n < 1. Ademas, se ha observado que n depende del angulo 26 de manera lineal:

n=1mo+x-20 (4.2)

y el parametro x también se ajusta.

El ultimo de los parametros a ajustar es la anchura a media altura (FWHM, de Full Width at Half
Maximum). Esta varia con 26, y su dependencia esta representada empiricamente por una
funcion que muestra el ensanchamiento del pico con tres parametros U, V 'y W y se conoce
como formula de Caglioti (ver Figura 4.12) [32]:

FWHM =\/Utan?6 + Vtan6 + W (4.3)

La etapa final del procesado consiste en el ajuste completo de la estructura; es decir, en el ajuste de
las intensidades (método Rietveld). En esta ocasion se introducen como dato en FullProf las posiciones
y los factores de ocupacién de cada atomo. Este ultimo término se define como:

_ Multiplicidad posicion especial

"~ Multiplicidad posicién general  Factor ocupacion atomico (4.4
Los parametros a ajustar resultan ser el factor de escala y el factor de temperatura, ambos descritos ya
en el apartado 2.3.2. Afadiendo valores de peso molecular, el programa nos permite estimar el
porcentaje en peso de cada fase en cada medida. No obstante, la precision de los ajustes necesaria
para que las estimaciones cuantitativas sean representativas es muy elevada y no se han llevado a
cabo. De hecho, en el andlisis no se consideran asimetrias ni orientaciones preferentes en las
muestras. Ademas, dada la baja precision del equipo, los ajustes se realizan entre 10 > 26 > 65-70°.

Los ajustes de Le Bail y de Rietveld se basan en la minimizacion por minimos cuadrados de la
diferencia entre el perfil observado y el calculado. La funcion a minimizar es:

n
o = Z Wi(YiObS _ Yicalc)z (45)
i=1

donde w; es el peso asignado al punto i del difractograma y las intensidades observadas y calculadas
en dicho punto vienen dadas por Y;°? e Y€ | respectivamente. Los métodos Rietveld y Le Bail se
distinguen en el calculo de intensidades: el método Rietveld las calcula a partir del modelo estructural,
mientras que el método de Le Bail asigna un valor inicial arbitrario y lo va haciendo converger en las
siguientes iteraciones.
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Figura 4.11. Comparacion entre las funciones de Gauss y
Lorentz.[32]
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Figura 4.12. Ajuste de la FWHM en funcién de 26 observada
experimentalmente en una muestra de LaBs. A partir de los
datos de [32].

En el caso mas simple, en el que la muestra presenta una unica fase y el haz es monocromatico, la

intensidad calculada en Rietveld resulta ser [32]:

m
Y M = b; + KZ Ly (x;) (4.6)
=1

donde b; es el background, K es el factor de escala, m es el nimero de reflexiones que contribuyen a
la intensidad del punto i, I; es la intensidad integrada de la reflexion j e yj(x,-) representa la funcion de
la forma del pico. La expresion para el caso en el que se emplee una fuente con Ko y Koz y la muestra

presente varias fases puede hallarse en la bibliografia.

Para evaluar la calidad de ambos ajustes se emplean diversos indicadores [32]:

e Residuo del perfil:

?=1|Yl-ObS

_ ycalc |

x 100 (4.7)

R, (%) =

e Residuo ponderado del perfil:

b
XL Y

2
B Z?:l Wi(YiObS _ Yicalc)

x 100 (4.8)

Ryp (%) =

e Residuo del perfil esperado:

Rexp (%) =

iy wi (Y222

iy wi(Y2P)?

x 100 (4.9)

donde n es el numero total de puntos medidos y p es el numero de parametros de ajuste por

minimos cuadrados.

Todas estas expresiones incluyen la contribucion del background, pero los programas como FullProf
permiten obtener los valores con su contribucion y sin ella. Este hecho cobra importancia cuando el
background es muy grande: como podemos ver en las expresiones anteriores, en el denominador se
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incluye la intensidad total observada, de modo que grandes valores de background hacen que los
residuos sean menores, incluso cuando el ajuste es pobre [32].

Un ajuste bueno sera aquel en el que los residuos sean pequefios. No obstante, no existen valores
representativos para los indicadores anteriores que definan cuando el ajuste es bueno. Un valor global
viene dado por el indicador Bondad del ajuste:

R 2
2 _ [Dwp 4.10
X [Rexp] (4.10)

tal que, a mejor ajuste, mas se aproxima y? a la unidad.

Finalmente, en el ajuste Rietveld cobra importancia el indicador Residuo de Bragg, que se aplica a
cada fase:

m |jobs _ jcalc |

j=117 J
Rpragq (%) = ym [obs
j=17j

x 100 (4.11)

donde Ij‘”’s es la intensidad integrada “observada” de la reflexion j e If‘“c es su intensidad integrada
calculada [32].

En el presente documento, cuando se muestren figuras con los ajustes realizados se indicara la y? en
la propia figura, y se anadiran los Ry, Ry, Y Rexp (%) sin la contribucion del background en el pie.
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5 RESULTADOS Y DISCUSION

El primer punto a continuacion presenta el analisis microestructural realizado sobre unas primeras
probetas de la aleacion bajo estudio pero en condiciones térmicas que, en un caso, difieren de las
descritas en el apartado 4.2. Las imagenes se tomaron antes del inicio del trabajo (es por ello que se
han denominado “Ensayos previos” y no se ha incluido SEM como método experimental) pero su
analisis si es parte de este trabajo y complementa los resultados de difraccion.

En los puntos siguientes, el anélisis se refiere, exclusivamente, a las muestras preparadas segun el
apartado 4.2 y ensayadas bajo las condiciones de la seccion 4.3.

5.1 ENSAYOS PREVIOS: MICROESTRUCTURA

Para comprobar la alta proporciéon de solucién solida predicha por FactSage entre 360 y 380°C, Trujillo
aplica un primer tratamiento térmico que incluye la etapa de solucioén u homogenizacion en dicho rango
de temperaturas. Asi, prepara tres muestras tomadas del molde escalén (Figura 4.1) de la siguiente
manera [3]:

e As Cast (equivalente a la muestra As Cast de difraccion)

e Muestra homogenizada a 325°C durante 24 horas, seguida de homogenizacion a 380°C
durante 24 horas (tratamiento de solucion) y temple hasta temperatura ambiente (equivalente
a Q380 a 30°C).

e Muestra homogenizada como la anterior y envejecida a 160°C durante 3 horas y 45 minutos.

Estas muestras han sido observadas por SEM vy analizadas por EDS. De manera global, la
microestructura resultante del estado as cast es heterogénea, con diferentes fases intermetalicas
distribuidas por el espacio interdendritico en funcion de las condiciones de solidificacion (Figura 5.1).
De entre las fases intermetalicas previstas se hallan MgZn2 y Mg2Si. (Figura 5.2). Mg2Zn11, en cambio,
no se ha llegado a observar.

En cuanto a la matriz, tal y como cabia esperar segun la revision del estado del arte, es bifasica
aluminio y zinc. Asi se aprecia en las imagenes de SEM obtenidas en el material as-cast (Figura 5.3) y
se observa claramente en el material envejecido artificialmente (Figura 5.4). En el caso de la muestra
templada tras la homogenizacion, no se llegan a distinguir los precipitados de zinc, lo que indica que se
ha disuelto y que la precipitacion natural y el propio crecimiento de estos precipitados requieren un
tiempo (Figura 5.5). En el estado envejecido, la fase Zn se halla, ademas, en la interfase entre la fase
MgZn2y la matriz (Figura 5.6). Destaca la globulizacion de las fases intermetalicas por el tratamiento de
solucion, que perdura durante el envejecimiento.

Finalmente, cabe mencionar que el silicio solidifica en ciertas zonas desde el eutéctico con el aluminio
(Figura 5.2), mientras que en otras lo hace como silicio primario, 10 que estaba previsto por FactSage
(Figura 5.7). De hecho, ensayos realizados sobre la aleacion Zn-27%AIl-6%Si han determinado que la
nucleacion de cristales primarios de silicio se ve promovida por la presencia de zinc, frente al
comportamiento de aleaciones Al-Si con la misma ratio Si/Al. Sin embargo, la adicion de estroncio
promociona la generacion de silicio eutéctico [44]. Asi, en nuestra microestructura hallamos ambos.
Los autores del estudio mencionado han deducido que la presencia de estroncio en la aleacion
consigue modificar tanto el silicio primario como el eutéctico. Los cristales de silicio primario aumentan
su tamario y se redondean ante el incremento de la adicién de estroncio, mientras que su numero y
fraccion volumétrica disminuyen. Tal disminucion viene acompafiada de un aumento en la fraccion
volumétrica del silicio eutéctico [44], [45].
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UPV/EHU COMPO 5.0kV X250 100um WD 9.8mm UPV/EHU COMPO 50kvV  X2500 10pum WD 9.8mm

Figura 5.1. Imagen SEM del material as-cast a 250x. Las fases Figura 5.2. Imagen SEM del material as-cast a 2500x. Se
claras son aquellas ricas en zinc. identifican las fases MgZn: (blanco), Si eutéctico (gris) y Mg2Si

(negro, eutéctico interdendritico)
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Figura 5.3. Imagenes SEM del material as-cast. En detalle, matriz de aluminio con zinc precipitado (barra de escala de 3um)y
espectro de EDS.
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UPV/EHU COMPO 50kV > 10um WD 95mm UPV/EHU

Figura 5.4. Imagenes SEM del material homogenizado y envejecido. En detalle, matriz de aluminio con los precipitados de zinc
claramente visibles (barra de escala de 1um).

UPV/EHU COMPO  5.0kV 500 10um WD 9.7mm UPV/EHU COMPO 5.0kv  X10,000 Tum WD 9.7mm

Figura 5.5. Imagenes SEM del material templado tras la solucion a 380°C. No se distinguen precipitados de zinc, pero destaca la
globulizacion de las fases intermetélicas. En el detalle, barra de escala de 1um.

Figura 5.6. Muestra envejecida. Particulas de Zn en la Figura 5.7. Muestra envejecida. En el centro, en negro,
intercara entre la fase MgZnz y la matriz. cristales primarios de silicio.
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5.2 IDENTIFICACION DE LAS FASES

La primera muestra analizada ha sido As Cast, medida a 30°C (antes del inicio del calentamiento). En
ella se observan las fases previstas por FactSage para condiciones tanto de equilibrio como de no
equilibrio (Figura 4.2 y Figura 4.3): Al, Si, Zn, MgZn2, Mg2Zn+1 y Mg2Si. Este hecho se explica por los
diferentes ritmos de solidificacion y las segregaciones que han podido generarse durante el
enfriamiento. De hecho, en el diagrama de fases ternario Al-Mg-Zn con Si fijado al 6% en peso (Figura
5.8) se observa que, aunque las fases previstas sean Al, Si, MgZn2 y MgzZn11, en zonas donde el
contenido en magnesio sea inferior aparecera la fase Zn, mientras que segregaciones con mayores
contenidos en dicho elemento daran lugar a la aparicion de Mg2Si. En la Figura 5.9 se observa la
indexacion completa de esta muestra, aunque se ha tomado la medida final a 30°C, dado que algunos
maximos se distinguen mejor y las fases presentes son las mismas. Los archivos empleados en la
indexaciéon se indican en el ANEXO 3: Estructura cristalina de las fases indexadas, junto con las
estructuras tridimensionales de cada fase y sus principales propiedades cristalograficas.

A pesar de lo comentado, la microestructura obtenida dependera de la temperatura de inicio de
enfriamiento y la velocidad del mismo. Como se observa en la Figura 5.10, en condiciones de bruto de
colada o as cast precipitan Zn y en menor medida, tanto MgZn: como MgzZn+1. Si enfriamos
lentamente desde 280°C, obtenemos de nuevo MgZnz, en una proporcion similar al caso anterior, pero
destaca la precipitacion preferente de Mgz2Zni1 y la apenas obtencion de Zn HCP (aparece en
cantidades minimas). Si el enfriamiento es desde 360°C, en cambio, no se observa precipitacion de
Mg2Zn11 y el elemento zinc esta presente en las fases Zn HCP y MgZng, esta Ultima en mayor cantidad
que en los casos anteriores. Queda patente, por tanto, que la aleaciéon resulta mas compleja de lo
determinado por el diagrama de fases. La evolucion que tienen las fases Mg-Zn se discutira en el
siguiente apartado, pero estudios previos muestran el crecimiento competitivo que se da entre las
fases Mgz2Zn11 y MgZn2 y que se traduce en la nucleacion de una u otra fase en funcién de las
condiciones de solidificacion [46].

Al -Zn - Mg - Si
Sil(Al+Zn+Mg+Si) (g/g) = 0.06, 30°C, 1 atm G’actSage"

Al

Al, S|, MgZHZ, MgZS| Al, Sl, MgZZn’H, Zn

Al, Si, Mgz2Zni1, MgZn,

Mg ] Zn

mass fraction

Figura 5.8. Diagrama ternario Al-Mg-Zn, con 6% Si en peso constante a 30°C. En azul oscuro se indican el dominio y las fases
previstas por composicion. En azul claro, dominios mas proximos.
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Figura 5.9. Indexacion de la muestra As Cast a 30°C enfriando (Ultima medida del ciclo térmico). En el centro arriba, imagen global del difractograma de 10 < 26 < 70°. Este difractograma se ha dividido en tres secciones para
poder mostrar los maximos mas importantes. Atencion a los rangos de intensidad; se han adaptado al tamafio de los maximos en cada seccion. De cada fase se han identificado las tres reflexiones de mayor intensidad en el
rango de valores de 26. Se incluye la fase Al* que se explica posteriormente.

55



:_ & @ Zn _:
- ‘ O MgZn, -
- + YV MgsZnyy ]
- 41 g 2
- { {2 ’
B 1l It i
= F 1% [ ] ;% _
= )| & 3 —
: [ i 00 & i1 O 7
g 00 & ! C O g YA
s F I A SV, AP WA < * .
st N g
= | Ea360(30°C) v .
gk v i
3F %gv : ]
S L v % o f ’ 2
Y Feo e ANz v f
- Eq280 (30°C) _ :
5 i 7
B e} ]
- j , bl ]
- As Cast (30°C) .
3 34 37 40 43 46 49 52 55 58

26 (%)

Figura 5.10. Diagramas de difraccion de las muestras As Cast, Eq280 y Eq360 a 30°C (medida inicial), mostrando los picos
principales correspondientes a la fase de Zn y a las fases intermetalicas Mg-Zn.

Analizando el diagrama de solidificacion en equilibrio (Figura 4.2) FactSage predice la presencia de la
fase Al#2, entendida como una fase de aluminio FCC con alto contenido en Zn, a 360°C. La
interpretamos como la fase a’ del rango de inmiscibilidad (seccion 2.2.1). Sin embargo, la
determinacion de la presencia de esta fase en los diagramas de difraccion resulta compleja. Dado el
menor radio atomico del zinc (0,134nm frente a 0,143nm del aluminio), el zinc disuelto en la fase
aluminio genera un menor parametro de red, de modo que sus reflexiones aparecerian a angulos
mayores que las del aluminio menos rico en zinc. Pero, a su vez, las medidas a temperatura conllevan
la dilatacion de la red, desplazando las reflexiones hacia menores angulos, con lo que es posible
incluso que, en ciertas circunstancias, ambos efectos se compensen entre si [25].

Skoko et al. [25] analizaron los diagramas de difraccion de aleaciones Al-Zn y Zn-Al con diferentes
contenidos en Zn. Estos ensayos los realizaron a temperaturas iguales y superiores a la ambiental.
Concretamente, las muestras de Al-Zn con 24% atomico de Zn, una de ellas previamente templada
desde la solucion solida y envejecida a temperatura ambiente durante 11 meses y la otra enfriada
lentamente hasta temperatura ambiente desde la solucion soélida, muestran un comportamiento similar
con la temperatura. Cuando ésta alcanza los 282°C, se produce la aparicion de las lineas de difraccion
de la fase a' junto a las de la fase a, y este hecho coincide con la desaparicion de la fase Zn.
Aumentando la temperatura, las lineas de a y «’ se aproximan entre si, dado que disminuye el
contenido en zinc de &’ mientras que aumenta el de a. Con el incremento de temperatura se produce
también la disminucion de la intensidad de los picos de «’. Finalmente, la solucion sélida surge a 342°C
(esta temperatura fue determinada con precision con DSC).

En nuestro caso, sin embargo, se ha observado la presencia de la que creemos se trata de la fase «’ a
temperatura ambiente. Este hecho no ha sido evidente. Al realizar la indexacion de la muestra Eq280 a
30°C (primera medida), las seis fases descritas y el platino del portamuestras parecian suficientes.
Incluso al realizar el ajuste de perfil, estas siete fases se ajustan con gran precision (Figura 5.11). No
obstante, una detallada revisién de la indexacion hace sospechar que tal vez las fases no sean
capaces de justificar la intensidad observada, al detectar picos que no son proporcionales a la
intensidad esperada de ellos. Los detalles se explican en la Figura 5.12.
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Figura 5.11. Ajuste de perfil de la muestra Eq280 a 30°C (medida inicial) con las fases Al, Si, Zn, MgZn2, Mgz2Zn11, M@2Si y Pt (del
portamuestras). En rojo, puntos experimentales. En negro, ajuste realizado. En azul, diferencia entre los datos experimentales y los

calculados en el ajuste. En verde, picos de Bragg de las fases indicadas. En detalle, seccién con 38 < 26 < 46°, indicando la posicién de
las reflexiones de aluminio y platino. Dichos picos incluyen lineas de difraccion de fases intermetélicas, pero no se han afiadido en esta
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Figura 5.12. Detalle de la indexacién con el programa HighScore Plus de la muestra Eq280 a 30°C (medida inicial). El pico hallado
hacia 45° podria justificarse como la suma de las intensidades de las reflexiones Al (2 0 0) y Mgz2Zn+1 (3 3 0), vista la intensidad de
las reflexiones Al (1 1 1) y Mg2Zn+1 (3 2 2). En el caso del platino, su reflexion (1 1 1) en torno a 39° (la linea aparece algo
desplazada; recordemos que el portamuestras no tiene las mismas caracteristicas que la referencia de la base de datos) y la
reflexion (2 0 0) podrian considerarse proporcionales. Sin embargo, se observa que la intensidad de la reflexion (2 0 1) de la fase
MgZn2, que no se solapa con ninguna otra, es algo inferior a la linea de referencia. Por proporcionalidad, lo mismo deberia ocurrir
con la reflexion (2 0 2), de modo que debe existir alguna otra fase que justifique que la intensidad observada en el entorno de 45,5°
sea muy superior. En el recuadro, fases indexadas y su referencia ICDD.
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Tmtensity (arb. units)

Estas sospechas se confirman al realizar el ajuste Rietveld y detectar que, de hecho, falta una fase. La
falta de intensidad se produce, precisamente, entre los picos de aluminio y platino (Figura 5.13). El
ajuste anadiendo una fase con las mismas caracteristicas cristalograficas que el aluminio (grupo
espacial Fm3m) pero con un parametro de red inferior, simulando una mayor concentracion de zinc,
consigue resolver el modelo estructural con precision suficiente (Figura 5.14).
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Figura 5.13. Ajuste Rietveld de la muestra Eq280 a 30°C (medida inicial), partiendo de los datos del ajuste de perfil de la Figura 5.11. Destaca

el aspecto de la curva en azul (la diferencia entre los datos experimentales y los calculados), de un aspecto muy diferente al de la figura
anterior. En detalle, seccion donde se hace patente la falta de una fase para justificar los picos observados (flecha gruesa).

Rp = 36,6%, Rwp = 38,6%, Rexp =10,72%.
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Rp = 20,5%, Rwp = 18,7%, Rexp =10,54%.
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En realidad, el hecho de que se trate de la fase a’ es una hipotesis; de ahi que la hayamos denominado
Al*. No obstante, Truijllo identifica en su trabajo dos fases Al-Zn con mayor y menor concentracion de
zinc en la muestra As Cast de esta misma aleacion [3]. Skoko et al., por su parte, someten sus
muestras de aluminio con 40 y 48% atomico de zinc (templadas hasta temperatura ambiente desde la
soluciéon solida y envejecidas naturalmente durante 11 meses) a un ciclo de calentamiento y
enfriamiento en el difractdmetro y también hallan la presencia de la fase a’ a temperatura ambiente,
aunque solo durante el ciclo de enfriamiento [25]. Con el objetivo de verificar que se trata de dicha
fase, se requeririan ensayos de difraccion de rayos X en un equipo de mayor precision y a temperatura
ambiente, eliminando asi las reflexiones del platino y obteniendo mejores resultados a mayores
angulos.

Ademas de esta fase Al*, se observa otra fase desconocida en todas las medidas realizadas a 260°C
durante el ciclo de calentamiento (salvo para la muestra Eq280). Las dos reflexiones, asignadas a la
misma fase desconocida, se detectan facilmente con el programa EVA 2 (Figura 5.15). Segun se
puede comprobar en la figura, la fase surge a alguna temperatura entre 30 y 260°C, para desaparecer
entre 260 y 320°C. Mas probable es que desaparezca entre 260 y 280°C, dado que no esta presente
en la muestra Q280 a temperatura ambiente. Se asume que existen otras reflexiones superpuestas a
las ya conocidas, pero que a priori no se pueden diferenciar; ello dificulta seriamente su indexacion.

Dado que la aleacion contiene cobre residual, se ha probado a indexar fases de los sistemas Cu-Al y
Cu-Zn; igualmente se ha intentado con fases ternarias y cuaternarias con Fe, sin éxito. Finalmente, la
fase mas proxima hallada ha sido SrZn:s (PDF: 04-013-4885) (Figura 5.16), con la que se ha
conseguido ajustar el perfil satisfactoriamente (Figura 5.17). En realidad, en los ensayos preliminares
de la muestra envejecida se habia hallado una fase de alto contenido en zinc y con estroncio, que bien
podria tratarse de SrZnis (Figura 5.18). La informacion hallada sobre esta fase, cuyas caracteristicas
fisicas y cristalograficas se muestran en el ANEXO 3: Estructura cristalina de las fases indexadas, no es
muy extensa, pero su posible participacion en los tratamientos térmicos se discute en el siguiente
apartado.

30°C

180°C

enfriando
enfriando

260°C
360°C

X

~.320°C

calentando
calentando

260°C

30°C

20 = 54,0°
Zn ’

MgzZn+4

Figura 5.15. Imagen de la composicion de la muestra Eq380 con el programa EVA2. Se sefiala: a) la reflexion de una fase
desconocida hallada junto a las reflexiones (0 0 2) y (2 2 2) de Zn'y Mg2Zn11, respectivamente; b) otra reflexion, se asume que de
la misma fase, a mayores angulos.
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Figura 5.16. Lineas de difraccion de la fase SrZn1s (PDF: 04-013-4885) en la muestra Q380 a 260°C. Las flechas indican las
reflexiones detectadas previamente con el programa EVA 2. .
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Figura 5.18. Imagen de SEM (barra de escala de 10um) y resultado del andlisis EDS en la muestra envejecida, perteneciente a la
etapa de ensayos preliminares. Destaca una fase mas clara, con mayor contenido en zinc, sobre una particula de MgZnz, que
podria corresponder con SrZnis.

5.3 EVOLUCION DE LAS FASES CON LA TEMPERATURA

Observemos la evolucion de las fases con zinc (Zn, MgZnz, MgzZn11 y SrZnis) con la temperatura
partiendo en las muestras As Cast (Figura 5.19) y Eg280 (Figura 5.20). No se entra a evaluar la matriz,
dado que los picos de Al 'y Al* estan superpuestos con los de otras fases y la evaluacion deberia ser
cuantitativa. Ajustes Rietveld de calidad para cada una estas muestras conllevan mucho tiempo vy
quedan fuera del objetivo del trabajo. Asi, nos centraremos en el estudio de la evolucion de las fases
intermetalicas y de Zn de manera cualitativa. Tal y como se ha indicado previamente, la historia térmica
afecta a las fases observadas. Esto se mantiene también en la descripcion a continuacion:

¢ Inicialmente hallamos en ambas las fases Zn, MgZn2 y Mg2Zn11, siendo Zn la preferente en la
muestra As Cast y Mg2Zn11 en la muestra Eq280.

e A 260°C se observa en la muestra As Cast que la proporcion de Zn disminuye mientras que la
del Mg2Zn11 aumenta; el zinc HCP enriquece el material en Mg2Zn11. El magnesio necesario
para ello podria provenir de la fase intermetélica MgZn2, cuyos picos disminuyen en intensidad
a esta temperatura. Ademas, el zinc interviene en la generacion de la fase SrZnis. Se
desconoce si parte del zinc esta también disolviéndose en la matriz. En la muestra Eq280, la
poca cantidad de fase Zn que habia esta ya disuelta 0 no se consigue detectar. Asi, se
observa un incremento en la proporcion de Mg2Zni1, pero no llega a nuclear la fase SrZnss.

e Alos 320°C, la fase HCP de Zn esta completamente disuelta. Se cree que esta disolucion se
produce en la matriz, pues el contenido en Mg2Zn11 no aumenta desde los 260 a los 320°C. Es
mas, en la muestra Eq280, donde las cantidades iniciales de Mg2Zn11 son muy superiores a las
halladas en la muestra As Cast y donde apenas hay Zn, se observa que la fase Mg2Zn11 tiene
menor intensidad a 320 respecto a 260°C. No obstante, la intensidad de MgZn2 se incrementa
ligeramente. Todo ello hace pensar, por tanto, que entre los 260 y 320°C se produce la
disolucion total de Zn en la matriz y parcial de Mg>Zn+1 en la matriz y en forma de MgZn.. La
fase SrZnis no se detecta.

e Alcanzados los 360°C, la fase Mg2Zn11 esta disuelta. Del aumento en el tamafio de los picos de
MgZn2 se deduce que la fase no se disuelve por completo en la matriz y pasa a formar parte
de la fase MgZna.
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Figura 5.19. Seccion de los diagramas de difraccion a diferentes temperaturas para la muestra As Cast. El ciclo de temperaturas

se muestra de abajo a arriba; es decir, se inicia a 30°C (diagrama inferior) para alcanzar los 360°C y terminar de nuevo a
temperatura ambiente (diagrama superior).
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e Al enfriar hasta 260°C se observa el inicio de la precipitacion de la fase Mg2Zn11, mientras que
la fase Zn no se detecta hasta 180°C. Cabe destacar que en la medida final a 30°C la
distribucion de fases precipitadas es diferente a la que habia al inicio. Aparentemente, la
proporcion de MgZn2 obtenida a 360°C se mantiene estable durante el enfriamiento, y es
superior a la que habia en la medida inicial en ambas muestras. En la muestra Eq280 queda
patente la disminucion de la fase Mg2Zn11 en favor de MgZnz. En la muestra As Cast, la caida
es mas pronunciada en la cantidad de fase Zn.

Respecto a la fase Mg2Si, no se aprecia evolucion alguna con la temperatura. Es cierto que en algunas
medidas cuesta detectarla, pero aparentemente se debe a la muestra especifica y no a
transformaciones que estén teniendo lugar con la temperatura. Es decir, en aquellas muestras en las
que inicialmente se detecta, se sigue identificando en las sucesivas temperaturas, aunque con posibles
dificultades por el desplazamiento de los maximos. Si por el contrario no es detectable a 30°C, seguira
sin serlo a temperaturas superiores. La explicacion para este comportamiento se hallaria en la
heterogeneidad entre muestras.

Por ultimo, de cara a evaluar la factibilidad de la participacion de la fase SrZn+s en las reacciones que
tienen lugar en la aleacion a 260°C, se han buscado diagramas de fase del sistema Mg-Sr-Zn, hallando
el diagrama de liquidus desarrollado por Aljarrah et al. [47]. De acuerdo con los autores, existen cinco
puntos invariantes ternarios en los que participa este intermetalico. De ellos, destacan los dos que se
muestran en la Tabla 5.1, los Unicos en los que participan fases indexadas en nuestra aleacion. En
nuestro caso no hay una transformacion a liquido a 260°C y las transformaciones indicadas tienen
lugar a temperaturas superiores, pero es de destacar la existencia de reacciones entre Zn, MgZna,
Mg2Zn11 y SrZnis cuando, ademas, el contenido en estroncio es minimo. Por tanto, parece factible que
a 260°C, cuando sabemos que existen reacciones entre Zn, MgZn. y MgzZn11, pueda participar
también SrZnss.

No obstante, cabe preguntarse donde se halla el estroncio cuando no forma la fase SrZnis. En los
ensayos realizados sobre la aleacion Zn-27%AI-6%Si [44], donde se afiade Sr como modificador, los
autores observan que los cristales primarios de silicio son ricos en estroncio y a medida que baja la
temperatura detectan intermetalicos con estroncio en el liquido, pero no los identifican. Otros estudios
sobre la aleacion Zn-27%AI-3%Si [48], donde emplean una cantidad de estroncio mucho mayor (0,2%
frente al 0,03% en peso empleado en nuestros ensayos) confirman el enriquecimiento en estroncio de
los cristales primarios de silicio. De hecho, observan que, en algunos casos, este elemento evoluciona
al intermetélico AlSi2Sr, mientras que en otros se presenta como atomo independiente. Un
comportamiento similar se da en aleaciones con silicio eutéctico, como Al-10%Si [49]. Los autores
determinaron que el estroncio se segrega junto al aluminio y el silicio en la fase de silicio eutéctico.

En cambio, en analisis realizados sobre muestras de la aleacion Al-6,5Si-42Zn a la que se afade
0,09% Sr [50], los investigadores no hallan pruebas de que el estroncio se concentre en las particulas
de silicio. Creen que la causa se halla en la pequefa cantidad de modificador afiadida. En los ensayos
de difraccion de rayos X a 30°C no hallan ninguna fase de estroncio, igual que en nuestro caso.

Respecto al comportamiento del elemento en esta clase de aleaciones durante posteriores
tratamientos térmicos, no se han encontrado estudios que lo investiguen.

Transformacién Temperatura (°C) %Mg (at.) %Sr (at.) %Zn (at.)
L+ SrZn;; & Mg,Znq., +Zn ~ 367 7,0 1,8E-8 93,0
L+ MgZn, +Srin,; & Mg,Zn,, ~ 381 8,7 4,8E-8 91,3

Tabla 5.1. Transformaciones halladas en el sistema Mg-Sr-Zn donde intervienen fases indexadas en la aleacion bajo estudio [47].
En el articulo no aparece explicitamente la fase MgZn, sino Laves_C14, pero se ha identificado como tal siguiendo las
directrices de [3].
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5.4 COMPARATIVA CON LOS RESULTADOS DE DSC Y FACTSAGE

Los resultados de DSC nos permiten precisar las temperaturas de las transiciones observadas en los
diagramas de rayos X del apartado anterior. Con dicho fin, se ha procedido a representar los
diagramas a 30°C (medidas iniciales) de las muestras templadas (Figura 5.21) y las curvas de DSC de
los especimenes originales de los que se obtuvieron las muestras de difraccion (Figura 5.22).

La primera temperatura de transicion es de 285°C y se trataria de la disolucion de la fase Zn vy la
disolucion parcial de Mg2Zn11. Se incluiria también la disolucion de la fase SrZnss, si esté presente. La
muestra templada desde 280°C muestra cierto contenido, muy bajo, de la fase Zn. No se puede
determinar si tal contenido proviene de que no se ha completado su disoluciéon durante el tratamiento o
de la propia precipitacion natural tras el temple (en los siguientes parrafos se detalla al respecto). De
hecho, destaca que, salvo en la muestra Q310, en todas las demas existe cierta proporcion de Zn,
reforzando esta Ultima idea. Por tanto, asumimos que la disolucién se produce en un rango, entre 280
y 285°C. Si observamos el diagrama previsto por FactSage a 280°C (Figura 5.23), se estima una
posible pero poco probable presencia de Zn, que desaparece a temperaturas superiores (310°C) para
el entorno de nuestra composicion.

Durante el enfriamiento en el difractobmetro se ha observado la precipitacion del zinc a temperaturas
por debajo de 260°C, a 180°C (Figura 5.19 y Figura 5.20). Sin embargo, tal transicion no es detectada
inicialmente en el DSC (Figura 4.4). Skoko et al. si que la identifican en sus ensayos de DSC con
aleaciones Al-Zn, pero la transicion durante el enfriamiento se produce en un intervalo de temperaturas
mucho mayor que durante el calentamiento [25], de modo que el pico generado al enfriar es mucho
mas pequeno. Buscando expresamente tal pico, termina por hallarse en la curva correspondiente al
enfriamiento de la muestra Q280 a 229,6°C (recordemos que esta muestra ha sido previamente
fundida en el propio DSC). Igualmente podria existir otro pico en la muestra As Cast a 195,2°C. Ambos
picos se muestran en la Figura 5.24 y las temperaturas son coherentes con la aparicion de la fase Zn a
180°C en los ensayos de difraccion.
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Figura 5.21. Diagramas a 30°C (medidas iniciales) de las muestras templadas. Se incluye el perfil de la

muestra As Cast como referencia.

N
=
Iy
=
B
-]
th
[=]
th
¥

65



66

lexo

Q380 [}
=)
£ Q360 L
=
£
Q310
Q280
285,6°C 373,2°C
[ ]
As Cast - 2°cal. k
200 300 350

381,7°C

400
Temperatura (°C)

550 600
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Figura 4.4). Se indican las fases principales que participan en cada transformacion.
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Figura 5.23. Diagrama de fases de la aleacion a 280°C previsto por FactSage. Al igual que en Figura 5.8 en azul oscuro se

indican el dominio y las fases previstas por composicion; en azul claro, dominios mas préximos.
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Figura 5.24. Curvas de DSC de las muestras As Cast y Q280 durante el enfriamiento. Se afiade también la curva de
calentamiento de la muestra As Cast a modo de referencia. En la muestra Q280 se observa un pico a 229,6°C que se cree
correspondiente a la precipitacion del zinc. Tal y como cabia esperar de la literatura, es mas pequefio que durante el
calentamiento. A la izquierda, detalle de la curva As Cast mostrando un posible pico a 195,2°C.

En cuanto a la temperatura de disolucion total de Mg2Zni1, segun los resultados del apartado anterior
se halla entre 320 y 360°C, de modo que se trataria del pico hallado en el DSC a 350°C. El
difractograma de Q310 confirma la presencia aun de esta fase, que desaparece en el perfil de Q360.
Igualmente, FactSage prevé su ausencia a 360°C (Figura 5.25).

Al - Zn - Mg - Si
Sil{Al+Zn+Mg+Si) (g/g) = 0.06, 360°C, 1 atm &ctSage“

Al, MgZn2, MgsSi

Al, Si, MgzSi

Mg
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Figura 5.25. Diagrama de fases de la aleacién a 360°C segun la simulacion de FactSage. A 380°C no hay cambios respecto a
las fases en los dominios indicados.
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Las dos transformaciones mencionadas estan recogidas en los diagramas de fases del sistema ternario
Al-Mg-Zn, aungue con temperaturas teoricas algo inferiores (Tabla 5.2).

Respecto a la desaparicion del rango de inmiscibilidad para dar lugar a una Unica fase de aluminio,
FactSage estima que esta transicion ocurre a unos 360°C en la simulacion de solidificacion (Figura
4.2). Los diagramas ternarios no dan ninguna informacion al respecto. Comparando con nuestros
resultados, es cierto que en los difractogramas Q360 y Q380 (medidas iniciales a 30°C) se siguen
observando las fases Al y Al* (Figura 5.26), pero este hecho podria explicarse por la precipitacion
natural que tiene lugar tras el temple (Figura 2.6). Es por ello que se inspeccionan los difractogramas
realizados a 360°C y aparentemente aun no se ha completado la transformacién (Figura 5.27). Esto
contradice la hipétesis inicial de Trujillo de que a dicha temperatura se estaria produciendo el fin del
rango de inmiscibilidad. Con todo, no podemos confirmar sus hipotesis respecto a las transiciones que
tienen lugar entre 370 y 390°C.

Finalmente, destaca el hecho de que la fase MgZn:2 esta presente en todas las muestras y a todas las
temperaturas. Esta es otra diferencia importante respecto a la prevision de FactSage, que, por un lado,
prevé su aparicion en esta aleacion unicamente a temperatura ambiente y, por otro, estima una
microestructura principalmente de aluminio donde la fase Zn y todas las fases intermetalicas que
contienen zinc estan disueltas ya desde los 360°C.

La Tabla 5.3 resume las diferencias entre las fases previstas en los diagramas ternarios de FactSage y
las halladas en nuestras muestras.

Experimental Bibliografia
Transformacion Temp. (°C) Método Temp. (°C) Sistema Ref.
(Al) + (Zn), MgzZni1 = (Al, Zn) 280-285°C  XRD, DSC 277 Al-Mg-Zn [51]
Mg>Zn11 + (Al) > MgZnz + (Al, Zn) 350 XRD, DSC 331 Al-Mg-Zn [51]

Tabla 5.2. Temperaturas experimentales de las transformaciones y su comparativa con aquellas halladas en la bibliografia
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Figura 5.26. Ajuste Rietveld de la muestra Q380 a 30°C (medida
inicial). Se observa la necesidad de una fase mas que justifique la
intensidad observada.

. Rp =37,%, Rwp = 32,5%, Rexp =9,91%.
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Isoterma

0
Fgcci)szge Al#1 Si Zn MgZn: Mg2Znia Mg2Si Al#2 Comparada con:
30 X o] X 0 0 X o] X o] o] o] As Cast 30°C
180 X o] X o] o] o] X o] X o] o] Qﬁff)aSt (180°C,
260 X o] X o] o] 0 X 0 X 0 0 | As Cast (260°C)
280 X o] X 0 0 0 X 0 X o] Q280 (30°C)
310 X o] X o] o] X o] X o] 0 | Q310 (30°C)
320 X o] X 0 0 X 0 X 0 o] As Cast (320°C)
360 X o] X o] 0 X 0 0 | As Cast (360°C)
380 X o] X o] o] 0 X 0 o] Q380 (30°C)

Tabla 5.3. Fases previstas en los diagramas ternarios de FactSage (x) comparadas con aquellas observadas en las muestras (0).

5.5 DISENO DE TRATAMIENTOS TERMICOS

En el trabajo experimental desarrollado se ha podido comprobar la influencia de la historia térmica en la
prevalencia de unas u otras fases. Se ha comprobado que:

e Cuando la muestra As Cast alcanza los 360°C, tanto Zn como Mg2Zn11 estan disueltos en la
matriz (Figura 5.28). No obstante, sigue estando presente la fase MgZn., a diferencia de lo
indicado por FactSage, que estima que todo el zinc esta disuelto en la matriz (Tabla 5.3). Si
sometemos a la muestra al ciclo correspondiente a Q360 (24 horas a 325°C, seguido de 24
horas a 360°C) y templamos hasta temperatura ambiente, vemos que efectivamente, la matriz
se ha ido enriqueciendo en zinc. La presencia de zinc de estructura HCP en esta muestra se
cree debida a la precipitacion natural de la fase tras el temple. Si en lugar de someterla a dicho
ciclo térmico hubiéramos iniciado el enfriamiento al alcanzar los 360°C (estado equivalente a
Eq360), a temperatura ambiente la matriz permaneceria enriquecida en zinc y precipitaria zinc
HCP, pero seguiria sin aparecer la fase Mg2Zn11. Ademas, segun lo visto en el apartado 5.3, el
contenido en MgZn:2 seria superior al que habia inicialmente a 30°C.

e Cuando, en lugar de hasta 360°C, calentamos la muestra As Cast hasta 260°C, vemos que
aun tenemos zinc sin disolver. Si subimos 20°C y mantenemos la muestra a dicha temperatura
durante 24 horas (estado Q280), la fase de zinc se disuelve en la matriz (de nuevo, el
contenido minimo hallado se considera precipitacion natural posterior). Si en lugar de realizar
tal isoterma enfriamos la muestra lentamente (estado Eg280), la matriz de aluminio expulsa
parte del zinc pero este apenas precipita como fase haxagonal, sino que se combina con el
magnesio, aumentando de manera significativa el contenido de Mg2Zn11.

El fendbmeno de intercambio entre Mg2Zni1 y MgZnz se ha observado también en otros estudios,
aunque con diferentes resultados. En la aleacion ZnMg0,8Ca/Sr0,2 fundida en lingotes [52], los
autores hallan ambas fases en el centro de los mismos, pero preferentemente Mg2Zn+1 cerca de la piel.
Este hecho puede explicarse por el crecimiento competitivo entre ellas, ya mencionado en la seccion
5.2. Cuando realizan un tratamiento de recocido a 350°C durante 4 y 8 horas, sélo hallan MgzZni1, y
no MgZn.. Queda patente, por tanto, la complejidad de las aleaciones con zinc y magnesio.
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En resumen, con los tratamientos térmicos es posible hacer prevalecer una u otra fase: segun lo
observado, para que la precipitacion de la fase MgzZn11 fuera prioritaria, deberiamos homogenizar la
muestra entre 260-280°C; sin embargo, para la prevalencia de la fase MgZn. es necesario subir hasta
360°C. Esta estrategia puede ser interesante en aplicaciones de corrosion, donde el comportamiento
de una y otra fase es diferente. En los ensayos electroquimicos de Jong Min Byun et al. se observa
que, entre las fases MgZnz y Mgz2Zn11, es esta ultima la que mejores resultados ofrece [53].

Respecto a una potencial mejora de las propiedades mecanicas, las fases que hemos conseguido
disolver y podriamos hacer precipitar en un tratamiento de envejecimiento son Zn y Mg2Zn+1. Sin
embargo, en los tratamientos preliminares realizados por Trujillo, con solucion a 380°C vy
envejecimiento a 160°C durante cerca de 4 horas (ver seccion 5.1), se observa uUnicamente la
precipitacion del zinc, y no la del Mg2Zn11 [3]. Estan presentes, por tanto, las mismas fases que en la
muestra Eq360 a 30°C (no necesariamente del mismo tamario ni fraccion de volumen). Para disolver
MgZnz y M@2Si se requeriria subir la temperatura por encima de 380°C, algo que quedaria pendiente.
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6 CONCLUSIONES Y TRABAJO FUTURO

El disefio y la fabricacién de aleaciones de aluminio con el concepto de alta entropia dan lugar a
microestructuras poco convencionales. El estudio de los cambios que se producen durante los
tratamientos térmicos es necesario desde el punto de vista de sus propiedades y potenciales
aplicaciones. Igualmente lo es para el desarrollo de un método de fabricacion en estado semisdlido a
escala semiindustrial.

En el presente trabajo se ha llevado a cabo el andlisis de los diagramas de difraccion a diferentes
temperaturas de la aleacion AlssZn2sMgeSis fundida, partiendo de diferentes condiciones térmicas: en
bruto de colada, enfriada lentamente desde 280 y 360°C y templada en agua desde 280, 310, 360 y
380°C hasta temperatura ambiente. Los difractogramas han sido indexados comparando con la base
de datos PDF-4+ y el programa EVA 2 ha permitido observar la evolucion de las fases con la
temperatura. Finalmente, en los casos de mayor interés se ha llevado a cabo el ajuste de perfil (método
Le Bail) y de estructura (método Rietveld) con el software FullProf. Los resultados han sido
comparados con ensayos preliminares de SEM, curvas de DSC y simulaciones de FactSage, llegando
a las siguientes conclusiones:

e Se han identificado 8 fases: Al, Zn, Si, Mgz2Si, MgZnz, Mgz2Zn11, SrZnis (a 260°C) y una ultima
fase cubica proxima al aluminio, que hemos denominado Al* y que se cree que se trata de la
fase a’ de aluminio con alto contenido en zinc que se observa en el diagrama de fases Al-Zn.
Esta Ultima fase se ha hallado incluso a temperatura ambiente. Realizar un ensayo en un
equipo de mayor precision hasta angulos altos ayudaria a identificarla mas faciimente, en parte
por la ausencia del portamuestras de platino, elemento cuyos maximos se solapan con los de
la fase Al*.

e Las previsiones de FactSage resultan sélo orientativas. Por ejemplo, los diagramas ternarios
simulados no prevén la existencia de Al* y estiman la apariciéon de MgZnz en los ensayos a
30°C exclusivamente, cuando ambas fases han sido detectadas a todas las temperaturas de
ensayo (ver Tabla 56.3). Hay que tener en cuenta que las isotermas de FactSage prevén
estados estables que no se alcanzan durante el ensayo de difraccién a temperaturas por
encima de la ambiental. Es posible también que la fase Al*, que en principio se cree
metaestable, esté presente a temperatura ambiente porque aun no se ha alcanzado el estado
de equilibrio y por ello no haya sido indicada. No obstante, eso no justifica la incoherencia del
programa al indicar la existencia de la fase Al#2 en la simulacion de solidificacion en equilibrio
entre 360-380°C y no indicarla en los diagramas ternarios a dichas temperaturas.

e La aparicion, o no, de Mg2Si resulta ser dependiente de la muestra y no de la condicion
térmica, demostrando que existe cierta heterogeneidad entre muestras.

e El estroncio se habia afiadido al material con el objetivo de modificar las fases de silicio durante
la solidificacion. En ensayos realizados sobre aleaciones Zn-27%Al-Si modificadas con
estroncio, los autores observan que los cristales primarios de silicio se enriquecen en Sr. En
nuestro caso, en los ensayos a temperatura (260°C) se ha observado la formacion de la fase
SrZnss, que participa en las reacciones que tienen lugar en la aleacion. Ademas, la fase habia
sido detectada en la muestra preliminar que habia sido sometida a tratamiento de solucion y
precipitacion artificial a 160°C. Por lo tanto, el elemento deja de ser inocuo y seria necesario
conocer el rango de temperaturas en que esta fase es estable por dos razones: por un lado,
porque puede afectar a las propiedades finales de la aleacion, restando disponibilidad de zinc
para las fases Mg-Zn; por otro, porque puede influir en los procesos de transformacion que
tengan lugar en su rango de estabilidad. Dadas las interacciones que se producen, convendria
plantearse si se deberia buscar un modificador alternativo, como sodio o tierras raras [54].

La fase SrZni3 se observa a 260°C en todas las muestras salvo Eq280. La razén podria estar
en la heterogeneidad de las muestras o en la escasa presencia de fase Zn en ella (es la que
menor cantidad de fase Zn tiene de entre las muestras medidas a 30°C), no dando lugar a su
generacion.
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Se han determinado las transformaciones que tienen lugar a dos de los picos registrados en
los ensayos de calentamiento en el DSC. A 285°C se produce la disolucion total de la fase Zn
y parcial de Mgz2Zn11, fase que se disuelve por completo a 350°C. Las reacciones entre 360 y
390°C no se han podido determinar. Una opcion para lograrlo seria realizar los ensayos de
difraccion inmediatamente después del temple, evitando la posible precipitacion natural del
material.

La aparicién de unas u otras fases es altamente dependiente del enfriamiento e historial
térmico. Segun se ha observado, se puede provocar que la proporcion de unas u otras fases
del sistema Mg-Zn aumente en funcion de la temperatura de solucion seleccionada. Este
hecho puede ser de interés en aplicaciones con exigencias de corrosion.

En los tratamientos de solucién y temple llevados a cabo no se ha conseguido disolver méas
que las fases Zn y Mg2Zn11, pero teniendo en cuenta ensayos preliminares, Mg2Zn11 no estaria
disponible en un posterior tratamiento de precipitacion y endurecimiento. Para comprender las
cinéticas de precipitacion en estas aleaciones, se podrian llevar a cabo ensayos de
envejecimiento en el propio equipo de termodifractometria, observando cémo varian las fases
con el tiempo en condiciones isotermas

La disolucion completa de MgZn2 y Mg2Si, fases que se esperaba poder disolver y después
precipitar, se produce por encima de 380°C. Podrian probarse tratamientos de solucion a
temperaturas ligeramente superiores, siempre con cuidado para evitar el quemado.

En resumen, el efecto de alta entropia deseado no se ha conseguido pero queda pendiente
verificar el efecto de los tratamientos térmicos en las propiedades mecanicas antes de
confirmar o descartar la potencialidad de la aleacion como material estructural.



7 ANEXOS

7.1 ANEXO 1: Distancia interplanar

SISTEMA CRISTALINO DISTANCIA INTERPLANAR (De [31])
Cubico
Tet | 1 h? k% I?
etragona ﬁzﬁ+b_2+c_2
Ortorrémbico

1 _4<hz+hk+k2)+l2

Hexagonal — = —
9 d? 3 a? c?

1 (h* +k?+ k?)sin® a + 2(hk + kl + hl)(cos® @ — cos a)

Trigonal / Romboédrico —
9 d? a?(1 —3cos?a+ 2cosda)

1 1 <h2 k?sin? 8 N 12 2hl cos,b’)

Monoclinico az " sinzp\a? b? & ac
(asumiendo B # 909)
1 1
PPt (S11h% + Sy k? + S331% + 2S,,hk + 28,3kl + 28,3h1)
donde V es el volumen de la celda:
V = abcy/1 — cos2a — cos2 f — cos?y + 2 cos a cos ff cos y
y los coeficientes S;; son:
Triclinico Si1 = b?c?sin’ a

S,, = a%c?sin? B

S33 = a?b?sin’y
S, = abc?(cos a cos f — cosy)
S,3 = a?bc(cos B cosy — cos a)

S;3 = ab?c(cosy cos a — cos )
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7.2 ANEXO 2: Sistemas cristalinos

En la Tabla 7.1 se muestran los siete sistemas cristalinos y los grupos puntuales y celdas de Bravais
asociados a cada uno de ellos. Asimismo, se incluyen las restricciones que cada uno presenta en 10s
parametros de celda. En la Figura 7.1, representacion visual de las 14 celdas de Bravais.

RESTRICCIONES EN

PARAMETROS DE CELDA DE BRAVAIS

SISTEMA CRISTALINO GRUPO PUNTUAL

(7) (32) SELDA (14)
Triclinico 1,1 - P
- a=y=90%0
Monoclinico 2,m,2/m @ =f = 90° P,C
Ortorrémbico 222, mm2, mmm a=p=y =902 P.C I,F
4; Zl'; 4/m; a= b
Tetragonal 422, 4mm,42m a=p T 902 P,
4/mmm PEY=
33 a=>»b
Trigonal / Romboédrico e a = =909 y=120° R/P
32,3m,3m k
(ejes hexagonales)
6,6,6/m, a=bh
Hexagonal 622,6mm, 62m e ano. 4 — 1900 P
6 /mmm a=[F=90% y =120
- 23,m3 a=b=c
Cbico 432,43m, m3m a=p=y=90° P.IF

Tabla 7.1. Clasificacion y caracteristicas de los sistemas cristalinos. En las celdas de Bravais, P=Primitiva, C=Centrada en las
bases, I=Centrada en el cuerpo, F=Centrada en las caras, R=Romboédrica. A partir de [55].

g/ | I

S
/D
[ ]
Triclinic P Monoclinic P Monoclinic C
. .
c L] L] . . L]
b . .

Orthorhombic P Ortherhombic C Orthorhombic | Orthorhombic F

a a a

‘a ayya

Tetragonal P Tetragonal | Hexagonal P Rhombohedral R

a .

a @ .

Cubic P Cubic | Cubic F

Figura 7.1. Las 14 celdas de Bravais [31].
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7.3 ANEXO 3: Estructura cristalina de las fases indexadas

Con el objetivo de tener una perspectiva visual de las fases indexadas, en las tablas a continuacion se muestran las estructuras de cada una de ellas en 3D, asi
como algunos datos cristalograficos de interés. En la fase Al no se ha considerado el contenido en Mgy Zn en solucion sélida. Igualmente, no se incluye la fase
Al*, pues en realidad no se ha conseguido indexar como tal. Los datos provienen de cada ficha de la base de datos PDF-4+.

Al Zn Si

[56]
[58]
[57]
Powder Diffraction 00-004-0787 01-078-9363 00-027-1402
File (PDF)
Grupo espacial Fm3m, #225 (cUbica) P63 /mmc, #194 (hexagonal) Fd3m, #227 (cubica)

Parametro de red (A) a,b,c = 4,0494 a,b=2,6636 c=49457 a,b,c =5,4309
Angulos (°) a, B,y = 90,000 a,B =90,000 y =120,000 a, B,y = 90,000

Volumen celda (pm3) 66,40 x 10° 30,39 x 108 160,18 x 10°

Tabla 7.2. Estructuras cristalinas de las fases Al, Zny Si.
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Powder Diffraction File
(PDF)

Grupo espacial
Parametro de red (A)
Angulos (°)

Volumen celda (pm?)

78

MgZn2 Mg2Zni1 Mg2Si

SrZn1s

[59] [60] [61]
04-003-2083 04-007-1412 01-083-5235
P63/mmc, #194 (hexagonal) Pm3, #200 (cubica) Fm3m, #225 (cubica)
a,b =5,2230 ¢ =8,5660 a,b,c = 8,5520 a,b,c = 6,3521
a,f =90,000 y=120,000 a,f,y =90,000 a,f,y = 90,000
202,37 x 108 625,47 x 108 256,30 x 108

Tabla 7.3. Estructuras cristalinas de las fases intermetalicas halladas en la aleacion. El zinc se representa en azul y el magnesio, en verde claro.

[62]

04-013-4885

Fm3c, #226 (cubica)
a,b,c = 12,2220
a,f,y = 90,000

1825,69 x 108
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