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Resumen

Las aleaciones termoenvejecibles base aluminio se caracterizan por
alcanzar muy buenas prestaciones mecanicas, que combinadas con su baja
densidad las vuelven de gran utilidad para su empleo como materiales
estructurales. De entre ellas, las aleaciones del sistema Al-Zn-Mg-Cu (serie
7xxx), se situan dentro de las de mayor resistencia mecanica junto con otras
aleaciones del sistema Al-Cu-Li y Al-Li-Mg. Por tal motivo, recae sobre todas

estas, un notable interés tecnoldgico.

Tal es asi, que la serie 7xxx se utiliza extendidamente desde hace
décadas en la construccion de aeronaves, siendo hoy dia el sistema metalico
por excelencia seleccionado para tal fin. Pese a ello, aun no se ha logrado una
descripcion acabada de los sucesos fisico-metalurgicos que conducen a estos
materiales a modificar sus propiedades, ni tampoco se considera agotada la
posibilidad de continuar mejorando las propiedades de interés. Puede que
estas sean algunas de las razones por las que las aleaciones Al-Zn-Mg-Cu

permanecen siendo fuertemente investigadas.

En este contexto se encuadra esta Tesis, en la que se investigan
especificamente los procesos de termoenvejecimiento y su influencia sobre las
propiedades mecanicas del sistema Al-Zn-Mg-Cu. El trabajo de investigacion,
de fuerte impronta experimental, se realizé particularmente sobre una aleacién

que puede considerarse una de las mas representativas de su serie, la 7075.

La labor desarrollada comprendié tres ejes centrales. Una
caracterizacion microestructural del material, que permitié revelar la
heterogeneidad del mismo, analizar la estructura de granos, evaluar las
particulas de segunda fase visibles por microscopia 6ptica y examinar la

estabilidad microestructural frente a los TT empleados.



En segundo lugar, un estudio detallado de las transformaciones de fase
soélido-solido durante distintos tratamientos térmicos de envejecimiento, a partir
del que se obtuvo informacion de relevancia para conocer y comprender los
efectos de los tratamientos térmicos de envejecimiento sobre el material,
permitiendo realizar una descripcidon de las transformaciones, proponer las
secuencias de precipitacidon caracteristicas de distintos TT isotérmicos vy
adquirir las nociones fundamentales para dar curso a la investigacion del

comportamiento mecanico del material.

Seguidamente se realizd6 un amplio relevamiento de las propiedades
mecanicas del material a T.mp, en distintas condiciones de envejecido, que
permitié analizar la anisotropia mecanica, la respuesta para distintos tipos de
esfuerzos (traccion y compresion) y la evolucion de las propiedades durante
diferentes TT. El conjunto de resultados se examiné en detalle, se compararon
las propiedades obtenidas para los distintos TT estudiados y se identificaron los

aspectos destacados del comportamiento mecanico observado.

Finalmente, el conjunto de resultados experimentales obtenidos se
integré al estudiar detalladamente las propiedades mecanicas del material,
permitiendo distinguir y analizar los diferentes mecanismos de endurecimiento
involucrados y desarrollar estimaciones acerca del comportamiento mecanico
de la aleacion 7075 en distintas condiciones de envejecido. La estimacion de la
evolucion de la tension de fluencia durante envejecimiento complementada con
una descripcion fenomenolégica del endurecimiento por deformacion, permitio
predecir en determinadas condiciones el comportamiento mecanico del material

para tratamientos de pre-envejecimiento seguido de deformacion plastica.

El conocimiento adquirido es de utilidad para diversos usos tecnoldgicos
de la aleacién objeto de estudio y también para el conocimiento fundamental de

la misma.



Nomenclatura

CRSS
DL
DSA
DSC
DTwm
DTn
EA
EN
EPD
FCC
GP I
GP Il
HCP
HRTEM
KME
PLC
RE
SAXS
SCC
SFE
SS
SSS
S-V
TEM
1T
VRC
ZGP
ZLP

Tension critica resuelta de corte

Direccidn longitudinal, coincidente con la direccion de laminado
Envejecimiento dinamico por deformacién

Calorimetria Diferencial de Barrido

Direccidn transversal mayor, definida relativa a la direccién de laminado
Direccion transversal menor, definida relativa a la direccion de laminado
Envejecimiento artificial

Envejecimiento natural

Endurecimiento por deformacién

Estructura cristalina cubica centrada en las caras
Guinier-Preston tipo uno

Guinier-Preston tipo dos

Estructura cristalina hexagonal compacta

Microscopia electrénica de transmisidn de alta resolucién
Kocks, Mecking y Estrin (modelo, p4i;s = f(€))

Efecto Portevin-Le Chatelier

Resistometria eléctrica o resistencia eléctrica (segun contexto)
Dispersidon de rayos X a bajos angulos

Corrosioén bajo tension.

Energia de falla de apilamiento

Solucioén sdlida

Solucién sdlida sobre saturada

Soluto-Vacancia

Microscopia electrénica de transmision

Tratamiento térmico

Conglomerados ricos en vacancias

Zonas Guinier-Preston

Zona libre de precipitados

10



Ci

Cv
—d8/do

Magnitud del vector de Burgers
Concentracion de cada elemento quimico(i) en la solucidn sélida

Concentracién de vacancias
Parametro operacional determinado en curvas 6 vs o (recuperacién

dindmica)

Médulo de Young

Deformacién ingenieril (convencional)

Deformacién (real)

Deformacién en el limite eldstico

Energia de activacion

Energia de activacion para la difusién de solutos.

Deformacién eldstica

Deformacién plastica

Deformacién plastica maxima

Deformacién a partir del limite elastico

Velocidad de deformacién

Fraccién en volumen maxima

Fraccién en volumen

Mddulo eldstico de corte

Coeficiente de endurecimiento (ec. de Ludwik)

Término de acumulacién de dislocaciones en la evolucion de pgis (KME)
Término de recuperacién dinamica en la evolucion de pgis (KME)
Distancia media entre obstaculos de morfologia esférica

Longitud util (probeta de traccion)

Factor de Taylor

Peso molecular o masa molar de precipitados

Exponente de endurecimiento por deformacién (ec. de Ludwik)
Calor de transformacién por unidad de masa

Calor de disolucién de precipitados por unidad de masa

Constante universal de los gases ideales

Radio promedio de precipitados para el cual se vuelven no cortables
Radio promedio de precipitados

Resistencia eléctrica en estado SSS a 252C

Resistencia eléctrica (a Tiso) corregida por fluctuaciones de temperatura

Temperatura ambiente
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Tiso
TEea

Ae~

On

emax

As

uHV
UHVmax
uHV*
AH
AH,

Po
Pat.
Pd
Pdis
PF
Pp
Psoluto
PTot
(&)
Oing
0o
Oal
Odis
Ogb

Omax

Oppt

Temperatura de tratamiento isotérmico
Temperatura isotérmica de envejecimiento artificial.
Fraccidn transformada

Energia de falla de apilamiento

Segmento de € en el cual se suceden las serraciones
Tasa de endurecimiento por deformacién

Tasa de endurecimiento por deformacién durante etapa ll

Parametro operacional determinado en curvas 8 vs ¢ (acumulacion de

dislocaciones)
Espaciado entre particulas

Distancia superficial promedio de separacién entre particulas
Microdureza Vickers

Valor maximo de pHV en curvas de termoendurecimiento
Microdureza Vickers expresada en MPa

Cambio de entalpia especifica del material

Entalpia molar de formacion de los precipitados

Resistividad

Resistividad residual

Densidad atomica

Otras contribuciones a la resistividad (vacancias, dislocaciones y otros

defectos)
Densidad de dislocaciones

Contribucién de pares S-V y pre-precipitados a la resistividad
Contribucién fondnica a la resistividad

Contribucién de solutos a la resistividad

Resistividad total

Tension (real)

Tensién ingenieril (convencional)

Tension de fluencia plastica en el limite elastico

Tension de fluencia del aluminio puro

Contribucion de la interaccion entre dislocaciones a la op
Contribucién de bordes de grano a la oy

Tensidon maxima.

Aumento en la tensidn de fluencia durante la deformacidn plastica
(contribucién EPD)

Contribucién de particulas de 2da fase a la g
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Contribucién precipitados formados durante el envejecimiento a la og
Tensiéon maxima o de saturacién (ec. de Voce)

Contribucion de solutos a la oy

Tensién de corte

Angulo critico de corte o de ruptura para sobrepasar obstaculos

Velocidad de calentamiento / enfriamiento.
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Capitulo 1

Introduccion
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1 Introduccion

La demanda creciente de materiales para uso estructural en un contexto
mundial donde las condiciones de cambio climatico y crisis energética
comprometen cada vez mas la sostenibilidad de nuestro desarrollo como
especie; ha llevado a que la utilizacion de aleaciones metalicas livianas
(aleaciones base Al, Mg, Ti, etc.) se vuelva cada vez mas extendida. Las
ventajas que estas presentan explican su empleo, desde hace ya varias
décadas, en el sector aeroespacial y mas recientemente su incorporacion

gradual a los sectores automotriz y de la construccion [1]-[3].

En tanto, desde el area de Ciencia e Ingenieria de los Materiales, se
investiga esta categoria de materiales persiguiendo el desarrollo de nuevas
aleaciones y el mejoramiento de los sistemas metalicos ya conocidos, ademas
del estudio de las diferentes propiedades de interés para potenciar alguna de

ellas o bien propiciar un balance 6ptimo de las mismas [4]—[6].

Sin duda, el avance en el conocimiento sobre aleaciones de aluminio
termoenvejecibles, desde su descubrimiento hasta la actualidad, es notable y
se ha visto gradualmente potenciado por el desarrollo tecnolégico en técnicas
experimentales para la investigacion. Estas han permitido profundizar a un

punto impensado la investigacion en ciencia de materiales.

Sin embargo, habiendo comenzado a utilizarse hace mas de un siglo, las
aleaciones de aluminio termoenvejecibles se continuan investigando
activamente y el interés tecnologico sobre estas se mantiene vigente con
énfasis en optimizar el comportamiento de los distintos sistemas metalicos [7],
[8]. Radica alli la importancia y la necesidad de continuar profundizando el
conocimiento de base en fisica metalurgica, dando sustento para nuevos
desarrollos tecnologicos tendientes a explotar el potencial de este tipo de

materiales. Cabe mencionar que se trata de sistemas metalicos cuya
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complejidad sigue generando nuevos interrogantes que desafian a continuar el

trabajo por correr la frontera del conocimiento.

A continuacion, con la intencion de contextualizar el tema de
investigacion, se describen brevemente aspectos generales del aluminio y sus
aleaciones, con especial atencion sobre aleaciones temoenvejecibles. Ademas,
se presenta el marco tedrico general vinculado al contenido del trabajo,
necesario para facilitar la lectura y acompafar los resultados, analisis y
discusiones que lo componen. Luego, en los distintos capitulos, se profundizan
aspectos mas especificos y se contextualizan los resultados obtenidos con

informacion actualizada disponible en la literatura cientifica.

1.1 El aluminio y sus aleaciones

El aluminio es sin duda uno de los elementos metalicos mas
extendidamente utilizados y destacado en el area de ingenieria en materiales,
tal es asi que se emplea actualmente en una variedad enorme de aplicaciones,
desde utensilios de cocina, envases, usos estructurales, elementos de
maquinas, partes automotrices, y finalmente, en aplicaciones aeroespaciales,
en las que se busca optimizar al maximo los disefios, situacién que ubica a

estos materiales en la frontera tecnoldgica actual.

Esta condicion se debe al menos, a dos factores principales: su
abundancia en la corteza terrestre en forma de minerales que pueden
procesarse electroquimicamente para la obtencién del aluminio primario “puro”;
y a la gran versatilidad de sus propiedades que habilita a, mediante procesos
metalurgicos, obtener combinaciones destacadas entre distintas propiedades
fisicas y quimicas de interés tecnolégico.

Algunas de sus propiedades a destacar son [4]:

+ Excelente trabajabilidad

X/
L X4

Resistencia a la corrosion
% Baja densidad (~1/3 de la del acero, cobre o latén)

+ Elevada relacion resistencia mecanica/densidad
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%+ Buena conductividad eléctrica (~ el doble de la del cobre bajo un peso
equivalente).

+ Buena conductividad térmica (~ la mitad de la del cobre).

A continuacion en la Tabla 1.1 se detallan algunas de las principales

propiedades fisicoquimicas del aluminio.

Tabla 1.1 Propiedades fisicoquimicas del aluminio

Numero atomico 13

Peso atomico 26,981

Radio atémico promedio 1,43 A

Estructura cristalina FCC (25°C, a = 4.0494)
Densidad (20°C) 2,69 g/cm®
Temperatura de fusion 660,4°C

Temperatura de ebullicidon 2480°C

Calor de fusion 387 J/g

Calor especifico (Cp a 20°C) 930 J/kg K

Cambio de volumen al solidificar 6,7%

Resistividad (20°C) 2,63 pQcm
Conductividad térmica (25°C) 244 W/mK

Coeficiente de dilatacién térmica lineal ~23 x 10 (20°-100°C)
Moédulo de Young 65-72 GPa (segun pureza)
Coeficiente de Poisson 0,31-0,33

Tension de fluencia plastica 10 MPa

Tension maxima o de rotura 50 MPa

Datos obtenido de [5], [6].

En su estado no aleado, de alta pureza (Al = 99,99%p), o
comercialmente puro (hasta 1%p de impurezas), encuentra aplicaciones en el
campo quimico, eléctrico y como disipador de calor aprovechando su excelente

resistencia a la corrosion, alta conductividad térmica y eléctrica, sus
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propiedades mecanicas presentan una deébil resistencia mecanica
(Omax~50MPa) y gran ductilidad y maleabilidad (elongacién de hasta ~50%),
que permite forjarlo, trefilarlo en hilos delgadisimos y laminarlo hasta obtener

chapas delgadas (papel aluminio).

Para el resto de las aplicaciones el aluminio debe ser necesariamente
aleado para incrementar su resistencia mecanica, lo que permite su utilizaciéon
en diversas aplicaciones. A tal fin, los elementos quimicos de mayor
importancia para la formulacion de aleaciones, debido a su efecto sobre las
propiedades del material, son: Cobre (Cu), silicio (Si), zinc (Zn), magnesio (Mg),
manganeso (Mn), litio (Li). Otros elementos como niquel (Ni), titanio (Ti), hierro
(Fe), cromo (Cr), zirconio (Zr), vanadio (V), cobalto (Co) y plata (Ag) también se
presentan usualmente en aleaciones de aluminio, en algunos casos su
presencia es deliberada (como el Cry Zr) y en otros se consideran impurezas
(como el Fe, Pb, V' y Si). El Si en particular se considera de central importancia
en algunas aleaciones (Al-Si y Al-Mg-Si) y perjudicial en otras donde se intenta

acotar su presencia, por ejemplo en aleaciones Al-Cu y Al-Zn-Mg.

1.1.1 Clasificacion

Las aleaciones de aluminio pueden separarse en dos categorias:
aleaciones para fundicion “cast alloys” y aleaciones para trabajado mecanico
“wrougth alloys”. Cada una de estas categorias contiene en si misma una gran
variedad de sistemas metalicos que son clasificados en distintas familias

(también referidas como series 0 grupos) segun sus aleantes.

Particularmente, para la categoria de aleaciones para trabajado
mecanico, existe una nomenclatura extendidamente aceptada en diversos
paises y por la comunidad cientifica, esta es “International Alloy Designation
System” (IADS) [7], recomendada por “The Aluminum Association” adoptada
asimismo por el instituto Argentino de Normalizacion (IRAM). En tal sistema, las
aleaciones se identifican con una nomenclatura numérica de cuatro digitos,
mediante los cuales quedan definidos los elementos aleantes y los limites de
composicidn de cada uno de ellos, incluyendo los limites de concentracion para
los elementos de impureza. El primer digito de la nomenclatura define la serie

segun los aleantes mayoritarios incorporados, los dos ultimos digitos indican
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las diferentes aleaciones en la serie y el segundo digito suele referir a
aleaciones con pequefias modificaciones sobre la aleacion “original’,

previamente especificada [4].

En la tabla a continuacion se presentan las series de aleaciones de

aluminio:

Tabla 1.2 Nomenclatura de aleaciones para trabajado mecanico segun

aleantes mayoritarios [7].

Aleantes Nomenclatura

Sin agregados (Al 299%p) Ixxx  /x

Cobre (AI-Cu) 2xxx [ envejecibles
Manganeso (AI-Mn) Ll 3Ixxx /X

Silicio (AI-Si) 4xxx  [x

Magnesio (AI-Mg) 5xxx /X

Magnesio y Silicio (AI-Mg-Si) . 6xxx [/ envejecibles
Zinc (Al-Zn-Mg-(Cu)) 7xxx [/ envejecibles
Otros (Ej: Litio (Al-Li)) 8xxx [/ envejecibles
——-SINUSO-—- Oxxx /X

A excepcion de la serie 1xxx, en el resto no se especifica la
concentracion de aluminio, elemento aleante mayoritario, por tratarse en

cualquier caso de aleaciones diluidas de base aluminio.

De entre las distintas familias de aleacion, las series 2xxx, 6xxX, 7XxX y
algunas aleaciones de la serie 8xxx presentan la ventaja de mejorar
notablemente sus propiedades mecanicas mediante tratamientos de
endurecimiento por precipitacion también denominados tratamientos de
envejecimiento. Por lo que a todas estas aleaciones se las denomina
aleaciones termoendurecibles o termoenvejecibles. Por otra parte las series
3xxx y 5xxx son utilizadas en aplicaciones que requieren alta trabajabilidad,
mejoran su resistencia mecanica principalmente por endurecimiento por

deformacion (también denominado “trabajado mecanico)”, la serie 3xxx se

19



emplea en la fabricacion de latas de bebidas, utensilios de cocina,
intercambiadores de calor, entre otras. La serie 5xxx permite alcanzar una
importante resistencia mecanica, compite en algunas aplicaciones con las
series termoenvejecibles. La serie 4xxx presenta muy buena colabilidad ya que
el Si reduce la temperatura y acota el intervalo de fusion, son aleaciones no
termotratables, cuya principal ventaja es su bajo coeficiente de expansion
térmico y buena resistencia al desgaste, se emplea en procesos de forjado

para la elaboracion de componentes de motores entre otros [8].

1.1.2 Tratamientos

Como se menciond anteriormente, el aluminio puro presenta, si se lo
compara con otros metales, una resistencia mecanica pobre, i.e. baja dureza,
tensiéon de fluencia, tension maxima, rigidez, etc. Por ello es necesario, luego
de la obtencion de las diferentes aleaciones de aluminio, realizar distintos

tratamientos que les permitan adquirir las propiedades finales deseadas.

Para poder definir las distintas condiciones en las que se encuentra el
material, durante los procesos de fabricacion, o bien en su condicion final, se
emplea un sistema de designacién de tratamientos o “temples” también
recomendado por “The Aluminium Association” y extendidamente aceptado. La
designacion de los diferentes tratamientos se presenta en la tabla a

continuacion:

Tabla 1.3 Tratamientos basicos [4]

Designacion  Descripcion

F Sin tratamiento especifico, condicion “de fabricacién”

H Tratamiento de endurecimiento por deformacién, puede acompararse

por algun tratamiento térmico posterior al endurecimiento.

0] Tratamiento de recocido. Se obtiene baja resistencia y gran ductilidad.

Buena conformabilidad “annealed”.

T Tratamientos de envejecimiento (para series termoenvejecibles).

Pueden involucrar trabajado mecanico.

W Tratamiento de envejecimiento, inestable, las propiedades del material

contindan evolucionando a Tamp.

20



La nomenclatura de tratamientos se incorpora como sufijos a los cuatro
digitos con los que se identifican las distintas aleaciones de aluminio (Tabla
1.2). Particularmente los tratamientos de endurecimiento por deformacion “H” y
endurecimiento por envejecido “T” tienen subcategorias que detallan los
distintos tratamientos especificos, y se indican mediante uno o mas digitos que
acompanfnan al sufijo Ej: H1, H2, H3, etc.;T1, T2, T3, etc. Una descripcion
detallada de los diferentes tratamientos puede encontrarse en cualquier manual

general de metalurgia donde se trate el aluminio y sus aleaciones, [4], [5], [9].

Algunas aleaciones de aluminio (principalmente de las series 2xxx, 5xxx
y 7xxx) al ser adecuadamente tratadas adquieren muy buenas propiedades
mecanicas. Sin embargo, en general, las aleaciones de aluminio presentan
limitaciones para ciertas aplicaciones donde se tienen grandes exigencias
mecanicas, resistencia al desgaste o resistencia a altas temperaturas [4], [5].
Ademas, algunas aleaciones presentan dificultades para ser soldadas [10] o
cierta susceptibilidad a la corrosion bajo tension [11], [12]. No obstante, como
se describira en adelante, son de notable importancia como material de uso
estructural, compitiendo en muchas aplicaciones con otros sistemas metalicos

de gran relevancia tecnoldgica.

1.1.3 Sustentabilidad

Acerca de la sustentabilidad en el empleo de materiales de base

aluminio, existen al menos dos aspectos centrales necesarios de mencionar:

Por un lado, es indudable que existe gran interés en la reduccion del
peso de los materiales de uso estructural. En este aspecto, se tiene quizas la
mayor virtud de las aleaciones de aluminio en materia de sostenibilidad.
Algunas de ellas (Ej. 2xxx, 5xxx, 6xxx, 7xxx) presentan muy buena relacion
entre densidad y propiedades mecanicas, y a la vez buena resistencia a la
corrosion lo que les confiere durabilidad. Por ello, se emplean habitualmente
para la construccion de vehiculos de transporte, otorgandoles una notable
mejora en su eficiencia energética, ademas de una ventaja tecnoldgica al

permitir optimizar la relacion peso/potencia de los vehiculos.
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Por otra parte, la produccién de aluminio primario (a partir del mineral)
implica un consumo de energia notablemente mayor que el de otros metales,

aspecto que puede verse comparativamente en la siguiente Figura:

Energia incorporada kWh/kg

70
60
50
40
30

20
o

0 Steels Aluminium  Copper

@ Frimary({ores)

Secondary(scrap)

Figura 1.1 Energia promedio (kWh/kg) incorporada en la produccion primaria

y en la produccién a partir de chatarra metalica de aluminio, hierro y cobre [3].

Es evidente que la produccion de aluminio primario conlleva un consumo
de energia que es muy superior al de otros metales de uso habitual, siendo por
ejemplo la energia incorporada para la obtencion de 1kg de acero
(~10kWh/kg), seis veces menos que la necesaria para obtener 1 kg de aluminio
(~60kWh/kg).

De modo que, en un contexto de crisis energética como el actual,
continuar con la produccion convencional de aluminio pareciera resultar poco
viable, tal como se refleja en algunas noticias (afio 2022): “Alcoa pierde 761
millones por el elevado coste de la energia y las materias primas”*, "El sector
del aluminio ve peligrar su produccion y mas de 2.000 empleos por la crisis de

"2

la energia" y “Europe’s Energy Crisis Risks Slashing Aluminum Production

Further™ por citar algunos titulos. Esto sin mencionar que la produccion

! https://www.lainformacion.com/empresas/alcoa-pierde-761-millones-elevado-coste-energia-
materias-primas/2875478/

2 https://www.europapress.es/comunicados/empresas-00908/noticia-comunicado-aea-sector-
aluminio-ve-peligrar-produccion-mas-2000-empleos-crisis-energia-20220311170346.html

3 https://www.bloomberg.com/news/articles/2022-07-22/hydro-warns-of-huge-risk-to-
aluminum-supply-during-energy-crisis?leadSource=uverify%20wall
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primaria tiene un consumo de carbén de alrededor del 65% de la masa de
metal obtenido, generando emisiones de CO, (gas de efecto invernadero) de
~12 kg por cada kg de metal producido [13].

Segun lo expuesto, es claro que la produccion de aluminio a partir del
mineral, no resulta ser una opcién sustentable. Sin embargo, representa
actualmente ~70% de la produccion total [3], con ~67 millones de toneladas
métricas anuales segun datos de International Aluminum Institute (IAl) del

2021, enmarcados en una produccion de tendencia creciente y sostenida.

1995 1997 1955 2001 2003 2005 2007 2009 2011 2013 2015 2017 2019 2021

REGION

Figura 1.2 Produccion total anual de aluminio primario, millones de
toneladas métricas (Mt). Los colores refieren a las distintas regiones de
produccién. Fuente: International Aluminum Institute (1Al), [14].

En este escenario, incrementar la recuperacion de chatarra de aluminio
pareciera ser una alternativa [2], [3]. La refusion de la chatarra requiere tan solo
el ~5% de la energia empleada para la obtencién primaria del aluminio, y
reduce las emisiones de gases de efecto invernadero en un 95% [3], [13].

Sin duda, la fabricacion de aleaciones de aluminio a partir de chatarra,

procurando ademas, que estas mantengan las propiedades habituales que las
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caracterizan, representa un gran desafio para los metalurgistas, y a la vez una
opcion muy promisoria para mejorar la sustentabilidad del aluminio y sus

aleaciones, [2], [13].

1.2 Termoendurecimiento y transformaciones de fase

Para que las aleaciones de aluminio puedan endurecer mediante la
precipitacion de una dispersion de particulas de segunda fase, deben reunirse
al menos tres aspectos de central importancia: los aleantes incorporados a tal
fin deben presentar cierta solubilidad en la red FCC de la fase matriz; la
solubilidad de alguno/s elementos quimicos presentes en el material debe
reducirse notablemente al disminuir la temperatura; y las particulas de segunda
fase que se formen a temperatura baja o intermedia, a raiz de la
sobresaturacion de soluto, deben generar un efecto significativo en las
propiedades mecanicas del material. Este ultimo aspecto dependera
exclusivamente de las caracteristicas de la poblacidn de precipitados formadas:
su estructura, composicion, distribucion, dimensiones, comportamiento

mecanico, grado de coherencia, etc.

A continuacién puede observarse la solubilidad en aluminio de algunos

elementos quimicos de interés:
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Figura 1.3 Dependencia de la solubilidad con la temperatura para

algunos aleantes de uso habitual [%p] en la fase matriz de Al [4].
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Como puede verse en la Figura 1.3, existe una fuerte dependencia de la
solubilidad con la temperatura, una de las condiciones antes referida, de central
importancia para que el termoendurecimiento sea posible. Los aleantes de la
Figura 1.3 son quizas los de mayor relevancia, definen gran parte de las

familias de aluminios presentados en la Tabla 1.2.

En general los tratamientos térmicos empleados para lograr el
endurecimiento pueden describirse, en principio, mediante tres etapas basicas,

secuenciadas:

1°. Tratamiento térmico de solubilizado, se espera la disolucion de todas las
fases solubles, la solucién sélida contiene al finalizar esta etapa la
mayor concentracion posible de soluto.

2° Enfriamiento brusco, “templado”, preferentemente en agua hasta
T<Ta.mp. En esta etapa, se intenta retener el estado de equilibrio de alta
temperatura, conservando asi, en la medida de lo posible (dependera
de la velocidad de enfriamiento), la concentracién de solutos y de
vacancias presentes a la T de solubilizado. Obteniéndose, a la T de
templado, lo que se conoce como solucion solida sobresaturada (SSS),
inestable.

3°. Envejecimiento, en esta etapa se produce la precipitacion de particulas
de segunda fase endurecedoras. Este tratamiento puede ser isotérmico
o no. Si lo es y transcurre a Tamp S€ denomina envejecimiento natural
(EN), si transcurre a temperaturas intermedias se denomina

envejecimiento artificial (EA).

Las transformaciones de fase que se producen mediante este

tratamiento pueden verse esquematicamente en la siguiente figura [15]:
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Solubilizadoa T,

Envejecido a T;

Templadoa T,

T @

Contenido deB = Tiempo =

Temperatura =

Figura 1.4 Esquema de transformacién de fase sélido-solido durante un TT
tipico de envejecimiento. La microestructura del material se modifica con la
formacion de particulas de segunda fase (), dispersas en la fase matriz (a). (a)

diagrama de fase binario A-B, (b) T vs t durante el tratamiento.

Las temperaturas de tratamiento de la Figura 1.4, T4, Ty, y T3, se
corresponden con las etapas de la secuencia previamente enunciada, tipica de
TT de envejecimiento. La aleacion en estado de sobresaturacion, después del
templado, es propensa a descomponer via procesos difusivos. Si las
temperaturas seleccionadas son las adecuadas, se espera que las
transformaciones microestructurales produzcan modificaciones favorables en
las propiedades de interés del material y ademas que las mismas se presenten
estables aunque el material no haya alcanzado su condicion de equilibrio

termodinamico (lo cual es bastante habitual).

Segun el tratamiento descripto, se esperaria que las aleaciones 5xxx
(Mg) y en menor medida la 3xxx y 4xxx, puedan ser sensibles a
termoendurecimiento, segun lo observado en la Figura 1.3. Es decir, como es
esperable por la pérdida de solubilidad, ocurriran transformaciones de
descomposicion de la SSS. Sin embargo, las microestructuras de particulas de
segunda fase que evolucionan en estas familias de aleaciones, no endurecen
significativamente el material, [9], [16]. Por ello y otras caracteristicas que les
son propias, las aleaciones Al-Mg son procesadas mayormente mediante
tratamientos de endurecimiento por deformacion (tratamiento H) con los que se

obtienen las propiedades deseadas, que pueden, por cierto, bajo determinados
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tratamientos, alcanzar tensiones maximas ~ 800 MPa [17]. Ademas, valga
notar que en un trabajo reciente [18] se encuentra que el agregado de apenas
0,5%p de Cu (~0,2%at) a una aleacion binaria Al-Mg, conduce a un significativo
termoendurecimiento (Acy>100MPa). Al parecer, aunque en pequefias
cantidades, la adicion de Cu modifica notablemente la microestructura de
particulas formadas por envejecimiento en aleaciones Al-Mg, este aspecto
ejemplifica, en cierta forma, la complejidad inherente a las transformaciones
microestructurales que suceden durante envejecimiento y su efecto sobre las

propiedades macroscopicas del material.

A continuacion, para establecer una vinculacion de los distintos
tratamientos con sus respectivas T, y ademas para acompaiar el esquema de
la Figura 1.4, se presenta un diagrama de fase binario Al-Cu (de equilibrio), que

como se vera no dista mucho de la representacién esquematica:
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Figura 1.5 Diagrama de fase Al-Cu, extremo rico en aluminio, [10].

Se indican rangos de temperatura caracteristicos de los tratamientos de
envejecimiento, solubilizado y recocido. El rango térmico asignado a
solubilizado debera corresponderse necesariamente, para la composicion
particular del material, con la region monofasica de SS, la cual es conveniente
mantener por debajo de la T de transformacion eutéctica para evitar alguna
posible fusion localizada. Como puede observarse en la Figura 1.5, en tanto

mayor sea la cantidad de soluto mas acotado se vuelve el rango de
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temperatura de tratamiento, por lo que se requerira un control térmico
cuidadoso. En el rango de recocido, el material da lugar rapidamente al
crecimiento de precipitados de equilibrio, los cuales estabilizan al material sin
gran endurecimiento. La region de envejecimiento, a la que se ha dedicado
mayor atencién sucede a menores T permitiendo la evolucidén de diferentes
microestructuras de precipitados, aspecto que se introducira a continuacién en
la subseccion 1.2.1. Este tratamiento, dependiendo de la serie de aleacion,
también puede efectuarse a T menores a las indicadas en la Figura 1.5, por

ejemplo a T.mp, €envejecimiento natural.

.,

% Reaccion de descomposiciéon de la SSS

Debido al evidente interés sobre la posibilidad de optimizar ciertas
propiedades fisicoquimicas en particular, los procesos por los cuales se
descompone la solucion sdlida se continuan estudiando, principalmente en
aquellos sistemas metalicos en los que se encontrd una respuesta favorable al

termoendurecimiento [11], [19]-[21].

La descomposicion de la SSS ocurre segun la siguiente secuencia, la

cual es comun a las distintas aleaciones de Al termoenvejecibles:

SSS — conglomerados de soluto y zonas GP — precipitados intermedios

— precipitados de equilibrio

La reaccion ocurre a través de la evolucion de una serie de estructuras
tendientes a la minimizacion de la energia libre del sistema, todas ellas
estructuras de transicion, metaestables [22]. La secuencia de descomposiciéon
culmina con la formacion de las particulas de segunda fase de equilibrioala T
del tratamiento.

Los principales sistemas metéalicos base Al termoenvejecibles son: Al-
Cu; AlI-Cu-Mg (Ag, Li); Al-Mg-Si-(Cu); Al-Zn-Mg-(Cu); Al-Li-(Cu); Al-Ag; entre
otros [5], [22].

A continuacién, con la intencion de introducir algunas nociones

termodinamicas basicas sobre este tipo de procesos, se presenta un ejemplo

clasico correspondiente a la descomposicion de la SSS del sistema binario Al-
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Cu. En tal sistema la secuencia de descomposicion habitualmente aceptada

puede escribirse de la siguiente manera:
ao(SSS) > a; +GP > a, +0 > az;+60 - a,+6 ec.l1

con GP, 8" y 8" estructuras metaestables y 6 de equilibrio (CuAly), de
estructura tetragonal compleja centrada en el cuerpo y completamente
incoherente con la matriz de Aluminio, ap es la SSS y a4, ay etc la solucién
sélida (de distinta composicion), asociada a la presencia de las distintas

estructuras de transicion.

En la siguiente figura, se presenta una representacion esquematica que
refleja la reaccion de descomposicidon de la SSS (ec 1.1) en un diagrama de
energia libre del sistema AI-Cu, involucrando las distintas estructuras de

precipitados [22]:

(a)

(b) 1otal

Free energy

Time

Figura 1.6 Esquematicamente, (a) diagrama de energia libre del sistema
Al-Cu (b) evolucion de la energia libre del sistema con el tiempo de

envejecimiento.
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AG

En la Figura 1.6 (a) puede observarse el sistema en las distintas
instancias de la secuencia de la ec.1.1 y como la energia libre total se va
minimizando con la evolucién de la solucidn solida y las estructuras de
precipitados de transicion formadas, lo cual queda luego representado en la

Figura 1.6 (b) en funcion del tiempo de evoluciéon del proceso.

Pese a que, en cualquier caso, la descomposicién de la SSS tiende al
equilibrio termodinamico del sistema, existen estados intermedios,
metaestables, que dentro de cierto intervalo de T y t permanecen sin
modificaciones, por lo que pueden aprovecharse las propiedades obtenidas.
Estos estados de metaestabilidad producen una reduccién de energia en el
sistema menor que la correspondiente a la transformacién completa, Figura
1.6(b). Pero, lo interesante es que cada una de estas etapas (reacciones dentro
de la secuencia de descomposicion) habilita la evolucién del sistema con
energias de activacidén para las transformaciones considerablemente menores

que la necesaria para la transformacion directa. Esquematicamente [22]:

| @ | (b)
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\ size r/\\
G.llj-l E.[ + GF {11 +GP _yc[-zi- Qu ﬂﬂ==# G}‘ « B

Figura 1.7 Energia libre de activacion para la formacion de diferentes fases
de transicion. (a) y (b) reacciones metaestables (c) transformacion directa con
la formacion de precipitados de equilibrio. Ver correspondencia con ec.1.1 y
Figura 1.6. La altura de los picos, AG*, representa la barrera energética para la

formacion de las distintas fases.

Al inicio, la descomposicidn de la solucion sélida en conglomerados/GP,
es termodinamicamente favorable posiblemente debido a que su formacion

presenta una barrera energética o energia de activacién, menor que otra
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estructuras, lo cual puede que entre otros aspectos esté vinculado a la baja
energia de formacion de superficie particula-fase matriz, relacionada con el
grado de coherencia de las particulas formadas. Este aspecto puede

visualizarse, en la Figura 1.8 mediante tres casos bien diferenciados:

Figura 1.8 Precipitado inmerso en la fase matriz (a) completamente

coherente, (b) parcialmente coherente, (c) incoherente,[23].

Cada uno de estos implica a igual volumen de precipitados, diferentes
energias de interface. Para la formacion de una particula coherente los
parametros de red de la fase matriz y precipitados deben ser similares,
incrementandose la distorsion de las redes (“misfit’) en la medida que la
diferencia de parametros se incrementa (Figura 1.8 (a). La formacién de
precipitados semicoherentes suele requerir de algunos defectos que ayuden al
acomodamiento entre las diferentes estructuras, puede que como en la Figura
1.8 (b) coincidan en buena medida alguno de los parametros de red y otros no.
En cualquiera de estos dos casos existira un numero limitado de orientaciones
relativas entre la fase matriz y los precipitados. En el caso de precipitados
incoherentes la energia de interface en mucho mayor y no existe ninguna
relacion de orientaciéon entre las estructuras, por lo que los precipitados

incoherentes suelen presentarse orientados (cristalograficamente) al azar, [23].

Luego en la seccidon 4.4.1.2, se describe en detalle la variacion de la
energia libre del sistema y su dependencia con la T, para el caso particular de

nucleacion homogénea.
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+» Vacancias

Cuando la aleacién es templada desde la temperatura (T) de
solubilizado, se retienen no solo los solutos sino también la concentracion de
vacancias (C,) de equilibrio a la T de solubilizado. La concentracion de este

defecto cristalino de equilibrio, es fuertemente dependiente de la T, véase [5]:

700 e -

temperatura (°C)
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300 _—— T S 1 — e —
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concentracién de vacancias (10)

Figura 1.9 Concentracion de vacancias de equilibrio en aluminio puro en
funcion de la temperatura. Concentraciéon expresada en N.° de vacancias/N.°

de sitios de red (equivalente a concentraciéon atémica) [5].

A temperaturas cercanas a la de fusién del aluminio puro (T~ 660°C) se
tiene en equilibrio (Fig 1.9) aproximadamente 5 vacancias cada 10000 atomos.
Si se toma como referencia una T caracteristica de los tratamientos de
solubilizado de aleaciones termoenvejecibles (~500°C), puede esperarse
obtener (fuera de equilibrio) una concentracién C,~1x10*, esto si se realiza un
enfriamiento lo suficientemente rapido para inhibir la perdida de vacancias. En
tal caso las vacancias retenidas evolucionaran luego del templado
disminuyendo hasta alcanzar su concentracion de equilibrio a la
correspondiente temperatura (por ejemplo la T del envejecimiento isotérmico),
al eliminarse por interaccion con dislocaciones o al migrar hacia algun otro

sumidero (bordes de grano principalmente y otras interfaces). Hasta que esto
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suceda, su presencia (en exceso) interviene en la formacién de las estructuras
de transicién. Si bien su efecto sobre los procesos dependera de cada sistema
metalico, de las especies atomicas presentes, de la T de envejecimiento y de
las estructuras de transicion que evolucionen, existen dos aspectos generales a

mencionar:

e La concentracion de vacancias en exceso incrementa la velocidad de
difusion de solutos en la fase matriz. Esto tiene consecuencias directas
en la cinética de los procesos de nucleacion y crecimiento de particulas
de segunda fase [22], [24].

e Las vacancias pueden incorporarse a las estructuras de las particulas
metaestables, lo que favorece a su nucleacién debido a una posible
disminucién de la deformacion elastica asociada al “acomodamiento”
matriz —precipitado (caso precipitados coherentes, ver Figura 1.8(a)). Es
decir, la presencia de vacancias permite compensar en cierta medida las

diferencias de radio atdmico entre los solutos y el Al, [24]-[26].

Valga notar que, llamativamente, esto ocurre aun siendo que la
concentraciones de vacancias retenidas por templado (~10*) es al menos 2
6rdenes de magnitud menor que la concentracion de solutos (~102), lo que
indica la importancia de estos defectos (dado que contribuyen en el proceso de
transporte de soluto) en el reordenamiento del sistema tendiente a recuperar el

equilibrio termodinamico.

A continuacion, se presenta un fendmeno visible en las microestructura
de precipitados obtenida por envejecimiento, este evidencia claramente la
relevancia que tiene la presencia de vacancias en exceso sobre las

transformaciones de fase.
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Figura 1.10 Zona libre de precipitados (ZLP) debido a la difusién de vacancias
hacia el borde de grano. En (a) esquema del perfil de C, en la cercanias al borde de grano
[23]. En (b) ZLP en una aleacion Al-Zn-Mg templada en agua desde 465°C y envejecida
12h a 180°C [24].

Puede observarse que durante el templado se establece un perfil de
concentraciones (C,) en las cercanias al borde de grano (sumidero de
vacancias). La concentracion sera mayor cuanto mas elevada sea la T desde la
que se realice el templado (“quenching temperature”). En el limite con el borde

de grano se establece rapidamente la concentracién de vacancias de equilibrio.

La disminucion de la concentracién de vacancias a niveles por debajo
del valor critico (C,). (ver Figura 1.10 a) en cercanias de los bordes de grano,
impide la nucleacion de precipitados generando zonas libre de precipitados
(ZLP), esta situacién puede observarse en la micrografia de la Figura 1.10 b.
La presencia de precipitados en borde de grano se debe a que estos son sitios

de nucleacién heterogénea.

El ancho de las zonas (A-B y C-D en la figura 1.6) es dependiente de la
T de “quenching”, ya que en la medida que se retienen una menor cantidad de
vacancias en exceso, al establecerse el perfil de concentraciones, la zona

afectada (ZLP), C,<(C,)., termina siendo mayor.

De igual forma puede analizarse el efecto de la velocidad de
enfriamiento. Si esta es lo suficientemente rapida como para lograr retener gran
parte del soluto y de las vacancias de equilibrio a alta temperatura, la ZLP sera

estrecha, mientras que en la medida que se reduzca la velocidad de
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enfriamiento, la concentracién de vacancias en exceso obtenida sera menor y
consecuentemente la ZLP se presentara ensanchada, como sucede para
velocidades de enfriamiento lento o intermedio, por ejemplo en templados en

aire o en aceite [22], [24].

Queda asi introducida la importancia del adecuado control de la
temperatura de solubilizado y de la seleccién del medio adecuado de templado.
Ambas variables poseen un rol de central relevancia en los procesos de
termoenvejecimiento, por su efecto sobre la concentracion de solutos y

vacancias.
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1.3 Aleaciones Al-Zn-Mg-(Cu), serie 7xxx

Actualmente se emplean aleaciones comerciales termoenvejecibles base
aluminio de la serie 7xxx en aplicaciones de gran exigencia mecanica en las
que el peso de los componentes es un factor de disefio sumamente relevante.
Por tal motivo encuentran aplicacion, sustituyendo en muchos casos a los
aceros, en los sectores aeronautico, automotriz, tornilleria, industria deportiva,
armamentistica, etc. La amplia variedad de aplicaciones de estas aleaciones
radica en que las mismas combinan resistencia a la corrosion con una muy

buena relacion entre densidad y propiedades mecanicas.

A continuacion puede verse la distribucion en el uso de materiales,

particularmente en el sector de aviacion:

(a) (b)

M aluminio M titanio y aceros B extruidos M laminados

compuestos M otros forjados M fundidos

Figura 1.11 Distribucion de la utilizacion de materiales para la
construccién de aeronaves en fraccion % en masa; (a) segun los principales
tipos de materiales empleados; (b) en aleaciones de aluminio segun los

distintos proceso de fabricacion [27], [28].

Como surge inmediatamente de la observacién de la Figura 1.11 (a), las
aleaciones de aluminio son de central relevancia para la construccion de
aeronaves. Particularmente, las de alta resistencia mecanica, serie 2xxx y serie
7xxx son las mas utilizadas y representan alrededor del 70 % de los materiales
de uso estructural en aeronaves [27]. Otras aleaciones de Al del sistema Al-Liy
compuestos de matriz metalica también se han ido incorporando, aunque se

utilizan en menor proporcion.
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Por otra parte, en la Figura 1.11 (b), puede observarse la distribucion de
las aleaciones de aluminio de uso en aviacion segun los distintos procesos de
fabricacion (distintos productos). Se distingue que en su gran mayoria (95%) se
producen por procesos de conformado plastico, entre los que destacan los
procesos de extrusién (60%) y de laminado (28%). Estos dos procesos dan
lugar a perfiles y chapas de importantes dimensiones que representan

aproximadamente el 65% del peso total estructural de las aeronaves.

Con mismo propdsito, la construccion de vehiculos livianos, la industria
automotriz también ha ido incorporando aleaciones de aluminio en sus disefos,
aunque su empleo no esta aun muy extendido. El acero sigue siendo el
material de uso convencional. Pese a ello, en algunos vehiculos livianos, las
aleaciones de aluminio representan mas del 50% del peso de la carroceria, o
que conlleva una reducciéon de ~34%p (relativo al uso de aceros) [29].
Principalmente se utilizan aleaciones de la serie 5xxx y 6xxx, reservandose la
serie 7xxx para ciertas aplicaciones especiales donde se tengan solicitaciones
de gran exigencia mecanica. Persiste el interés por aumentar el uso de
aleaciones de aluminio de alta resistencia (7xxx), por ejemplo en autopartes de
chapa conformada y otros elementos estructurales [30], [31], aunque se
presentan algunas dificultades tecnoldgicas que desmotivan su uso, como la
mayor complejidad en los procesos de soldadura y otros aspectos tecnologicos
vinculados a los procesos de fabricacion de aleaciones de aluminio de alta
resistencia [10], [30], [32].

1.3.1 Diagramas de fase

Considerando que las aleaciones de la serie 7xxx contienen como
principales aleantes; Al, Zn, Mg y Cu; a continuacién se presentan los
diagramas de fase binarios Al-X que permiten adquirir simplificadamente

algunas nociones acerca de este sistema metalico:
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Figura 1.12 Diagramas de fase binarios (a) Al-Zn [33], (b) Al-Mg [5],

(c) Al-Cu [5]

Puede observarse que los tres elementos muestran ser solubles en la

fase rica en aluminio de estructura FCC (suele denominarse fase matriz, y se

indica como fase a o simplemente (Al)). Estos se incorporan conformando una

solucion solida sustitucional, que en su condicion de saturacion presenta una

38



composicion dependiente de la temperatura, aspecto de central importancia
para los TT de envejecimiento, al que se hizo mencion previamente en la

subseccion 1.2.

Particularmente, se puede ver en la Figura 1.12 (a) que el Zn muestra
una notable solubilidad, alcanza a los 382°C su valor maximo, 82,8 %p de Zn.
Para soluciones ricas en aluminio, la solucién binaria satura para un contenido
de 4% de Zn a los 100°C y de 31,6% de Zn a los 275°C.

Por otra parte, en la Figura 1.12 (b) y (c) se aprecia que tanto el Mg
como el Cu presentan solubilidades bastante menores que las del Zn. A la
temperatura eutéctica se tiene la solubilidad maxima: en el caso del sistema Al-
Mg, 14,9%p Mg a 450°C y en el caso del sistema Al-Cu, algo menor aun,
5,7%p a 548°C. En todos los casos, por debajo de la temperatura eutéctica la
solubilidad se reduce con la disminucién de la temperatura. EI Cu se presenta
practicamente insoluble en (Al) por debajo de los 250°C, el Mg conserva una
solubilidad de ~1%p a 100°C.

Ademas, a diferencia del sistema Al-Zn tanto el Cu como el Mg forman
compuestos intermetalicos con el aluminio: siendo CuAl, y Al;Mg, los
intermetalicos con mayor contenido de aluminio para cada sistema binario,

respectivamente.

Si bien, lo observado en los diagramas de fases binarios ya proporciona
algo de informacién acerca de la afinidad entre las distintas especies quimicas
y posibles fases presentes en aleaciones 7xxx, a continuacién se presentan
algunos diagramas de equilibrio del sistema ternario (Al-Zn-Mg) y cuaternario
(AL-Zn-Mg-Cu). Como se vera, aparecen otras fases de equilibrio, que son
caracteristicas de cada sistema:
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Figura 1.13 Diagrama ternario Al-Zn-Mg (a) corte isotérmico a 335°C [33],
(b) esquina rica en aluminio, lineas de solvus a distintas T (limite de la region
monofasica (Al)) [34].

En la figura 1.13 (a) se observa un sistema metalico con numerosos
campos de fase. Para simplificar la observacién, se sefalan (flechas verdes)

las principales fases intervinientes en aleaciones Al-Zn-Mg para composiciones
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ubicadas en la region rica en aluminio. Estas son: n (MgZny), fase T o t
(Mggzn3A|2) //(AI,Zn)4gM932), B (Mg5AI8).

Luego en el diagrama de la Figura 1.13 (b) se observa ampliada la
region correspondiente al area sombreada en el diagrama (a) (esquina del Al).
Se indican los distintos campos de fases y las curvas del limite de solubilidad
(solvus). Dependiendo de la temperatura y de la composicion, el material podra
encontrarse en un campo monofasico (Al), bifasico (Al+ intermetalico) o trifasico

(Al+ dos intermetalicos).

Y, por ultimo, para el sistema cuaternario, AL-Zn-Mg-Cu:

20.

t.L-{,t‘-:—'{ R 2V (b)

a+S+T

/A1+Mgazn3mz

Al+CuMgAl; +MgyZng Aly
+MgZng

|
| AleMg,ZngAlrMeZiy

LA

AL+GAMgAly + MgZn,
£

—
i & 2 A & 8 10 12 % 16 18
Mg (wt-%) Zn, wt=%

Figura 1.14 Corte isotérmico a 460°C, diagrama de equilibrio del sistema
cuaternario Al-Zn-Mg-Cu; (a) con un contenido de 6%p de Zn [35]; (b) con un
contenido de 1,5%p de Cu [34].

En la Figura 1.14 se presentan cortes isotérmicos a 460°C del diagrama
cuaternario del sistema Al-Zn-Mg-Cu. En estos, se observan las siguientes
fases: n (MgZny), fase T (MgsZnsAly //(Al,Zn)ssMgsz), S (CuMgAl,), 6 (CuAly),
Z (Mg2Znq1).

Es interesante notar como se modifican los limites de solubilidad del
sistema Al-Zn con la adicién de Mg y Cu. Por ejemplo, si se considera una
composicion Al, Zn 6%p, a T>120°C se tiene todo el Zn disuelto (ver Figura
1.12 (a)). Al alearlo con Mg, supongamos que se incorpora 2,5%p, el sistema

ternario Al-Zn-Mg alcanza la solucién soélida (SS) recién a T~325°C (ver Figura
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1.13). Y al incorporarle Cu, obteniendo por ejemplo una aleacién de
composicién Al-6,0 Zn-2,5 Mg- 1,5 Cu (%p), como puede verse en la Figura
1.14(b), a los 460°C (T de corte isotérmico) aun no se alcanza la SS, resta
disolverse parcialmente la fase S (CuMgAl;). Para la composicién antes
mencionada se espera que la fase S se disuelva completamente por encima de
los 470°C [35].

Claramente, este ejemplo vuelve evidente la complejidad que presentan
las aleaciones 7xxx, que valga sefalarlo, contienen ademas otros elementos
quimicos, deseados e impurezas. Estos, dan lugar asimismo a la formacion de
otras fases de equilibrio, ampliando el abanico de posibles particulas
intermetalicas presentes en aleaciones de aluminio 7xxx. En el Capitulo 3, se
profundizara sobre las distintas particulas de segunda fase habitualmente
presentes en aleaciones 7xxx. Entre ellas se observara la relevancia que
presentan los elementos quimicos presentes en concentraciones menores

(<0,5%p) en la microestructura de estos materiales.

Hasta aqui se han introducido algunos de los diagramas de fase de
mayor importancia, fundamentales para la comprensiéon del sistema Al-Zn-Mg-
Cu. Como se ha visto, brindan informacion de las fases que pueden
presentarse segun la composicidén y la temperatura, necesaria para el
adecuado disefio de los tratamientos térmicos. Por supuesto, son diagramas de
equilibrio, no contienen informaciéon alguna de las fases metaestables que
evolucionan en este familia de materiales durante los procesos de
envejecimiento, aunque tal como se introdujo previamente, las secuencias de
descomposicion de la SSS finalizan en las fases de equilibrio a la temperatura

del tratamiento térmico.

1.3.2 Desarrollo en aleaciones de aluminio 7xxx

A continuacion se presentan comparativamente algunas caracteristicas y
propiedades de las principales aleaciones de la serie 7xxx en vinculacion al afio
de aparicion de las mismas. El orden cronolégico permite, en cierta manera,
dar cuenta del desarrollo tecnoldgico sobre estos materiales y distinguir

aquellas propiedades de relevancia en lo que hace al empleo de aleaciones de
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aluminio termoenvejecibles de la serie 7xxx, principalmente en el area

aeroespacial.

Comenzando por una de las propiedades de central importancia en
materiales de uso estructural, la tension de fluencia (o,), la siguiente figura
presenta su evolucion segun las aleaciones mas representativas desarrolladas

en cada época.
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Figura 1.15 Tension de fluencia de aleaciones termoenvejecibles 2xxx y
7xxx segun el afio en que fueron introducidas. Fuente: Williams y Starke (2003)

[28]. Se incorpora una de las ultimas aleaciones desarrolladas, 7085 [36].

Como puede verse en la Figura 1.15, la serie 7xxx permite obtener un
notable incremento en la resistencia mecanica de aleaciones termoenvejecibles
base Al, superando claramente a sus predecesoras de la serie 2xxx. Sin
embargo, al observar solamente el conjunto de aleaciones 7xxx, es evidente
que, si bien puede distinguirse un incremento en o0y en algunas de las
aleaciones (es el caso por ejemplo de la 7178 y la 7055), en general su valor se
mantiene acotado (o,~ 530MPa), ver recuadro punteado en la Figura 1.15. La

mayor parte de las aleaciones presenta valores 500 MPa <oc,<550MPa.

Esto deja claro que existen otras propiedades, ademas de la resistencia
mecanica, que han guiado el desarrollo de estos materiales. En la siguiente

figura pueden observarse algunos aspectos de interés:
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Figura 1.16 Cronologia en el desarrollo de aleaciones 7xxx, sus

propiedades destacadas y el contenido de Zn (%p), [27].

Puede distinguirse que el desarrollo de aleaciones 7xxx refleja en
general una tendencia a un mayor contenido de Zn y una disminucién en el
contenido de impurezas (como el Fe y Si). Mediante reformulaciones de
composicidon y los adecuados tratamientos térmicos se ha ido optimizando el
sistema metdlico buscando obtener balances convenientes entre sus

propiedades.

Sin entrar en detalles sobre los valores de las distintas propiedades, en
general, el desarrollo tecnoldgico sobre aleaciones de la serie 7xxx se ha
enfocado en mejorar algunas propiedades como la resistencia a la fatiga,
tenacidad a la rotura, resistencia a la propagacién de grietas, resistencia a la
corrosion y resistencia a la rotura por corrosion bajo tension (SCC). De esta
forma se tiende a ir incrementando las prestaciones y la durabilidad de estos
materiales. Por supuesto manteniendo la resistencia mecanica acotada dentro

de los valores caracteristicos de la serie (ver Figura 1.15), [27], [37].
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Una de las ultimas aleaciones desarrolladas, la aleacion 7085 (7,5% Zn,
1,5% Mg, 1,6% Cu), refleja este aspecto, mantiene una buena resistencia
mecanica, aunque con valores ligeramente disminuidos co~500MPa(ver Figura
1.15) y buena ductilidad (elongacion del 14%) [36], siendo una alternativa en
remplazo de por ejemplo la 7075, debido a sus ventajas relativas dadas por el
incremento en la resistencia a la corrosidn, tenacidad a la fractura, resistencia a
la fatiga, acompafadas con una baja sensibilidad a la velocidad de templado
[38], [39]. Este ultimo aspecto es sin duda de gran importancia tecnolégica para

los procesos de fabricacion.

Por ultimo, es interesante notar que el desarrollo en la serie 7xxx
presenta un denominador comun: la tendencia a disminuir la concentracion de
impurezas. En algunas aleaciones, se presentan requerimientos de
concentracion por debajo del 0,1%p para varios de los elementos usualmente
presentes (Fe, Si, Mn, Ti, etc.),ver Figura 1.16 y remitirse a [7] para ver los
limites de composicién quimica de cada aleacién. Este aspecto, claramente
impacta en el costo de las aleaciones y ademas va en detrimento de la
sustentabilidad de estos materiales, ya que las rigurosas especificaciones de
composicién representan grandes dificultades para la elaboracién de
aleaciones a partir de la refusion de chatarra de aluminio, por mas que esta sea

adecuadamente seleccionada [3]

1.3.3 Aleaciones de aluminio 7x75

Dentro de este subgrupo de aleaciones, las 7x75, se encuentra la
aleacion original (7075) y dos variantes de la misma, estas aleaciones son las
denominadas 7175 y 7475. Ambas establecen una composicion quimica mas
acotada de elementos indeseados tales como el Fe, Mn, Si y Ti, y contienen
aproximadamente la misma concentracion de aleantes mayoritarios, incluido el
Cr.

La composiciéon quimica de las distintas aleaciones del subgrupo se

presenta a continuacién en la Tabla 1.4.
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Tabla 1.4 Composicion quimica de aleaciones 7x75 (%p)

N i Fe |Cu |Mn | Mg Cr Zn T | O | Oros-
Designacion cada Al
todos
o
7075 040 |0.50 | 12-200 030 |21-29 |018-028| 5161 | 020 | 0.05 0.15 resto
7175 015 | 020 | 12-20{010 |21-29 |018-028| 51-61 | 010 | 003 0.15 resto
7475 010 |0.12 | 12-19/ 006 | 1926 |018-025| 5262 | 0.06 | 0.05 0.15 resto
Las dos versiones modificadas tienden a mejorar algunos de los
aspectos mas deficientes de la 7075. Particularmente la aleacién 7475, de gran
importancia tecnoldgica (ver Figura 1.16), ha sido desarrollada para
aplicaciones que requieren una combinacién de elevada resistencia mecanica
(propia de la 7075), tenacidad a la fractura y resistencia a la propagacién de
grietas por fatiga [38].
En la siguiente figura pueden verse las diferencias en algunas
propiedades de interés entre distintas aleaciones, incluidas la 7075 y la 7475:
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Figura 1.17 Propiedades de aleaciones termoenvejecibles 2xxx y 7xxx
entre estas la 7075 y 7074; (a) resistencia a la fatiga, tension vs N.° de ciclos,

[40]; (b) tensidn de fluencia, elongacion % y tenacidad a la fractura K¢ [38].

Es claro que comparativamente la 7475 muestra notables mejorias con

respecto a la 7075, tanto en la resistencia a la fatiga como en la tenacidad a la
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fractura en la que la 7475 presenta por ejemplo valores ~40% superiores que la
7075. Por otra parte, la tension de fluencia y la ductilidad muestran valores

similares, [40].
% Aleacién 7075

En el contexto presentado y pese a haberse desarrollado una gran
cantidad de otras aleaciones Al-Zn-Mg-Cu, la 7075 permanece como material
de referencia de la serie 7xxx. Bajo el tratamiento T6 presenta una relacién
resistencia/peso elevada, bajo costo de produccion y buena maquinabilidad,
aspectos por lo que sigue siendo un material requerido y extendidamente

empleado en partes estructurales de aeronaves [10], [38].

Ademas, valga destacar, que esta aleacidon en particular ha sido muy
estudiada por su gran importancia tecnoldgica y actualmente a casi 80 afios de
ser utilizada por primera vez (introducida por Alcoa en 1943 [27]), continua
siendo intensivamente investigada, buscando aprovechar toda su potencialidad
y permitiendo asimismo avanzar en el conocimiento sobre el sistema metalico
Al-Zn-Mg-Cu.

Con el propdsito de evidenciar claramente este aspecto, a continuacion
se presenta un reporte estadistico adquirido de una base de datos bibliografica

de resumenes y citas de articulos de revistas cientificas (Scopus):
Documents by year
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Documents by subject area

Other (2.9%)

Energy (1.0%)
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Computer Scienc... (3.0%) ]
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Chemistry (3.9%) "
Physics and Ast... (13.9%) :

(b) Materials Scien... (31.5%)

Figura 1.18 Datos estadisticos de publicaciones cientificas sobre la
aleacion 7075; (a) cantidad de documentos por ano; (b) distribucion de las

publicaciones por area de conocimiento. Fuente: Scopus, [41].

Es interesante de resaltar la tendencia creciente de publicaciones
cientificas sobre esta aleacion. La gran cantidad de publicaciones, con
~500/ano entre el 2018 y 2022, evidencia la notable importancia de la aleacion
7075 en ciencia y tecnologia. Las principales areas de conocimiento dedicadas
a su estudio, como es de esperarse, son: Ingenieria, Ciencia de Materiales,
Fisica y Astronomia; estas involucran mas del 80 % del total de publicaciones.

Queda de esta forma presentado el marco contextual en lo que hace a
ciencia e ingenieria de aleaciones termoenvejeibles base aluminio, con

particular atencidn sobre la serie 7xxx.
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1.4 Trabajo de Tesis

El presente trabajo de tesis se inserta en el area de ciencia de
materiales, concretamente en el estudio de aleaciones termoenvejecibles base
aluminio del sistema Al-Zn-Mg-Cu. Se presenta un estudio detallado de los
procesos de precipitacién y las propiedades mecanicas, con especial énfasis
en la comprension de la dependencia propiedades/microestructura de esta
familia de aleaciones. La investigacién, de fuerte impronta experimental, se
realizé particularmente sobre una aleacion que puede considerarse una de las
mas representativas de su serie, la 7075. Esta aleaciéon, como se menciond
previamente, se caracteriza por lograr modificar significativamente sus
propiedades mecanicas mediante tratamientos térmicos y se situa dentro de las

termoenvejecibles base Al de mayor resistencia mecanica.

Por lo expuesto y dado que las aleaciones de la serie 7xxx poseen una
gran variedad de fases metaestables que precipitan desde la solucion sélida
sobresaturada, las mismas son objeto de estudio permanente desde hace
décadas y aun hoy estan lejos de haber sido analizadas exhaustivamente. La
informacion que se presenta en la presente Tesis permite comprender aspectos
determinantes de las propiedades mecanicas del sistema Al-Zn-Mg-(Cu),
ampliar el conocimiento sobre el efecto de variados tratamientos térmicos vy
modificaciones microestructurales sobre el sistema, favoreciendo a establecer

los alcances, limitaciones y potencialidades de este sistema metalico.

Particularmente, el estudio de las transformaciones de fase sélido-solido
y las propiedades mecanicas de aleaciones termoenvejecibles base Al
constituye una de las principales lineas de investigacion del grupo Propiedades
Mecanicas y Transformaciones de Fase del Instituto de Fisica de Materiales

Tandil, IFIMAT. Alli se realizé la presente Tesis, integramente.
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Capitulo 2

Aspectos experimentales




2 Aspectos experimentales

En este capitulo se presenta la aleacion sobre la cual se centra el trabajo
de esta Tesis y se describen los procedimientos experimentales utilizados para

su tratamiento y estudio.

Se detallan las caracteristicas de las muestras utilizadas en los distintos
experimentos y su proceso de obtencion, junto a una breve descripcidn
introductoria a las técnicas experimentales utilizadas. A su vez se especifican

los equipos particulares involucrados en las mediciones.

2.1 La aleacion

El material estudiado fue una aleacién comercial de aluminio AW-7075
provista en forma de placa de 12 mm de espesor. Esta aleacion corresponde a
las denominadas trabajables y se caracteriza por ser termoenvejecible;
contiene como principales aleantes Al-Zn-Mg-Cu, su composicidén quimica se

presenta en la Tabla 2.1.
Tabla 2.1 Composicion quimica aleacion AW-7075

Al Cu Fe Mg Mn Si Zn Ti Cr oftros

% peso* 89,62 1,60 0,13 247 0,02 0,08 5,81 0,04 0,20 0,03

% atomico** 93,632 0,710 0,0656 2,864 0,0103 0,0803 2,51 0,024 0,108  ----

* Reporte de ensayo proporcionado por Alcoa Europe — Flat Rolled Products
** Porcentajes atébmicos obtenidos a partir de la composicion en % peso, sin considerar las

impurezas (otros).

El material fue tratado termomecanicamente durante el proceso de
fabricacion y se presenta con un tratamiento térmico final de endurecimiento,

bajo la denominacion T651. Esta denominacion involucra la siguiente
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secuencia de pasos: solubilizado a 480°C; templado; estiramiento hasta lograr
cierta deformacion permanente preestablecida (1,5-3%); finalmente
envejecimiento isotérmico a 120°C durante 24 hs [8]. Este tratamiento de
termoendurecimiento es normalmente utilizado por alcanzar el maximo

endurecimiento de la aleacion, habitualmente denominado “peak aged”.

Dado que el laminado es un proceso de conformado plastico con
caracteristicas fuertemente direccionales [42], se definen tres direcciones
ortogonales entre si, la direccion principal de trabajado coincidente con la
direccion de laminacion de la placa (direccion longitudinal, DL), y sus dos
direcciones transversales: la direccion transversal menor (DTy,) que coincide
con el espesor de la chapa y la mayor perpendicular a las otras dos direcciones
definidas (DTym). Esta nomenclatura sera de utilidad para el analisis

microestructural y de propiedades mecanicas.

Los procesos de precipitacion, transformaciones de fase que tienen lugar
en esta aleacion cuando es térmicamente tratada y sus propiedades
mecanicas, se estudiaron mediante las siguientes técnicas experimentales:
tratamientos térmicos, analisis metalografico, determinaciones de microdureza,
ensayos mecanicos de traccion/compresion, calorimetria diferencial de barrido

y resistometria eléctrica.

Tales técnicas, abordadas en su conjunto, brindan la informacion
fundamental para el estudio de transformaciones de fase y propiedades

mecanicas.
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2.2 Tratamientos térmicos

Estos procesos experimentales permiten en general alterar el estado de
los materiales con la finalidad de obtener alguna propiedad ventajosa en
relacion al uso o aplicacion al cual se destine, o simplemente para su estudio.
El comportamiento de la aleacion AW-7075 depende fuertemente de los
tratamientos térmicos que se le apliquen, dado su caracter termotratable, por lo
que es crucial controlar convenientemente la temperatura y el tiempo,

desarrollando asi el proceso térmico deseado.

En este trabajo se utilizaron hornos resistivos de 220V construidos
integramente en el IFIMAT, operados mediante controladores del tipo PID
(proporcional-integral-derivado), con potencia entre 1 a 5 KW y nudcleos
ceramicos cilindricos de entre 30 y 50 cm de largo y ~8cm de diametro.
Geometria que permite el conveniente control y estabilidad de temperatura. La

Figura 2.1 muestra uno de los equipos utilizados.

Figura 2.1: Horno resistivo con puerta utilizado para los tratamientos

térmicos

Dentro de los tratamientos térmicos realizados, podemos distinguir los

de solubilizado y los de precipitacion o envejecimiento. El primero permite que
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los elementos aleantes se disuelvan en la matriz de aluminio cubica centrada
en las caras, (FCC), formando una solucion solida homogénea, a su vez
permite la eliminacion en gran medida de los defectos como dislocaciones. La
concentracion de equilibrio de vacancias posee una dependencia exponencial
con la temperatura, por lo que durante el solubilizado se incrementa
notablemente su concentracion [22]. Una vez alcanzado este estado, el
material se enfria bruscamente, proceso que se denomina templado,
reteniendo en gran medida el estado de alta temperatura el cual posee alta
densidad de vacancias retenidas y el soluto distribuido homogéneamente en la
fase matriz. En adelante, nos referiremos al estado del material asi obtenido

como solucién solida sobresaturada (SSS).

Los tratamientos de solubilizado se realizaron entre 480 - 485 °C durante
1,5 hs y el temple se realiz6 en abundante agua, para garantizar el rapido
enfriamiento, a una temperatura de ~ 2°C. Posteriormente se realizaron
tratamientos de envejecimiento isotérmico en el rango de temperaturas entre
ambiente y 200°C, para ello las muestras se introdujeron dentro de hornos
resistivos provistos de un masivo bloque de aluminio sobre el cual se ubica la
muestra, se logra asi una buena estabilidad térmica durante los tratamientos
con AT=+2°C.

En todos los casos el control de los tratamientos térmicos se realizo
anexando una termocupla de control soldada a la muestra o ubicada lo mas

cerca posible para verificar el correcto control del tratamiento.

Luego de los envejecimientos y previo a los ensayos de las muestras, en
los casos que fue necesario debido a los tiempos involucrados, el material se
almacend en un super freezer a baja temperatura (T~-70°C) para evitar la
generacion de cambios en el estado de precipitacion de las muestras. Se
corroboré la inexistencia de cambios apreciables en su estado mediante
mediciones de microdureza a temperatura ambiente, antes y luego de la
permanencia a baja temperatura, incluso para periodos muy prolongados de

almacenaje (algunos meses).
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2.3 Analisis metalografico

La metalografia comprende las practicas tendientes a estudiar la
estructura y constitucion de los metales y aleaciones, incluye principalmente la
seleccion y corte de las muestras, su pulido y ataque quimico, analisis

macrografico o micrografico mediante un microscopio éptico y/o electronico.

La etapa inicial de seleccién de muestras es de gran importancia ya que
la correcta seleccion de las mismas lleva a la obtencidn de fracciones
representativas del estado del material. La extraccion de las probetas no debe
alterar, dentro de lo posible, el estado del material, cuidando de no inducir

excesivas modificaciones por deformacion plastica o calentamiento [43].

Para la caracterizacién realizada en este trabajo las muestras se
seleccionaron tal como se ilustra en la Figura 2.2, teniendo en cuenta las
caracteristicas del proceso de fabricaciéon, la direccion definida como
longitudinal (DL) es coincidente con la direccion de laminacion. Las probetas se
cortaron con forma de placa de dimensiones 10mmx10mmx1,5mm con un
disco diamantado a baja velocidad y con circulacion de querosene como liquido

de refrigeracion y limpieza.

direccion longitudinal (DL)

- - —-c === 3 1 F-=ee==-
-
-
-
-
-
-

Figura 2.2 Muestreo en la placa de material AW- 7075

La preparacion de las probetas se realizé mediante un pulido mecanico
con lijas abrasivas de SiC hasta grit n°1000, seguido de un pulido en pafio con
pasta diamantada de 3 ym de grano. Para la refrigeracion, lubricacion y
limpieza de la superficie de pulido se utilizé agua en el caso de las lijas
abrasivas y alcohol al 60% en el pulido con pasta diamantada. Finalmente se
efectu6 un ataque quimico (7,5 ml HNOS3, 5 ml HCI, 2,5 ml HF, 35 ml H20) por
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inmersion durante diez segundos a temperatura ambiente [44]. Para las
muestras en estado solubilizado el tiempo de ataque aplicado fue menor ~6 s,

por sufrir un sobre ataque para tiempos mayores.

Para las observaciones microestructurales se utilizd un microscopio
optico Rietchert MEF, provisto de una camara digital, tal como el que se

muestra en la Figura 2.3.

Figura 2.3 Banco metalografico - Rietchert

El adquisidor de imagenes brinda la posibilidad de tomar imagenes

digitales en todo el rango de aumentos que va desde 50X a 800X.

Con este procedimiento se revel6 la estructura granular y la presencia de
intermetalicos. Se realizd un analisis cuantitativo mediante un software

adecuado para mediciones microestructurales (Imaged para Windows).

Para las mediciones de tamafio de grano, se analizaron longitudes
caracteristicas de los granos. Se realizaron mas de 50 medidas de cada una de
ellas para obtener asi sus valores promedio.

Para la determinacion del area promedio de grano se realizaron

mediciones de area sobre ~50 granos, las micrografias involucradas se
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analizaron detalladamente de forma de no omitir ninguno de los granos
presentes en la superficie de medicion.

La fraccion volumétrica de constituyentes intermetalicos se obtuvo
mediante la relacion del area abarcada por estas particulas y la superficie total
de medicion. Para ello se analizaron 5 campos de 10°um? analizando la
totalidad de las particulas visibles ~800 particulas/campo. A partir de estas

mediciones se obtuvo también su area promedio.
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2.4 Determinaciones de microdureza

El ensayo de dureza constituye una practica extendidamente utilizada en
el estudio de los materiales por tratarse de un ensayo simple, rapido y muy
repetible, con el que se obtienen valores numéricos representativos de la
resistencia que ofrece un material a la deformacion permanente mediante la
penetracion o rayado de otro material mas duro, habitualmente denominado
indentador o penetrador. Esta resistencia esta relacionada con las propiedades
elasticas y plasticas. De hecho, en metales, se la vincula fuertemente con la

tensién de fluencia plastica [45].

Existe una gran variedad de métodos propuestos para su determinacion,
siendo los valores obtenidos por un método particular, valores relativos, que
permiten comparar unos materiales con otros, o evaluar la influencia relativa de
un determinado tratamiento sobre el material. Es por ello que existen a su vez
tablas y comparaciones entre algunos métodos (bajo determinadas condiciones
de ensayo y para materiales particulares) que permiten la comparacién de los

valores de dureza obtenidos.

En este trabajo mediremos la dureza bajo ensayos estaticos de
penetracion, estos fijan la dureza del material por su resistencia a la
penetracion de un indentador (pueden ser de diferentes geometrias y
materiales), midiéndola como la relacién entre la carga aplicada al indentador
por un tiempo determinado y la impresion producida en el material. Cabe
aclarar que las mediciones siempre se deben evaluar en relacién con la carga

empleada, el tiempo de aplicacion y la geometria del indentador.

Particularmente se utilizé el ensayo conocido como Microdureza Vickers
(MHV), utiliza como penetrador un diamante en forma de piramide cuadrangular
de 136° entre caras, que es presionado mediante un sistema mecanico sobre la
superficie de la muestra bajo una carga P (Figura 2.4) que se aplica

suavemente, sin impacto y por un periodo de tiempo predeterminado.
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Figura 2.4 Esquema de la punta y la impronta para determinar microdureza
Vickers [406].

En este caso el valor de dureza es la carga soportada por unidad de
area de la indentacion, expresada en kilogramos fuerza por milimetro cuadrado
(kgf/mm?).

P
HV = 2.1
K Sup. impresion ec

La superficie de la impronta sobre el material es una piramide, del
analisis geométrico de la impronta, la ecuacién (2.1) se expresa en funcién de

las diagonales, segun [15]:

2P sin (g) _ 1854 i

k
d? d? gf/

uHV = mm2

] ec.2.2

Donde d es la diagonal media en mm, d=1/2(d1 + d2) ver Figura 2.4, P
es la carga aplicada en kgf y 8 es el angulo entre las caras de la piramide
(136°).

Pueden aplicarse cargas en el rango de 10 a 1000 gf con diferentes
tiempos de permanencia de la carga, generalmente 10 o 15s pudiendo llegar a
30s en ensayos especiales. Dadas las condiciones de ensayo las improntas

obtenidas son del orden de los micrones por lo que para la medicion de las
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diagonales sera necesaria su observacion con aumentos de al menos 400X
[47].

En este trabajo, para la determinacion de pHV, se utiliz6 un

microdurémetro Mitutoyo MVK-H1 como el que se ve en la Figura 2.5

|

Figura 2.5 Microdurémetro Mitutoyo MVK-H1

Para la realizacidon de los ensayos, se verifico la calibracion del aparato,
utilizando patrones de dureza, obteniendo una dispersion de menos del 2% en

al menos 5 determinaciones.

Los ensayos reportados en esta tesis se realizaron con 100gf de carga y
con un tiempo de aplicacién de 10s, las probetas se obtuvieron cuidando que
las caras de la muestra sean lo mas paralelas posible, de modo que el
indentador penetre de manera perpendicular a una de ellas. Las superficies
fueron pulidas mediante varios pasos en lijas de papel de carburo de silicio
comenzando con grit n°240 hasta alcanzar el pulido con lija grit n°1000.
Continuando luego la preparacién de la probeta en pafio con pasta diamantada
de 3um humedecido con alcohol al 60%. De esta manera se obtuvo una
superficie apropiada para efectuar las mediciones de yHV convenientemente.
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La dimensién de las diagonales de las improntas fue de alrededor de
40um, este valor es proximo al del tamafio de grano, mientras que el tamafo
de los precipitados y la distancia entre ellos es mucho menor, por lo tanto el
indentador explora una regién estadisticamente significativa de la muestra en

cada medicion.

El espesor minimo de las muestras fue de 1mm, este valor es mucho
mayor que el tamafio de las diagonales de la impronta y la profundidad de
penetracion, lo cual es muy importante para no distorsionar los resultados de

las mediciones.

Por otra parte los valores reportados son en todos los casos un
promedio de al menos 5 medidas, con una distancia entre improntas de 3
veces su dimension diagonal, evitando asi una posible influencia entre las

mediciones de la deformacién plastica generada.

El numero de pHV esta definido como la carga sobre la superficie en
kgf/mmz, en los casos en que por conveniencia se presente en MPa, se habran
multiplicado los valores de pHV (kgf/mm?) x g (9,806 m/s®), obteniendo la

microdureza pHV* en MPa.
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2.5 Ensayos mecanicos de traccion y compresiéon

Los ensayos de compresion y traccion se realizaron a temperatura
ambiente en una maquina de ensayos universal Shimadzu Autograph DSS-
10T-S provista de una celda de carga de 10 toneladas. El equipo ejerce una
carga uniaxial sobre las muestras y permite controlar la velocidad de
deformacién o avance de la cruceta en un amplio rango 0,5 a 500 mm/min. La
celda de carga traduce la carga aplicada a unidades de voltaje en una escala
de -5 a 5 volts, la sefal es enviada al programa de captura de datos que
registra la carga, el desplazamiento entre cabezales y el tiempo
correspondiente a cada adquisicion, pudiendo fijarse también la frecuencia de

adquisiciéon de datos con un maximo de 1dato/125ms.

En la siguiente figura se presenta el equipo utilizado.

|

{ ] AUTOSRARH

Figura 2.6 Maquina universal de ensayos Shimadzu Autograph DSS-10T-S

Es de destacar que se trata de un equipo muy robusto, por lo que
introduce muy poca desviacion en los resultados debido a las deformaciones

de la linea, tanto en el arreglo para compresion como de traccion. En la Figura
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2.7 se muestra la disposicion del equipo para los dos tipos de ensayos que

difiere en las mordazas y arreglo utilizado.

Figura 2.7 Arreglos de la maquina universal de ensayo.

a) Traccion b) Compresion.

El sistema de fijacién de las muestras de traccion cuenta con mordazas
planas nervadas para impedir el deslizamiento durante el ensayo, en
coincidencia con el tipo de probetas utilizadas. Las mismas fueron planas con
area transversal s x d(4,0x 1,2) mm? y 20 mm de longitud util (lo). Un esquema
de las probetas utilizadas puede verse en la Figura 2.8. El radio involucrado en
el cambio de seccidn entre los extremos y la longitud util fue en todos los casos
r=mm y tangente a la zona de 4mm generando una transicion suave en la
seccion, de crucial importancia para una distribucion homogénea de las
tensiones durante el ensayo. A su vez la linea de traccion presenta una junta
universal que permite un éptimo acomodamiento de la linea una vez iniciado el

ensayo.

A ¥
Figura 2.8 Esquema de la probeta de traccion

63



En el caso de los ensayos de compresion las superficies de contacto
tanto de la muestra como los platos de la maquina deben ser planas y
paralelas, esto permite que la carga aplicada se transmita de forma uniforme.
Aun con esta consideracion, para asegurar un perfecto apoyo, uno de los
platos de la maquina esta montado sobre una esfera de acero que le permite
cierta libertad para acomodarse salvando alguna pequefa diferencia en el
paralelismo. Tanto el material de los platos como la esfera de acero son de
gran dureza lo que evita deformaciones permanentes durante los ensayos que

alterarian los resultados obtenidos.

En las superficies de contacto muestra-plato se generan fuerzas de roce,
estas restringen la libre expansion transversal de la muestra generando un
estado complejo de tensiones. Para minimizar este efecto, que aleja las
condiciones del ensayo de un estado ideal de tensién simple [48], las caras de
las muestras en contacto con los platos fueron cubiertas con cinta de teflon y
grasa con disulfuro de molibdeno (MoS;), obteniendo una reduccion

significativa del coeficiente de friccion entre las superficies.

Las probetas de compresién fueron prismas rectangulares con base
cuadrada, d’~ 30 mm2, y 14 mm de altura, h, respetando la relacion de esbeltez

h/d, dentro de los valores recomendados [48]-[50]:

2h3 2.3
<d< ec.2.

En estas condiciones se favorece a que la tension se distribuya
homogéneamente a lo largo de la muestra, se evita en gran medida el pandeo,
que aparece en muestras muy esbeltas y el abarrilamiento en el caso que h/d<
2. Ademas, Ila lubricacion empleada en los ensayos disminuye
significativamente la tendencia al abarrilamiento. La relacion de esbeltez es
sumamente importante en ensayos de compresion, ya que puede afectar los
valores de tension-deformacion medidos invalidando el ensayo. Cuanto menor
sea la relacion h/d por debajo de 2, se necesitara una carga superior para la
misma deformacién debido a las restricciones impuestas en las superficies de

contacto.
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La preparacion de las muestras para los ensayos, se llevo a cabo en el
taller del IFIMAT. La chapa de material de 12 mm de espesor se cortd6 mediante
una sierra sin fin en distintas fracciones que se utilizaron posteriormente para la

obtencion de las probetas mediante procesos de maquinado mas precisos.

Las muestras de traccidon se obtuvieron en dos etapas. La primera fue el
fresado del material con especial atencién en las velocidades de maquinado
utilizadas, el buen estado del filo de las herramientas y la perpendicularidad
entre los planos, y una segunda etapa de corte para la cual se utilizd6 una
maquina de corte de baja velocidad, con disco diamantado y sistema de
refrigeracion, obteniendo las probetas planas del espesor deseado mediante un
sistema micrométrico incorporado en la maquina. Las muestras de compresiéon
se obtuvieron directamente por corte con disco de diamante en la maquina
anteriormente descripta, posteriormente se controlo y ajusto el paralelismo de
las caras mediante pulido mecanico con papel de lija de SiC grit n°® 600

utilizando un portamuestra para tal fin.

Con el procedimiento utilizado se introdujo muy poco dafo plastico en la
probetas, terminada su elaboraciéon todas fueron sometidas a un tratamiento
térmico de solubilizado y alivio de posibles tensiones residuales en el material,
480°C durante 1,5h.

Los ensayos se realizaron a una velocidad de desplazamiento constante
de 0,5mm/min, se utilizé un fondo de escala de 1000kgf, obteniéndose una
resolucidn de los valores de carga dada por el procesamiento de datos del
adquisidor de 0,1kgf. Los valores de deformacion se obtuvieron directamente a
partir del desplazamiento de la cruceta de la maquina de ensayo, no se utilizé
extensémetro. La tasa de adquisicion de datos fue de 1 dato/0,25 s, la misma
se considera suficiente dada la velocidad del ensayo y la resoluciéon en los

valores de carga registrada.

Los parametros caracteristicos de los ensayos de traccion se midieron
sobre las curvas de tension real (o) deformacion real (¢), tal como se presenta
en la Figura 2.9 (el tratamiento de curvas o-¢ reales (o verdaderas) se describe

en la seccion 5.5)
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max

Figura 2.9 Esquema de la determinacion de valores caracteristicos en una

curva genérica o-¢ en traccion.

Asi, se determinaron los valores caracteristicos de la curva; la tensién de
fluencia plastica inicial oy la deformacion € en el punto de apartamiento de la
linealidad correspondiente al rango elastico, la tensibn maxima Omax Y la
deformacion maxima ep™®, medida como la deformacion plastica y la tension ni

bien la carga alcanza su maximo [49].

En las curvas o-¢ obtenidas a partir de los ensayos de compresion se
determinaron los valores de 0y de forma analoga a la indicada en la figura 2.9.
La parte plastica de las curvas presentd ciertas anomalias, por lo que no
pudieron determinarse omax Y €p" - para esfuerzos de compresion, este aspecto

se discutira luego, junto a la presentacion de los resultados (capitulo 5).

Para el estudio del comportamiento durante la deformacion plastica los
datos obtenidos se presentan partiendo de oy, de esta manera se suprime la
region elastica presentandose en curvas o vs (e- ). Particularmente para el
analisis del endurecimiento por deformacion los resultados se presentan en
graficas de la velocidad de endurecimiento instantanea do/de vs el incremento

en la tension de fluencia (0-0p).
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2.6 Calorimetria Diferencial de Barrido (DSC)

La calorimetria consiste en la medicion de la cantidad de energia
intercambiada por un determinado material con sus alrededores en forma de
flujo calorifico. Mediante la Técnica de Calorimetria Diferencial de Barrido (DSC
por su abreviatura en inglés), es posible analizar procesos termodinamicos de
los materiales; como fusion, cristalizacion, otras transiciones de fase, energias
de activacion de reacciones, etc. Especificamente, en relacion al trabajo de
esta tesis, permite estudiar transformaciones de fase metaestables en sistemas

metalicos [51].

En este ensayo la muestra de material bajo estudio es analizada con
respecto a una muestra de referencia, midiendo el disimil comportamiento entre
ambas durante el calentamiento o enfriamiento. La muestra de referencia es
generalmente elegida por su inercia quimica en el rango de temperaturas de
interés [52].

Ambas, muestra y referencia, son situadas sobre un mismo horno, que
permite el calentamiento o enfriamiento a una velocidad constante (®). En
estas condiciones se establecen flujos calorificos entre los cuerpos

intervinientes.

En la Figura 2.10 se presenta un esquema del nucleo del calorimetro,
constituida por el horno de calentamiento y la camara con la respectiva
ubicacion de muestra y referencia. Alli se indican los flujos caléricos dQ/dt y la
diferencia de temperatura AT, representando mediante subindices los
componentes intervinientes, referenciando al horno (h), a la muestra (m) o a la

referencia (r).
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Figura 2.10 Esquema de un Calorimetro DSC por flujo calorifico[53].

La diferencia Tn-T, dependera de @, la conductividad térmica y de la
capacidad calorifica de la muestra. Si, al alcanzar determinada temperatura
(durante un proceso de calentamiento), la muestra experimenta un proceso
exotérmico (libera calor), la diferencia de temperatura ATy, disminuira de valor
rapidamente, con un correspondiente decremento del flujo de calor hacia ella.
Parte del calor generado en la muestra fluirda hacia la referencia (dQn,/dt),
debido a que se establecera una diferencia entre las temperaturas de ambas.
Esta diferencia AT constituira una medida del calor intercambiado entre
muestra y referencia y, por consiguiente, del calor liberado en la reaccion [53].
Es oportuno remarcar que la sefal pura medida por los calorimetros es la
diferencia de temperatura entre la muestra y la referencia, medida como una

diferencia de potencial eléctrico [52].

Existe un factor de proporcionalidad, que suele depender de la
temperatura, entre AT y el calor de la reaccion y se lo obtiene mediante un
proceso de calibracion. Conocido dicho factor, el calorimetro entrega
directamente una senal correspondiente al flujo de calor por unidad de tiempo
dQ/dt [mW].

En este trabajo se utilizaron dos equipos DSC por flujo de calor, uno
marca Rheometric Scientific modelo SP y otro marca Setaram modelo 131 Evo

DC, los mismos se presentan en la Figura 2.11.
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Figura 2.11 Calorimetro diferencial de barrido. (a) Rheometric Scientific SP;
(b) Setaram 131 evo DC

En ambos equipos, la camara donde se ubican la muestra y la referencia
posee un circuito para el venteo con un gas inerte que proporcione una
atmédsfera conductora, y ademas purgue la camara evitando la posible
condensacioén del vapor de agua del aire y de posibles materiales vaporizados,
sobre las paredes del horno. A su vez, se evita asi la oxidacion del equipo y de
las muestras. El gas de venteo utilizado durante todos los ensayos fue argén
(Ar).

El rango de temperaturas de trabajo del calorimetro Rheometric
Scientific estda comprendido entre -100°C y 600°C, siendo las inestabilidades
de linea de base menores a 1mW. La velocidad de calentamiento, ®, puede
elegirse entre 0,1 °C/min y 100 °C/min. El calorimetro Setaram permite

controlar @ en el mismo rango y opera entre - 170°C y 700°C.

Para realizar mediciones a temperaturas por debajo de ambiente
(T~25°C), es necesario enfriar la camara del calorimetro, disminuyendo asi la
temperatura del conjunto platina y muestras. A tal fin, el equipo Rheometric
Scientific cuenta con un circuito de refrigeracion que recorre externamente la

camara, este sistema puede funcionar con distintos gases, en este trabajo se lo
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utilizé con circulacion de aire a baja temperatura ~0°C con un flujo de 25 I/min a
presion atmosférica, en estas condiciones se logré una temperatura minima de
6°C en el interior de la camara previo a comenzar los ensayos. Por su parte, el
calorimetro Setaram dispone para ello de un criostato contenedor de liquido
refrigerante que se posiciona envolviendo la camara del horno. El refrigerante
utilizado, enfriado en un super freezer, se incorpord en el criostato a -70°C
permitiendo lograr termogramas con buena linea de base para una temperatura

inicial de muestra de -15°C.

La intensidad del flujo calorifico por unidad de tiempo (dQ/dt) viene dada
por los calorimetros en unidades de mW, por lo que para poder determinar
valores de areas y alturas de picos comparables entre una medida y otra,
deben ser normalizadas de forma de independizarse de @ y de la masa propia
de cada muestra, para ello dividimos la sefial calorimétrica por ®=(dT/dt), y por
la masa (m), obtenemos asi la sefal de flujo calorifico en unidades de mJ/gK.
dQ . ( dT) dQ

E. ma =m ec.2.4

La senal de flujo de calor en funcion de la temperatura medida por el
calorimetro, a la que nos referiremos en adelante como termograma, se
presenta con la siguiente convencién de signos. Un proceso exotérmico
(liberacion de calor por parte de la muestra) se visualiza como un pico o sefal
hacia arriba asignandole valores positivos de flujo caldrico, y un proceso
endotérmico (absorcién de calor por parte de la muestra), como una sefal

hacia abajo asignandole valores negativos.

Los datos obtenidos se presentan en curvas dQ/(® m dt) vs T, en los
que la senal propia del equipo (linea de base) fue previamente restada para
poder estudiar sélo la sefal producida por las transformaciones de nuestro
interés. Sobre los termogramas se analizaron las temperaturas caracteristicas

de los eventos térmicos y las energias involucradas como:

Tb

dQ _, _ L . mJ
E(b Im~! dT = Energia involucrada en el evento térmico en [E] ec.2.5

Ta
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Siendo Ta y Tb las temperaturas de inicio y fin de la region de

temperaturas analizada.

Las muestras utilizadas fueron cortadas en forma de discos de ~3 mm
de diametro y ~1 mm de espesor, con un peso resultante de ~50 mg. Luego del
tratamiento térmico, y previo a cada ensayo, las mismas fueron lijadas con una
lija al agua grit n°® 1000 para remover todo tipo de suciedad y oxido permitiendo

una buena superficie de contacto entre la muestra y la platina del calorimetro.
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2.7 Resistometria eléctrica

La resistometria eléctrica es una técnica de gran interés en ciencia de
materiales por permitir medir la resistividad de un sélido conductor, propiedad
altamente sensible a cualquier cambio en la distribucion local de los atomos. Al
medir el comportamiento de la resistividad eléctrica de una muestra, es posible
estudiar los procesos de precipitacién y transformaciones de fase que en ella

suceden.

Particularmente, en el caso de aleaciones termoenvejecibles de
aluminio, esta técnica permite el estudio de la formacion de fases
metaestables, incluso para aquellos constituyentes que son simplemente

conglomerados y carecen de estructura cristalina propia [54], [55].

El método utilizado es conocido como el método de las cuatro puntas,
consiste en hacer circular por la muestra en estudio, una corriente eléctrica de
magnitud conocida | mientras que se mide la caida de potencial que ocurre
entre dos puntos de la misma, V, obteniéndose la resistencia medida, RE
segun RE=VII.

El equipo, representado por un diagrama de bloques, se presenta en la
Figura 2.12. Pueden identificarse dos circuitos, uno por el que circula la
corriente utilizada para la medicién y otro que se utiliza para la determinacién

de la tension.

punta e

multimetro
fuente muestra
®

de nanovoltimetro

corriente

interfase |EEE

PC

Figura 2.12 Esquema del equipo utilizado para medir resistometria eléctrica.
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El valor de RE se compone por la resistencia de la muestra (REy) y la
resistencia debido a los cables de conexion (RE;) y es afectada a su vez por la

presencia de los potenciales de contacto entre conexiones (v).
v
RE = RE,, + RE. + 7 ec.2.6

Para eliminar esta ultima perturbacion la fuente de corriente entrega una

corriente alterna de onda cuadrada como se presenta en la Figura 2.13. El
. . RE™ + RE™

valor de RE se determina como la semisuma REzf donde RE'=

Vvt y RE'= V'+v/I" segun el sentido de la corriente de medida (Figura 2.13).

De esta manera se elimina la contribucion v.

I+ _____________

il ) A I

v

Figura 2.13 Esquema de la corriente de onda cuadrada utilizada.

En relacion a la contribucion de los cables REc a la medicion RE, cabe
senalar que la corriente que se establece en el circuito de medicion I* es muy

baja, resultando REc I* <<REm | por lo que se puede despreciar.

El equipo utilizado esta integrado por tres mdodulos: un generador de
corriente Keithley 6220, un nanovoltimetro Keithley 182 y un multimetro
Keithley 195 A utilizado con una termocupla y una junta fria electronica para la
medicion de la temperatura de la muestra. Se realizaron mediciones durante
tratamientos isotérmicos en un rango de temperaturas entre ambiente y 180°C.
La corriente aplicada fue de £ 100mA. Los cables de conexion utilizados para

ambos circuitos fueron de CrAlFe con 0,2mm de diametro y 41,1Q/m de

73



resistencia lineal. Tanto los cables de corriente como de voltaje, se fijaron
sobre las muestras luego del solubilizado y previo a cada ensayo, mediante
soldadura de punto. Ademas se soldo una termocupla tipo K (cromel - alumel)

sobre el centro de la muestra.

Las muestras empleadas consistieron en laminas de entre 20 mm y 30
mm de largo y aproximadamente 2 mm? de &rea transversal. Los resultados se
presentan como la resistencia medida en funcién del tiempo de tratamiento
térmico, pudiendo normalizarse como ARE/RE,, donde ARE es la variacion de
RE durante el TT y RE( es la resistencia de la muestra en estado SSS, medida
a ~25°C. No se presentan medidas de la resistividad absoluta de las muestras
debido a que no se determind convenientemente la seccidn transversal y

longitud entre los puntos de medicidn de voltaje.
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Capitulo 3

Microestructura




3 Microestructura

En este capitulo se presenta una caracterizacion microestructural de la
aleacion AW-7075 realizada mediante microscopia optica. De la fase matriz se
presentan las dimensiones, morfologia y distribucién de granos, teniendo en
cuenta su relacion con la direccion de laminado del material. De las particulas
de segunda fase, se analizan los constituyentes intermetalicos. Ademas se
evalua la estabilidad microestructural (de los granos y de los constituyentes
intermetalicos) durante el TT de solubilizado.

Complementariamente, se utilizan fuentes bibliograficas para introducir
brevemente resultados acerca del analisis de las particulas responsables del
termoendurecimiento y dispersoides. Se considera que contribuyen a completar
un panorama general sobre la microestructura. Esta informacion es muy
pertinente dado que corresponde a estudios sobre aleaciones similares con

pequenas variantes de composicion respecto de la utilizada en este trabajo.

3.1 Introduccion

Las aleaciones termoenvejecibles Al-Zn-Mg-Cu presentan una
microestructura compuesta principalmente por una fase de estructura cristalina
FCC, propia del aleante mayoritario (Al ~ 90% en peso), denominada
habitualmente como fase matriz o solucién sdélida (SS).

En ella, se encuentran disueltos el resto de los aleantes, en mayor o
menor medida dependiendo principalmente de su concentracion en la aleacion
y su solubilidad en la fase matriz (fuertemente dependiente de la temperatura)
[56]. En tal sentido la solucion sélida posee Mg, Cu y Zn como los principales
solutos, (ver capitulo 1).

En general, los aleantes se disuelven parcialmente en la solucion sélida

y el remanente (no disuelto) se presenta en forma de compuestos
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intermetalicos, en su conjunto pertenecientes a lo que se conoce como
particulas de segunda fase. La microestructura de estas aleaciones presenta
una gran variedad de éstas particulas, con disimiles dimensiones, composicion
quimica y estructura cristalina.

Las particulas de segunda fase pueden clasificarse en tres tipos
principales:  constituyentes intermetalicos, dispersoides y particulas
responsables del termoenvejecimiento. Las primeras, son las que se presentan
con mayores dimensiones (~ 2 a 30um), su presencia se debe principalmente a
la reaccion de ciertos aleantes principales (Al- Cu- Mg) con Si y Fe, presentes
como impurezas en las aleaciones comerciales [56], [57]; los dispersoides, con
dimensiones ~ 20nm a 500nm, son compuestos intermetalicos cuya presencia
es intencional y busca principalmente controlar el tamafio de grano del material,
para ello se incorporan pequefas cantidades (<0,3% en peso) de elementos
tales como Cr o Zr [57]-[59]; por ultimo, las particulas responsables del
termoendurecimiento pueden presentar variadas dimensiones (~ 2nm a 50nm)
y estructuras, son generalmente metaestables y se forman durante los
tratamiento térmicos de envejecimiento [25], [60], [61].

De manera que, la caracterizacién microestructural de estas aleaciones
incluye principalmente el estudio de la estructura de granos de la fase matriz y
las particulas de segunda fase. De estas ultimas, solo aquellas de mayor
tamarno, del orden de algunos um, pueden analizarse por microscopia optica
siendo necesaria la utilizacién de microscopia electronica y difraccién de rayos
X para estudiar las particulas de menor tamano [60], [62].

Es importante mencionar que la microestructura del material depende
fuertemente de su historial termomecanico. De tal modo, como consecuencia
de la presencia de multiples elementos aleantes (ej: Zn, Mg, Cu, Si, Fe, Mn, Ti,
Cr) y de los variados procesos involucrados en su obtencién (fundicion,
tratamientos térmicos y conformado plastico), es de esperar que presente una

compleja y heterogénea microestructura.
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3.2 Detalles experimentales

Para la realizacion de las experiencias correspondientes a esta seccion
las probetas se obtuvieron bajo las consideraciones descriptas en el Capitulo 2,
el material se analizé en tres planos ortogonales tal como se present6 en la
Figura 2.2.

Las muestras a analizar en estado solubilizado fueron sometidas a un
tratamiento isotérmico a 480 — 485°C durante 2,5 hs seguido de un templado
en agua destilada a una temperatura de ~ 2°C. Este tratamiento es similar al
descripto en la seccién 2.2 para obtener el estado SSS a excepcién del tiempo
de permanencia a la temperatura de solubilizado, el cual se extendi6 a t=2,5hs.
Se espera que de existir modificaciones en las dimensiones de los granos (por
su crecimiento durante la permanencia a alta temperatura) o en la poblacion de
constituyentes intermetalicos (podria presentarse disolucién parcial), la
prolongacion del TT permita que las mismas sean mas notorias y se facilite su
identificacion. Caso contrario, si las dimensiones se observan constantes para
un TT de 2,5hs podremos asegurar la estabilidad de la microestructura durante
el tratamiento basico de solubilizado utilizado en este trabajo (480 - 485°C
durante 1,5hs).

Debido a la acentuada anisotropia presente en los granos, para analizar
su tamano se optd por analizar tres dimensiones caracteristicas en
coincidencia con las direcciones ortogonales antes definidas (ver seccion 2.1),
obteniendo lo que se denomina el largo (en la direccion longitudinal, DL), ancho
(en la direccion transversal mayor, DTy) y espesor (en la direccion transversal
menor, DT,,) promedio de los granos.

Acerca de la medicion de la fraccidon en volumen de los constituyentes
intermetalicos, valga aclarar que considerar que la fraccibn en area es
equivalente a la fraccidn volumétrica es estrictamente valido para particulas
distribuidas homogéneamente en el material. Sin embargo, en un material con
una distribucidn heterogénea se puede lograr una buena estimacion analizando
regiones representativas del material y realizando la cuantificacion en varios

campos de observacion [23], [63].
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3.3 Microestructura del material

La microestructura del material se estudi6 en una primera instancia
analizando los diferentes planos relacionados con la geometria del material. La
microestructura revelada se presenta en la Figura 3.1 donde se indica la

direccion en que el material fue laminado.

- Direccién de laminacién (DL)

Figura 3.1 Micrografias de AW 7075- T651 mostrando la estructura de granos
del material observada en tres planos ortogonales. a) Plano DL DTy; b) Plano
DL DTyy; c) plano DTy DTr,

Puede apreciarse que se encuentra una marcada diferencia entre la
geometria y tamafio de los granos revelados en cada plano, esta diferencia es
esperable para materiales que han sido sometidos a un intenso proceso de
conformado plastico, con grandes modificaciones en las dimensiones. En este
caso la estructura granular se corresponde con el proceso de laminado que da

lugar a la obtencién de placas [5]. Los granos se presentan alargados en
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coincidencia con la direccion del laminado, ensanchados en la direccion
transversal mayor y, contrariamente, disminuidos en la direccioén transversal
menor. Por ello, resulta apropiado evaluar sus dimensiones en correspondencia
con las tres direcciones antes definidas, obteniendo el largo, el ancho y el

espesor de los granos.

3.31 Tamaino de grano

Identificada la anisotropia, se realizaron mediciones de areas y
dimensiones caracteristicas de los granos. A su vez, se estudio la estabilidad
del tamafo de grano medido, aspecto que resulta de gran importancia ya que
para el estudio de las propiedades y transformaciones de fase del material,
este sera sometido a diferentes tratamientos térmicos que podrian traer

aparejada la modificacion de la estructura de granos.

Del analisis del tamafo de grano del material en el estado inicial se
arrib6 a los siguientes valores promedio (155 +13) ym de largo, (90 £8) um de

ancho y (25 = 0,9) um de espesor.

Para analizar la estabilidad del tamafno de grano se efectué el
tratamiento térmico de solubilizado (corresponde al TT de mayor temperatura
empleado en este trabajo), luego del cual se realizaron nuevamente
observaciones micrograficas. Se midieron ciertas dimensiones caracteristicas
sobre uno de los planos, el plano DL DTy (ver Figura 3.1), determinandose la
dimension de grano en la direccidon longitudinal (largo), en la transversal mayor
(ancho) y el valor del area de grano promedio. Al comparar los valores medidos
para ambos estados del material (estado inicial y SSS) se pudo evaluar si la
permanencia a altas temperaturas modifica o0 no el tamano de grano del

material. Los resultados obtenidos se presentan en la Tabla 3.1.

Tabla 3.1 Medicién del tamafio de grano del material en dos direcciones.

Tamano de grano promedio

Direccidn transversal Direccidon Longitudinal

. A 2
Estado del material mayor [um] [um] Area [um?]
Estado inicial T651 9048 155+13 1340042100
Solubilizado 8117 16817 12600+2500
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Los valores obtenidos muestran que tanto las mediciones de longitud
como de area no presentan diferencias muy significativas (del orden del 10%)
entre los distintos estados del material. Los valores permanecen estables con
diferencias que se presentan dentro de la incertidumbre de los valores
medidos. De tal modo, el tratamiento de solubilizado no modifica la morfologia
y tamano de los granos, pudiendo descartar la influencia de esta variable al

analizar la respuesta del material frente a los diferentes tratamientos térmicos.

La medicion del area de grano promedio en la superficie de la placa (en
estado inicial) resulté en un valor de (13400 + 2100) um?, si consideramos una
forma eliptica y utilizamos las longitudes medias en ambas direcciones de la
Tabla 3.1 se obtiene un area de (10600 + 1400)um?, de modo que considerar

una geometria eliptica resulta bastante razonable.

A continuacion, en la Figura 3.2, se muestra la microestructura

correspondiente al material solubilizado.

Figura 3.2 Micrografias del material en estado solubilizado. Pueden verse los

bordes de grano y particulas intragranulares. a) plano DL DTy b) plano DTy DT,

De la observacion de la morfologia revelada en las micrografias,
presentadas en la Figura 3.1 y Figura 3.2 y considerando las mediciones
realizadas en los tres planos seleccionados se concluye que los granos poseen
una morfologia que, aunque mas compleja, puede asemejarse a una geometria

elipsoidal.

81



3.3.2 Particulas de segunda fase

% Constituyentes intermetalicos

A continuacion se describe la presencia y distribucidon de las particulas
de segunda fase de mayor dimension, visibles por microscopia 6ptica. En la
Figura 3.3 se presentan micrografias del material en su estado inicial donde
pueden observarse la presencia de constituyentes intermetalicos. Estos, luego
del ataque quimico, contrastan notoriamente con la fase matriz distinguiéndose

con claridad, situacion que facilita su analisis y cuantificacion.

Sin embargo, valga senalar que, en las condiciones experimentales
empleadas no fue posible distinguir distintos tipos de intermetalicos de entre el
conjunto de particulas. El ataque quimico realizado no reveld diferencias de
contraste apreciables entre las particulas y en lo que refiere a su morfologia, la
misma es tan variada que tampoco permite adjudicar alguna caracteristica que
sea distintiva de uno u otro intermetalico en particular. En este contexto el
anadlisis se realizd sobre el conjunto de constituyentes intermetalicos, sin

distincion.

Figura 3.3 Micrografia del material en estado inicial en el plano DL DTy

(superficie de la placa) visualizandose la presencia de constituyentes

intermetalicos (particulas oscuras).

En la figura anterior se observa una copiosa presencia de particulas de
segunda fase cuya distribucion se presenta alineada en gran medida en

coincidencia con la direccion del laminado, pudiéndose observar como estelas
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de precipitados de variados tamafos, algunas regiones que denotan este
aspecto se sefialan en la Figura 3.3. Las particulas observadas se presentan
mayoritariamente intragranulares, lo que sugiere que no estan actuando como
puntos de anclaje de bordes de grano, estando el control del tamafo de grano
principalmente asociado a la presencia de dispersoides (no Vvisibles por

microscopia 6ptica), segun bibliografia [5].

Ademas, dado el interés sobre los efectos de los TT, se estudio el
material luego de ser solubilizado, encontrando que Ilas particulas
intermetalicas no se disuelven durante las 2,5 hs de permanencia a 480°C. Al
ser ésta la mayor temperatura involucrada en los tratamientos en estado sélido
del material bajo estudio, es esperable que las particulas intermetalicas no se
vean modificadas durante otros TT. A continuacién, en la Figura 3.4 se puede

observar la persistencia de las particulas de intermetalicos luego del TT de

solubilizado.
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Figura 3.4 Micrografias del material en estado solubilizado, plano DTy DTy,

se visualizan particulas intermetalicas de variadas dimensiones y morfologias.

Del analisis cuantitativo de los constituyentes intermetalicos, evaluando
ambos estados conjuntamente (inicial y solubilizado), se obtuvo un area
promedio de (34+2)um?, a la vez se encontraron precipitados de gran tamafio
con un maximo de 128 uym de largo. La medicién de la fraccion en volumen de

precipitados, resulté en un valor de (3,1+0,1) % Vparticulas/Viotal.

La observacién de la microestructura y las mediciones realizadas indican

que las particulas se presentan estables frente a los tratamientos térmicos
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habituales, su morfologia se presenta muy variada y su distribucion ligada al

conformado plastico.

Acerca de la microestructura de constituyentes intermetalicos en
aleaciones 7xxx, pueden encontrarse en la bibliografia trabajos centrados
justamente en su estudio [35], [64]. Li y Starink (2001)[35] estudiaron el efecto
de la composicidn (concentracion de los aleantes Zn, Mg, y Cu) en la
microestructura de constituyentes intermetalicos presentes en aleaciones 7xxx
sobreenvejecidas, reportando valores de f, entre 0,026 y 0,017 dependiendo de
la composicion (principalmente del contenido de Cu), con f,~0,017 para una
aleacion Zn 5,94; Mg 2,34 ;Cu 1,79 %peso, la cual esta incluida dentro del
rango de concentraciones propio de aleaciones 7075. Mas recientemente,
Singh y col (2014)[64] realizaron un minucioso estudio de la microestructura de
constituyentes intermetalicos en una aleacién 7075 (tomografia 3D, “Xray
Sinchrotron”), logrando la caracterizacion microestructural de las distintas
particulas intermetalicas y poros. La f, de particulas reportada fue de ~0,016 y

de ~0,006 para los poros.

Al observar los valores de f, antes mencionados, considerando la
robustez experimental asociada a las técnicas experimentales utilizadas (SEM
y tomografia “Xray sinchrotron”) y tratdndose ademas de estudios sobre
materiales de composicion similar al que aqui se estudia, se considera que la f,
de constituyentes intermetalicos en la aleacién AW-7075 (este trabajo) muy

posiblemente también sea de ~0,016.

De modo que, al comparar los resultados propios con lo reportado en la
bibliografia [35], [64] encontramos que si bien las mediciones de f, realizadas
en este trabajo confluyen en un valor promedio con poca dispersion, que da
cuenta de la precision de la medicion, f,=0,031+0,001, el valor promedio

obtenido parece estar sesgado positivamente.

Posiblemente el sesgo (+) se deba a varios factores: (i) se ha realizado
un analisis superficial sobre una poblacion de particulas marcadamente
inhomogénea; (ii) puede que se estén considerando regiones que no
corresponden completamente a particulas intermetalicas. Este aspecto puede
verse favorecido ante la presencia de zonas con una gran densidad de
pequefias particulas intermetalicas entre las que no se distinguiria con claridad
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la fase matriz (ver por ejemplo zona de “composite inclusions”[64], en la Figura
3.5.a); (iii) la f, medida muy posiblemente incluya la f, de poros; (iiii) puede que
exista cierto grado de sobreataque quimico en las muestras, o que generaria
un incremento “artificial” del area de constituyentes intermetalicos observable

en las micrografias. Este ultimo aspecto contiene en general a (ii) y (iii).

A continuacion, en la Figura 3.5.a), se presenta una imagen de la
microestructura de aluminio 7075 (placa) correspondiente a las observaciones
realizadas por Singh y col (2014) [64]. La misma permite una observacion

detallada de las particulas intermetalicas presentes en la microestructura de

aleaciones 7075.

Stress (MPa)

0 2 4 6 & 10 12 w4 16 1
Strain (%)

Figura 3.5 a) Seccion en el plano DL DTy de una tomografia por RX de
una aleacion 7075. Gris(fondo): fase matriz; gris claro: AlysFesCu; blanco:
Al;CuzFe; gris oscuro: Mg,Si; negro: poros. “Composite inclusion”. contiene
AlxsFesCu y Al;CuzFe (no pueden diferenciarse). Fuente: Singh y col.(2014) [64].
b) curvas tension-deformaciéon de los distintos componentes de la

microestructura. Fuente: Singh y col. (2015) [65].

Al realizar una observacion cualitativa de la Figura 3.5 a), se visualizan
constituyentes intermetalicos de variadas dimensiones y morfologias, alineados
mayormente en la direccion DL. Las distintas fases identificadas pueden
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diferenciarse por la escala de grises tal como se indica en leyenda de la Figura
3.5. Al comparar esta imagen de la microestructura con las micrografias Opticas
antes presentadas (ver Figuras 3.2 a 3.4), pareciera que la poblacion de
particulas se encuentra mas dispersa en el material bajo estudio (placa de 12
mm, AW7075) que en el estudiado por Singh y col (2014) (placa de 25mm,
7075). Puede que ello obedezca a los diferentes procesos de conformado

plastico o bien remontarse incluso a la solidificacion del material.

Notar en este punto que existe una relacion de espesores de ~2:1 entre
ambos materiales, puede que el de menor espesor (este trabajo) haya sido
sometido a una mayor deformacion plastica con la consecuente fragmentacion

y distribucién de las particulas.

Este ultimo aspecto, rotura de las particulas intermetalicas durante la
deformacion plastica del material, concuerda con los resultados experimentales
en [64], [65] que demuestran que estas particulas practicamente no pueden
deformarse plasticamente. En la Figura 3.5 b) puede verse que existe un disimil
comportamiento mecanico entre la fase matriz y las fases intermetalicas. Es
claro que los constituyentes intermetalicos, sobre todo la fase Al;CuxFe, son

particulas fragiles.

Muy posiblemente, la formacion de los constituyentes intermetalicos ha
ocurrido a altas temperaturas durante la solidificacién del material en el proceso

de colado [5], [66], fragmentandose luego, durante el conformado plastico.

En particular, durante el laminado en caliente, es esperable que las
particulas intermetalicas fragiles se rompan debido a los esfuerzos a los que se
somete el material, generando particulas de diversos tamafos que se
distribuyen acompanando el flujo plastico del material durante el conformado

[49], en concordancia con lo observado en las Figuras 3.3 y 3.4.

Nétese que en el plano observado en la Figura 3.4 (normal a la direccién
de laminado), a diferencia de las micrografias en la Figura 3.3, no se aprecian
particulas alineadas, lo cual es esperable dada la fuerte direccionalidad de la

deformacion en el proceso de laminado.

Numerosos estudios de la microestructura de aleaciones Al-Zn-Mg-Cu

[35], [57], [66]-[69], concuerdan en que estas particulas se presentan con
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variadas morfologias e insolubles durante los TT de solubilizado vy
envejecimiento. Requiriéendose TT a alta temperatura (comparable a la de
solubilizado) por tiempos prolongados para lograr ciertas modificaciones en los
intermetalicos presentes. Tales TT se conocen como tratamientos de
homogeneizado (~480°C durante t ~24hs) [8], [66] y se utilizan habitualmente
para modificar la estructura de colada (“as cast”) de las aleaciones con

anterioridad al conformado plastico.

Los principales constituyentes intermetalicos reportados son: Al;CusFe,
AlxsFesCu, a-AlyFesSi, Mg,Si, Al,CuMg entre otros compuestos con Fe y Cu.
Particularmente, para aleaciones Al-Zn-Mg-Cu alrededor de la composicion
quimica bajo estudio (~ Mg 2,5% en peso, Cu 1,5% en peso, Zn 5,8% en peso),
la fase Al,CuMg (reportada para numerosas aleaciones 7xxx) no se presenta
dentro de los constituyente intermetalicos mayoritarios dado que puede ser
disuelta mediante tratamientos térmicos, no se descarta su presencia [35], [57],
[67]. Los constituyentes intermetalicos que contienen Fe y Cu (AlxsFesCu y

Al;CuzFe) serian los mayoritarios y en segundo lugar, Mg,Si [64].

Los resultados obtenidos en este trabajo indican como principales
aspectos caracteristicos de la poblacion de constituyentes intermetalicos, los
siguientes: particulas insolubles; presencia intragranular; comportamiento fragil
con indicios de rotura durante el proceso de laminado; distribucion no

homogénea ligada a la direccionalidad del proceso de conformado plastico.

Tales aspectos sugieren que, dentro de las posibles fases reportadas en
la bibliografia para aleaciones 7xxx, las particulas presentes en la aleacion AW
7075 (este trabajo) serian principalmente Al;CusFe, AlysFesCu y Al FesSi
(habria que evaluar si Alx;FesCu y AliFesSi son fragiles como la fase
Al;CuzFe, ver figura 3.5b). En relacion a la fase Mg,Si; presenta un
comportamiento relativamente ductil [65] (ver figura 3.5b), y ademas la
concentracion de Si en el material es muy baja (ver Tabla 2.1), por lo que la
cantidad que se podria formar con composicién, Mg ~66,7%at, Si ~33,3%at, es
muy escasa; se considera que de presentarse representa una fraccidn
minoritaria de los constituyentes intermetalicos presentes. Por otra parte, la

estabilidad observada en la poblacién de particulas, indica que las mismas son

87



mayormente insolubles; en consecuencia, la presencia de la fase Al,CuMg se

considera escasa.
% Dispersoides

Dada la presencia de Cromo y Hierro con concentraciones en peso de
0,2% y 0,13% respectivamente, es esperable la existencia de dispersoides,
siendo, Al;Cr; Alg(Mn,Fe);Al1sMgsCry; Al12Mg2Cr, algunos compuestos posibles
[5], [42], [58], [70]. Estas particulas son relevantes en el control del tamafo de
grano y en el endurecimiento por deformacion del material por lo que su
presencia es deliberada [71], [72]. Particularmente sobre una aleacion 7075 de
composicion Al- 2,5% Mg-1,42%Cu-5,79%2Zn-0,18%Cr-0,2%Fe-0,13%Si, Ayer
y col. [57] estudiaron la presencia de particulas de segunda fase, identificando
particulas de composicion Al1sMgsCr,, reportadas como los unicos dispersoides
encontrados, esto puede verse en la Figura 3.6 donde se observa un

constituyente intermetalico y dispersoides.

Figura 3.6 Imagen TEM de una aleacion 7075, mostrando una particula de
Al;CuzFe en el centro y pequefios dispersoides homogéneamente distribuidos
AI18Mg3Cr2, [57]
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+ Precipitados termoendurecedores

En relacién a las particulas responsables del termoenvejecimiento es
oportuno aclarar, por un lado que existe una variedad de precipitados de
diferente morfologia, estructura y composicién quimica; y a la vez mencionar
que solo algunos son de equilibrio mientras que otros son metaestables vy
evolucionan necesariamente desde un material en estado de no equilibrio. Por
ello, algunos de los precipitados involucrados no pueden encontrarse en los
diagramas de fase (de equilibrio) para aleaciones cuaternarias o
multicomponentes [26].

A continuacién se presentan microscopias publicadas para los estados
de envejecimiento mas usuales, distinguiéndose algunos de los principales

precipitados formados durante los TT.

Figura 3.7 Imagen TEM de una aleacién Al-Zn-Mg comercial,

microestructura de precipitados nanoscopicos endurecedores para dos
tratamientos térmicos habituales a)T6, b)T7 [61].

La Figura 3.7 muestra la microestructura del material luego de ser
envejecido, este presenta una fina dispersion de particulas. Si bien para los
aumentos utilizados las particulas se visualizan claramente, para distinguir
entre los distintitos precipitados es necesario complementar el analisis ya que
las dimensiones como puede apreciarse en la Figura 3.7 son similares y de
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escasos nanometros. Para ello habitualmente se analizan los patrones de

difraccion de electrones que las particulas generan.

Acerca de la morfologia, se reporta una forma tipo placa asociada a las
particulas n’, principales endurecedoras del material en estado T6 (Figura 3.7
a) y otra equiaxiada asociada a precipitados n mayoritarios en el estado T7
[61].

Quedan presentadas asi las particulas de segunda fase presentes en la
aleacion. Abarcando estas un gran rango de dimensiones, en resumen:
constituyentes intermetalicos del orden de algunas decenas de um,
dispersoides con dimensiones de ~ 20nm a 500nm y particulas endurecedoras

de escasos nandmetros.
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3.4 Conclusiones

e Se ha analizado la compleja microestructura del material, distinguiendo
sus principales componentes. Los resultados obtenidos evidencian un

material muy heterogéneo.

e La cuantificacion de parametros microestructurales permitié
caracterizar el tamafo y morfologia de los granos y la presencia de

constituyentes intermetalicos.

e Los resultados de la caracterizacion morfolégica de los granos
permitiran abordar los ensayos mecanicos contemplando la
direccionalidad presente en la microestructura, vinculada fuertemente a
los procesos de conformado plastico que tuvieron lugar durante su

fabricacion

e Del analisis de la estabilidad de la estructura de granos vy
constituyentes intermetalicos durante el TT de solubilizado, se concluye
que los intermetalicos se presentan insolubles y las dimensiones de los
granos estable. Resultados que permiten continuar estudiando el
material despreciando una posible alteracion de estos componentes

durante los TT.

e Acerca de las particulas submicroscopicas, se aporta (utilizando
informacion pertinente disponible en la literatura) una nocion de sus
dimensiones y distribucion. Esto puede facilitar la comprension y
analisis de las propiedades fisicas del material que se indagaran en los

capitulos siguientes.
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Capitulo 4

Transformaciones

de fase




4 Transformaciones de fase

Como se ha sefalado anteriormente, el material posee una compleja y
heterogénea microestructura. Esta es sensible a ser modificada durante los
procesos de fabricacion; durante el conformado plastico y tratamientos
térmicos, siendo estos ultimos de gran utilidad como etapa decisiva de las
propiedades finales del material [11]. En este sentido, desde un enfoque
ingenieril del disefio de materiales, no solo se busca lograr el mayor
termoendurecimiento posible, sino que existe una serie de propiedades y
aspectos que también deben tenerse en consideracién. Algunos de ellos
pueden ser: tenacidad, ductilidad, resistencia a la corrosion, a la fatiga,
propiedades térmicas, consumo energético y tiempo involucrado en el
procesamiento del material. De esta manera la seleccidn de un tratamiento
térmico debe realizarse sin perder de vista un analisis conjunto de los aspectos
de interés ya que en muchas oportunidades un aspecto mejora en detrimento

de oftro.

En este contexto, el estudio de las transformaciones de fase es
fundamental en ciencia de materiales, ya que la estructura, tamano vy
distribucién de los precipitados modifican notablemente las propiedades del
material volviéndolo de utilidad en una gran variedad de aplicaciones. En vistas
de esta dependencia entre propiedades y microestructura de la aleacion, este
capitulo se centra en el estudio de las transformaciones que tienen lugar
durante los tratamientos térmicos de termoenvejecimiento que involucran
principalmente particulas de segunda fase metaestables de dimensiones

nanoscopicas.

Es sabido que las transformaciones de fase que se suceden en aleaciones

7xxx son muy variadas y complejas [73] por lo que para estudiarlas es

93



necesario un abordaje desde diferentes técnicas que posibiliten mediante su
complementariedad vislumbrar los sucesos que en muchos casos ocurren de
forma simultanea, aspecto que dificulta su analisis. Para ello se utilizaron como
técnicas principales: Calorimetria Diferencial de Barrido (DSC); microdureza

Vickers (WHV) y resistometria eléctrica (RE).

Con tales técnicas se estudiaron entonces las transformaciones sélido-
solido que se suceden durante el calentamiento a velocidad constante y
aquellas transformaciones que ocurren durante la permanencia isotérmica a
distintas temperaturas. Los resultados se analizan en conjunto para estudiar la

secuencia de precipitacion, aspectos cinéticos y de estabilidad de fases.

4.1 Introduccion

Es bien conocido que en aleaciones termoenvejecibles de aluminio, la
precipitacion es la responsable del efecto de termoendurecimiento. Por ello las
propiedades alcanzadas dependeran de cual sea la fase precipitada, su

fraccion en volumen y la distribucion de tamano de los precipitados

Como se explico con anterioridad (ver capitulo 1), cuando el material se
enfria rapidamente fuera del equilibrio, presenta una estructura inestable que
se transformara de modo de aproximarse a un estado termodinamico de menor
energia. Arribando al estado de minima energia cuando los precipitados se
presenten con su estructura de equilibrio. Para ello, dado que son

transformaciones difusivas, se requiere de energia térmica y tiempo.

En estas circunstancias, los tratamientos térmicos modifican dicha
estructura de no equilibrio y lo hacen de diferente modo segun el ciclo térmico
elegido. Las transformaciones que se producen durante un calentamiento
continuo suelen presentarse como una secuencia que no es necesariamente la

misma que se obtiene durante los tratamientos isotérmicos®. Situacién que

‘La dificultad para establecer un estado de precipitacion equivalente ha motivado
estudios en el tema, en un intento por tender redes entre las transformaciones isotérmicas y
aquellas que ocurren en el calentamiento [68].
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debe tenerse en cuenta para la interpretacion de los resultados que se iran
presentando en este capitulo, dado que se estudiaran las transformaciones en
el calentamiento (DSC), en tratamientos isotérmicos (RE y propiedades
mecanicas) y se analizaran experiencias combinadas de tratamientos

isotérmicos previo a la obtencion de los termogramas.

Respecto de las particulas de segunda fase que intervienen en el
envejecimiento, a continuacion se indica la secuencia de precipitacién durante
el calentamiento continuo desde la solucién sdlida sobresaturada (SSS) [74]-
[76] y se describen brevemente las fases, tanto las metaestables como

aquellas de equilibrio.
SSS — Zonas Guinier-Preston (ZGP) - n"—->n—T

Las ZGP son nanométricas y coherentes con la matriz. La fase n’,
AlMgZn,, es metaestable, monoclinica y semicoherente con la matriz; la fase n,
MgZn,, hexagonal e incoherente con la matriz, de equilibrio desde T.mp hasta
los 300°C; por encima de 300°C precipita la fase de equilibrio T, Mgs2(Zn,Al)ss,
cubica compleja [61], [74], [77]-[79].

Se ha reportado la presencia de dos tipos de ZGP: GPI y GPIl [62], [76],
[79], [80]. Las zonas GPI son conglomerados ricos en Mg y Zn con un
ordenamiento de Zn y Al/Mg en planos {001} Al del tipo AuCul y morfologia
esférica. Las GPIl son conglomerados que se presentan como capas finas

sobre planos {111} Al ricas en Zn y vacancias.

En general, si la SSS es envejecida a temperatura ambiente,
envejecimiento natural (EN), se produce la formacién de zonas GPI,
responsables del endurecimiento a Tomp [81]-[83]. Algunos autores [62], [84]
proponen que el envejecimiento de la SSS a temperaturas cercanas a Tamp
produce simultaneamente GPI y conglomerados ricos en vacancias (VRC, por
sus abreviatura en inglés), que transforman en GPIl a temperaturas mas altas.
Se ha reportado que las zonas GPII aparecen por encima de 70°C cuando el
material ha sido templado desde temperaturas mayores a 450°C, condicion
vinculada al alto contenido de vacancias retenido [62], [76], [85], [86].

A su vez, existe evidencia [75], [85], [87] que la descomposicion de la SSS

comienza con la formaciéon de pequefios conglomerados atémicos (pre-
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precipitados) que evolucionan luego en ZGP. En estas transformaciones, se
considera que los pares soluto—vacancia y los complejos solutos-vacancia
intervienen en la formacién de los pre-precipitados y precipitados, tanto
asistiendo al transporte de soluto durante la transformacién como agregandose
a ellos [75], [85], [88], [89].

La terminologia utilizada para referirse a las primeras formaciones durante
el inicio de la descomposicion de la SSS puede prestarse a confusion, es
habitual encontrar el uso de pre-precipitados, pares soluto-vacancia,
conglomerados (clusters en Inglés) y VRC, o ZGP para referir a las primeras
formaciones. Valga aclarar, en tal sentido, que las ZGP son los conglomerados
de mayor tamafo que presentan cierto ordenamiento atdmico y su presencia
genera el endurecimiento del material, estos son identificables mediante, por
ejemplo difraccién de rayos X o de electrones, ya que su ordenamiento genera
patrones de difraccion caracteristicos [62], [76], [85], [87], [90], diferentes para
cada tipo, GPl o GPIl. Por otra parte, los pares soluto-vacancia y los pre-
precipitados (conglomerados de menor tamafio y sin ordenamiento atéomico,
incluyen clusters y VRC) refieren a las primeras formaciones durante la
descomposicion de la SSS, algunas de estas se consideran precursoras de las
ZGP.

En tal sentido, patrones de difraccion de electrones correspondientes a
ZGPI fueron observados tras calentamiento hasta 140°C en una aleacion Al-
5.36Zn-1.21Mg-0.16Zr (%p) [76] y correspondientes a GPIll en el
envejecimiento isotérmico a 160°C durante las primeras 4h en una aleacion Al-
7,7Zn-1,44Mg-1,63Cu-0.09Zr (%p) [91]. La presencia de ZGPII y disolucion de
las ZGPI ha sido reportada a 150°C en una aleacion Al-5.5Zn-1.2Mg (%p) [92].
Debe mencionarse que la descomposicidén a bajas temperaturas de aleaciones
Al-Zn-Mg esta aun en discusion [25], [87], [93]. Las ZGP son propuestas como
precursoras de la fase n” [55], [75], [76]; algunos autores sugieren que son las
ZGP de mayor estabilidad térmica, las ZGPIl [76], [84], [91]; mientras otros
proponen que son algunas zonas GPI de determinadas dimensiones [87], [94].
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4.2 Detalles experimentales

Para la obtencién de termogramas con inicio del calentamiento a bajas
temperaturas se utilizé un calorimetro Setaram modelo 131 Evo DC, logrando
una buena linea de base para una temperatura inicial de muestra de -15°C. El

resto de los ensayos DSC se realizaron con el equipo Rheometric Scientific SP.

Para la determinacion de areas bajo los picos en los termogramas, se
realizaron 5 determinaciones de cada una de ellas, en cada caso delimitando

una nueva linea de base, obteniendo asi un valor promedio con su error.

Los errores en las energias de activacion obtenidas por el método de

Kissinger se calcularon a partir del error en la pendiente del ajuste lineal

0] 1
In(=) vs )
(Tgico) Tpico

Si bien no se interpretan los resultados de resistometria eléctrica segun su
resistividad sino por la variacion de la RE medida, las muestras y la soldadura
de los cables se realizaron aproximadamente de igual forma en todas las
mediciones para reducir la injerencia de otras fuentes de error relacionadas con

el arreglo experimental.

Para ciertas experiencias que lo requirieron, las determinaciones de
microdureza Vickers (UHV) se realizaron en las muestras utilizadas en DSC
manteniendo en todos los casos un espesor de muestra 21mm. Este espesor

es necesario para obtener una medida de dureza confiable.
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4.3 Precipitacion en el calentamiento continuo

Una primera observacién de las transformaciones que ocurren durante el
calentamiento continuo se obtiene analizando el material desde su estado de
SSS. Por ello comenzaremos presentando el termograma del material en tal
estado, obtenido mediante DSC, este puede verse a continuacién en la Figura
4.1.
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Figura 4.1 Termograma de Aleacion AW 7075 en estado inicial SSS.
®=10°C/min.

La curva presentada, muestra la gran variedad de transformaciones que se
suceden en el rango de temperaturas 50°C—470 °C. Se observa un primer pico
exotérmico (A) entre 50-140°C correspondiente a la formacion de ZGPIl y pre-
precipitados; un segundo agrupamiento de eventos exotérmicos se sucede
entre 155-325°C, el primer pico del triplete (B) corresponde a la formacion de
N’ (Tpico=207°C), el segundo pico (C) corresponde a la formacién de n
(Tpico=233°C) y el tercer pico (D) se asocia a la formacién de la fase T
(Tpico=282°C) de equilibrio; entre 335°C y 450°C se presenta un evento

endotérmico (E) correspondiente a la disolucion de los precipitados de
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equilibrio, alcanzandose el estado de SSS por encima de los 450°C. Esta
descripcion del termograma es la comunmente aceptada para aleaciones de
esta familia segun la bibliografia [74], [95], [96].

Complementariamente al termograma presentado, propio del estado inicial
SSS, se realizaron mediciones comenzando desde mas baja temperatura para
evaluar la posible existencia de algun otro evento térmico [97] no considerado

en la Figura 4.1. El termograma obtenido puede verse en la Figura 4.2.
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Figura 4.2 Termograma del material (SSS) desde T=-10°C.®=10°C/min.

No se aprecia existencia de transformaciones en el rango (-10°C;~50°C), el
resto de las transformaciones se suceden en coincidencia con las presentadas
en la Figura 4.1. Algo diferente ocurre bajo envejecimiento isotérmico, en que
como se ha dicho y se muestra en detalle mas adelante, existe precipitacion
por debajo de 50°C, produciéndose la formacion de ZGP a T,mp y cercanas. En
relacion a las diferentes ZGP, consideraremos aquellas formadas a T,m, como
zonas GPI (ZGPI) y las formados en el rango (50 — 150°C) como zonas GPII
(ZGPII).

Para afianzar la interpretacién que sobre los termogramas se realiza, fue
necesario cerciorar que los eventos térmicos antes descriptos no involucran
transformaciones que no estén vinculadas a la descomposicion de la SSS. A tal

fin se realiz6 una experiencia en la que el material fue solubilizado (480°C por
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1,5h) seguido de un enfriamiento lento, dT/dt=®.,= 0,02°C/s, permitiendo la

precipitacion de las fases de equilibrio [98], [99].

Luego de este pre-tratamiento se lo analiz6 mediante un calentamiento
entre 50°C y 370°C en el DSC. El termograma del material en dicho estado se
presenta a continuacion junto con la sefal caracteristica del material

correspondiente al estado SSS para comparacién en Figura 4.3.

-200

enfriamiento lento
-300 - —— templado (SSS) |
-400 - -
%)
o -500 -
},
£
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©
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g -700 A -
©
-800 - -
-900 - E
-1000 T T T T T T T T T T T T T T T
0 50 100 150 200 250 300 350 400

Temperatura (°C)

Figura 4.3 Termogramas del material con un enfriamiento lento previo y

en estado SSS, ambos termogramas con ®=10°C/min.

Los termogramas de la Figura 4.3 se presentan sin restar la contribucion de
la linea de base y permiten una comparacion cualitativa directa, para facilitar la
misma se ha hecho coincidir el comienzo (final) de las dos curvas, que
presentaban una pequena diferencia de ~20mJ/g°C. Puede apreciarse que la
muestra con el enfriamiento lento previo no presenta eventos térmicos en el
rango 0-325°C mientras que el material en estado SSS presenta las
transformaciones descriptas previamente (Figura 4.1). Esta comparacion
permite interpretar que la totalidad de los picos que se presentan en igual rango
térmico para la muestra SSS corresponden a transformaciones originadas por

el estado metaestable del material.
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4.4 Conglomeraciones

A continuacion se estudian las primeras transformaciones que se suceden
en el material cuando evoluciona desde la SSS. Estas tienen lugar en el
calentamiento continuo como asi también en tratamientos isotérmicos a bajas
temperaturas. Su abordaje se realiza mediante un analisis calorimétrico para

distintos estados del material, complementado con mediciones pHV y RE.

441 Conglomeracion durante el calentamiento

Las sefnales calorimétricas que se obtienen durante el calentamiento del
material en estado SSS fueron presentadas previamente, un primer evento
exotérmico de naturaleza metaestable se encuentra en el rango 50 — 150 °C,
este evento se vincula con la formacién de conglomerados de soluto,
principalmente zonas GPIl, aunque es posible que en la sefial de DSC exista
también una contribucién dada por la evolucién (crecimiento o disolucién) de
pre-precipitados, algunos precursores de GPII [76], [88]. En relacién a este
ultimo aspecto debe tenerse en cuenta que tanto pares soluto-vacancia como
pequefios conglomerados ya iniciaron su formacion durante el templado y la
permanencia a T,mp previa al ensayo (t< 5 min involucrados en secar y limpiar

la muestra antes de ingresar al calorimetro) [89], [91].

A continuacion se analiza el comportamiento de este evento al variar la
velocidad de calentamiento, se realizaron ensayos a 4 velocidades de
calentamiento continuo, 2, 5, 10 y 20 °C/min. En todos los casos los
termogramas tienen inicio desde el estado SSS a Tamnp. La Figura 4.4 muestra

estas experiencias.
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Figura 4.4 Termogramas para el material originalmente en estado SSS, a

diferentes velocidades de calentamiento continuo.

En la Figura 4.4 se distingue un corrimiento de la transformacién hacia
mayores temperaturas al aumentar la velocidad de calentamiento, a la vez que
los picos se presentan mas ensanchados y de menor altura, las temperaturas
caracteristicas de pico se presentan en la Tabla 4.1. Para la determinacion de
la Tpico €n las curvas en las que el maximo no se presenta bien definido se
trazaron lineas rectas tangentes a la curva a ambos lados del pico, su
interseccion se consideré6 como la Tpico, €ste criterio se implementé en las
curvas con ®=2°C/min y ®=5°C/min tal como se indica con lineas de puntos en

la Figura 4.4.

Tabla 4.1. Temperaturas caracteristicas de pico para las diferentes

velocidades de calentamiento DSC

@[°C/min] Tinicio [°C] Ttina1[°C] Tpico[°C]
2 36 106 64
5 43 126 76
10 48 134 86
20 51 153 99
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Para mayores velocidades de calentamiento la precipitacion de GPIl y pre-
precipitados ocurre en un rango de temperaturas extendido y a su vez el inicio
de la precipitacion se da a temperaturas ligeramente mayores. Por ejemplo,
comparando los picos a ®= 2 y 20 °C/min la diferencia en la temperatura de
inicio de la transformacién es de ~15°C y para la temperatura de fin la

diferencia es de ~48°C.

Antes de continuar el analisis de los termogramas, sobre esta
transformacién, es necesario comprobar si este evento se puede estudiar de
modo aislado. Para ello determinaremos si la transformacion es completa en el
rango de temperatura delimitado por el primer pico, sin superponerse a
temperaturas mayores (T>Tsna) con los siguientes eventos térmicos, donde
podria presentarse solapada. Valga esta aclaracion, ya que hay acuerdo en la
dificultad que posee el analisis de termogramas de aleaciones Al-Zn-Mg-Cu
[73], [100], [101], debido a la superposicién de transformaciones metaestables
en sus termogramas. Es decir que un mismo pico puede involucrar mas de un
evento térmico, situacion que imposibilita la vinculacion directa del analisis de
pico con variaciones de magnitudes termodinamicas asociadas a una

transformacién de fase especifica.

Para ello se disefié una experiencia de dos analisis DSC sucesivos, ambos
con ® = 10°C/min. Un primer barrido desde la T,mp hasta los 150 °C y
enfriamiento rapido de la muestra hasta T,mp con una inyeccién de aire a 0°C a
continuacion del anterior, un segundo analisis en el calentamiento desde Tamp
hasta 480°C, curvas | y |l respectivamente. Los termogramas obtenidos se

muestran en la Figura 4.5.
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Figura 4.5 Termogramas de la aleacion en estado de solucion soélida, un primer
barrido (I) interrumpido a los 150°C, un segundo barrido sucesivo (Il). La curva
punteada (lll) corresponde a otra muestra en estado SSS en un ensayo sin

interrupciones.

En la Figura 4.5 puede observarse el primer pico caracteristico del estado
SSS (curva |) y la ausencia del evento exotérmico en mismo rango térmico
(50°C, 150°C) en el calentamiento sucesivo (curva Il). Lo que sugiere que la
formacion es completa en el primer ciclo de calentamiento, si la misma no
hubiese culminado era esperable que se presente una formacién remanente de
GPII en el siguiente ciclo (curva Il). Por el contario se observa un pequefo pico
endotérmico, este puede deberse al tratamiento de linea de base y/o estar
vinculado a la presencia de ZGPI y pre-precipitados, sensibles a disolverse en
el calentamiento (este comportamiento se analiza en la seccion 4.4.2.3). Una
minima cantidad de los mismos pudo evolucionar durante la permanencia a
baja temperatura cercanas a T.np. Vale recalcar que la secuencia de barridos
se realiz6 de modo sucesivo sin siquiera extraer la muestra del calorimetro, asi

el tiempo entre barridos fue minimo (t< 3 min).

Por lo demas, los eventos térmicos obtenidos en un calentamiento continuo

sin interrupciones (curva lll) son coincidentes con los obtenidos en la curva Il a
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partir de 150°C. Sin embargo puede apreciarse una pequefia desviaciéon en la
altura de los picos B,C y D a temperaturas por encima de 150°C entre las
curvas Il y lll. Esta situacién lleva a considerar que pueden existir diferencias
en el estado microestructural de las muestras, posiblemente relacionado al
tamafno y distribucidon de los conglomerados [12], estos pueden haber
incrementado su tamafio a la vez que reducido su densidad en volumen (n°
conglomerados/volumen) durante la permanencia por debajo de 150°C en los

ciclos sucesivos de la experiencia [102].

Por los resultados obtenidos del analisis cualitativo de las transformaciones
en la secuencia de calentamientos planteada, se considera que el primer pico
exotérmico corresponde a la formacion completa de ZGPIl y pre-precipitados

durante el calentamiento [103].
4.4.1.1 Cambio de entalpia del material

Sobre los termogramas de la Figura 4.4, obtenidos para el material en
estado inicial de SSS, se determind el calor cedido en la reaccion de formacién
de los conglomerados. Al suceder la transformacion a presion constante, el
calor medido coincide con el cambio de entalpia (AH) (a presién atmosférica el
término V.AP es despreciable) del material asociado a la transformacion, que
para un proceso exotérmico se considera negativo, este se obtuvo como se

indica a continuacion:

Q=AH=— TBLd—QdT ec. 4.1
r, m.9dt

Donde dQ/dt es el flujo de calor, m es la masa de la muestra, ® = dT/dt
es la velocidad de calentamiento, y Ta y Tg son las temperaturas limite de

integracion.

En la siguiente figura se presenta AH determinado como funcién de la
velocidad de calentamiento, ®, el intervalo de integracion se ajusté a las
temperaturas de inicio y final del pico como pueden apreciarse en la Figura 4.4
y se presentan en la Tabla 4.1.
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Figura 4.6. AH asociado a la formacion de pre-precipitados y GPIl como

funcién de o.

En la Figura 4.6 puede verse el cambio de entalpia del material como
funcion de @, si bien existe cierta dispersibn que podria deberse a la
determinacién de la linea de base de las sefales calorimétricas, no se presenta
ninguna tendencia que muestre una dependencia significativa con la velocidad
de calentamiento. La medicion de AH en el primer evento exotérmico resulta en
un valor promedio de -7,4 +0,3 J/g, esto es el calor cedido en la reaccién de

formacion de GPIl y pre-precipitados expresado por cada gramo de material.

Cabe remarcar que el valor AH medido es el asociado a la aleacion y no la
entalpia especifica de formacion de las zonas GPII en cuyo caso el valor seria
muy superior al medido ya que los conglomerados representan una pequefia
fraccion en volumen del material <6% [95], [104]. Por lo que la entalpia de

formacién de GPII seria al menos un orden de magnitud mayor.

El cambio de entalpia asociado a la transformacién puede analizarse segun

la siguiente expresion [101]:
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Donde AH, es la entalpia molar de formacion de los precipitados, M, es
el peso molecular de los precipitados, mientras que 8§,y 6, son las densidades
de los precipitados y del material respectivamente, y f, es la fraccion en

volumen de precipitados.

De modo que, segun la ecuacion 4.2, el cambio de entalpia asociado a la
formacion de una determinada fase (M, y &, constantes) es proporcional a la
fraccion en volumen precipitada multiplicada por su entalpia molar de
formacion, AH o(f,.AH)).

Habiendo obtenido AH~cte. (Figura 4.6) y frente a la experiencia
presentada en la Figura 4.5 en donde se encuentra que la transformacion en el
calentamiento es completa, se asume que la cantidad de soluto involucrada es
la misma para todos los termogramas de la Figura 4.4. Asimismo, la entalpia
molar de formacion de GPIl se considera constante dentro del rango térmico
estudiado ~(35°C<T<155°C) ya que de existir una dependencia con la
temperatura esta produce cambios imperceptibles frente al calor involucrado en

la transformacion.

De esta manera AH se considera directamente proporcional a la fraccién en
volumen de pre-precipitados y GPIl por lo que el calor medido en el evento
exotérmico desde su inicio hasta una determinada temperatura (ec.4.1)
constituye una magnitud adecuada para estudiar el progreso de la

transformacion.
4.4.1.2 Evolucion de la transformacion

Segun lo antedicho, el calor involucrado a medida que progresa la
conglomeraciéon (Q) estd asociado a la fraccion de conglomerados
transformada (a), por lo que es posible realizar el seguimiento de o a partir de
los termogramas. Para ello se analiza el calor cedido debido a Ila
transformacién de fase para cada velocidad de calentamiento segun la

siguiente expresion [15], [73]:

_ ) - e

= , 0<a<1 ec43
Q(Tr) — Q(TY)

a(T)
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Donde T:y T, representan la temperatura de inicio y fin de la transformacion
respectivamente, Q(T) el calor involucrado en la transformacion hasta una

determinada temperatura, con Q(Ti)=0.

Asi a(T) puede obtenerse a partir de la integracion de los termogramas (ec.
4.1) y su normalizacion, a(T) = Q(T)/Q:.:, Siendo Q. €l calor total involucrado

en el pico. En la Figura 4.7 se muestra la evolucién de la fraccién transformada.

—— 2°C/min
5°C/min
10°C/min

T L L B e A B B
40 60 80 100 120 140 160
Temperatura (°C)

Figura 4.7 Fraccion transformada de conglomerados, a, en funcion
de la temperatura a distintas ®, las temperaturas interceptadas para cada

curva corresponden a Tpico.

Se observa que las curvas a(T) se presentan a mayor temperatura al
aumentar ®, el corrimiento de la transformacion a mayores T también es
apreciable directamente al observar los termogramas de la Figura 4.4, este

comportamiento es esperable para procesos termalmente activados [105].

A su vez, sobre la Figura 4.7 se analizo la fraccion transformada a la Tpico
(donde % = 0) para las cuatro ® estudiadas encontrando una fraccion
transformada constante a=0,43 + 0,01. Mientras que un valor de a=0,5

corresponderia a un pico centrado, el valor de a hallado indica que los
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termogramas de la Figura 4.4 son ligeramente asimétricos, a su vez puede
notarse que las curvas alcanzan la Tpico €n un tiempo menor que el involucrado
desde alli hasta T (@ @ constante AT «cAt), es decir que en general la tasa de

variacion da /dT (velocidad de reaccion) es mayor en el intervalo Tinicio<T<T pico.

En vistas de la asimetria hallada, y siendo que la transformacién involucra
la precipitacion de ZGP, las cuales son coherentes con la fase matriz, lo que
les confiere una baja energia de interface (ver Figura 1.8) y considerando a la
vez que involucran muy poca deformacién en su entorno [76] (se cree que el
agregado de Mg compensa la diferencia de tamafo entre Al y Zn) se puede
analizar la transformacion considerando la nucleacion homogénea de las zonas
GP [22], es decir que los nucleos se formarian por fluctuaciones de
composicion dentro de la SSS. En tal caso la variacion de la energia libre del

sistema puede expresarse de la siguiente manera [106]:

AF = AFvol + AFgup + AFdef ec.4.4

Donde AF,,; es la energia libre asociada a la formaciéon del volumen de

particula de segunda fase, AF;,, es la energia libre de formacion de una nueva
superficie (interfase matriz-precipitado) y AF,.r la energia libre dada por la

deformacion tanto de la fase matriz como de la particula que nuclea.

Tanto AF,, como AF,.; dependen del volumen que se forma, el primer
término es negativo ya que la formacion se da por debajo de la temperatura de
equilibrio para la precipitacion y el segundo término, AF;.r, es positivo y
despreciable frente al primero en casos de baja distorsion. Por otra parte AF,,,

es positivo, contribuyendo siempre a impedir la precipitacion.

Si consideramos la formacion de particulas esféricas de radio r y

despreciamos el término AF,., la energia libre puede expresarse como:

4
AF = 4nr? AFg,, + §m”3 AF,,, ec.4.5

esta expresion se representa esquematicamente en la Figura 4.8 [107]:
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Figura 4.8 Variacion en la energia libre en funcion del radio de la particula

que nuclea (a) y el efecto de la temperatura de precipitacién (b).

De la representacion grafica se aprecia que la energia libre tiene un

maximo en rp, este es conocido como el radio critico para que una particula

(embrion) continte creciendo. Particulas con r < ro bajan la energia libre del

sistema al disolverse y con r > ry al continuar creciendo. Es decir que los

embriones que alcancen r=ry se pueden considerar nucleos de los precipitados

de segunda fase.

A partir de la ecuacién 4.5 puede obtenerse ry y la energia libre de

activacion para la nucleacion (AF, ).

_ 2 AFyy, AR = 167IAFSup3
_AFvol ’ o 3 AFvolz

To

ec.4.6

Llamando Te a la temperatura de equilibrio (donde se comenzarian a

formar los precipitados) y T la temperatura de precipitacion. Si la diferencia (Tg-

T), no es muy grande, se puede considerar que AF,, es proporcional al

sobreenfriamiento, es decir AF,qoc (Te-T). Entonces, desde las ecuaciones 4.6

surge que el radio critico de un precipitado para crecer sera rooc 1/(Tg -T) y la

energia libre critica AF,, o 1/(Te-T)?[106], [107].
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De esas proporciones se interpreta que cuando menor sea la temperatura
de precipitacion T (Tg>>T), mas chico sera el radio critico necesario y menor la

energia libre necesaria (AF,) para formar un nucleo. A medida que la T se
aproxima a Te (menor sobreenfriamiento) el radio critico crece y AF, mas aun ya

que es inversamente proporcional a (TE-T)Z, este comportamiento se encuentra

representado en la Figura 4.8 (b).

Al observar las transformacion de la Figura 4.7, formacion de GPIl en el
calentamiento, y suponiendo que el proceso es simultaneo de nucleacion y
crecimiento, es esperable una curva asimétrica como la observada. Esta puede
interpretarse convenientemente segun la dependencia entre la nucleacion
homogénea y T, los nucleos se formaran mas facilmente a menores
temperaturas donde tanto la barrera energética como el radio critico del nucleo
son menores, sucediéndose la formacion de una gran cantidad de nucleos por
unidad de volumen. Lo que explicaria que las curvas de la Figura 4.7 alcancen

rapidamente la Typico.

En contraparte, si consideramos un proceso donde los nucleos ya se
encuentran presentes (formados a menor T), la transformacion solo involucraria
el crecimiento de precipitados, este sucede naturalmente mas rapido a altas Ty
la asimetria seria contraria a la observada, la transformacion ocurriria mas

rapidamente en el intervalo TicoST<Tfinal.

De forma tal que, del analisis de las curvas de la Figura 4.4, se interpreta
que la formacion de precipitados GPIl corresponderia a un proceso de

nucleaciéon y crecimiento.

En tal caso, para 0=0,43 donde la velocidad de reaccion (da/dt) es maxima,
puede pensarse que se reune la condicion 6ptima para la ocurrencia de la
formacion de GPII, vinculada a una combinacion de los procesos concurrentes,
nucleacion y crecimiento. En este tipo de transformaciones se espera que

exista una distribucion de tamanos de precipitados.

En general para procesos de nucleacion y crecimiento debe tenerse en
cuenta que una vez formado un nucleo, este continuara creciendo por difusion.

Asimismo, en el caso extremo en que la difusién atbmica se vea practicamente
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impedida por la baja temperatura, también se detendra la nucleacion, aunque el

radio critico y AF, sean muy pequenos.

4.4.1.3 Energia de activacion

Existe gran interés en la determinacién de la energia de activacion (E;) de
transformaciones termalmente activadas, dado que; por un lado la E; es
indispensable para modelar la cinética de la reacciones, tendientes a lograr
describir el progreso de la transformacién para cualquier programa
temperatura-tiempo, sea isotérmico; con ® constante o cualquier otro TT; y por
otro, permite obtener informacién que promueve una mejor comprension de la
transformacién bajo analisis ya que su valor suele estar vinculado a la E; propia
del suceso que determina la velocidad de la transformacion (ejemplo: difusion
de Zn en Al) [68], [73], [84], [108]. En este trabajo de tesis se persigue dicho
segundo aspecto, en vistas de una mejor comprensién de los mecanismos

intervinientes en la transformacion.

Para la determinacion de la energia de activacion del proceso de formacion
de conglomerados GPII se utilizé el método de Kissinger [109], mediante el
mismo se pueden abordar transformaciones termalmente activadas analizando
la dependencia entre la temperatura a la cual se alcanza el maximo del pico

(Tpico) ¥ la velocidad de calentamiento (®). A la Tpico la velocidad de reaccion es

d?a(T) . .
Froa 0), y se considera que esta se alcanza para un valor fijo de a

[109], [110].

Tal consideraciéon, encuentra buen acuerdo con los resultados

maxima (

experimentales previamente presentados (ver Figura 4.7); la fraccidén
transformada a la Ty, determinada para los distintos valores de ® en las
curvas a versus T, resultaron en un valor aproximadamente constante, a=0,43,

para las cuatro ® estudiadas.

Segun el método de Kissinger, la relacion entre Tpieo [K] y ® [K/s], puede

expresarse a través de la siguiente ecuacion [110]:

O] E,
In T2 = ~RT +C, ec47

pico pico
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Siendo, E, [J/mol] la energia de activacion, Cy una constante, y R [J/molK]
la constante de los gases ideales. Este método ha mostrado ser adecuado para
la evaluacion de eventos de un solo proceso semejante al estudiado en este

caso.

Por lo tanto, la energia de activacion del proceso de formacion de

conglomerados, puede calcularse a partir de la pendiente del grafico

ln( ;D ) vs —— , la cual es igual a -E4/R. Es decir:

pico pico
d(ln 0 2)
Tpico Ea

= —— ec.48
d(l/TpL’co) R

Los valores de Ty, Obtenidos de los termogramas se encuentran en la
Tabla 4.1 y se grafican en la Figura 4.9 segun la relacién propuesta en la ec.4.7

para la determinacién de la energia de activacion de la transformacion.
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Tal como se indica en la ecuacion 4.8, la energia de activacion efectiva
para la formacién de las zonas GPIl se puede determinar de la pendiente del

ajuste lineal, de alli se obtuvo un valor de 6212 kJ/mol.

El coeficiente de correlacién lineal resulté >0,999, dejando a la vista que la

transformacién bajo analisis posee un marcado comportamiento lineal entre

ln(qj) y Ti es decir que responde favorablemente a la utilizacion del método

T2
de Kissinger.

Al tratarse de un proceso de nucleacion y crecimiento, la E; determinada es
la energia de activacion efectiva de la transformaciéon. Como tal, involucra las
contribuciones de todos los sucesos asociados a la formacién de
conglomerados en el calentamiento. Su valor es entonces el resultado de la
combinacion de las energias de activacion de los mecanismos intervinientes,
nucleacion y crecimiento, cada uno de los cuales posee un valor constante, E,
y E. respectivamente [15], [68]. En tal sentido Starink [68] sefala que para
reacciones de nucleacién y crecimiento, ambas de dependencia tipo Arrhenius,
donde E, y E; posean valores proximos, la transformacion puede describirse

con precision a través de una E, efectiva.

En el presente caso, aleacion de composicion aproximada (considerando
los principales aleantes) en % en peso: Al- 5,81Zn- 2,47 Mg- 1,6Cu, el
resultado hallado, E,=62+2 kJ/mol para la formacion conglomerados-GPII
encuentra razonable acuerdo con los valores reportados en la bibliografia: Al—
6,0Zn— 2,0Mg- 1,0Cu, E,=67+4 kJ/mol asignados a ZGP o aglomerados de
soluto (pre-precipitados) [88]; Al- 5,46Zn- 1,67 Mg; E,=57kJ/mol, para la
formacion de ZGP [103]; Al- 1,70Mg- 9,62Zn, E,=57kJ/mol [111] para la
formacién de conglomerados-ZGP. Estos valores son cercanos a la energia de
migracion de vacancias en Al, ~60kJ/mol [68], [112], [113]. En contraparte es
notablemente bajo si se considera las energias de activacion para la difusion
(Ep) en aluminio de los principales solutos (Zn, Mg y Cu), Ep~(115-130) kJ/mol.
Por lo tanto se considera que el proceso esta gobernado principalmente por la
migracion de vacancias que fueron retenidas en el templado, las cuales poseen

central relevancia en los procesos de precipitacion a baja temperatura [89].
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Ademas parecen indicar un rol menor del Cu en estos procesos, al menos en lo

que respecta a la energia de activacion.

4.4.2 Conglomeracion a temperatura ambiente.

Como se menciono previamente, la SSS evoluciona a baja temperatura con
la formacion de pre-precipitados y zonas GPIl. Tal formacién sucede a
temperaturas alrededor de T,mp, en lo que habitualmente se denomina
envejecimiento natural, EN. La evolucion del EN se analizé en primera
instancia mediante mediciones de RE y pHV durante la permanencia del
material a Tanp. Por ultimo, se estudid la transformacion mediante DSC de
manera indirecta, los experimentos realizados en tal sentido se presentaran

mas adelante.

4.4.2.1 Resistometria a Tamp.

La resistividad (p) es una propiedad fisica sensible a los cambios en la
microestructura del material (densidad de defectos, procesos de precipitacion,
ordenamiento atomico), por ello la variacion en la resistencia eléctrica (RE)
medida permite detectar procesos de formacion de fases metaestables [54],
[114]. Tal es asi que, valga destacar, las mediciones de RE permiten identificar
incluso las primeras formaciones que se suceden a partir de la SSS, algunas
de estas son: clusters, pares de soluto-vacancia, complejos de apenas algunos

atomos y vacancias [115], [116].

Los ensayos del material durante el EN, se realizaron utilizando el arreglo
experimental descripto en el Capitulo 2. Este permite medir la RE del material
durante el tratamiento térmico obteniéndose curvas RE vs tgy y una medicion
simultanea de la temperatura de la muestra. Con una tasa de adquisicién de
datos de 2 datos/min, las curvas obtenidas en el ensayo son practicamente

continuas.

En la Figura 4.10 se presentan la curvas obtenidas en el ensayo de RE

durante los primeros ~2x10*min de EN
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Figura 4.10 Resistencia eléctrica durante el EN junto a Tgn durante el

tratamiento.

La curva se presenta en escala lineal, en ella puede verse un
pronunciado crecimiento en la resistencia eléctrica del material durante el
comienzo del tratamiento, luego de 1x10°min la tasa de crecimiento de la RE
se reduce notablemente permitiendo distinguir variaciones en la medida en
correspondencia con las fluctuaciones en la Tgy. Cabe senalar que las
fluctuaciones en la Tgy son propias de este tipo de tratamiento que no es
estrictamente isotérmico, dependiendo de las condiciones del entorno y
agravado por los prolongados tiempos de envejecimiento involucrados
(aproximadamente 14 dias en la figura 4.10). En el experimento realizado se

registraron AT~14°C.

En vista de las fluctuaciones térmicas involucradas se realizé un analisis de
la dependencia entre RE y la temperatura durante el EN para diferentes
estados de avance de la conglomeracion, los resultados se muestran en la
Figura 4.11
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Figura 4.11 Resistencia eléctrica versus temperatura en torno a

diferentes tiempos de EN

Como puede verse en la figura, los datos se ajustaron linealmente para
tres diferentes estados de EN. Los ajustes obtenidos presentan un coeficiente
de determinacién R*>0,9 en todos los casos, por lo que es aceptable
considerar una dependencia lineal entre la resistencia eléctrica y la temperatura

en el rango térmico analizado.

La relacion dRE/dT (analoga al coeficiente térmico de resistividad,
aunque valida solamente para una muestra particular) se calculé como el valor

promedio de las pendientes de los ajustes presentados en la Figura 4.11. Se

obtuvo asi, para la muestra estudiada, dRE (2,0+0,1) E-7 Q/°C, valor que

ar
indica que la relacion hallada puede considerarse constante durante la

conglomeracion.

Frente a estos resultados, la curva de resistencia vs tiempo fue corregida
con respecto a las fluctuaciones de temperatura alrededor de la temperatura
media del EN, T = 28°C.

Resultando entonces la resistencia con la correccion por Temperatura:

117



dRE _
RE =REj — ——+ (Tn = T) ec.4.9

Donde RE,, es la resistencia medida [ohm], T, la temperatura medida
[°C] y T la temperatura promedio durante el ensayo [°C]. En la Figura 4.12 se
muestra RE*, obtenida a partir de la ecuacién 4.9, en funciéon del tiempo,
presentandose la curva completa de la experiencia realizada. Esta abarcé
ten<1,04x10° min, alcanzando tiempos mucho mas prolongados que los de la

Figura 4.10 donde se presentan los primeros ~2x10* min de EN.
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Figura 4.12 RE* durante el EN

Los datos asi presentados, con correccion por temperatura (RE*) y tiempos
en escala logaritmica, permiten distinguir mas claramente el comportamiento.
La resistencia eléctrica del material crece desde el inicio del EN hasta
aproximadamente 10*min, presentando un pronunciado crecimiento durante los
primeros 300min, luego conserva su progreso creciente con una tasa dRE*/dt
decreciente hasta alcanzar el maximo valor de RE*, registrado para

ten=4x1 0*min. Finalmente decrece lentamente.

La discontinuidad de las mediciones visibles en la curva de la Figura 4.12

se deben a dificultades experimentales debido a los prolongados tiempos
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involucrados en los procesos de precipitacion, siendo las ultimas mediciones de

RE correspondientes a 387 y 722 dias de envejecimiento.

La variacion en la resistencia eléctrica medida en el material refleja los
cambios que se suceden en el material durante la descomposicion de la SSS,
por lo que debe considerarse que la sefal obtenida posee multiple
dependencia, aspecto que dificulta la interpretaciéon cuantitativa de los
resultados. Asimismo, imposibilita una vinculacion directa entre la variacién de

RE y la evolucion de la reaccién de conglomeracion.

Segun la regla empirica de Matthiessen la resistividad (p) del material

puede interpretarse considerando aditivamente las contribuciones [54]:

Prot = po + pp(T) ec.4.10

Donde prot s la resistividad total del material, py la contribucion fononica,
fuertemente dependiente de la temperatura (estrechamente relacionada con la
correccion de RE propuesta en la ec.4.9) y po es la resistividad residual,
involucrando esta todas las contribuciones dadas por el desorden atémico; la
presencia de segundas fases, atomos de soluto, defectos, etc. Aunque en
menor medida po también depende de la T, esta dependencia, puede

despreciarse para pequefias variaciones de T.

En el caso de un material fuera del equilibrio, como es el caso del estado
SSS, todos los términos de la ec. 4.10 poseen dependencia con la temperatura
y el tiempo, ya que el material envejece incluso a T,mp. Por lo que, es esperable
que el valor de pgr,; varie durante el TT del material. La curva RE* vs t
observada (Figura 4.12), es una compleja resultante de modificaciones en la

fase matriz y la microestructura durante el envejecimiento.

Particularmente durante el EN pueden distinguirse: el cambio en la
composicién de la fase matriz dada por la expulsién de soluto; la formacién
pares soluto-vacancia (S-V), pre-precipitados y zonas GP, la variacion en la
concentracion de vacancias retenidas por el templado previo al envejecimiento
[114], [117], como los principales sucesos que contribuyen a la variacion de la

resistividad (o RE) del material. Estos se encuentran vinculados en mayor o
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menor medida a la descomposicion de la SSS. Por lo que, cuando esta finaliza

(t=t;), se espera que para una isoterma, RE(t>t;) permanezca constante.

De entre los sucesos mencionados durante el EN, solamente el
agrupamiento, la conglomeracién de soluto y/o S-V contribuyen positivamente a
la RE, de modo que la formacion de pares S-V, complejos S-V, y
conglomerados se consideran los procesos dominantes durante el crecimiento
de la RE a una T~cte. El resto de los sucesos mencionados, contribuyen

haciendo decrecer la RE del material [115], [118].

Valga senalar que, el comportamiento encontrado, la RE crece hasta un
maximo y luego decrece lentamente, es algo anémalo y caracteristico de la
descomposicion de la SSS a baja temperatura [118]-[120]. En general se
espera que la precipitacion conlleve una disminucion de la resistividad de la
aleacion, como se ha reportado a diferentes temperaturas de envejecimiento y
para varias aleaciones termoenvejecibles de aluminio [11], [55], [108], [121]-
[123].

Por ello, la existencia de un maximo de resistividades abordado en
numerosas publicaciones para aleaciones Al-Zn [117], [124]-[126] y Al-Zn-Mg
[11], [55], [127] en las que se lo vincula con la presencia de conglomerados y
con sus dimensiones. Uno de los principales argumentos sefiala que el maximo
en la resistividad se debe a la dispersion de los electrones cuando los
conglomerados alcanzan dimensiones cercanas a la longitud de onda de los
electrones de conduccion (~4A para Al) [128], [129]. Una vez superado un radio
critico la dispersion de electrones se acota a la superficie de los conglomerados
reduciéndose asi la resistividad del material en la medida que los
conglomerados continuen creciendo [11], [125]. A su vez, la magnitud del
maximo de resistividad varia fuertemente con la T del envejecimiento, esto
puede asociarse a la densidad de discontinuidades que dispersan electrones
[126]. A mayor T se espera un mayor espaciado entre ellas (menor densidad en

nuamero) lo que genera un menor aumento de la RE [120].

Esta descripcion acerca del maximo RE, debe considerarse sin perder
de vista que durante todo el envejecimiento, la curva de RE es el resultado de

la competencia entre multiples contribuciones, de entre las que se destacan
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dos fendmenos: crecimiento por la dispersiéon de electrones caracteristica de la

RE andmala; decrecimiento por pérdida de soluto en la fase matriz.

Si bien, tal como sefala [116], aun no se ha logrado una comprension
acabada de los inicios de la conglomeracion en aleaciones termoenvejecibles
base Al, si hay acuerdo [88], [89], [119], [127] en que estos procesos
comienzan con la formacion de pares y complejos de S-V a raiz de la gran
concentracion de vacancias retenidas y de las energias de ligazén S-V. Estas
formaciones permiten explicar la estabilidad y la extendida permanencia en el
tiempo de las vacancias, que de permanecer libres se consumirian mucho mas
rapidamente [89] y como consecuencia la cinética de formacion de
conglomerados se veria notablemente afectada, volviéndose mas lenta. En
este sentido debe tenerse en cuenta que los pares S-V, particularmente Mg-V,
poseen buena movilidad en la red FCC y se cree que son protagoénicos en el
mecanismo de migracion atomica durante la formacion de conglomerados y

fases metaestables [88], [89].

Para continuar con la interpretacion de la curva de la Figura 4.12, la misma
se analizara conjuntamente con los resultados de endurecimiento durante el
EN.

4.4.2.2 Analisis comparativo: yHV y RE

Como se menciond previamente, la uHV es sensible a la evolucion de fases
metaestables a partir de la SSS, siendo las zonas GPI las principales
responsables del incremento en la resistencia mecanica durante el

envejecimiento natural.

Por ello, con mismo propdsito, estudiar las evolucién de la descomposicion
de la SSS, en la Figura 4.13 se presentan determinaciones de microdureza

durante el EN conjuntamente con la curva de RE en funcion del tiempo.
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Figura 4.13 RE*,m y pHV,e, en funcion del tiempo de EN.

En sintesis, la curva de RE vs tgy descripta con anterioridad, concentra la
mayor parte de su variacion entre su inicio y~10% min, a continuacién la
pendiente de la curva se reduce fuertemente hasta alcanzar el maximo de RE

(~10* min), luego decrece lentamente.

Por su parte, la curva de pHV vs tgy presenta una evolucion temporal que,
como puede apreciarse a simple vista en la Figura 4.13, no coincide con la
evolucion de RE. Las determinaciones de pHV reflejan un tiempo de latencia
hasta t ~10? min, a partir de alli la dureza del material comienza a crecer hasta
alcanzar su maximo a t~3x10° min. Finalmente, el ultimo punto de la curva
(~10°min) presenta una diferencia de 2 pHV con respecto al valor maximo, esta
diferencia esta dentro del error de medicién por lo que no es posible distinguir
si permanece en el maximo de endurecimiento o si se trata de un
ablandamiento (comienzo del sobre envejecimiento), ambas opciones indican

que el endurecimiento del material se ha detenido.
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De la descripcion realizada y al comparar ambas curvas surge que:

e pHV comienza a crecer mas tarde (~10?min) que RE (~10° min)

e RE y pHV alcanzan su maximo a tiempos con un orden de magnitud de
diferencia.

e La RE llega al maximo y luego decrece mientras que no puede
asegurarse una caida de pHV dentro de los tiempos estudiados.

e La no coincidencia en la evolucion temporal de RE y pHV durante el EN,

parece indicar que las curvas responden a distintos procesos.

La curva de RE, aunque el proceso sea muy complicado, probablemente
refleja la formacion de complejos de atomos de soluto y vacancias de tamafio
pequeio y la evolucion de pre-precipitados. Los pares soluto-vacancia y
complejos de soluto (conformados por apenas algunos atomos y vacancias)
son los primeros productos de descomposicion de la SSS, no endurecen
perceptiblemente el material pero contribuyen a la formacioén de las zonas GP.
Estos, se forman inicialmente durante el templado (pares S-V) y contindan su

formacion durante el EN.

A su vez, RE también refleja la difusion y el empobrecimiento de la fase
matriz de soluto. Este proceso tiende a disminuir RE y compite con la formacion
de pares/complejos y conglomerados. Se da concurrentemente con los otros
procesos durante el envejecimiento pero recién para ten>10* min comenzaria a

ser la contribucion predominante en la curva observada.

Disimilmente, yHV presenta un tiempo de latencia en pHV, que puede
relacionarse con un periodo de incubacion de las zonas GPI (precipitados
endurecedores) y luego se presenta creciente hasta ten~3x10°min, lo que

implica una evolucion de los precipitados (GPI) hasta tal tiempo.

Segun lo analizado hasta aqui, el estudio de la conglomeracién mediante
resistometria eléctrica presenta gran complejidad para una interpretacion
cuantitativa de los resultados. No obstante, la curva registrada permite percibir
la evolucion de todas las formaciones responsables del comportamiento
andmalo de la RE, dando indicios de la formacion de los primeros productos de

descomposicion de la SSS que definen en gran medida la cinética de la
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transformacién [88], [89]. Interesante y valiosa informacién para el estudio de la

transformacion.

Para complementar y profundizar el estudio del envejecimiento durante el
EN y dado que las técnica empleadas hasta aqui (RE y uHV) fueron sensibles
a distintos aspectos de la descomposicion de la SSS, a continuacion se
presenta un analisis de la conglomeracion mediante DSC (seccion 4.4.2.3). Se
vera que dicho analisis muestra muy buen acuerdo con los resultados de pHV y
deja a la vez confirmar que si bien RE es en general muy sensible al proceso
de descomposicion de la SSS, no permite estudiar la fraccion transformada de

precipitados.

4.4.2.3 Analisis DSC del material con pre-EN

Si bien la formacién de zonas GPIl no se distingue en los termogramas
previamente presentados, ni siquiera en aquellos realizados desde bajas T, ver
Figura 4.2., fue posible analizar su formacién mediante DSC de manera
indirecta, analizando los termogramas del material sometido a un pre
tratamiento de EN. Estas mediciones permitieron realizar un seguimiento de la
cinética de formacién GPI a través del analisis cuantitativo de su disolucion,
proporcionando asimismo informacién acerca de la estabilidad de estos
conglomerados frente al calentamiento. A la vez permitieron estudiar si la

presencia de conglomerados/zonas GPI modifica la formacion de GPII.

« Material con pre-EN

En la Figura 4.14 se muestran termogramas obtenidos para muestras pre-
envejecidas a Tamp=25 °C (pre-EN) durante diferentes tiempos, esto es con

distinta fraccion en volumen de zonas GPI y pre-precipitados.
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Figura 4.14 Termogramas obtenidos para el material en estado inicial SSS y

con distintos tiempos de pre-EN.

Los termogramas muestran que el pico exotérmico A se reduce
progresivamente transformandose en un pico endotérmico, disolucion. Este
pico de disolucién aumenta su area y temperatura de pico con el tiempo de pre-
envejecimiento, y se asocia principalmente a la disoluciéon de las zonas GPI
formadas durante el pre-EN, inestables a temperaturas mayores por lo que
sufren una reversién durante el calentamiento [85], téngase en cuenta que de
los pre-precipitados que puedan estar presentes en el material con pre-EN,
algunos son estables por encima de 160°C (Ej: VRC) por lo que no se
disolveran [76], [85].

El corrimiento de la temperatura del pico de disolucion (Figura 4.14) puede
asociarse a la mayor estabilidad que adquieren las zonas al aumentar su
tamarfio con el avance del EN la disolucion se extiende hasta = 155°C para los
pre-EN mas prolongados. Estos resultados son compatibles con los reportados
y obtenidos mediante diferentes técnicas [62], [75], [84], [130]. Puede
observarse que la disolucidon ocurre practicamente en el mismo rango de

temperaturas en que se presenta el pico exotérmico caracteristico de formacion
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de GPIl y pre-precipitados, entre 50°C y 155°C. Los termogramas de la Figura
4.14 no muestran diferencias muy significativas a partir de los =155°C,
evidenciando que el pre-EN no incide sobre la formacion de fase n" y

siguientes (picos B, C, D en Figura 4.14)

La superposicion en temperaturas del pico A con el pico de disolucion de
las ZGPI asi como la desaparicion del pico A con el pre-EN conduce a plantear
si la formacion y disolucion ocurren a la vez o bien la presencia de ZGPI inhibe
la formacién de las ZGPIl. En el intento de resolver este interrogante se
realizaron experiencias buscando separar los eventos asociados a las

diferentes zonas GP.

Las experiencias se disefiaron bajo la hipotesis de que para el caso en que
las GPI inhiban la formacién de las GPII, un tratamiento de disolucion de las
GPI presentes en el material tras pre-EN posibilitaria que las GPII evolucionen
en un tratamiento posterior. Caso contrario la formacion y disolucién estarian
sucediendo de modo simultaneo. En la Figura 4.15 se muestra una secuencia
de tratamientos en DSC tras un pre-EN de 1,3x103 min, teny intermedio en el que

ya se presenta visible la disolucion.

300 ——1I

0 = Vi~ N

T i
50 100 150 200 250 300 350

Temperatura (°C)

Figura 4.15 Termogramas obtenidos tras pre-EN de 1,3x10°min y en

distinta secuencia (ver texto.)
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En la figura se presentan tres curvas DSC, las curvas | y Il son

secuenciadas e involucran el siguiente ciclo térmico:

i- Calentamiento hasta 155°C, y enfriamiento rapido de la muestra
hasta T,mp con una inyeccién de aire a 0°C(curva |)
ii- A continuaciéon del anterior, calentamiento desde T.np hasta 350°C

(curva ll)

La curva Ill muestra el termograma obtenido para el material con 1,3x10°

min de pre-EN en un ensayo sin interrupciones.

A partir de estos tratamientos, se observa el pico de disolucion de las
zonas GPI para la curva | que como es de esperarse es coincidente con la
curva lll. Mientras, la curva |l no presenta sefal apreciable entre 50°C - 155°C,

y a temperaturas mayores muestra los picos similares a los de la curva lll.

Estas experiencias se complementaron con determinaciones de
microdureza Vickers. En la Tabla 4.2 se presentan los valores obtenidos en

distintas condiciones segun los tratamientos previamente descriptos.

Tabla 4.2. Microdureza en distintas condiciones de tratamiento térmicos.

Estado del material MHV

SSS 86 + 2
Tratamiento (i) sin pre-EN 134 £ 2
Tratamiento (i) con pre-EN 1.3 10° min 136 £ 2
Tratamiento (i) con pre-EN 2.6 10* min 136 £ 2

El valor de pHV con tratamiento (i) es mayor que para la SSS en todas las
condiciones presentadas, lo que ocurre porque las zonas GP producen un
endurecimiento del material. Por otro lado, la dureza tras el pico exotérmico (sin
pre-EN, pico A indicado en la Figura 4.14) y tras el pico de disolucién (con pre-
EN) es similar, e independiente del tiempo de pre-EN. Esto sugiere que durante
el primer calentamiento hasta 155°C ocurre la formacién de GPIl en forma
concurrente con la disolucion de las GPI, por esta razén en el segundo

calentamiento los termogramas no muestran transformacion entre 50°C-155°C
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y los picos a mayores temperaturas no muestran modificaciones importantes.
Se considera entonces que el estado de precipitacion en el material una vez
alcanzado los 155°C es el mismo independiente del pre-EN [131]. Los

resultados sugieren ademas que las GPII son precursoras de la fase n’.

A partir del analisis realizado sobre los procesos de conglomeracion, o
formacion de zonas GP, habiendo identificado la superposicion de eventos
térmicos entre 50°C y 155°C para el material con pre-EN, fue posible estudiar
la formacion de GPI durante el EN a partir de termogramas como los

presentados en la Figura 4.14.

En relacion a las ligeras discrepancias encontradas en la altura de los picos
por encima de 155°C, queda a la vista que no existe una tendencia vinculada al
pre-EN ni a la formacion de GPIl en el calentamiento. A modo ilustrativo,
pueden verse en la Figura 4.14 picos con alturas por debajo y por encima de la
curva en estado SSS, estos muestran un comportamiento erratico. Por lo que
se considera que puede estar vinculado principalmente al procesamiento de los

termogramas.

Segun los resultados previamente analizados se propone T=155°C como
temperatura critica superior para las zonas GPI, alcanzada esta temperatura la

totalidad de las zonas GPI puede considerarse disuelta.

«+ Cinética de formacion GPI

Con el fin de obtener informacion acerca de la cinética de formacién de
zonas GPI durante el pre-EN se evalud el calor o entalpia involucrado en su
disolucién. El calor de reaccion, se obtuvo integrando el termograma entre
50°C y 155°C. La contribucién exotérmica de formacion de GPIl y pre-
precipitados se consider6 constante, e igual a la del material sin pre-EN (SSS),
-7,4J/g (ver Figura 4.6). El calor de disolucion, asociado a la formacion de las
ZGPI en funcion del tiempo de pre-EN, Qqis(ten), se evalué como:

Qais(ten) = 74 é"‘ Qa(tgy) ec.4.11
Donde Qa(ten) es el calor correspondiente al evento térmico entre 50°C y

155°C, considerado positivo (endotérmico) o negativo (exotérmico),
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dependiente del tiempo de pre-EN (ver Figura 4.14). Puede observarse que de
esta manera se obtiene Qgis = 0 para el material sin pre-EN, y Qqis creciente con

ten por la mayor fraccion de GPI inducida.

En la Figura 4.16 se presentan los resultados obtenidos, junto con la

evolucion de la microdureza Vickers durante el EN [132].
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Figura 4.16 Qs y pHV versus el tiempo de EN

Se encuentra que el calor involucrado en la disolucion se mantiene nulo
para tey < 30 min, a partir de alli crece alcanzando un maximo para tgy del
orden de 10°min. Puede observarse una buena concordancia entre la evolucidn
de Qg y de pHV desde el inicio del EN hasta ~10°min. El calor evaluado segun
la ecuacién 4.11 constituye una medida efectiva de la cinética de formacion de

las zonas GPI durante el EN.

Por otra parte, los resultados refuerzan la descripcion de los procesos de
conglomeracion realizada, esta es la superposicion de la formacion de las
zonas GPIl y la disolucion de las zonas GPI, asi como también que la

formacion de GPIl es independiente del pre-EN.
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Tal como fue presentado en la ec.4.2, el cambio de entalpia analizado es
proporcional a la cantidad presente de GPI y de pre-precipitados sensibles a
disolverse en el calentamiento (no todos). Bajo este planteo AH presenta una
dependencia con la fraccién en volumen de conglomerados [100] que habilita a
considerar que la variacion de entalpia medida permite estudiar la cinética de

formacion de precipitados durante el EN.

Valga aclarar que si bien se hace mayormente mencion a la reversion de
las GPI formadas en el pre-EN, es posible que en la sefal de DSC exista una
pequefia contribucion de la disolucion de pares/complejos S-V, pero no se

puede discriminar en los termogramas.

A diferencia de los cambios de entalpia medidos, los mecanismos/sucesos
involucrados que definen propiedades como la resistividad o la dureza
presentan en general una dependencia mas compleja con las fases
metaestables presentes, existiendo en ambos casos una fuerte dependencia no
solo con la cantidad (o fraccion en volumen) presente sino también con el
tamano y distribucion de las formaciones. Por lo que, vale aclarar que dada la
concordancia encontrada entre yHV y Qqis, €s aceptable considerar que tanto
los resultados obtenidos por DSC como por pyHV permiten describir a(t) para la
reaccion de conglomeracion a temperatura ambiente. Se define la fracciéon

transformada a partir de la evolucion de Qg 0 MHV segun:

_ Qais(t) _ pHV() — p HV(¢)

= ~ , 0<a<1 ec412
Quis(ty)  uHV(tr) — pHV(8)

a(t)

donde t; y tj representan el tiempo del final e inicio de la conglomeracion

respectivamente.

Este resultado, indica que el radio de los conglomerados permanece
(durante el EN) con dimensiones tales que no existe un cambio en el
mecanismo de interaccion conglomerado-dislocaciones, gobernando el
endurecimiento por particulas de segunda fase el mecanismo de corte de
precipitados por las dislocaciones [49], bajo este mecanismo el endurecimiento
del material puede describirse como AuHV = cte.r™. f™ donde r y f son el radio

y la fraccién en volumen de los precipitados, respectivamente, con exponentes
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m y n ambos ~0,5 [55], [133]. En consecuencia, el esfuerzo necesario para el
deslizamiento de las dislocaciones, la dureza del material, crece con el
envejecimiento debido a modificaciones en la microestructura de precipitados.
Segun los resultados encontrados, se concluye que el proceso dominante
hasta alcanzar el maximo de pHV es el crecimiento de la fraccion de volumen
precipitada. Los distintos aspectos microestructurales que definen la curva de
termoendurecimiento se retomaran y valoraran pormenorizadamente en el

Capitulo 6, seccién 6.3.

Por ultimo, segun el analisis y conclusiones que anteceden y retomando
la interpretacién de la curva de RE (Figura 4.13), se concluye que RE no refleja

la fraccion transformada de precipitados durante el EN.

4.4.3 Conclusiones acerca de la conglomeraciéon

Se realiz6é un analisis de los procesos de conglomeracion, mediante DSC,
determinaciones de microdureza Vickers y RE, las mediciones en cuestion
permitieron abordar estas transformaciones y obtener resultados de entre los

que se destacan los siguientes:

e La energia de activacion para el proceso de formacién de pre-
precipitados y GPIl se obtuvo a partir de los termogramas para el material
en estado SSS. El resultado hallado, E;~62kJ/mol sugiere que el proceso
esta gobernado principalmente por la migracion de vacancias que fueron
retenidas en el templado.

e El analisis DSC para la conglomeracion en el calentamiento sugiere que
la transformacion involucra un proceso de nucleacion y crecimiento.

¢ RE da indicios claros de la formacion de pares S-V y otros complejos de
atomos de soluto y vacancias, siendo estos las primeras formaciones que
se suceden a partir de la SSS a Tamp.

e DSC y pHV dan esencialmente informacién sobre los precipitados (GP).

e Es posible que en la sefial de DSC haya contribucion de la disolucién de

pares/complejos, pero no se puede discriminar en los termogramas.
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Las zonas GPIl formadas durante EN se disuelven durante el
calentamiento continuo entre 50 y 155°C, y esto ocurre en forma
concurrente con la formacion de zonas GPII.

El calor involucrado en los picos de formacion/disolucion de las ZGP asi
como la evolucion de yHV permiten estudiar la cinética de formacién de
conglomerados a temperatura ambiente.

DSC complementa notablemente la informacién de pyHV, muestra muy
claramente que el incremento microdureza se vincula principalmente con
el crecimiento de la fraccion de volumen precipitada a la que es sensible
DSC.

El proceso dominante hasta alcanzar el maximo de yHV es el crecimiento
de la fraccion de volumen precipitada.

La formacion de zonas GPIl y las transformaciones de fase que ocurren a
temperaturas mayores no se ven afectadas por el EN previo.

Los resultados sugieren la siguiente secuencia de descomposicion
durante el EN: SSS->Pares soluto-vacancia y pre-precipitados—> GPI.

En general, para procesos que ocurren en intervalos de tiempo

superpuestos solo se puede identificar a los que son dominantes.

132



4.5 Transformaciones durante envejecimiento artificial (EA)

Para continuar el analisis propuesto en este capitulo, se abordan las
transformaciones de fase que tienen lugar en el material durante diferentes TT
de EA. Todos ellos comienzan con un solubilizado, 480°C durante 1,5h,
seguido del templado en agua a ~2°C. Luego el material se somete a los

diferentes tratamientos térmicos que se detallaran en esta seccion.

Las fases intervinientes en los TT, se analizan en vinculaciéon con los
eventos térmicos identificados en la Figura 4.1. Para su estudio se realizaron
analisis DSC del material con distintas condiciones de pre-tratamiento de
envejecimiento artificial (pre-EA). A la vez se abordaron las transformaciones
analizando la evolucién de pHV y RE durante diferentes TT de envejecimiento,
algunos de los cuales comprendieron tratamientos térmicos que involucran la
permanencia secuenciada a distintas temperaturas isotérmicas.

Estas experiencias persiguen profundizar el analisis de los sucesos de

precipitacion desde la SSS.

4.51 Analisis de termogramas con distintos pre-EA

A continuacion se presentaran los termogramas obtenidos para distintos
tiempos de pre-EA a dos temperaturas isotérmicas 80°C y 120°C. La seleccion
de estas temperaturas busca analizar las transformaciones que suceden a la
temperatura correspondiente al TT de maximo termoendurecimiento (T6),
120°C y a una temperatura intermedia entre esta y T,mp, 80°C, correspondiente
a la region de ocurrencia del evento térmico A en el calentamiento desde el
estado SSS (Figuras 4.1y 4.4).
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Figura 4.17 Termogramas obtenidos para el material en estado inicial
SSS y con distintos tiempos de pre-EA a 80°C, ®=10°C/min.

En la Figura 4.17 se presentan las curvas calorimétricas obtenidas para
el material con distintos tiempos de pre- EA a 80°C, a su vez se muestra el
termograma caracteristico del estado SSS, este ya fue descripto previamente
(ver Figura 4.1) y se incorpora en la figura para facilitar la interpretacion del
resto de los termogramas. Recordamos que el evento (A) corresponde a la
formacion de ZGPIl y pre-precipitados; el primer pico del triplete (B)
corresponde a la formacién de n’, el segundo pico (C) corresponde a la
formacién de n y el tercer pico (D) se asocia a la formacién de la fase T de
equilibrio, en concordancia con la secuencia de precipitacion en el
calentamiento desde la SSS [9], [77]:

SSS — Zonas Guinier-Preston (ZGP) - n"—»n—T

En la Figura 4.17 se aprecia que los termogramas con pre-EA 80°C
comienzan con un evento endotérmico, indicando que los precipitados

formados isotérmicamente a 80°C desde la SSS se disuelven durante el
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calentamiento, y su disolucion se extiende a mayores temperaturas en tanto el
pre-EA sea mas prolongado, visualizandose el pico endotérmico hasta ~180°C
para 1,2x10°min de pre-EA80°C.

A diferencia de la disolucién de las zonas GPI formadas a Tamp (ver Figura
4.14), en este caso el pico de disolucion se extiende alcanzando el rango
térmico caracteristico del triplete (eventos B,C,D) con Tinicia~155°C, por lo que
se considera que en los termogramas en que el evento endotérmico se
presente abarcando T>155°C existe un solapamiento de eventos, el final de la
disoluciéon de pre-precipitados EA80°C ocurriria concurrentemente con la
formacién de n’. Bajo esta consideracion la temperatura final de la disolucion

de pre-precipitados no puede distinguirse para tea=8x10"min.

Aunque no pueda determinarse el area de la disolucion debido al
solapamiento en varias de las curvas de la Figura 4.17, es posible apreciar que
la disolucién crece con el tiempo de pre-EA 80°C ya que el pico de disolucion
se desplaza a temperaturas mayores a la vez que incrementa su area y rango
térmico de ocurrencia. Por otra parte las transformaciones siguientes, entre
155°C y 320°C, el triplete, se ve modificado en su primer pico, correspondiente
a la formacion de n” mientras que los picos C y D no muestran modificaciones

significativas.

Hasta aqui, puede interpretarse que los precipitados formados durante EA
80°C corresponderian a ZGP, muy posiblemente con una fraccion mayoritaria
de GPIl dada su mayor estabilidad térmica. Esto estaria en coincidencia con
resultados reportados por Buha y col. [79] para una aleacion 7050, donde se
correlacionan los termogramas DSC con observaciones microestructurales

realizadas mediante imagenes TEM y patrones de difraccion.

A continuacion se presentan los termogramas obtenidos para el material

con distintos tiempos de pre-EA a 120°C.
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Figura 4.18 Termogramas obtenidos para el material en estado inicial SSS y

con distintos tiempos de pre-EA a 120°C.

En la Figura 4.18 puede verse que en los termogramas con pre-EA
120°C ya no se presentan eventos térmicos entre 50°C y ~155°C, ni de
formacion ni de disolucion. Asi también se aprecia claramente como la pre-
precipitacion a 120°C modifica directamente al evento térmico B, observandose
una gradual disminucién en la altura de pico con el avance del tiempo de pre-
envejecimiento. Alcanzado cierto tiempo entre 1,5 x 10?min y 4,2 x 10°min de
pre-EA 120°C, el pico exotérmico B desaparece (Tpico~207°C) y comienza a
visualizarse una disolucion (Tpico~193°C). Esta se aprecia en la Figura 4.18
para los termogramas con tea=4,2 x 10°min y tea= 1,3 x 10*min, se sucede en el

mismo rango térmico de ocurrencia del pico B ~ (160°C, 220°C).

A mayor temperatura, con Tpico= 233°C, se encuentra el segundo pico
del triplete, correspondiente a la formacion de la fase n (pico C). Este pico,
aunque su analisis se dificulta debido al solapamiento de las transformaciones,

pareceria no presentar modificaciones para los pre-envejecimientos
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estudiados, como puede verse al comparar su altura y forma entre los

diferentes pre-EA y el estado SSS.

Estos resultados pueden interpretarse considerando que la precipitacion
para el TT de EA a 120°C genera la formacion de la fase n’, lo cual coincide
con numerosos estudios microestructurales para el estado T6 (120°C 12h) [61],
[79], [94], [134]. De esta manera, la presencia de la fase n’ pre-precipitada
genera que el pico exotérmico B (formacion de n’) se vea disminuido
gradualmente en tanto mayor sea el tiempo del pre-EA 120°C. Bajo el mismo
enfoque, la aparicion de la disolucién para los estados mas avanzados del pre-
tratamiento indicaria que la formacion n” presente en los termogramas de la
Figura 4.17 y Figura 4.18 (con area maxima para el termograma del material en
estado SSS) es una formacion parcial, con una fraccion transformada fija y
necesaria de n” en tanto fase precursora para la formacion de la fase n (de
equilibrio).

Las transformaciones por encima de 240°C (Figura 4.18) corresponden a
la formacion de fases de equilibrio a altas temperaturas, como pueden ser las
fases T y S. El analisis de las modificaciones en los picos (240°C<T<325°C),
debidas al estado de pre-envejecimiento escapa a los alcances de esta
investigacién. Como nocion general acerca de los sucesos y variaciones que
alli ocurren debe tenerse en cuenta que en esta familia de aleaciones (7xxx),
de cuatro elementos aleantes principales (Al, Zn, Mg y Cu), las fases de
equilibrio que se forman dependen sensiblemente de la concentracidon de los
diferentes solutos en la fase matriz de Al (a), de la relacidon de concentraciones
entre aleantes, particularmente de Mg y Zn (Mg/Zn) y de la temperatura. Esto
debido a la complejidad del sistema Al-Zn-Mg-Cu, en el que los diagramas de
equilibrio para el sistema cuaternario indican (para las composiciones quimicas
utilizadas en aluminios de la serie 7xxx), la existencia de diferentes campos de
coexistencia de fases a, n, S, T [34], [35], [135], (algunos diagramas pueden
observarse en la sub-seccién 1.3.1).

En tal sentido, las modificaciones en esa region del termograma para el
material con distintos pre-EA a 120°, claramente visibles en la Figura 4.18,
podrian deberse a cierta variacion en la relacion Mg/Zn presente como soluto
[79].
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Por ello, puede considerarse que con la precipitacién de las fases 0" y n
(MgZn,), a se ve empobrecida en solutos a la vez que se incrementa la relacion
Mg/Zn debido a la composicion de n, rica en Zn. Esta variacion propicia la
precipitacion de la fase de equilibrio T (Mgs2(ZnAl)se 0 MgsZn3Aly), también es
esperable la precipitacion de la fase S (CuMgAl,) [34], [35], [79].

Por lo antedicho, en los termogramas de la Figura 4.18, las fases que se
forman (en el calentamiento por encima de 240°C), y su fraccion en volumen
dependen del pre-EA a 120°C. La interpretacion de tal region del termograma
no es sencilla y como se menciono previamente, no se abordara en este

trabajo.

Valga sefalar que en general y desde hace tiempo se tiene nocién de la
gran complejidad que involucra el analisis de los termogramas de aleaciones
7xxx principalmente debido a la superposicion de las transformaciones, tal
como sefialaron De lasi y Adler [101], Papazian [73]. Esto limita fuertemente los
alcances de la técnica DSC, de gran sensibilidad frente a las transformaciones
de fase de esta familia de aleaciones; ya que los analisis cuantitativos no

pueden realizarse con razonable precision.

En sintesis, del analisis del material con distintos pre-EA, se encuentra
que la modificacion del pico correspondiente a la fase n’(pico B) sucede de
diferente manera en los termogramas con pre-EA 80°C y pre-EA 120°C. La
modificacion del pico B se atribuye al solapamiento con la disolucién de zonas
GP para el pre-EA 80°C y a la presencia de fase n" pre-precipitada para el pre-
EA 120°C, en este ultimo caso el area del pico exotérmico B disminuye o bien
se presenta como una disolucion para los envejecimientos mas prolongados.

Dada la secuencia de precipitacion, en la que se propone a las ZGP como
precursoras de la n’, y en vistas de la superposicién de la disolucion de ZGP
formadas en pre-EA 80°C con el pico B, es esperable que cierta fraccion
remanente pueda actuar como fase precursora de n’, posiblemente las ZGP
mas estables térmicamente, GPII [76], [77], [79], [94].

452 Tratamientos isotérmicos combinados

Buscando profundizar la comprension acerca de las transformaciones de

fase que se suceden en los diferentes TT y con la intencién de indagar en el
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efecto que pueda tener la pre-precipitacion de ciertas fases metaestables sobre
la formacién de otras, se realizaron experiencias de tratamientos térmicos en
etapas.

Estos consistieron en el tratamiento inicial de solubilizado y posterior
templado, obteniendo asi el material en estado SSS, y a continuaciéon dos
tratamientos isotérmicos consecutivos, un primer TT de EN hasta cierto tiempo
preestablecido seguido de EA a distintas temperaturas y tiempos. En estas
experiencias, se realizd el seguimiento de la transformacion mediante la
evolucion de pHV durante los TT (EN, EA (80°C y 120°C) y EA con pre-EN), a
su vez se obtuvieron curvas DSC para el material con cierto pre-tratamiento de
EN+EA. A continuacion se presentan las curvas obtenidas para estas
experiencias.

En la Figura 4.19 se presenta la evolucién de pHV durante el siguiente
TT en etapas, 1° envejecimiento natural durante 9x10% min, 2° envejecimiento a
80°C durante 6x10* min. A su vez se presenta pHV vs t para el EA 80°C a partir
de la SSS. Nétese que para la curva e, t corresponde al tiempo durante la 2°

etapa, isoterma a 80°C, y no al tiempo total del TT.
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Figura 4.19 pHV vs t para distintos TT.
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Se observa que para la 1° etapa del tratamiento el material endurece
durante su permanencia a Tamb, al transcurrir el tiempo preestablecido, 9x10°
min, la dureza del material crece desde los ~85uHV caracteristicos del material
en estado SSS hasta ~141uHV, véase que dentro de la dispersion

experimental el valor coincide con el reportado en la Figura 4.13.

Luego durante la 2° etapa del TT combinado (EN+EA80°C) el material
presenta un decrecimiento de la dureza como puede observarse luego de 10
min a 80°C, donde el ablandamiento registrado fue de ~ 8uHV. Las
determinaciones pHYV realizadas a tiempos mayores ya muestran una evolucion

creciente de la dureza del material con el tiempo de permanencia a 80°C.

Al observar comparativamente las curvas se aprecia que a partir de
~1,5x10%min de la 2° etapa del TT, la tasa de endurecimiento d(uHV)/d(log(t))
se vuelve aproximadamente igual a la obtenida para un EA 80°C a partir de la
SSS. Esto podria explicarse considerando que ambas curvas reflejan para t>
1,5x10%min la formacién de un mismo tipo de precipitados con igual cinética de
formacion.

A su vez, del comportamiento descripto puede interpretarse que los
precipitados formados durante la 1° etapa (GPI) se disolverian durante la 2°
etapa. La formacién de los precipitados a 80°C (mayoritariamente GPII)
ocurriria concurrentemente con la disolucion de las zonas GPl y pre-
precipitados (al menos disolucion parcial) durante el comienzo de la 2° etapa.

Asimismo es esperable que la precipitacion a 80°C (2° etapa) se suceda en
presencia de ciertos pre-precipitados (VRC y conglomerados de soluto) que
pueden haberse formado durante el EN (y calentamiento hasta 80°C), no
disolverse en el calentamiento y permanencia a 80°C, y actuar como
precursores de las zonas GPII (ver seccién 4.4.2).

Este supuesto esta en acuerdo con la secuencia de precipitacion propuesta
por Berg y col. [76] para la descomposicion de aleaciones 7xxx durante el
envejecimiento con Tga>70°C, SSS — VRC — GPIl, y puede contribuir a
explicar por qué la segunda etapa del TT no se retrasa y evoluciona con
aproximadamente igual pendiente (ver Figura 4.19) con respecto al EA 80°C
(desde SSS) siendo que durante la 2° etapa del TT combinado, las GPI se
disuelven pero la concentracion de vacancias en exceso se espera
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notablemente inferior que para el estado SSS (~concentracidén de vacancias de
equilibrio a la T de solubilizado).

Al decir que no se retrasa, referimos a que tanto la curva EA 80°C desde la
SSS como la curva 2° etapa del TT combinado alcanzan aproximadamente el
mismo endurecimiento a partir de ~4x10"min de permanencia a 80°C.

En sintesis, una posible explicacion para las curvas de la Figura 4.19 seria
considerar que precursores de las GPII ya estarian presentes al inicio de la 2°
etapa del TT, sin necesidad de una gran concentracion inicial de vacancias
para sucederse la formacion de zonas GPIl. Este planteo justificaria la
existencia de una evolucion muy similar entre las dos curvas a 80°C.

De igual manera se analizo la evolucion pyHV para otro TT en etapas, EN
durante 9x10° min seguido de un envejecimiento a 120°C por 7x10°min, esta
experiencia se presenta en la Figura 4.20 junto a la curva de envejecimiento EA
120°C desde la SSS. Nuevamente, para la curva e, t corresponde al tiempo

durante la 2° etapa, isoterma a 120°C, y no al tiempo total del TT combinado.
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Figura 4.20 pHV vs t para distintos TT
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En el TT en etapas EN+EA120, Figura 4.20 analogamente a la
descripcion realizada sobre la Figura 4.19, el material es envejecido
naturalmente hasta alcanzar ~143pHV, luego presenta un ablandamiento
durante el inicio de la 2° etapa del TT a 120°C que podria indicar la ocurrencia
de una disolucion, posiblemente de zonas GPI formadas previamente. Luego
de transcurridos 15min el material nuevamente endurece con la permanencia a
120°C.

Al observar el comportamiento durante la 2° etapa comparativamente
con el EA 120°C desde la SSS vemos que las curvas se muestran
razonablemente coincidentes a partir de t~15min, indicando que la presencia
de las zonas GPI pre-precipitadas en la 1° etapa del TT no retrasan ni tampoco
propician la formacion de los precipitados formados a 120°C. Con argumentos
similares a los desarrollados para la interpretacion de la Figura 4.19 puede aqui
considerarse la pre-existencia de precursores de n° formados en el EN y

posterior calentamiento hasta 120°C.

Para una interpretacion mas detallada acerca de los sucesos durante el
inicio de la 2° etapa (t<40min) de los TT combinados seria necesario contar con
mayor cantidad de determinaciones de pHV en tal regién, para, por ejemplo,
poder determinar el minimo de la disolucién. Sin embargo las determinaciones
de dureza reportadas en tal region, considerando la dispersion experimental,
nos permiten asegurar la ocurrencia de un ablandamiento al inicio de la 2°

etapa de los TT para las experiencias de la Figura 4.19 y Figura 4.20.

A continuacién se presentan los termogramas obtenidos para el material
con TT en etapas, en este caso una primer etapa de EN mas prolongada
(t=2,3x10%min), seguida de 15 min de EA, tanto para 80°C como para 120°C. A

su vez se presentan los termogramas del estado SSS y con 2,3x10*min de EN.
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Figura 4.21 Termogramas para el material pre envejecido en distintos TT.
Curva I: 1°- 2,3x10*min EN y 2°- 15min a 80°C // Curva II: 1°- 2,3x10*min EN'y
2°-15min a 120°C.

Los termogramas obtenidos indican que la segunda etapa de los TT
combinados modifica la presencia de las zonas GPI formadas durante el EN,
tanto para la curva | como para la curva Il. Al observar estas curvas
comparativamente con la curva del material con EN se aprecia que la curva |
presenta un pico de disolucion de menor area y desplazado a temperaturas
mayores, mientras que en la curva Il no se presenta la disolucion.

Estos resultados indican una disolucion parcial de las zonas GPI
durante la etapa a 80°C, y una disolucién total de zonas GPI para el TT cuya 2°
etapa se realiza a 120°C. De modo que la disolucion durante el calentamiento
(DSC), visible en la curva |, corresponde a la fraccion remanente de GPI,
particularmente a aquellas zonas GPI mas estables que no fueron disueltas
durante la permanencia a 80°C, en este sentido puede verse (Figura 4.21) que
la disolucion en la Curva | se presenta mayormente en coincidencia con la

region de mayor T del pico de disolucién para el termograma EN 2,3x10*min.
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Por otra parte, al observar el triplete, se aprecia que el pico B se ve
reducido en su altura en la curva |l lo que es esperable para el material con
envejecimiento a 120°C, esto indica que la disolucion de las zonas GPI
sucederia concurrentemente con la formacién de n” durante la permanencia
isotérmica a 120°C.

Los termogramas obtenidos se encuentran en acuerdo con la

interpretacion realizada sobre la Figura 4.19 y Figura 4.20.

4.5.3 Analisis del envejecimiento mediante RE

Como se menciond anteriormente, la RE es una propiedad fisica
sumamente interesante para el estudio de las modificaciones en el material
durante tratamientos térmicos de envejecimiento, ya que los procesos de
dispersion de los electrones de conduccién son extremadamente sensibles a
pequefias modificaciones microestructurales de escala atomica. Su variacion
durante el envejecimiento se relaciona con modificaciones en la fase matriz, y
con la aparicién de inhomogeneidades microestructurales (como particulas de
segunda fase e incluso pequefias variaciones en la distribucion local de

atomos, sucesos implicados durante los procesos de precipitacion) [54].

Por ello, esta técnica fue utilizada para recabar informacion adicional
durante distintos tratamientos de envejecimiento. La velocidad de
calentamiento ® hasta alcanzar la T de TT fue ~ 30°C/min en todas las
experiencias de EA. Los resultados se presentan normalizados o bien

directamente como RE vs t.

La normalizaciéon de las curvas se realiz6 en todos los casos con
respecto a REy (estado SSS a T,n). Presentandose los resultados como
ARE/REq vs t, donde ARE representa la variacion de RE a la temperatura
isotérmica caracteristica de cada TT, es decir ARE= RE(Tga,tea) — RE(Tea,

tea=0) de modo que las distintas curvas normalizadas parten de cero.

Téngase en cuenta que la variacidn en la resistencia eléctrica de la
muestra durante el envejecimiento isotérmico esta asociada principalmente a la
disminucién en el contenido de solutos en la SSS al migrar estos hacia los
precipitados (expulsion de soluto) con el avance del envejecimiento y en

particular a la formacion de pares S-V y pequefios conglomerados atdmicos
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para los envejecimientos que presentan RE andmala. La dependencia de dicha
variacion de RE con la T puede despreciarse. Es decir que para un
determinado estado de envejecimiento, ARE es practicamente independiente
de la T (aunque en general el proceso de precipitacion si dependa de la
temperatura y el tiempo). En este sentido los resultados experimentales
mostraron que luego de efectuar un TT de EA (t,T) se encuentra
aproximadamente la misma ARE a Ty, entre el estado inicial y final que la
ARE medida a la T del EA, por lo que la normalizacion efectuada, ARE/RE,, es

valida y conveniente a fines comparativos.

A continuacion, se presentaran las distintas mediciones de RE obtenidas

durante distintos tratamientos de envejecimiento.

En la Figura 4.22 las curvas se presentan a partir de que las muestras
alcanzaron la temperatura isotérmica para cada TT de envejecimiento, es decir
que no incluyen el calentamiento desde T,mp, hasta la T de cada EA. Debido a
que los ensayos fueron realizados sobre diferentes muestras, para volverlos

comparables las curvas se presentan normalizadas.
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Figura 4.22 ARE/RE en funcién del tiempo a diferentes T isotérmicas. ARE
representa la variacion de RE a la temperatura del TT y RE( corresponde al

valor de RE en estado SSS a Tamp.
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Como puede verse en la Figura 4.22, la evolucion de los TT genera
curvas ARE/RE, vs t marcadamente diferentes para cada temperatura de
envejecimiento, una de ellas ya fue presentada y corresponde al EN (seccion
4.4.2.1), su comportamiento fue analizado previamente.

En general, pueden distinguirse dos comportamientos bien diferentes, la
resistencia eléctrica del material aumenta (EN y EA80°C) o disminuye con el
envejecimiento (EA 120°C y EA 155°C). El aumento de la RE durante el inicio
del envejecimiento se atribuye a la interaccion de los e de conduccion con los
pares S-V, complejos S-V y pre-precipitados. Mientras que su decrecimiento se
asocia con la disminucién del soluto en la fase matriz de Al durante el
envejecimiento. En tal sentido, los elementos en solucién sélida generan un
aumento de la resistividad del material que depende del soluto interviniente
(especie atomica) y de su cantidad (%p). Particularmente el Zn, Mg y Cu
producen un incremento en la resistividad del aluminio de 0,1x10® Qm, 0,5x107
Qmy 0.35x10® Qm por cada 1%p respectivamente [26].

La regla de Matthiessen (ec.4.10) puede reescribirse distinguiendo las

contribuciones de la siguiente manera:

proc(T) = pp(T) + pr + Psoturo + Pa €C.4.13

Donde piot €s la resistividad total del material, p, la contribucion fononica, pr
es la contribucion dada por la formacion de los productos de la descomposicién
de la SSS (involucra pares S-V y pre-precipitados), psouto €S la resistividad dada
por la presencia de soluto y pg representa otras contribuciones (vacancias,
dislocaciones y otros defectos). Notese que la regla de Matthiensen implica
considerar que todas las contribuciones se suman en forma independiente sin
términos de interaccion y sin incluir dependencia de T salvo para el término
fondnico. Sin embargo, pr. Psoluto Y Pa €N general dependeran de ty de T durante

el envejecimiento.

Los cambios en la p 6 RE durante un tratamiento isotérmico de
envejecimiento pueden interpretarse como Apii(t)= Apr(t)+Apsouto(t)+ Apg(t). La
Apsoluto €S €l término dominante en gran parte de los TT de envejecimiento y
conduce a un decrecimiento de la p o de la RE [58], [108], [123], [136]. Sin

embargo cuando se produce la expulsidon de soluto de la fase matriz como
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resultado de un proceso de conglomeracion, la contribucion Apg produce un
aumento de la RE del material durante el envejecimiento (EN y EA80°C) [88],
[127].

Por su parte, Apgq representa una pequefa contribucidn durante los
envejecimientos que involucra variaciones en la RE despreciables frente al
resto de las contribuciones. Tal es el caso, por ejemplo, de la contribucion de
vacancias cuya concentracion decrece durante los envejecimientos (se
eliminan las vacancias retenidas por el templado) e involucra cambios en RE

despreciables frente a las variaciones registradas durante los ensayos.

Asi, mientras que para el EN y EA 80°C se presenta el efecto anomalo en
la RE, para TT EA 120°C y EA 155°C la RE decrece durante el envejecimiento
y la tasa de decrecimiento disminuye con el tiempo de EA posiblemente por la
disminucién de la sobresaturaciéon de la solucion sdlida, que a su vez es
inicialmente menor cuanto mayor sea la temperatura de envejecimiento
isotérmico.

La pendiente negativa para las curvas EA 120°C y EA155°C (Figura
4.22), indicaria que durante estos TT el término Apg no posee relevancia y las
formaciones serian para ambos casos precipitados que por sus caracteristicas
(dimensiones, composicion) no modifican la conduccién de electrones (no se
forman pares S-V y pre-precipitados o son escasos). Para el EA 120°C, se
espera la precipitacion de la fase metaestable n’, mayoritariamente, segun la
interpretacion realizada sobre los termogramas de la Figura 4.18 (termogramas
con pre-EA120°C).

A su vez, en vistas de la acentuada diferencia entre estas dos curvas, en
las que el EA 155°C genera una reduccioén significativamente mayor en la RE,
siendo para t=1,4x10°min~3,4 veces mayor a la generada en el EA120°C, debe
tenerse en cuenta que para cada temperatura de envejecimiento la cantidad de
soluto expulsado de la SSS para un tiempo determinado es diferente. En tal
sentido véase que en la Figura 4.22 se presenta el envejecimiento hasta cierto
tiempo que no representa el final de las transformaciones de fase ni tampoco
se considera que involucre una fraccién transformada fija. En el mismo sentido,
debe considerarse, como se comenté anteriormente, que el grado de

sobresaturacion inicial de soluto depende de la T, de modo que al finalizar la
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expulsion de soluto es esperable que la disminucidon en la RE sea mayor para
los TT de menor temperatura, contrariamente a lo que se observa en las curvas
para los tiempos estudiados. Segun este enfoque se estaria en etapas
tempranas de la transformacién de EA120°C, aun para los tiempos mas
prolongados de la Figura 4.22, t=1,4 x 10° min.

Tanto para la curvas EA120°C y EA155°C se considera que la expulsion
de soluto de la fase matriz, Apsouto<O, €s la contribucion que domina ARE

durante el envejecimiento.

A continuacion se presenta la curva de RE vs t a 80°C durante el
comienzo del envejecimiento utilizando una escala logaritmica para el tiempo,
esta region es particularmente de interés en este EA ya que es donde se

sucede el pico en la RE del material.
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Figura 4.23 RE en funcién del tiempo para el inicio del EA80°C junto a la
evolucion de la temperatura durante el TT, se incluye el calentamiento desde

temperatura ambiente.

En la Figura 4.23 se puede observar la medicion de la RE desde el inicio
del calentamiento, la temperatura de la muestra alcanza los 80+2°C al cabo de
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(a)

ARE/RE,

2,5 min de su ingreso al horno, periodo en el que se puede ver un considerable
aumento de la RE debido a su dependencia con la temperatura (contribucién
fonodnica). La misma aumenta de 2,15E-4 Q a 20 °C hasta 2,52E-4 Q a los
80°C. A partir de alli la variacién en la RE se asocia a la descomposicion de la
SSS, la region RE vs t delimitada por el rectangulo azul se corresponde con la
curva “EA 80°C” presentada en la Figura 4.22. Durante los primeros 150 min de
permanencia a 80°C se registré un aumento en la RE de la muestra ARE=
0,1E-4 Q, luego se observé un periodo de RE~ constante que se corresponde
con el maximo de RE durante el envejecimiento, este se presenta desde

~1,5x10°min hasta ~4x10°min.

En la Figura 4.24(a) se muestra el comportamiento de RE y de la
microdureza durante el EA 80°C abarcando tiempos de tratamiento mas
prolongados que los presentados en la Figura 4.22 y Figura 4.23. La curva
corresponde a la misma experiencia, comenzando a partir de que se alcanza la
T de tratamiento (80°C) hasta t~3x10*min, nuevamente normalizada como

ARE/RE(y con escala logaritmica para el tiempo.
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Figura 4.24 ARE/REqy puHV versus t durante el EA 80°C (a) y ARE/RE,
vs t para la regién de crecimiento de RE en el EN y EA80°C (b).

Se observa que el comportamiento general de la curva de RE durante el
EA 80°C manifiesta un rapido aumento inicial de RE que luego comienza a

revertirse. Luego de la permanencia en la region de RE maxima
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(ARE/RE(~0,049), la curva decrece alcanzando el valor ARE/RE;~0,018 a los
3,2x10* min. Pese a que este valor indica una notable reduccién de la RE, ARE
permanece positivo durante los tiempos estudiados, por lo que la contribucion

Apr permanece > Apsoluto-

Al observar comparativamente yHV y RE en la Figura 4.24 (a) vemos que
las curvas no se corresponden, este comportamiento ya fue discutido por lo
que a excepcion de algunas caracteristicas que se discutiran, la curva de RE
durante el EA 80°C puede interpretarse de modo analogo al material con EN
(ver Figura 4.13).

Es decir que el crecimiento de la RE refleja la evolucion de pares S-V,
complejos S-V y pre-precipitados concurrentemente con la expulsién de soluto
que se vuelve el proceso dominante de la curva a partir de t~10%min (maximo
de RE). Y, por otra parte, la curva de yHV es sensible a la formacién de
precipitados que obstaculicen el movimiento de las dislocaciones endureciendo

el material (posiblemente GPII).

En la Figura 4.24(a) puede verse que tanto yHV como RE comienzan a
crecer desde el inicio del TT a 80°C, a diferencia del proceso de
conglomeracion a Tan, donde se encontré un periodo de latencia para la
microdureza. Esta diferencia muy posiblemente se deba a una mayor cinética
de descomposicion de la SSS para el EA 80°C. Ademas, debe considerarse
que al inicio del TT se espera que se presenten pares S-V y pequefios
conglomerados atémicos (VRC) formados durante el templado, corta
permanencia a Tamp (~10min) y calentamiento hasta 80°C. Estos estan
involucrados en la formacién de zonas GPII, en el transporte de soluto o como
precursores, por lo que este ultimo aspecto (preexistencia de pares S-V y
precursores) también puede conducir al comportamiento encontrado, pHV

crece monotonamente desde el inicio del EA 80°C.

A su vez, al observar la Figura 4.24(b) y comparar las curvas de RE
obtenidas en los tratamientos de EN y EA 80°C, se encuentra que el maximo
se presenta a tiempos menores de envejecimiento t~10°min en el EA 80°C
mientras que para el EN se sucede a ten~4x10*min, para un estado avanzado

de la transformacion. Ademas, la magnitud del pico es notablemente menor en
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el EA 80°C, el pico de ARE/REq durante el EN es superior al triple del pico para
el EA 80°C.

Esta dependencia entre el crecimiento en la resistividad del material y la
temperatura de envejecimiento es la habitualmente encontrada para el
comportamiento andmalo de la RE en aleaciones termoenvejecibles de
aluminio [122], [126], [129] Se han propuesto una serie de posibles
explicaciones para tal comportamiento [120], [126], una de las propuestas
indica que la diferencia la magnitud del pico de resistividad a distintas T de EA
depende principalmente de la densidad en numero de discontinuidades que
dispersan electrones, a mayor temperatura se espera la formacion de menor
cantidad de pares/complejos S-V y pre-precipitados por lo que el efecto
andémalo de la resistividad se ve reducido. Segun tal planteo, es de esperarse
una menor cantidad de pre-precipitados (precursores de zonas GP) que en el
EN lo que conduciria muy posiblemente a una microestructura de precipitados

de menor densidad en numero pero con mayores dimensiones.

Segun los resultados obtenidos mediante DSC para el material con pre-
EA 80°C, los que sugieren que la estabilidad térmica de las zonas GPIl es
creciente con el tiempo EA 80°C (ver termogramas de la Figura 4.17),y en
vistas del andlisis realizado sobre la curva de RE, la evoluciéon de la
microestructura de precipitados luego de t~10°min (la matriz continta
expulsando soluto y la formacion de complejos S-V y pre-precipitados se ha
reducido significativamente) posiblemente genere un crecimiento en el tamafio
de las zonas GPII, aspecto que es sabido les confiere mayor estabilidad
térmica [75], [83].

Por ultimo, por lo mencionado y considerando el aumento sostenido de
la dureza durante el EA80°C, que indica que el mecanismo de deformacion
plastica no cambia, vinculandose este al corte de particulas por las
dislocaciones (AuHV = cte.r™. f™), es esperable que durante el EA 80°C tanto

r como £ evolucionen crecientemente.

4.5.3.1 RE, Envejecido isotérmico escalonado

A continuacién se presentan los resultados de una experiencia en la que

se midio la RE del material durante un TT de envejecimiento (comenzando con
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el material en estado SSS) que consistio en tres etapas isotérmicas sucesivas,
cada una con diferentes tiempos de permanencia. Primero 80°C durante
3.2x10*min seguido de 4,5x10°min a 120°C y finalmente 180°C durante

1x10*min.

En la Figura 4.25 se presenta la medicion realizada durante el

termoenvejecimiento propuesto en esta experiencia.
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Figura 4.25 ARE/RE, versus t durante el TT escalonado a 3 temperaturas
de EA.

A partir de la curva obtenida, es posible analizar el comportamiento
durante cada etapa y realizar comparaciones con las mediciones realizadas
durante los TT isotérmicos de una unica etapa. A su vez puede estimarse la
energia de activacion del proceso en los cambios de T, lo que permite tener

indicios sobre el proceso que se esta midiendo.

Como puede verse, se distinguen 3 regiones bien diferenciadas en la
evolucion de ARE/RE( durante el TT, estas se corresponden con las tres

temperaturas involucradas.

152



Como ya se presentd previamente con mayor detalle (ver Figura 4.23), el
comienzo del tratamiento a 80°C presenta un crecimiento inicial de la RE (la
curva refleja principalmente la evolucién de pares soluto-vacancia y pequefos
conglomerados), se alcanza el maximo y luego comienza un continuo y
prolongado decrecimiento que puede asociarse con la disminucion del

contenido de atomos de Mg, Zn y Cu en la SSS.

Una vez alcanzadas las temperaturas de 120°C y 180°C la RE
disminuye pronunciadamente durante el comienzo de cada etapa, decreciendo
cada vez mas lentamente con la permanencia a la correspondiente
temperatura. Aqui nuevamente (segun interpretacién de la Figura 4.22), la

expulsion de soluto seria la principal contribucion para la variacién de RE.

Valga aclarar, por si el interrogante se presentase, que en la experiencia
de la Figura 4.25 las variaciones ARE debidas al incremento de T en cada
calentamiento, inicial (desde T,mp @ 80°C) y entre etapas, fueron suprimidas. La
dependencia de RE con la temperatura para un cierto estado de envejecimiento
se presento lineal en todo el rango térmico abarcado en las experiencias, esto
implica que durante los calentamientos no suceden cambios microestructurales
perceptibles y la evolucion de ARE se debe principalmente a la contribucion

fonodnica.

Como se menciond previamente, la curva de la Figura 4.25 puede
utilizarse para estimar la energia de activacion del proceso observado. Para
ello se utiliz6 un método que permite analizar el proceso alli donde se tenga un

cambio repentino en la temperatura, este se describe a continuacion.

Teniendo en cuenta que el envejecimiento es esencialmente un proceso
difusivo, y considerando que la variacion de resistividad puede describirse por
una funcion f(c,T) [137] ( llamando por comodidad Ap a ARE/REy):

d(Ap)

R =f(c,T) = F(c)e(_k—h;a) ec.4.14

Siendo c la concentracion de especies migrantes, F(c) una funcién no
especificada de c, E; la energia de activacion del proceso y k la constante de

Boltzmann.
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Bajo este planteo, al suponer que para un cambio repentino de
temperatura de T4 a Ty, la concentracién de las especies migrantes(c) es la

misma en la interseccién de las curvas de RE(T4) y RE(T,), se puede expresar:

d(A —Eq
f(M) = I (dtp) = F(CF).e(kTi) ec.4.15
T;Cr
Donde [%] representa la tasa de cambio de la resistividad a cada

T;CF

temperatura (T;) para un valor fijo de c=cr y F(cg)=cte.

Evaluando la ec. 4.15 para dos temperaturas(T1y T»), y realizando el

cociente entre ellas F(cg) se simplifica y puede reescribirse del siguiente modo:

[d (Ap)

(T -T) e 416
[d(AP) o

T;
La E;, del proceso puede determinarse entonces a partir del In de la
ecuacion 4.16. Una descripcion de este método (denominado método del

cambio de pendiente) puede encontrarse en el trabajo de Nakanishi y col.[137].

Teniendo en cuenta que la medicion de RE no percibié transformacién
alguna durante los calentamientos entre las etapas del TT y que los tiempos alli
involucrados son infimos comparados con los tiempos involucrados en el
proceso, considerar que la variacion de T entre etapas es un cambio repentino
durante el cual la concentracion de especies migrantes permanece constante

resulta aceptable.

De esta manera es posible hallar la E; del proceso, determinando las
pendientes de la curva ARE/RE, vs t de la Figura 4.25, donde se suceden los
cambios de temperatura, de 80°C a 120°C y de 120°C a 180°C

Se encontraron los siguientes resultados:
Para T1=80°C y T,= 120°C, Ea ~ 175kJ/mol
Para T1=120°C y T,= 180°C, Ea ~ 129 kJ/mol

El segundo valor sugiere que se esta frente a un proceso difusivo y se

esta observando esencialmente la migracion de atomos de soluto en la fase
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matriz. Los valores de la energia de activacion para la difusién en aluminio de
los principales solutos, encontradas en la bibliografia son: E;(Cu) ~ 135kJ/mol,
Ea(Mg) 113-129 kd/mol y E4(Zn) 116-129 kJ/mol [138], [139], [140]. En lo que
respecta al primer valor (175kJ/mol), bastante mas alto, hay que tener en
cuenta que la curva que corresponde al envejecido a 80°C se ve afectada por
la formacion de complejos S-V, responsable del crecimiento de ARE/RE, (para
el tiempo entre etapa | y Il la curva aun permanece con ARE/REq>0). Por lo

tanto el resultado obtenido en esta determinacién no es confiable.

Sobre la tercer etapa del TT (continua el envejecimiento a 180°C), puede
considerarse que si durante el inicio de esta etapa (ver Figura 4.25) se
presentase una copiosa disolucion de los precipitados presentes por ser estos
inestables (muy posiblemente n”), existiria una contribucion positiva (Apsoluto) Y
deberia manifestarse un aumento de ARE/RE, claramente esto no se observa.
No obstante, igual puede que exista disolucion y que tras ella los atomos de
soluto no se distribuyan homogéneamente en la matriz, y consecuentemente la
contribucion Apsoute NO se manifieste como se esperaria. En tal caso, al
permanecer los solutos relativamente cerca de la posicion original, la formacion
de otros precipitados puede verse facilitada en las regiones que se presenten

ricas en soluto.

Por ultimo, es interesante sefalar que para el envejecimiento en tres
etapas isotérmicas sucesivas, se alcanzé un valor de ARE/RE(~ - 0,3 hacia el
final del TT (ver Figura 4.25). Si se tiene en cuenta que a mayor temperatura el
material tiene una menor cantidad de soluto en exceso en el estado SSS, es de
esperarse que en los TT con Tga<180°C se observe una disminucion mayor en
la resistencia eléctrica, ARE/REy< -0,3, cuando la solucién sélida alcance la

concentracion de solutos de equilibrio a la temperatura de envejecimiento.

Esto permite notar que todas las otras curvas de RE con Tga<180°C
persisten sobresaturadas para los tiempos estudiados. Este aspecto no puede
valorarse en las curvas con comportamiento anémalo en la RE, sin embargo
para el EA 80°C, la Figura 4.25 permite notar claramente que el material
permanece sobresaturado dentro de los tiempos de EA 80°C estudiados. Nada

puede concluirse en tal sentido para la curva del EN.
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454 Energia de activacion para la formacion de las fases n” y n

Las energias de activacion (E,) de las fases n'y n se hallaron a partir de
termogramas registrados durante el calentamiento del material en estado inicial
SSS a Tamn. Como fue presentado anteriormente (ver descripcion del
termograma de la Figura 4.1), los eventos térmicos vinculados a estas fases se
presentan en un agrupamiento de sefales superpuestas (visibles como un
triplete en los termogramas), de entre las cuales el primero, pico (B) y el
segundo, pico (C) corresponden a las fases n" y n respectivamente, por su
parte el tercer pico corresponde a la formacion de fases de equilibrio a mayor
temperatura, posiblemente se deba a la formacion de la fase T (Mgsz (Al, Zn)4g)
[77], [141]. Este ultimo evento térmico no se analiza en este trabajo que se
acota aqui a las fases n” y n, dada su importancia en el termoendurecimiento

del material.

Esta particularidad, superposicién en las temperaturas de ocurrencia de
los picos, dificulta el analisis de la sefial imposibilitando determinar las
temperaturas de inicio y fin de transformacion, el cambio de entalpia asociado a
la formacion de las diferentes fases, o realizar un seguimiento de la fraccion

transformada, a(t).

No obstante es posible realizar una estimacion aceptable de sus E;
efectivas a la Tpieo segun el método de Kissinger [109], ya presentado
previamente (ver seccidén 4.4.1.3). Valga reiterar que el mismo plantea una

consideracion de central importancia: la velocidad de reaccion maxima (donde

d?qQ d?a . . .
e = a = 0) se produce siempre para el mismo valor de q, es decir que se

tiene para las distintas ® una fraccién transformada constante para cada fase a
la respectiva temperatura de pico del termograma; ademas debe suponerse (lo
cual resulta aceptable para los termogramas bajo estudio) que a la Tpico NO
existe superposicion de eventos térmicos, sucediendo en cada pico unicamente

la reaccion de formacion de la fase involucrada.

En sintesis, el método predice (ver ec. 4.7 y 4.8) una relacion lineal

ln( .f) ) vs — de cuya pendiente (-E./R) se puede obtener la energia de

pico pico

activacion del proceso (E,).
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En la Figura 4.26 se presentan las regiones de interés (el triplete) de las
curvas DSC obtenidos a distintas ® y en la Tabla 4.3 los valores de Tpico

determinados.

(a) ¢ ¢=2°C/min (b) B ¢ ¢ = 5°C/min 2504(C) G ¢ = 10°C/min
200
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©
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temperatura (°C) temperatura (°C)

temperatura (°C)

Figura 4.26 Curvas DSC obtenidos a distintas ®, 2°C/min (a), 5°C/min (b) y

10°C/min (c). Se indican las T, para los distintos picos, B (fase n) y C (fase n).

Tabla 4.3 T, para los distintos eventos térmicos y distintas ®

® [°C/min] TpicoB [°C] ToieoC [°C]
2 168, 1 212,7
5 189,3 2234
10 207,1 2342

A continuacién se grafica In (%) Vs — para los picos B y C junto con

pico pico

los ajustes lineales, Figura 4.27.

Las E, obtenidas y los coeficientes R? del ajuste lineal se presentan en la

Tabla 4.4.
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Figura 4.27 In (T;i) Vs — junto con el ajuste lineal de los resultados.
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Tabla 4.4 Energias de activacion para la formacién de fases n'y n

Fase formada E. [KJ/mol] R?
n’(B) 65,0+0.5 0,999
n (C) 145+10 0,994

Como puede verse en la Figura 4.26, se encuentra que el conjunto de
eventos térmicos se desplaza a mayores temperaturas al aumentar @, lo cual

es caracteristico de procesos termalmente activados. Los resultados muestran

. . [0] 1 .
un marcado comportamiento lineal entre ln(T2 ) y , siendo los

pico pico
coeficientes de correlacion lineal (Tabla 4.4) >0,99 para ambos eventos
térmicos, B y C. Es evidente que las transformaciones responden

favorablemente al método de Kissinger.
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Se obtuvo un valor de ~ 65 kJ/mol para la energia de activacién de la fase
n’, y de ~145kJ/mol para la fase de equilibrio n. Al comparar los resultados,
(Ea(n)>2Ea(n’), se encuentran comportamientos marcadamente diferentes para
las fases, siendo el valor hallado para la fase n” cercano al obtenido para las
zonas GPIl, Ea(GPIl)~ 62kJ/mol (préximos a la energia de migracion de
vacancias en Al, ~60kJ/mol, como ya fue mencionado). Por su parte, la energia
de activacion estimada para la fase n, aunque no coincidente, es mas préxima
a los valores de E;, para la difusién de solutos en la matriz de aluminio (Ep) que
a un proceso de difusiéon de pares S-V [88]. El valor hallado ~145kJ/mol es
aproximadamente un 20% superior a las E, para la difusion de los principales
solutos involucrados en la fase n (MgZn;) y aproximadamente un 10% superior
para el caso del Cu. Este ultimo también involucrado (en menor proporcién) en
la estructura de la fase n, de posible composicion Mg(Zn,Cu,Al), donde el Cu y
el Al sustituyen al Zn en la estructura cristalina [142], [143]. Los valores de Ep
de referencia empleados son: Cu, Ep~133.9 kJ/mol; Zn, Ep~116.1 kJ/mol; Mg,
Ep~120.5kJ/mol [140].

También es posible que valores altos de E, (~145kJ/mol) provengan de la
difusion dentro de los precipitados dado que la difusion en la matriz tiene

valores mas bajos.

Valga sefalar nuevamente que los termogramas de aleaciones 7xxx
presentan dificultades para su analisis, por lo que aqui se han analizado bajo
algunas suposiciones y atendiendo a las limitaciones que les son propias. En
tal sentido, pueden encontrarse en la bibliografia ciertos analisis acotados de
termogramas de esta familia de aleaciones [84], [103], [111]. Los valores
obtenidos, deberan entonces considerarse sin perder de vista las suposiciones

realizadas.

455 Conclusiones

Mediante DSC, determinaciones pHV y RE, se pudieron abordar las
transformaciones de fase que ocurren durante el envejecimiento artificial del

material arribando a algunas conclusiones que a continuacién se detallan:
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Los precipitados formados durante EA 80°C corresponderian a ZGP,
muy posiblemente con una fraccion mayoritaria de GPIl. No se
encontraron indicios de formacion de n” en el EA 80°C.

Las curvas de RE andmala no se corresponden con las de yHV, su
evolucion responde a distintos procesos durante envejecimiento,
(aspecto observado durante el EA80°C como también en el EN (ver
seccion 4.4). Las primeras permiten identificar la formacion de los
primeros productos de la descomposicion de la SSS (pares S-V, VRC,
pre-precipitados), mientras que las curvas de pHV reflejan
principalmente la evolucion de la poblacion de precipitados
termoendurecedores.

Las experiencias realizadas sugieren la secuencia de descomposicion,
SSS — VRC — GPII, para el EA 80°C.

Las zonas GPIl evolucionan durante el EA 80°C incrementando su
tamano y fraccién en volumen.

Los resultados sugieren que las zonas GPIl podrian actuar como fase
precursorade n’.

La presencia de zonas GPl no retrasan ni tampoco propician la
formacion de n’. No son precursoras y se disuelven en el calentamiento.
La precipitacion para el TT de EA a 120°C corresponde a formacion de
la fase n’, principalmente.

Frente a los resultados encontrados en distintas experiencias la fase n’
se propone como fase precursora de n.

Las energias de activacién para la formacién de las fases n” y n,
resultaron en ~ 65 kd/mol y ~145kJ/mol respectivamente.

Las curvas de RE (no andmala) dan informaciéon principalmente del
proceso difusivo, la variacion en la concentracién de soluto en la SS

seria la contribucién principal en ellas.

Las curvas de RE vs t muestran que para envejecimientos prolongados
la RE continda decreciendo, lo que sugiere que los estados de maximo
termoendurecimiento no involucran todo el soluto disponible,

permaneciendo aun la fase matriz sobresaturada.
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4.6 Secuencia de precipitacion durante envejecimiento

A continuacidn se analiza la secuencia de precipitacion del material
cuando este evoluciona desde el estado SSS dando lugar a la formacién de
diferentes estructuras de precipitados (metaestables y de equilibrio) tendientes
a la estabilizacion del material inicialmente caracterizado por una gran
sobresaturacion de solutos y exceso de vacancias. La misma, se discute a
partir de los resultados experimentales obtenidos y en vinculacion con estudios
recientes, principalmente centrados en el analisis de resultados de microscopia
(TEM) de las transformaciones de fase de aleaciones 7xxx [25], [91], [144],
[145].

El trabajo de Xu y col. [25] presenta un analisis detallado de la evolucion
microestructural durante EA 150°C en una aleacion 7075. La transformacion de
la SSS (FCC) hacia n (HCP) es propuesta como un proceso gradual en el cual
los conglomerados atomicos van evolucionando a través de una serie de
estructuras metaestables intermedias (todas en general incluidas en la
denominacion n’), conducido por un proceso de migracion y ordenamiento
atoémico interno de los precipitados, aunque el proceso difusivo continta y la

fraccién de volumen de los precipitados seguira creciendo.

En igual sentido, dando cuenta de transformaciones basadas en
reacomodamientos atdmicos, Chung y col. [144] observan una transformacion
de fase en el interior de un precipitado con dos regiones de disimil estructura
(ver Figura 2.29 (b)) que asocian a la transformacién n’-=>n. Asimismo en [145]
y [91] se da cuenta de la existencia de varias estructuras de precipitados, no
pudiendo definirse una Unica fase, n’, en la evolucion hacia la fase de equilibrio
n.

Los trabajos mencionados conducen a interpretar a la fase n° como un
conjunto de estructuras de transicion no demasiado bien definidas (se han
encontrado distintas estructuras intermedias), que se presentan durante la
secuencia de descomposicion de la SSS. La evolucidon de la precipitacion,
GPIlI->conjunto de estructuras n"->n, conlleva principalmente el ordenamiento

interno, cambios de composicion, crecimiento en tamafio de las particulas
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precipitadas, como también un cambio en el grado de coherencia en los

distintos planos de interfase matriz-precipitado.

A continuacion, pueden verse imagenes de alta resolucion de

precipitados transitorios en aleaciones 7xxx, que denotan lo gradual de la

transformacion.

Figura 4.28 Imagenes TEM de aleaciones similares a la estudiada en este
trabajo. (a) n” en Al- 547 Zn- 2,54 Mg- 1,44 Cu (%p) EA150°C por 4h, las
zonas brillantes indican mayor concentracién de Zn [25]. (b) transformacion de
n —>n en el interior de una particula precipitada en Al- 6,25 Zn- 2,14 Mg-2,23
Cu (%p), region 1 identificada como n3 (relacion atémica Zn/Mg= 1,7) y region 2
como n’ (Zn/Mg= 1,3), [144].

Las imagenes corresponden a distintas instancias de la secuencia de
precipitacion y dan cuenta del complejo proceso de reestructuracion de los
precipitados. La transicion de n"->n se cree que comienza en los bordes de las
particulas donde se observa inicialmente el enriquecimiento en Zn [25].

Teniendo en cuenta la descripcion de Xu y col. y al observar los
resultados obtenidos en los termogramas (Figuras 4.1 y 4.26) vemos que estos
no son contrapuestos, sino que por el contrario pueden interpretarse en
acuerdo brindando nuevos elementos acerca de la secuencia de precipitacion.
Noétese que los eventos térmicos que se suceden desde el estado SSS, son
todos exotérmicos en el rango 50°C a 350°C y al ser observados a diferentes ®
no dan indicio alguno de presencia de disoluciones para la continuidad de las

transformaciones. Esto sugiere un proceso de reacomodo de atomos que
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conduce la evolucién estructural de los precipitados sin requerir de la disolucidn
de los precipitados de una fase para la nucleacién y crecimiento de otra fase
mas estable. Es notable, sin ser por ello incompatible con la anterior
descripcion, que en las curvas calorimétricas no se visualiza un proceso
continuo de evolucién de los precipitados, sino que se distinguen etapas
(eventos térmicos) durante la evolucion de la SSS hacia la fase de equilibrio n.
Estas etapas claramente distinguibles en el calentamiento, permiten por un
lado notar que el proceso no es continuo y ademas determinar las E; durante la
secuencia de precipitacion (valores ya presentados previamente, secciones
4.4.1.3.y4.54),[146].

Segun lo expuesto, en el termograma obtenido en el calentamiento

desde la SSS (ver Figura 4.1), puede interpretarse que:

e El pico A corresponde a la formacion de GPIl por un proceso de
nucleacion y crecimiento, la E, (~62kJ/mol) indica que el mismo esta
gobernado por la migracion de pares y complejos S-V en la red FCC

e El pico B corresponde a la transformacién GPIl -n’, durante ésta los
conglomerados (GPIl), ya con un naciente ordenamiento interno y
caracterizados por la presencia de vacancias en su estructura [76]
evolucionan por un proceso de reacomodos atomicos que dan lugar a la
evolucion de las distintas estructuras de transicion (variantes de n”). En
esta etapa el valor de E; (~65kJ/mol) evidencia que la presencia de
vacancias o complejos S-V poseen un rol importante en el proceso de
reestructuracion de la fase n’

e El pico C, finalmente se asocia a la transformacion n"->n, la fase n’
dispuesta ya con un arreglo atdmico particular que la vuelve precursora
de n, transforma por un proceso difusivo interno de reestructuraciéon
dentro de los precipitados. También es posible que n se forme por un
proceso de nucleacion en las interfases n’- matriz, esta alternativa para
la formacion de la fase n se discutira mas adelante.

Es posible que durante la etapa anterior (pico B), se vayan
agotando las vacancias en exceso heredadas del templado, por lo que

en esta etapa la mayor E, (~145kJ/mol) se corresponde probablemente
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con un proceso difusivo normal con la concentracion de vacancias de

equilibrio térmico dentro de los precipitados.

En general, durante estas transformaciones, la fraccion en volumen de
precipitados evoluciona crecientemente. Es decir que durante toda la secuencia
de precipitacion el proceso de difusion de solutos en la fase matriz esta
presente, provee las especies atdmicas constitutivas y permite las variaciones
de composicibn que sufren las estructuras precipitadas durante su
reestructuracion [25], [61], [147]. Particularmente, acerca de la composicion de
las fases n" y n, existe mayormente acuerdo [25], [87], [92], [144], [148] en que
la fase n° (Zn/Mg de 1 a 1,3) posee déficit de Zn al compararla con la fase n
(Zn/Mg 1,7 a 2). Por lo que inevitablemente la transformacion n'=>mn depende
del proceso de migracion de solutos en la fase matriz, aunque este proceso no

parece ser determinante de la cinética de la reaccion.

Ateniéndose a que los valores tanto de E, como de los factores pre-
exponenciales (Do) de los coeficientes de difusion (D = D, exp[—E,/RT]) de Mg
y Zn en Al (FCC) son bastante similares [140], y siendo que las
concentraciones atomicas en el material (Mg at% 2.864; Zn at. %2.51) son
asimismo préoximas, es posible que cuando se forme n° se presenten
cantidades similares de Mg y Zn, Zn/Mg ~1, en las inmediaciones de los
precipitados. Por lo tanto no podria formarse un volumen significativo de
precipitados de composicion Mg (Zn, Cu, Al),;, (ademas hay menos Cu) que es
la reportada para la fase hexagonal de equilibrio, n [143]. En estas
circunstancias, con déficit de Zn, evolucionan los precipitados metaestables n’,
que como se evidencia en la secuencia de picos exotérmicos (AH<0) son
favorables para la gradual estabilizacion del material. Posteriormente, con
mayor tiempo y temperatura se alcanza la proporcion de la fase n (Zn/Mg 1,7 a
2) con alguna compensacioén por otros aleantes [143] o vacancias dado la casi

paridad de concentraciones de Zn y Mg en el material.

A continuacién, para facilitar la lectura, se incorporan curvas
calorimétricas ya presentadas anteriormente, corresponden al material en
estado SSS (pueden verse las etapas recientemente analizadas) y con distintos

pre-envejecimientos (Figura 4.29).
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m— 5SS
pre-EN 3,6x10% min
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] = pre-EA80°C 1,2x10° min
] pre-EN = pre-EA120°C 1,5x102 min
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= pre-EA120°C 1,3x10* min
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Figura 4.29 Termogramas del material en estado inicial SSS y con distintos

pre-envejecimientos, ®=10°C/min.

Ya interpretada la secuencia de precipitacion en el calentamiento del
material partiendo del estado SSS, la Figura 4.29 invita a analizar el efecto de

la pre-precipitacion sobre el conjunto de transformaciones B-C-D.

Restringiendo la discusion a los picos B y C, puede verse que el pre-
envejecido a Tamp Y @ 80°C no los afecta significativamente en la comparacion
con el termograma original (SSS). Pero el caso de pre- EA 120°C es
completamente diferente, el pre-EA 120°C afecta notablemente al pico B
(formacioén de n’). Por lo que puede verse en los termogramas de la Figura
4.29, el pre-envejecimiento a 120°C por tiempos prolongados evidencia un
evento endotérmico (pico B1) atribuible a la disolucidon (puede que sea total o
parcial) de las particulas pre-precipitadas. Este se sucede aproximadamente en
el mismo intervalo de T que el pico B (SSS), iniciando ambos ~160°C
(P=10°C/min).
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Surge entonces un interrogante: ¢por qué la fase n” pre-precipitada en
un envejecimiento isotérmico a 120°C no evoluciona luego, al calentar el

material, directamente en la fase n, sin necesidad de disolverse?®

En primera instancia, puede interpretarse que lo que se va formando en
el pre-envejecimiento isotérmico a 120°C, llamémoslo fase n’4, compite con n’
en el calentamiento posterior, antes de la formacion de la fase n (pico C) (ver
detalladamente en la Figura 4.18). A tiempos cortos de pre-EA120°C
(t<1,5x10°min) predomina n° (pico B) y a tiempo mas prolongados
(t24,2x10%°min) esta desaparece y solo parece presentarse n’i. El detalle
interesante es que n no se forma a partir de n’y. Es necesario que n’y se

disuelva (pico B1) para que pueda luego formarse n.

Es posible que n’¢ se forme con una estructura algo diferente, o bien que
se forme igual que n” pero con el largo tiempo de permanencia a 120°C puedan
tener lugar fendmenos de difusion interna y reacomodamientos en su

estructura dando lugar a una fase n” envejecida (previamente denominada n’4).

Los termogramas de la Figura 4.29 sugieren entonces la existencia de
variantes para la fase n’, lo que concuerda con las diferentes caracterizaciones
que se han hecho de esta fase [25], [91], [145]. Este caso particular parece
indicar una dependencia entre la estructura de la fase n’ y la temperatura a la

cual ocurre su formacion.

Al continuar analizando la secuencia de picos, se observa que pese a la
acentuada disolucidon (pico B¢) presente en el termograma pre-EA120°C
1,3x10*min, el pico C no muestra modificaciones al compararlo con los
termogramas para el material con diferentes tiempos de pre-EA 120°C. Sin
embargo al compararlo con el pico C del resto de los termogramas (estado

SSS y otros pre-envejecimientos) evidencia un pequefio corrimiento, la Tpico

° Para la interpretacion de los termogramas con pre-EA120°C se acepta inicialmente que los
precipitados formados a 120°C corresponden mayoritariamente al conjunto de estructuras precipitadas
denominadas fase n’, como se deduce de los termogramas a distintas velocidades de calentamiento
desde el estado SSS (ver Figura 4.26) y en concordancia con humerosos resultados en la bibliografia [11],
[62], [226], [227].
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disminuye aproximadamente 4°C desde los 234°C correspondientes al pico
C(SSS). Mas alla del corrimiento de Tyco, la forma y altura del evento térmico C
no evidencia modificaciones por lo que probablemente la diferencia puede

deberse al solapamiento con picos adyacentes.

Lo mencionado es llamativo, si la fase n” (precursora de n) presenta
estructuras y comportamientos diferentes (unas se forman en el mismo
intervalo de T en que otras (n"1) se disuelven), seria esperable que la presencia
de distintas variantes de n" incida directamente en la formaciéon de la fase n.
Como claramente, mas alla del pequefo corrimiento en la temperatura del
evento C, no es lo que se observa, puede que los mecanismos que conducen
el proceso de formacion de la fase n tengan aspectos en comun

independientemente de la variante n” que la anteceda.

Surgen entonces, al notar que el pico C no se modifica con el pre-

EA120°C, al menos dos posibles explicaciones:

*

% La formacion de n ocurre por un mecanismo de nucleacion de
precipitados en las interfaces matriz-precipitado n’, sucediendo luego su
crecimiento a costa del precipitado n” lindante, con una difusién normal
de solutos. Mientras que para el caso de pre-EA120°C, cuando se
disuelven todos los precipitados n’+, los precipitados n se formarian por
un proceso "normal" de nucleacion y crecimiento (SSS->n), el que
posiblemente se vea facilitado por la presencia de regiones ricas en
soluto alli donde existian precipitados n'4.

Si bien con ciertas diferencias, la formacion de n seria en ambos
casos analoga, aunque en un caso se forme en presencia de n" y en el
otro tras la disolucion de n’.

% En todos los termogramas existen al iniciarse la formacién de la fase n

precipitados n° que pueden transformar en n, n"->n. Para ello existen a

su vez dos posibles interpretaciones de los termogramas:

e Se presentan, antecediendo al pico C, dos eventos térmicos
concurrentes, la formacién de n” en el calentamiento y la disolucion

den’y.
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e La disolucion de las particulas pre-precipitadas (pico B4) es una
disolucion parcial, la cual no involucra ciertas particulas n” viables

para la transformacion n"->n a mayor temperatura.

Cualquiera sea la explicacion, la disolucion de n’y produce zonas enriquecidas
en soluto que muy posiblemente estén relacionadas con las modificaciones a
T>240°C en los termogramas con pre-EA120°C. Modificaciones que se vuelven
mas notorias en tanto mayor sea la disolucion de los pre-precipitados n’¢ (pico
B4).

Es necesario sefialar que la primera explicacion propuesta no condice
con interpretar la transformacion n"->n como un proceso difusivo dentro de los

precipitados.

Por ultimo, al observar en los termogramas (Figura 4.29) la region
correspondiente al pico D, mas especificamente la region entre las Tpico del
evento C y D, puede distinguirse la apariciéon de un nuevo evento térmico
(T~250°C) que comienza a visualizarse incipientemente en los termogramas
con menores tiempos de pre EA 120°C y se manifiesta notoriamente para pre-
envejecimientos prolongados (ver Figura 4.18) incluso enmascarando la
presencia del pico D. Tal suceso muestra que el pre-EA 120°C afecta
notablemente la secuencia de precipitacién en el calentamiento, aunque el pico

C no se vea modificado significativamente.

Noétese que, aunque lo concurrente de los eventos térmicos dificulte
distinguirlos con claridad, es apreciable que la aparicién del evento térmico al
cual se hace mencién (Tpico~250°C - 260°C), no corresponde al evento del pico
D, cuya Tico €s mas alta ~ 282°C y parece no sufrir modificaciones en ninguno

de los termogramas de la Figura 4.29.

La presencia de este nuevo pico en la curva para el material con pre-
EA120°C muestra coincidencia con los termogramas reportados por Park and
Ardell [149] para una aleacion 7075 en estado T6, donde se atribuye un primer
pico exotérmico a la transformacion n"->nz (Tpico~230°C) y el siguiente a la
formacion de ny desde la SSS (T,ico~260°C) (N1 y n2 son variantes

cristalograficas de la fase de equilibrio n).También puede que, como ya fue
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introducido anteriormente (ver subseccion 4.5.1), las modificaciones por encima
de 240°C, no involucren a la fase n, sino a otras fases de equilibrio

(posiblemente fases Sy T).

A instancias de la discusion ya iniciada acerca de la secuencia de
precipitacion y particularmente de la transiciéon n'->n, y al notar la existencia de
multiples aspectos que deben considerarse, es necesario reconocer las
limitaciones de los resultados experimentales presentados. Estos no permiten
realizar una interpretacion acabada de los sucesos observados en los
termogramas. Sin embargo, es de notar, que se ha realizado un aporte
interesante en lo que respecta al estudio de las transformaciones de fase de

aleaciones 7xxx a partir de DSC.

Segun la interpretacion realizada sobre los termogramas para el material
en estado SSS, se propone la siguiente secuencia de precipitacion para el

calentamiento continuo:
SS§S = VRC y zonas GPII - conjunto de estructurasn’ = n ec.4.17

Para el caso de EA 80°C y EA 120°C, los resultados indican que la
secuencia de descomposicion de la SSS antes planteada (ec.4.17) no se
completa. Alcanzandose (para los tga estudiados) la formacion de GPII para EA
80°C y n’ para EA 120°C como precipitados mayoritarios. Como pudo
distinguirse, a 120°C, la fase n’ evoluciona dando lugar a la formacion de
algunal/s variante/s (n'1) que no serian viables para la prosecucion de la
secuencia de precipitacion durante el calentamiento a mayores temperaturas.
Acerca de la fase n’, puede en general pensarse que imposibilitada por la Tga a
transformar en la fase siguiente de la secuencia (n), evoluciona en ciertas
variantes que aunque energéticamente mas favorables, dejan de poder
reestructurarse transformando en n al elevar la T. Para tratamientos de
envejecimiento isotérmicos con Tga=150°C, la secuencia de precipitacion ya si

alcanzaria la formacion de la fase n, segun resultados en [25], [91].

Ya discutida la secuencia de precipitacion a partir de los resultados
experimentales presentados, valga destacar el gran interés existente en torno a
las fases N’ y n por ser ambas fases las principales involucradas en los TT mas

utilizados, T6 y T7 [61]. La fase n’, con sus multiples variantes [91], es
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caracteristica de los precipitados endurecedores por excelencia mientras que la
fase n aunque con una contribucion menor al endurecimiento también es de
central importancia por su efecto sobre otras propiedades del material,
principalmente por mejorar la resistencia a la corrosion [150], por lo que su
presencia, aunque en desmedro de la resistencia mecanica, es también

buscada en estas aleaciones.
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4.7 Sintesis y conclusiones del capitulo

En este capitulo se ha presentado el estudio de las transformaciones de
fase que suceden en el material (AW-7075) cuando el mismo es sujeto a
distintos tratamientos térmicos de envejecimiento, los que incluyen TT en
etapas, isotérmicos, no isotérmicos o una combinacion de estos. Todos ellos

con un denominador comun, inician a partir del material en estado SSS.

Para el estudio de las transformaciones de fase que como se ha visto
presentan gran complejidad para su abordaje, se utilizaron tres técnicas
principales: microdureza vickers (uHV), calorimetria diferencial de barrido
(DSC) vy resistometria eléctrica (RE). Estas, empleadas sinérgicamente,
permitieron conducir la tarea propuesta arribando a algunas conclusiones de
interés como también dejar expresados ciertos interrogantes e inquietudes en

torno a sucesos poco claros.

Las experiencias realizadas se estructuraron en 2 secciones principales,
una correspondiente exclusivamente a los procesos de conglomeracion
(seccion 4.4), involucra a las primeras transformaciones que ocurren en el
material, habitualmente a baja temperatura, se incluyen alli Ilas
transformaciones durante el envejecimiento isotérmico a Tsm,. Y otra
correspondiente a las transformaciones de fase durante el envejecimiento
artificial (seccién 4.5). Cada una de estas secciones presenta a su término las
conclusiones a las que se arribé. De todas formas las secciones no son
independientes sino que existe una continuidad en los resultados y

conocimientos que se van incorporando a lo largo del capitulo.

Por ultimo se incorpora una discusion acerca de la secuencia de
precipitacion (seccion 4.6), abarcando esta todas las transformaciones a partir

del estado SSS hasta alcanzar la fase de equilibrio.

A continuacion se mencionan algunas conclusiones del capitulo,

transversales a las distintas secciones:

Acerca de las técnicas experimentales utilizadas, puede concluirse que
su complementariedad fue quizas lo mas valioso para el abordaje de los
sucesos durante el envejecimiento. DSC se mostr6 sensible a las

transformaciones de fase y condujo mayormente el desarrollo de la
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investigacion. pHV y RE permitieron robustecer el analisis, brindando
resultados que en ocasiones resultaron ser claves para esclarecer el analisis

de las transformaciones de fase.

Las determinaciones de microdureza Vickers, en ocasiones empleadas
en la obtencién de lo que se conoce por curvas de termoendurecimiento (UHV
vs tiempo de envejecimiento), permitieron observar (en cierta forma) la
evolucion de los precipitados dado que pHV es sensible a los cambios que

sufre la poblacién de precipitados.

Por su parte, RE, si bien no fue sensible a las transformaciones de fase,
permitié observar la variacion en el contenido de solutos en la fase FCC de Al,
la que esta en estrecha relacion con la evolucion de la fraccion en volumen
precipitada. Para los casos particulares en que se presenta el comportamiento
anémalo de la RE, permitié detectar la formacién de pares S-V y complejos S-
V. En ocasiones, los pares S-V evidencian los primeros indicios de que el
material inicialmente en estado SSS ha comenzado a modificarse. Tal
informacion resultd de central relevancia al momento de interpretar los
resultados obtenidos por las otras técnicas, siendo en general un punto clave

para el entendimiento de las transformaciones de fase observadas.

Por otra parte, ya concretamente sobre los resultados, en vistas del
conjunto de experiencias analizadas, se proponen las siguientes secuencias de

precipitacion:
Envejecimiento a Tamp: SSS — pares y complejos S —V y zonas GPI
Envejecimiento a 80°C: SSS — pares y complejos S —V y zonas GPII
Envejecimiento a 120°C:  SSS — pares y complejos S —V — zonas GPIl - n’
Para el calentamiento is6crono desde Tamp:

SSS - pares y complejos S —V — zonas GPIl »n"-»n->T

El conjunto de resultados mas especifico y detallado acerca de la
estabilidad de las fases, aspectos cinéticos, posibles mecanismos para la
formacion de precipitados, etc.; se encuentran listados en las conclusiones de

cada seccion (ver subsecciones 4.4.3 y 4.5.5).
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Las secuencias de precipitacion propuestas se consideran nociones
claves y fundamentales para el abordaje de las propiedades mecanicas del
material que se presenta en el siguiente capitulo donde se dedica especial
atencion justamente a los mismos tratamientos isotérmicos de envejecimiento,
EN, EA 80°C y EA 120°C.

Hasta aqui entonces se considera que se ha logrado abordar de un
modo amplio las transformaciones de fase durante envejecimientos en la
aleacion AW 7075, aunque queden, como ya se ha hecho mencién, muchas

inquietudes que invitan a profundizar la investigacion iniciada.
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Capitulo 5

Propiedades mecanicas,

resultados




5 Propiedades mecanicas, resultados

Las propiedades mecanicas son un aspecto muy relevante relacionado
directamente con la gran cantidad de aplicaciones que encuentran las
aleaciones Al-Mg-Zn, que como fueron previamente mencionadas, abarcan un
amplio espectro de usos, principalmente estructurales, en muchos casos
vinculados al area de transporte con un fuerte interés desde un abordaje

energético de la seleccion de materiales.

En esta seccién nos abocamos a su estudio con la intencion de analizar el
comportamiento mecanico del material y la variabilidad que presentan sus

propiedades frente a tratamientos térmicos.

Se realizaron ensayos tension-deformacién en dos tipos de esfuerzo,
tensiones de compresion y de traccion. A su vez se estudi6 si la direccionalidad
de la microestructura encontrada, con presencia de granos con geometria que
dista enormemente de ser esférica y fibrado mecanico®, genera anisotropia en
las propiedades mecanicas [49], [97]. Tanto la direccionalidad como ambos
tipos de esfuerzo se estudiaron para diferentes estados durante el
envejecimiento natural del material. El andlisis de los resultados de ensayos de
compresion es limitado dado el comportamiento observado de las muestras,

como se detallara mas adelante.

Para el abordaje de la respuesta mecanica frente a tratamientos de
envejecimiento artificial, se realizaron ensayos de traccion en la direccidon

transversal mayor. A su vez se efectuaron determinaciones de microdureza

® Se entiende por fibrado mecanico al alineamiento preferencial de discontinuidades
estructurales como inclusiones, particulas no metalicas, particulas de segunda fase, etc, en la
direccion principal de conformado plastico [49], correspondiente a la direccion longitudinal para
el caso de materiales laminados.



para una gran variedad de temperaturas y tiempos de envejecimiento

isotérmico.

El conjunto de resultados de esta seccion se constituira como
informacion valiosa acerca de las prestaciones mecanicas del material. Los
resultados obtenidos se encuentran en vinculacion con el conocimiento
presentado en capitulos previos, centrados en la caracterizacion
microestructural y en el estudio de las transformaciones de fase que ocurren

durante tratamientos de envejecimiento.

Valga subrayar que la microestructura en general y las particulas
implicadas en el termoendurecimiento del material en particular son
responsables de los cambios en las propiedades del material, entre ellas las

mecanicas, objeto de este capitulo.

5.1 Detalles experimentales

Previo a cada uno de los experimentos, las muestras fueron sometidas al
tratamiento térmico de solubilizado descripto con anterioridad (ver seccion 2.2).
Posteriormente, se realizaron tratamientos isotérmicos a temperaturas Tis
(Tamb < Tiso < 200°C) y tiempos variables de hasta 10°min (~695 dias), dado

que el proceso de envejecimiento en ciertas condiciones es muy lento.

Es oportuno mencionar que para las curvas de microdureza, los
envejecimientos se realizaron de modo discontinuo, interrumpiendo el
tratamiento para cada tiempo de envejecimiento (t.n,) €n que se realizaron
determinaciones, enfriando la muestra hasta T,mp y retornandolas a la Tiso una

vez concluida la medicidn para la prosecucion del envejecimiento.

Para el tratamiento de los resultados de los ensayos de traccion vy
compresion se trabaja con las curvas o-¢ reales por tener una mejor correlaciéon
con los procesos y transformaciones del material que las curvas
convencionales o ingenieriles. Estas ultimas se enfocan en el disefio y
aplicacion de los materiales ensombreciendo Ila relacion entre el

comportamiento y los procesos fisico-metalurgicos relacionados. De todas
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maneras, sobre el final del capitulo se presentara brevemente un analisis de las

discrepancias asociadas a los diferentes tratamientos de resultados.

Debido a la dispersion de las dimensiones de las probetas utilizadas, las
velocidades iniciales de deformacion ¢ = v/lp (para el conjunto de probetas de
traccion y compresion) estuvieron entre 4,1 E* < ¢ <59 E'4[s‘1]. Se considera
que el material no es sensible a variaciones de la velocidad de deformacion en
el rango indicado, el cual se corresponde con ensayos cuasi estaticos [151]. La
misma consideracion se hace extensiva a la variacion de la velocidad de
deformacion en el ensayo, durante el cual sufre alteraciones que se
incrementan en tanto aumente Al, modificandose por ejemplo en un 20% del
valor inicial para €=0,2. Por lo expuesto se puede considerar que los ensayos
se realizaron a una velocidad de deformacién aproximadamente constante € ~
5 E* [s"], permitiéndonos efectuar las comparaciones entre las curvas

obtenidas.

Para cada estado de envejecimiento estudiado (Tiso, tenv) S€ €nsayaron
dos probetas de traccidn. A partir de las curvas 0-€ obtenidas se determinaron

X

los valores criticos (0o Omax Y €p™ o ver Fig. 2.9) que se presentan como el

promedio de las dos mediciones.

El endurecimiento por deformacion se estudié exclusivamente a partir de
los resultados obtenidos en los ensayos de traccion, mediante graficas 6-(0-0p).
Las mismas se obtuvieron al derivar las curvas o-¢, a las que previamente se
les realizd un suavizado para reducir la gran dispersién de valores a la que
conducia la determinacion de la derivada, 8=do/de. Dispersion posiblemente
debida a la naturaleza discreta de la adquisicion de datos y a la presencia de
serraciones en la tension. Para el suavizado se utilizé el software de analisis de
datos Origin con el método de Adjacent Averaging (toma el promedio de un
numero de datos a eleccion alrededor de un punto, y reemplaza ese punto por

el valor promedio), tomando de a ~30 datos.
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o (MPa)

5.2 Envejecimiento natural, EN

El tratamiento de EN comprende el solubilizado durante 90 min a 480°C,
temple en agua fria (2-5 °C) y envejecimiento durante diferentes tiempos (ten) a
temperatura ambiente.

Como se concluyé en el capitulo previo (capitulo 4), durante este TT la
SSS evoluciona segun la secuencia de precipitacion:
SSS — pares y complejos S —V y Zonas GPI. Los pares y complejos S-V son los
primeros productos de la descomposicién de la SSS, su formacién persiste
luego en simultaneo con el proceso de formacién de zonas GPI, que inicia tras
un periodo de incubacién de ~10°min. Durante este TT se encontré que el
suceso dominante del endurecimiento hasta alcanzar el maximo de pHV para
ten~10°min es el crecimiento de la fracciéon de volumen de GPI (ver seccidn
4.4.2).

Antes de presentar los resultados de esta seccion, valga recordar que las
zonas GPI formadas durante EN (principales endurecedores en este TT) se
disuelven durante el calentamiento entre 50 y 155°C, por lo que no debe
perderse de vista que las propiedades mecanicas que se adquieran durante
este TT no serian estables frente a posteriores calentamientos del material.

A continuacion se presentan las curvas o-¢ obtenidas a partir de los
ensayos de compresion y traccion para diferentes estados de envejecimiento

natural, en la direccién transversal mayor (DTy).
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(@) —— 3,6x10% min (b)
500 700 - 1,0x10* min
—— 1,4x10° min
600 -
400 ~ ~ L
s 500+
= prowTI
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Figura 5.1 Muestras con EN. Curvas o-¢ (reales) para diferentes tgy.
a) Ensayos de compresion, b) Ensayos de traccion
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En la Figura 5.1 se observa claramente que el EN tiene un fuerte efecto
sobre las propiedades del material. Su comportamiento se ve alterado de forma
generalizada, modificandose por ejemplo los valores caracteristicos 0o, Omax, Y
ep ¢ (ver Figura 2.9). Aunque la resistencia mecanica se presenta creciente
para todos los ten estudiados, los efectos del envejecimiento sobre las curvas
0-¢ son notablemente mas marcados para tiempos cortos de envejecimiento

natural.

Las curvas o-¢ presentadas en la Figura 5.1 abarcan a los ensayos
completos, en ellas se puede diferenciar una region en la que la relacion entre
las variables se presenta con una dependencia lineal, correspondiendo a la
region puramente elastica de la curva. Alli no existe deformacion permanente
en el material y su comportamiento responde a la ley de elasticidad de Hooke,
o=E.e, la constante de proporcionalidad E se conoce como el Moddulo de
Young, este comportamiento se observa hasta alcanzar o, donde se considera
termina el régimen puramente elastico, observandose un apartamiento de la
linealidad, (el E observado en estos ensayos no es realmente el de la probeta
que se ensaya, ya que hay una contribucion de la rigidez de la maquina de
ensayo, que puede ser importante.) Figura 5.1. En adelante, para 0>0,, el
material sufre una deformacion permanente, denotando el inicio del campo
plastico de la curva. A partir de alli la deformacion total del material posee una
contribucion elastica (restituible) y otra plastica (permanente).

La deformacion plastica continua hasta la rotura de la probeta, aunque
para deformaciones menores el sistema puede apartarse de las condiciones
ideales de ensayo’ debido a una deformacién no homogénea del material o
como consecuencia de la accidon no deseada de alguna fuerza externa. En tal
caso, los resultados obtenidos en los ensayos presentaran una dependencia

compleja con las propiedades mecanicas del material.

Particularmente, en los ensayos de traccion, es habitual que se alcance
una carga maxima, y al continuar deformando se produzca la fractura o bien

una disminucidn en la carga como consecuencia de la localizacion de la

" En un ensayo de tension simple la carga aplicada a la probeta debe producir una

tensién uniaxial homogéneamente distribuida en la seccion transversal de la misma. La seccién
transversal debe ser uniforme en toda la longitud de medida de la probeta: h (compresion) y |
(traccién). En estas condiciones el material se deforma homogéneamente durante el ensayo.
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deformacion (estriccion de la muestra). La aparicion de la estriccion o
estrangulamiento es practicamente inherente al ensayo de traccién de
materiales ductiles, por lo que las curvas o0-¢ se analizan con relativa
simplicidad hasta alcanzada la carga maxima donde se asume que se pierde la

condicion de deformacion homogénea [48].

Por su parte, los ensayos de compresion presentan una ventaja relativa
debido a que el aumento en la seccion transversal de la muestra con la
deformacion evita la localizacion de la misma en una zona de estriccion
(inhomogeneidad caracteristica del ensayo de traccion). Esta particularidad
permitiria ampliar la region de o-¢ posible de explorar bajo una tension uniaxial
uniforme. En principio, se esperaria que las curvas de compresion presenten

un comportamiento creciente hasta la rotura o detencién del ensayo.

Sin embargo, no es lo que se observa en la figura 5.1(a), alli la presencia
de una carga maxima sugiere una inestabilidad mecanica en los ensayos de
compresion realizados, la que se confirma con la observacion del estado de las
probetas luego del ensayo (ver figura 5.2(b)). El origen de esta anomalia,
debida a causas indeseables como el pandeo o alguna inestabilidad mecanica
que perturban la experiencia, hacen inviable el analisis completo de las curvas

obtenidas en los ensayos de compresion [49], [152].

En cualquier caso debe de tenerse en cuenta que la limitacion impuesta
por las condiciones de ensayo no implica que el material no pueda alcanzar

valores de tensién-deformacion mayores a los alli obtenidos.

En la Figura 5.2 se presenta el estado de las probetas al finalizar el
ensayo, pudiéndose visualizar el efecto de la inestabilidad plastica (en traccion)
y/o la deformaciéon no homogénea sufrida (en general). La inestabilidad plastica
en traccidén se origina en algun punto de la probeta que sea ligeramente mas
débil que el resto, pudiéndose deber a irregularidades en el area transversal o
algun otro posible defecto asociado a discontinuidades, concentracion de
tensiones y aspectos microestructurales como el tamafio de grano y su

orientacion.
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Figura 5.2 Probetas con EN luego del ensayo mecanico denotando la

inestabilidad plastica a) traccién b) compresion.

En la Figura 5.2(a) (ver detalle de la zona de rotura), se nota una ligera
estrangulacion, se ve que la inestabilidad comienza en algun lugar de la
muestra y progresa rapidamente hasta la ruptura, esto en coincidencia con la

Figura 5.1(b), donde se ve que practicamente el material se fractura a la Omax.

Para el caso de las muestras de compresion, en la Figura 5.2(b) se
presentan una serie de probetas ensayadas. La magnitud de la deformacién
plastica se revela creciente de izquierda a derecha, en todos los casos las
probetas se mantuvieron sin fragmentarse, su geometria final refleja una
deformacion no uniforme, desplazamiento lateral en las caras de contacto
probeta-plato, acompafiada con una particular modificacién en la geometria.
Llamativamente, se observa que para el caso extremo (a la derecha en la
Figura 5.2b) la muestra denota una region de gran deformacion sobre un plano
con normal cerca de 45° con respecto al eje vertical, se corresponderia con el

plano de maxima tension de corte en ensayos uniaxiales [49].
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En este contexto, a partir de las curvas o0-¢ obtenidas en compresion
(Figura 5.1-a) acompainadas de la observacion del estado de las probetas
luego del ensayo (Figura 5.2-b), en las que se identifica que la deformacién en
las muestras no fue homogénea, y, frente a la imposibilidad de precisar a partir
de qué valor de deformacién las muestras dejaron de estar sometidas a un
esfuerzo uniaxial, se desprende que los resultados obtenidos no pueden
analizarse de la misma manera que los obtenidos en las curvas de traccion.
Queda pendiente explorar otras condiciones experimentales tendientes a lograr
una deformacién homogénea durante todo el ensayo, lo que permitiria explotar
la potencialidad de este tipo de ensayo para el estudio de las propiedades

mecanicas del material.

Los ensayos de compresion realizados, deben considerarse tan solo
como experiencias preliminares para obtener informacion acerca del
desempefio mecanico del material bajo tal tipo de esfuerzo. Si bien no pudieron
analizarse en detalle por los motivos antes desarrollados, permitieron obtener
la tension de fluencia (0,) del material y a su vez evaluar la anisotropia
mecanica, mediante la comparacion de los resultados obtenidos bajo las
mismas condiciones experimentales en dos direcciones relativas al proceso de

laminado, DL y DTy, previamente definidas (capitulo 3).

Para el caso del analisis de las curvas obtenidas en traccion, en especial
para el estudio del comportamiento plastico del material, se vuelve necesario
considerar un criterio acerca de la inestabilidad plastica mas alla de la primer
aproximacion (la inestabilidad plastica coincide con la carga maxima), este se
presentara junto con el tratamiento de la regidn plastica de las curvas o-¢

(traccidn) en la seccion 5.2.3.

En adelante se aborda la evolucién de las propiedades mecanicas
durante el EN a partir del seguimiento de los valores criticos de tension o
tensiones caracteristicas (0, ¥ Omax) ¥ de la deformacién plastica maxima

max).

(ep
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5.3 Propiedades mecanicas, esfuerzos de tracciéon vy
compresion

A continuacion se presentan los resultados obtenidos a partir de los
ensayos de traccién y compresion para el material con distintos TT de EN,
realizados en ambos casos en la direccion transversal mayor.

En la Figura 5.3 y 5.4 se presentan graficas o-¢ reales para algunos de los
ten analizados, en los dos tipos de esfuerzos: traccién y compresion. Algunas
de las curvas ya fueron presentadas previamente en la Figura 5.1, abarcando
deformaciones mas allda de la inestabilidad plastica en traccion y hasta
importantes deformaciones en el ensayo de compresion donde puede
asegurarse que el ensayo de compresion se vio fuertemente afectado por la

deformacion no homogénea ya mencionada de las muestras (ablandamiento

aparente).
800~ Traccion - DT,
700 -
600 -
T 500
& 500
\2-/ N
o 400-_
300 - SSS
{ —— 3,6x10% min
200 ——1,4x10° min
. —— 1,0x10* min
1001 —— 4.3x10* min
¥ 1,4x10° min
0 T T T T T T T T T
0,00 0,05 0,10 0,15 0,20 0,25

Figura 5.3 Curvas o-¢ para el material con distintos ten, ensayo de traccién en

direccion DTy.
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1,4x10° min
100 4 —— 1,0x10* min
/ —— 4,3x10* min
] 1,5x10° min
0 T T T T T T
0,00 0,05 0,10 0,15

Figura 5.4 Curvas o-¢ para el material con distintos ten, ensayo de

compresion en direccion DTy.

Se determinaron en las curvas anteriormente presentadas los valores de
Oo, Omax, €™, para el caso de las curvas de traccion y simplemente o, en las
curvas de compresion ya que se desconoce hasta que valor de deformacion las
tensiones registradas corresponden a un esfuerzo uniaxial. Estas magnitudes
permiten realizar un seguimiento de la evolucion de las propiedades mecanicas
del material durante el EN. La comparacién del comportamiento entre los dos
tipos de esfuerzo se restringe, por los motivos hasta aqui explicitados, a la
tension de fluencia. Los resultados obtenidos se presentan en la Figura 5.5 y
Figura 5.6.
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Figura 5.5 Tensiones caracteristicas, 0o vs ten para ambos tipos de esfuerzo y

Omax VS ten €n traccion.
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€p - Traccién
0,20 1
0,18 1

3

E& 0,16 4
0,14 1
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R | R | LA | L L T

10' 102 108 10* 10°
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Figura 5.6 Evolucion de g™ en traccion con el tey.

Vemos que tanto 0p como Omax Crecen con el avance del EN vy
simultaneamente ™% se ve reducida. Las tensiones caracteristicas presentan
un comportamiento mondtono creciente con el tgy a la vez que g™ decrece
monoétonamente. Los valores de tensién de fluencia son similares para los

distintos tipos de esfuerzo para todas las condiciones de EN analizadas, lo que
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indica la concordancia tanto en la magnitud de la tensiéon (op) como en su
evolucion durante el EN.

Valga recordar que los valores de g™ no corresponden a la deformacién
maxima a la rotura sino a la deformacion plastica correspondiente a la tension
maxima (Omax), (ver Figura 2.9), evaluar la deformacion plastica en tal punto
sobre las curvas o0-¢ hace posible la comparacion de tal valor critico para las
distintas curvas, el comportamiento a deformaciones mayores no se analiza en
este trabajo. Téngase en cuenta que una vez iniciada la inestabilidad plastica,
se establece un estado de tensiones complejo que se va modificando a la vez

que la deformacién continua.

5.31 Efectos de la direccionalidad microestructural

Se estudio el comportamiento mecanico del material buscando analizar la
existencia de anisotropia mecanica. Teniendo en cuenta que los rasgos
microestructurales encontrados en el anadlisis metalografico son
significativamente diferentes en cada direccion/plano observado, seria de
esperar encontrar comportamientos disimiles (Ver capitulo 3). En tal sentido, si
bien se estudié la morfologia granular, también es esperable que este tipo de
materiales presente textura cristalografica [42], pudiendo ésta tener injerencia
sobre la anisotropia mecanica del material.

Con tal propésito se realizaron ensayos bajo esfuerzos de compresion en
dos direcciones perpendiculares entre si. La direccion longitudinal (DL) y la
direccion transversal mayor (DTy) segun se definié en el capitulo 3. Los
ensayos se realizaron para una serie de tgn, a fin de permitir analizar cualquier
indicio de anisotropia mecanica que se presente en el estado solubilizado asi
como también durante los procesos de precipitacion.

Los resultados para ensayos en la direccion transversal mayor fueron
presentados con anterioridad en la Figura 5.4, a continuacion se presentan

curvas o-€ para ensayos de compresion en la direccidn longitudinal.
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Figura 5.7 Curvas o-¢ para distintos ten- compresion en la direccion

longitudinal

A partir de los ensayos en ambas direcciones (DL Y DTy) se determinaron
y analizaron los valores 0y. A su vez, se determinaron los valores de oy € en el

maximo de las curvas (de forma andloga a la determinacion de Omax, € )

» por
ser este un punto critico en las curvas bajo las condiciones experimentales
especificas en que se realizaron los ensayos, en adelante Ogit ¥ €crit. Estos
valores permiten la comparacion de la resistencia mecanica del material entre
las distintas condiciones de ensayo aunque no representen la resistencia
maxima del material bajo esfuerzos de compresion uniaxial, ya que alli las
probetas seguramente presentan deformacion no homogénea. A continuacion,

en la Figura 5.8 se presentan los valores obtenidos.
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Figura 5.8 0gy Ogit VS ten en compresion, DLy DTy,
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Los valores de las tensiones criticas muestran que no existe una marcada

dependencia entre propiedades mecanicas y la orientacién del material, al

menos para

las direcciones analizadas.

Tanto 09 y Ogit evolucionan

conjuntamente para las dos orientaciones estudiadas. En la Figura 5.9 se

presentan comparativamente curvas o-¢ en compresion para

direcciones estudiadas.

o (MPa)
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las dos

Figura 5.9 Curvas o-¢ (compresion) para dos tex en ambas direcciones.
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Se aprecia claramente la inexistencia de anisotropia tanto en las
tensiones criticas como en las curvas o-¢ en general. La region plastica

muestra un comportamiento similar en ambas orientaciones.

En la Figura 5.10 se presentan los valores de la deformacion plastica (€qit)

0,20

: DT,
0,184 o DL

0,16

0,14

Ecrit

0,124 o
e o---------- o-y--—-—------ € it
0,10 4
0,08

0,06

T T LA | AL | T T
10" 10? 10° 10* 10°

tey(min)
Figura 5.10 &t vs ten.

La dispersiéon de valores obtenida dificulta su analisis, sin embargo parece
indicar un comportamiento similar para ambas orientaciones, con un valor

promedio de €, = 0,11 £+ 0,02.

Los resultados presentados nos permiten concluir que el material, a
temperatura ambiente, posee una notable isotropia mecanica en la direccion
longitudinal y transversal mayor y que la misma se mantiene durante el proceso
de envejecimiento a T,mp. Resultados similares se reportaron para una aleacién
de composicion similar pero ensayada a alta temperatura ~460°C [42]
encontrando a su vez que la deformacion y la formacion de cavidades para

grandes deformaciones era independiente de la direccion de laminacion.

Sin embargo, otros autores [153] han reportado anisotropia en la tensién
de fluencia en aleaciones de la serie 7000 (a Tamp) estudiada entre la direccion
longitudinal (DL) y la transversal menor (DTy), y una serie de orientaciones

intermedias obteniendo una relacion oo ptmyOopL)< 0,83 siendo esta relacion
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dependiente del estado de envejecimiento, mostrando mayor anisotropia para
estados de precipitacion tempranos que en el estado de endurecimiento

maximo o sobre envejecido.

Por otra parte, Tajally y Emadoddin [154] estudiaron la conformabilidad de
una aleacién 7075 concluyendo que para chapas de aluminio (espesor de
~2mm) con grandes porcentajes de deformacion en frio (~70%) seguidas de un
TT de recocido (T en el rango 270°C-400°C durante 5 min), la anisotropia
mecanica (estudiada en ensayos de traccion cuasi estaticos a Tamp) Se
presenta dependiente de la temperatura del recocido, la mayor resistencia
mecanica (tanto oo como 0nax) se hallé en la DTy y la elongacion maxima a 45°
con respecto a la direccion de laminado. La anisotropia reportada entre la DL y

DTy en las tensiones 0p Y Omax, fue del orden del 5% (~10MPa).

Por su parte Leacock y col. [97] reportaron resultados de la anisotropia
mecanica en una chapa de aluminio 7075 “al clad” (es decir, recubierta en sus
caras por una fina capa de otra aleacion de aluminio) en estado de recocido,
SSS y durante los primeros 120 min de EN. Obtuvieron un comportamiento
isotropico para el estado recocido y la aparicion de anisotropia luego del
solubilizado y para el material con EN. La anisotropia en la resistencia

mecanica entre DL y DTy fue de ~5% (~10MPa) independientemente del tey.

Otro estudio reciente [155] centrado en la anisotropia en el estado de
peakaged de una chapa (3mm) de Al-Zn-Mg-Sc-Zr de concentracion
comparable de Zn (6,0 %p/p) y Mg (2,2 %p/p) encuentra que la resistencia
maxima se presenta en las muestras orientadas en direccion longitudinal (DL),
la diferencia en op entre DL y DTy para el estado de “peak aged” representa
variaciones de ~4% (20MPa).

Resulta evidente que los resultados encontrados en la bibliografia indican
que en general en productos laminados de aluminio Al-Zn-Mg-xxx puede que
se presente anisotropia. La direccionalidad de las propiedades mecanicas
puede que varie dependiendo del material y del proceso de conformado
(tamafno de grano, TT, composicion) siendo la textura cristalografica una de las

principales razones de la presencia de anisotropia [155].
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En este contexto, nuestros resultados habilitan a considerar isotropia
entre las dos direcciones evaluadas, aspecto de importancia tanto para la
caracterizacion mecanica del material, como por el interés para la aplicabilidad
del material en procesos de conformado. Nétese en este punto que el material
bajo estudio es una placa de 12mm de espesor, es posible que de continuarse

reduciendo el espesor de la placa, se insinue cierta anisotropia.

En este punto es importante destacar que no se encuentran en la
bibliografia estudios de la anisotropia mecanica durante el EN que realicen el
seguimiento sistematico de la anisotropia del material durante tratamientos tan

prolongados de EN como los realizados en este trabajo.

Salvando las dificultades experimentales impuestas por la aparicion
sistematica de deformacion no homogénea en las probetas, pudieron utilizarse
las experiencias realizadas para evaluar la anisotropia mecanica del material.
La coincidencia en la evolucion de las tensiones caracteristicas durante el EN y
la similitud entre las curvas o-¢ para ambas direcciones lleva a inferir que la
inestabilidad mecanica o pandeo durante el ensayo de compresion no se debe
a algun rasgo o defecto particular de cada probeta, sino mas bien a las
condiciones experimentales empleadas: lubricacién, geometria (cuerpo
geométrico y relacion de esbeltez). Con especial énfasis sobre esta ultima
(geometria de las probetas); a diferencia de la geometria cilindrica
(recomendada para este tipo de ensayos [152], no esta prohibida la cuboidal,
pero hay que ver como analizan), las probetas empleadas en este trabajo
(paralelepipedos rectangulares), presentan falta de simetria axial y ademas

aristas, lo que puede que propicie el pandeo durante la deformacién plastica.

5.3.2 Comportamiento plastico

La deformacion en el rango plastico genera el endurecimiento del
material, la tension de fluencia va aumentando en tanto se siga deformando
hasta alcanzar el maximo endurecimiento posible. Al retirar la carga desde el
estado de tension alcanzado el material restituye elasticamente cierta
deformacion segun g.=0/E, siendo o la tensidn alcanzada y €. la componente

elastica de la deformacion.
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Tal endurecimiento suele denominarse endurecimiento por trabajado o
por deformacion plastica (EPD), indistintamente. La deformacion durante la
fluencia plastica del material esta asociada al movimiento de un gran numero
de dislocaciones las cuales generan el deslizamiento de planos cristalograficos.
En tal situacion, el endurecimiento durante la deformacién se produce por la
interaccidn de las dislocaciones en movimiento con otras dislocaciones y
obstaculos en general. Para el caso particular de metales de estructura FCC,
puros y monocristalinos (es decir que la principal interaccion seria dislocacion-
dislocacion), la curva tension—deformacion suelen tener la apariencia de la

curva que se presenta en la siguiente figura.

v

23
/ 29

|

WV S %

Kpfh‘ll'l'lz

resolved shear siress

0

K 0.2 0.3 0.4
resolved shear strain

Figura 5.11 Curvas de endurecimiento por deformacién para monocristales de
Cu con diferentes orientaciones, 20°C. Las lineas sobre las curvas indican el

inicio y fin de la etapa Il. [156]

La etapa | de la deformaciéon, es donde el deslizamiento ocurre
facilmente involucrando gran deformacion a tensiones bajas (denominada
‘easy glade” en inglés), depende fuertemente de la orientaciéon de la red
cristalina y no se observa cuando la fluencia involucra el deslizamiento en
multiples sistemas de deslizamiento como ocurre en materiales policristalinos
orientados al azar (un sistema de deslizamiento refiere al conjunto de direccion

y plano cristalografico involucrado en el deslizamiento). Durante esta etapa la
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densidad de dislocaciones (pgis) crece con la deformacion y la tension se

incrementa proporcionalmente con pdis/z.

La etapa Il, de tasa de endurecimiento constante, se corresponde con la
region donde el endurecimiento por deformacién es maximo, en esta etapa
varios sistemas de deslizamiento contribuyen a la pendiente observada en las
curvas, su valor es del orden de G/200 (G, moédulo elastico de corte). Durante
esta etapa la tension contintia creciendo con pgis”?, aunque la dependencia con
la deformacién es diferente a la de la etapa |. Las dislocaciones se van
acumulando en el material y se generan agrupamientos de dislocaciones
habitualmente denominados “forest”, estos dejan de ser defectos modviles e

interactuan con las dislocaciones deslizantes endureciendo el material.

La etapa Ill, presenta una pendiente decreciente, la tasa de
endurecimiento por deformacion disminuye con el aumento de la tension, lo
cual se asocia a la presencia de recuperacion dinamica. Durante esta etapa
puede interpretarse que el endurecimiento por deformacion continua en la
medida que el material se deforma y simultdneamente y con efecto contrario
ocurre la recuperacion (ablandamiento, disminuciéon de pgis) del material. Esta
ultima implica que se produzca la aniquilacion de dislocaciones, lo que sucede
cuando dislocaciones de signo opuesto, las que se atraen mutuamente y
disminuyen la energia del sistema al cancelarse, se encuentran. Para ello, es
necesario el movimiento de las dislocaciones entre distintos planos de
deslizamiento, ya sea por trepado o deslizamiento cruzado segun se trate de
dislocaciones de borde o helicoidales, respectivamente. La recuperacion se
sucede durante la deformacion plastica del material (recuperacion dinamica), lo
que propicia el deslizamiento cruzado de las dislocaciones helicoidales, el cual
se ve favorecido a su vez en aleaciones con alta energia de falla de
apilamiento, y, (SFE, por su abreviatura en inglés), tal es el caso del Al
(y=200mJ/m?). Contrariamente materiales con baja SFE como el Cu (FCC),
(y=73mJ/m2), presentan una regién extendida de la etapa Il lo que conduce a
un mayor endurecimiento por deformacioén al verse demorado el inicio de la

recuperacion dinamica.

Una caracteristica importante de las distintas etapas es que la etapa Il

no posee dependencia directa con la T, depende débilmente a través de G(T)
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(segun bibliografia la variacién de G entre 4K y 298K para el Al(puro) es de
~3GPa, G(4K)=29GPa, aproximadamente un 10%)[157]). Mientras que la etapa
lll es termalmente activada, depende de la T y de la velocidad de deformacion.
Para una exposicion mas amplia acerca de la deformacion plastica de metales

puede remitirse a [49], [158], [159] y en particular a [156] para metales FCC.

Para el caso de los ensayos de traccion, a partir de los que se analizara el
EPD, debe considerarse que durante el ensayo, el material se va deformando
uniformemente hasta que la seccion sometida a esfuerzos deja de ser
constante en la longitud de medida de la muestra. Entonces, las curvas
presentan valores que difieren del estado real de tensiones en la probeta. Es
por ello que se utiliza un criterio de inestabilidad plastica, denominado
"Construccion de Considere" (desarrollado por Armand Considere, francés,
1841-1914), que nos permite definir hasta que valor de € o o las curvas son
representativas del ensayo de traccion uniaxial y por tanto, vale la pena
estudiarlas. La condicion de inestabilidad se define como el estado en el que el

diferencial de fuerza posee valor nulo [48], [160].
F=0A
dF =0 Maxima capacidad de carga

dF =Ado+ 0dA =0

Considerando la conservacion de volumen L.A = cte,y siendo:

e dL__da
=T T

De la condicién de inestabilidad,

da_ dA
o A
da_ 5 1
ds_a ec. 5.

La ecuacion 5.1 refleja que se alcanza la carga maxima cuando la
velocidad de endurecimiento por deformacién es numéricamente igual a la

tensién sobre el material. Este criterio se presenta graficamente en la Figura
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5.12 mediante curvas propias del material bajo estudio, en estado solubilizado,

ensayo de traccion, DT.

La deformacion localizada o estriccion tendria inicio cuando el incremento
en la tensidn debido a la reduccidn del area transversal de la probeta supere el
incremento de la resistencia del material debido al endurecimiento por
deformacion. En relacion a este aspecto, como se mostré anteriormente (ver
Figuras 5.1b y 5.2a), las probetas ensayadas presentan muy poca estriccion y
las curvas o-¢ obtenidas muestran que la rotura se produce aproximadamente
a la omax- Al parecer la inestabilidad plastica es muy localizada y conduce

rapidamente a la rotura de la muestra.

2400 —5
—— do/de
2000
Inicio de
o | ) .
a 1600 inestabilidad
= |
w |
B 1200 I
) I
o
> |
© 800 \
400 |
|
|
O T T T I' T
0,00 0,05 0,10 0,15 0,20
€

Figura 5.12 Curvas o y do/de vs € para un ensayo de traccién (10* min de
EN). Criterio de Considére.

Se considera el inicio de la region plastica de la curva en el estado (go 00).
Para el tratamiento de dicha regién las curvas se exhiben como 0-0g vs €-¢€o.
Las mismas fueron suavizadas considerando el valor promedio de alrededor de
30 puntos para luego realizar la diferenciacion obteniendo los valores de do/de.
Una vez obtenida la derivada se analiza la inestabilidad plastica y se

representa do/de vs (0-0p) en el rango de interés.

Habiendo realizado las consideraciones anteriores e introducidos los

conceptos necesarios acerca del endurecimiento por deformacién y el rol de las
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dislocaciones, analizaremos el comportamiento plastico del material durante el
EN. Para ello estableceremos ciertos parametros operacionales que nos
permitiran estudiar el endurecimiento por deformacién del material. Los mismos
se indican en la Figura 5.13 donde se muestra una curva genérica do/de vs (o-
0p). Este tipo de curvas se obtienen de diferenciar las curvas o-¢ reales y
representan la tasa de endurecimiento por deformacion do/de= 6 durante todo

el ensayo.

d o/d¢(MPa)

0=

pendiente = do/dc

Figura 5.13 Curva tipica 6 vs (0-0p) indicando el parametro B« ¥ la

pendiente d6/do

Las determinaciones indicadas en la Figura 5.13 estan asociadas a dos
parametros operacionales de interés. Los "parametros operacionales" son
parametros que se definen a partir de los datos que estan siendo analizados.
Uno tasa inicial de endurecimiento por deformacion 6n,x, definido como el
maximo do/de dentro del régimen plastico, evaluado en la transicién entre
regimenes elastoplastico y plastico y el segundo parametro operacional -d6/do,

asociado a la pendiente de la region lineal de la curva.
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Estos parametros operacionales se encuentran relacionados con el
endurecimiento por deformacién del material, estando asociados 6.« a la tasa
de acumulacion de dislocaciones y -d6/do a la velocidad de recuperacion
dinamica [161]—-[163]. Para mayor claridad, en la siguiente figura se presentan
curvas esquematicas que permiten relacionar cualitativamente el
comportamiento de 6 durante las etapas del EPD antes presentadas con el

comportamiento habitual en materiales policristalinos.

single slip

|
1 T/1y

Figura 5.14 Curvas esquematicas de la tasa de endurecimiento por

deformacion versus la tensién de corte normalizada. [156]

En el esquema de la Figura 5.14 puede observarse la evolucion de 6 con
el aumento de la tensién aplicada, para el caso de un monocristal deformando
en un sistema de deslizamiento simple (single slip), vemos que pueden
diferenciarse claramente las etapas del EPD, etapa | con un valor pequefio de
8, etapa Il con 6~cte y etapa Il donde sucede simultaneamente la recuperacion
dinamica por lo que el valor de 6 decrece.

Comparativamente vemos una curva esquematica correspondiente a un
material policristalino en el que la deformacion se sucede con multiples
sistemas de deslizamiento actuantes (polyslip). Esta ultima es similar a la curva

tipica de la Figura 5.13, claramente la etapa | no se presenta y tampoco se
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distingue la etapa Il (B~cte), aunque el valor indicado, 8y, se relaciona con esta

ultima.

Seguidamente se presenta la etapa lll, la cual se muestra bien definida en
ambas curvas del esquema, aunque mas extendida en el material policristalino.
Las etapas IV y V no se presentan en ensayos de traccion uniaxial en los que
la inestabilidad plastica ocurre previo a estas etapas, hacia el final de la etapa

I, por lo que no se consideran en este trabajo.

Refiriendo los parametros operacionales antes definidos a las etapas del
EPD, 6max puede vincularse al final de la etapa Il, de modo similar a 6y en la
Figura 5.14 , aunque su determinacién es diferente (ver Figura 5.13) lo que la
independiza en cierta forma de la extension de la region de transicion

elastoplastica y de la determinacion de oy.

En el material bajo estudio la etapa Ill ocurre con facilidad dado que el
aluminio presenta una elevada energia de falla de apilamiento lo que facilita la
recuperacion dinamica. La etapa Il es reducida y practicamente (como se vera
en las curvas 8 vs (0-0p) obtenidas) el material evidencia recuperacion
dinamica luego de la transicion elastoplastica. Nuevamente, 65, €s un
parametro operacional que indica el maximo valor de 8 luego de la transicion
elastoplastica pero no puede atribuirsele directamente al valor de la etapa I
(6y).. Finalmente la etapa Ill puede caracterizarse por el continuo decrecimiento
de 0, en esta etapa puede distinguirse una zona lineal en donde se determina
el parametro operacional -d6/do directamente asociado a la recuperacién

dinamica.

En el presente trabajo los ensayos se realizaron en todos los casos a Tamp
y con é~cte. y practicamente de igual valor en todos los casos (~ 5x 10 3'1),
por lo que los valores determinados de -dB/do podran compararse

despreciando efectos de T y ¢ sobre el comportamiento observado.

A continuacién se presenta la region plastica de las curvas o vs € para

algunos tgy junto a las respectivas graficas 6 vs (0 - 0p).
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Figura 5.15 Curvas tension deformacion y do/de vs (0-0¢) para 3 estados de

envejecimiento natural, a) SSS, b) 1,4 x 10°min y ¢) 2,1 x 10*min.
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Sobre curvas como las exhibidas en la Figura 5.15 se determinaron los
parametros operacionales 8n.x y —d6/do para cada estado de EN, los

resultados se presentan en la figura a continuacion.
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Figura 5.16 Evolucién de los pardmetros operacionales durante el EN. (a) Omax

(b) - d6/do (la linea punteada indica la tendencia)

Puede apreciarse que el comportamiento plastico del material no es
afectado significativamente por el envejecimiento natural, tanto 65,.x como -
dB/do se presentan sin grandes variaciones durante el tgy estudiado. En

particular -d6/do parece indicar una leve tendencia decreciente con el ten.
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Téngase en cuenta que los parametros operacionales estudiados brindan
informacion acerca del desempefio del material una vez que este es sometido a
deformaciones permanentes. Segun el criterio de inestabilidad plastica
presentado se desprende que cuanto mayor sea el parametro 6max Y menor sea
-dB/do el material ampliara su campo plastico retardandose la inestabilidad y la
consecuente rotura. Por lo que, la informacién obtenida puede resultar

relevante para el procesamiento y/o utilizacion del material [97].

En tal sentido, los resultados antes presentados pueden considerarse un
aporte significativo al estudio del comportamiento plastico del material a Tamp,

un area donde la informacion es escasa tal como lo sefiala Guo y col. [164].

Es oportuno contextualizar que los estudios en torno al EN toman
protagonismo ya que se avizora gran potencialidad de las propiedades del
material bajo este TT para el disefio de tecnologias de conformado en frio
[165]. Asimismo, la investigacion fundamental acerca de las transformaciones

de fase durante el envejecimiento natural continua [166].

Los resultados de esta seccidon se compararan luego (Capitulo 6) con el

comportamiento del material frente a otros TT de envejecimiento (EA).

5.3.3 MHV, Termoendurecimiento durante EN

A continuacion, se presentan los resultados de las mediciones de
microdureza Vickers (uHV), realizadas para distintos tiempos durante el
tratamiento de EN. Estos permitieron obtener la curva de termoendurecimiento

para este tratamiento térmico. La misma puede verse en la Figura 5.17
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Figura 5.17 Microdureza Vickers vs tiempo de EN.

Puede distinguirse un periodo inicial de latencia (~60 min) durante el cual
MHV se mantiene constante con la dureza propia del estado SSS ~86 pHV,
luego un comportamiento creciente hasta los ~3x10°min donde se encuentra el
maximo endurecimiento a temperatura ambiente ~160uHV, a partir del cual la
dureza permanece aproximadamente constante hasta el tey maximo estudiado.
Relevar el envejecimiento completo requirid de ten=10° min, estado de
precipitacion en el cual se considera que el material no continuara

endureciendo apreciablemente para tiempos mas prolongados.

Por otra parte, en busca de analizar la relacion entre dureza (uHV) y
tensién de fluencia (0p), se compararon los valores yHV determinados para
distintos texy con 0y obtenida en ensayos de compresion en la direccidon
transversal mayor. Para tal fin, la dureza se presenta como yHV*, es decir que
los valores estan expresados en MPa (ver capitulo 2).

La relaciéon entre pyHV* y 09 es de gran importancia para poder
correlacionar las propiedades del material entre los diferentes ensayos. Esta

relacion es estudiada dada la importancia que reviste para el estudio de
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materiales, un tratamiento detallado del tema pueden verse en trabajos de M.
Tiryakioglu y Col. [167], [168].

En la Figura 5.18 se presenta oo vs pHV*, cada punto de la grafica
corresponde a un mismo estado de EN comprendido en el intervalo de tey (5; 2

x10°) min.
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Figura 5.18 Tension de fluencia op versus uHV*.

De la regresion lineal representada en la figura, con coeficiente de

correlacion R=0,997, se obtuvo la siguiente relacion:
uHV*(MPa) = (3,8 +0,1)0, + (170 £ 36)MPa ec.5.2

De ella se desprende que la evolucion de oy durante el EN puede
estudiarse también mediante microdureza, ya que su evolucién guarda una
relacion razonablemente lineal con los valores 0o de los ensayos de

compresion.

Notese que las determinaciones de microdureza realizadas (Figura 5.17),
se extienden a tgy un orden de magnitud mayor que los estudiados por traccion

y compresion, permitiendo completar el analisis del envejecimiento.
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La tensiéon de fluencia maxima que puede ser alcanzada con el
tratamiento de EN se puede estimar con la relacién obtenida. Dado que yHV
con ten=1x10°min permanece aproximadamente igual a yHV para ten~ 2x10°
min, podemos asociar que de igual modo se comportara o, para tales valores

de ten. Entonces la 0p maxima sera la correspondiente a ten~ 2x10° min, Oo(max)
=~ 360 MPa.
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5.4 Envejecimiento artificial (EA)

Para el analisis de las propiedades mecanicas del material cuando este es
envejecido artificialmente, se realizaron ensayos de traccion en la direccidn
transversal mayor, DTy, para dos temperaturas de envejecimiento isotérmico,
80°C y 120°C, coincidentes con las Tea empleadas en el estudio de las
transformaciones de fase (ver capitulo 4). Para ambos envejecimientos,
EA80°C y EA120°C, se estudi6 la evolucion de las propiedades mecanicas con
el tea partiendo de la SSS hasta alcanzado un estado avanzado de
envejecimiento. Los valores criticos de las curvas o-¢ y el endurecimiento por
deformacion se analizaron de igual manera que para el EN (seccion 5.2). Valga
recordar que las curvas o-¢ que se presentan a continuacién corresponden, en
todos los casos, a curvas de tension-deformacion reales.

Ademas, se obtuvieron curvas de endurecimiento (WHV vs tga) para
distintos tratamientos de envejecimiento isotérmico. Las mismas involucraron
temperaturas, 60°C<Tga<200°C, incluyendo 80°C y 120°C. Estas curvas
permitieron por un lado observar el efecto de la Tga y el tea sobre el
endurecimiento del material y por otro contrastar los resultados de pHV con la
evolucion de oy determinada de las curvas o-¢€ de los ensayos de traccién, esto
ultimo para EA 80°C y EA 120°C.

5.4.1 Envejecimiento artificial a 80°C

Dado que no se encuentra en la bibliografia informacion detallada acerca
de las propiedades mecanicas de aleaciones 7xxx con EA 80°C, es que se
decidié estudiar la evolucidon de la respuesta mecanica durante este TT, en el
que como se vera mas adelante se alcanzan valores de dureza maximos

similares a los del material con envejecimiento a 120°C, (T6 ~200uHV).

Valga aqui recordar que durante este TT, la evoluciéon microestructural del
material esta dada por la descomposicion de la SSS a 80°C, que como se
concluyo en el capitulo 4 involucra: SSS — pares y complejos S —V y GPII. Los
precipitados formados corresponderian a ZGP, con una fraccion mayoritaria de
zonas GPIIl. Estas evolucionan por un proceso de nucleacion y crecimiento

fuertemente ligado a la presencia de vacancias. A la vez, durante etapas
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tempranas de éste TT, al menos hasta los 100 min de EA, pares y complejos S-

V evolucionan concurrentemente con la formacion de las zonas (ver capitulo 4).

En este contexto, nuestros resultados contribuyen a profundizar el
conocimiento en torno al efecto de la evolucion de la microestructuras de
precipitados (principalmente zonas GPIl) en las propiedades mecanicas de
aluminio AW 7075.

A continuaciéon se presenta un analisis de las propiedades mecanicas del
material sometido al tratamiento de solubilizado y posterior envejecimiento

isotérmico a 80°C durante diferentes tga.

En la Figura 5.19 se presentan las curvas o-¢ de los ensayos de traccion

realizados en la direccion transversal mayor para el estado SSS y con distintos

tea.
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Figura 5.19 o versus ¢ para el estado de SSS y con distintos tea a 80°C

En un primer analisis visual de las curvas se aprecia una respuesta
creciente de las tensiones caracteristicas frente al envejecimiento, y a la vez
una reduccién del alargamiento maximo registrado. La region plastica

correspondiente al estado de envejecimiento mas avanzado tga=2,1x10*min,
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muestra un comportamiento ligeramente disimil a los tga previos, el
endurecimiento se revela disminuido en comparacion con los estados de
envejecimiento anteriores. Esto puede apreciarse en el acercamiento de la
region plastica de las curvas correspondientes a tga=2,1x10* min vy
tea=3x10°min al aumentar ¢, situacion que sugiere una velocidad de
recuperacion dinamica mayor para el tratamiento mas prolongado a 80°C. Este
ultimo aspecto se abordara en el analisis del endurecimiento por deformacion
del material mediante los parametros operacionales, 6max y - d6/do.

A continuacion se presentan las tensiones caracteristicas y la deformacion
plastica a la omax determinadas a partir de las curvas o-¢, Figura 5.20 y Figura

5.21 respectivamente.
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Figura 5.20 Tensiones caracteristicas vs tgp a 80°C

Las tensiones 0p Y Omax muestran un comportamiento creciente durante
todo el periodo de tiempo estudiado,0 < tgas< 2,16x10* [min], oo sufre un
incremento que triplica al valor inicial para el estado SSS mientras que Omax
aumenta ~ 230 MPa, es decir un 46%, 0o crece en todo el intervalo de

envejecido, mientras que Omax parece tender a un amesetamiento.
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Figura 5. 21 o™ vs teaa 80°C

De la evolucion de g,

se aprecia que el campo plastico se va
reduciendo en tanto progresa el envejecimiento (Figura 5.21). Esto ocurre
acompanado por una marcada reduccion en el incremento de la tension luego
del inicio de la fluencia del material, (Ac = Omax - Op), aspecto que puede
observarse en la Figura 5.20 donde se presentan las tensiones caracteristicas
revelando la diferencia entre 0y y Omax para los diferentes tea. Para ahondar en
el estudio de tal comportamiento, seguidamente se analiza la region plastica de

las curvas.

5.3.1.1 Endurecimiento por deformacién (EA 80°C)

Para estudiar el endurecimiento por deformacion del material con EA
80°C, se analizaron las curvas 0 vs (o0 - 0p) para los distintos tea ensayados. A
continuacion se presentan las mismas para algunos de los tga junto a la regién

plastica de las curvas o-€ correspondientes.
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Figura 5.23 0 vs (0-0p) para distintos tea a 80°C

En la Figura 5.22 se observa una disminucion de la deformacion plastica

maxima con el avance del EA 80°C. Ademas, como puede verse en las Figuras

5.22 y 5.23, el endurecimiento por deformacién total (AGm.x =Omax - Oo) también

se presenta reducido para las muestras con mayor envejecimiento, el valor
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ultimo o maximo en (0-0g) corresponde a ~340MPa para tea~3x10%min y a
~210MPa para tea~2x10*min, es decir que involucra una reduccién de ~38%

entre tales estados de EA.

A su vez, puede distinguirse que al aumentar el tga, 6 vs (0 - 0p) presenta
valores inferiores durante todo el ensayo (Figura 5.23), la disminucion de la
capacidad de endurecimiento por deformacion con el avance del
envejecimiento implica una reduccion de la deformacion (se alcanza antes la
inestabilidad plastica) conjugada con un cambio en la evolucion de 8 vs ¢ para

los diferentes estados de envejecimiento.

Los parametros operacionales Bmax y -d6/do determinados en las curvas 6

vs (0-0p) para los tea estudiados se presentan en la Figura 5.24.
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Figura 5.24 Evolucién de los parametros 6max Yy —d6/do durante EA 80°C

Los valores obtenidos permiten observar una tendencia ligeramente
creciente de la recuperacion dinamica del material (-d6/do) a partir de
tea=10min a la vez que la tasa inicial de endurecimiento por deformacion 6max
decrece con el tga. Las variaciones de los parametros operacionales
claramente concuerdan con las observaciones previamente realizadas sobre
las curvas de las Figuras 5.22 y 5.23. El material experimenta un menor
endurecimiento por deformacion y alcanza antes la inestabilidad plastica al
prolongar el envejecimiento a 80°C. Esto recordando que cuanto mayor sea
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Bmax Y menor sea -dO/doc el material incrementa su endurecimiento por

deformacion y viceversa.

Ademas es de notar que la regién de transicion elastoplastica es diferente
entre las distintas curvas, lo cual se refleja en la tensién (0-0¢)=Ac
correspondiente a =0« para distintos tga, Las diferencias en tal region puede
que también contribuyan a la diferencia encontrada en el endurecimiento por
deformacion total (Acm.x =Omax-O0) entre los distintos estados de envejecimiento
(ver Figura 5.23). Este aspecto debe de tenerse en cuenta asimismo para el EN
y EA120°C.

5.3.1.2 yHV - Termoendurecimiento durante EA 80°C

El termoenvejecimiento se relevd con determinaciones de yHV hasta tga

de 1,2x10° min. La curva obtenida se presenta a continuacion.
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Figura 5.25 Microdureza Vickers versus teaa 80°C

En la Figura 5.25 puede verse que aun para las mediciones con tiempos
mas prolongados el material no presenta ablandamiento. Parece haber un valor
de saturacion insinuado para tea~10° min, el cual podria tratarse justamente de
un valor de saturacibn o bien de un inicio de ablandamiento, lo unico
asegurable es que el crecimiento de la dureza ha finalizado.
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A su vez se desprende, comparando con la Fig. 5.20, que los valores de
tensiones Og y Omax Maximos obtenidos para tea=2.1 x 10°min no alcanzan el
maximo termoendurecimiento posible bajo este tratamiento, requiriendo aun

4x10*min para llegar al maximo.

Los tiempos relevados muestran un fuerte endurecimiento de la aleacién
para el EA 80°C siendo los tiempos de tratamiento involucrados bastante

inviables, en cuanto a su aplicabilidad para su uso tecnologico,(~35 dias).

5.4.2 Envejecimiento artificial a 120°C

A continuacion se analiza la respuesta mecanica del material sometido a
tratamientos isotérmicos de envejecimiento a una temperatura de 120°C
(EA120°C) durante distintos tga.

Nuevamente aqui, no debe perderse de vista que la variacion de las
propiedades mecanicas durante el envejecimiento del material esta vinculada
con la evolucién de la poblacion de particulas (nanoscépicas) de segunda fase,
originadas por la descomposicién de la SSS, la cual implica para EA120°C la
secuencia de precipitacion:SSS — pares y complejos S —V y zonas GPII - 1.
Segun los resultados presentados previamente (Capitulo 4), la fase n” se forma
rapidamente a 120°C y es la fase mayoritaria en que se presentan las
particulas precipitadas durante este TT. Es oportuno remarcar que esta
temperatura de envejecimiento es la habitualmente empleada en la industria
para alcanzar el termoendurecimiento maximo, estado T6 (ver seccién 3.2.2)
[27].

Los ensayos de traccion, al igual que para el EN y EA80°C, se realizaron
en muestras orientadas en la direccion transversal mayor, las mismas fueron
envejecidas durante distintos tea entre la SSS (tea=Omin) y 3x10° min y

posteriormente ensayadas.

A continuacién se presentan algunas de las curvas obtenidas. Sobre el
conjunto de experiencias realizadas se determinaron los valores criticos de las

curvas o-¢ y se estudié el desempeio del material en el régimen plastico.
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Figura 5.26 o versus ¢ para distintos tga a 120°C.

Las curvas o-¢ revelan que el envejecimiento artificial a 120°C produce
una respuesta creciente de la resistencia mecanica, sin presentar sobre
envejecimiento para tga< 3x10°min. Los valores de 0o Omax Y €p™2* determinados

se presentan a continuacion en funcion del tga,
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Figura 5.27 Tensiones caracteristicas vs tep a 120°C
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Figura 5.28 0™ vs tepa 120°C

En la Figura 5.27 se distingue la respuesta creciente de la resistencia
mecanica con el avance del envejecimiento, simultaneamente el material
presenta una notable reduccion en la ductilidad (Figura 5.28). La tension de
fluencia alcanza los 550 MPa, valor que representa un aumento de 396 MPa
con respecto al estado SSS. La tension maxima alcanza los 724 MPa
involucrando un incremento de 240 MPa. Por su parte, la deformacién plastica
maxima (Figura 5.28) va disminuyendo con el avance de la precipitacion,
siendo ep™®=0,19 para el estado SSS y 0,08 luego de 3x10°min de tratamiento;
alcanzandose, dentro de los tea estudiados, una importante reduccion de gp™,
~ 58%.

5.3.2.1 Endurecimiento por deformacion (EA120°C)

Al igual que en los tratamientos térmicos abordados previamente, se
analizaron las curvas 06 vs (0 - Op) para todas las condiciones de
envejecimiento. A continuacidn se presentan tres tga representativos, junto con

la region plastica de las curvas o vs € correspondientes.
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Figura 5.30 6 vs 0-0y, para tres estados de envejecimiento a 120°C

En la region plastica de las curvas o-¢ (Figura 5.29) se revela, con el

avance del EA, una notoria disminucion tanto de la deformacién maxima que

tolera el material como del endurecimiento por deformacion asociado. Este

ultimo, representado por 6=do/de, se muestra dependiente del estado de

215



envejecimiento, lo cual se distingue facilmente en la Figura 5.30 donde la

evolucion de 6 durante el ensayo es notablemente distinta para cada tga.

A continuacion, en la Figura 5.31, se presentan los valores de Bmax Y -

dB/do determinados para los distintos tea estudiados.
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Figura 5.31 Parametros del endurecimiento por deformacion, Bmax y —
dB/do versus el tea a 1202C

La tendencia indica una evolucidén creciente de —d6/de con el tea Y
decreciente para Bnax. La inestabilidad plastica ocurre consecuentemente a
menores valores de € al incrementar el tiempo de envejecimiento, como se vio
en la Figura 5.28. El endurecimiento por deformacion se ve reducido con el

avance del EA.

5.3.2.2 yHV durante EA 120°C

La evolucion de la dureza durante el EA120°C se estudié mediante
determinaciones de pHV, los tiempos analizados van desde los comienzos del
envejecimiento hasta tea= 6 x10* min, los resultados obtenidos se presentan en
la Figura 5.32.
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Figura 5.32 pHV versus tga

La curva de endurecimiento obtenida (uHV vs t) estd en acuerdo con los
resultados encontrados mediante los ensayos de traccion, ver Figura 5.27,la
resistencia del material crece con el tea hasta ~ 3x10° min.

En la Figura 5.32 se distingue claramente que el endurecimiento se
detiene para tea~ 3x10°® min., a partir de alli no se produce incremento en la
dureza e incluso para tea~ 6x10* min se distingue un marcado ablandamiento
del material, suceso que denota que las transformaciones que se suceden a la
temperatura y tiempo de tratamiento son capaces de generar el efecto contrario
al buscado con el tratamiento, a este estado se lo identifica como sobre
envejecimiento. Es muy probable para tea~ 3x10° min esté operando un cambio
de mecanismo de deformacién, pasando de corte de particulas a Orowan.
Suceso que no tuvo lugar en los envejecimientos EN y EA 80°C (para 80°C
parece estar insinuandose) para los tiempos estudiados, aun siendo estos
mucho mas prolongados que los correspondientes para el EA120°C. Esto es
por un lado esperable para endurecimiento asociados a procesos termalmente
activados y debe a su vez pensarse sin perder de vista que la precipitacion
para cada envejecimiento involucra distintas transformaciones de fase (ver
Capitulo 4).
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5.5 Curvas de endurecimiento para diferentes

envejecimientos

Previo a presentar las curvas de endurecimiento para variados
tratamientos isotérmicos, retomaremos el analisis sobre la relacion entre yHV y
Oo. Un primer tratamiento de la misma se llevd a cabo al presentar el
envejecimiento natural del material en la subseccion 5.2.4 (ver Figura 5.18).
Aqui nos proponemos analizarla abarcando gran cantidad de los resultados
obtenidos. Este analisis comprende asi los tratamientos de EN, EA 80°C y
EA120°C, para los cuales se estudiaron las propiedades mecanicas mediante

determinaciones pHV y ensayos de traccion en la direccidon transversal mayor.

En la Figura 5.33 se presentan la correspondencia entre las medidas de
MHV* y 0p. Cada dato surge del valor medido de ambas propiedades para
determinado estado de envejecimiento del material (T, t). Los datos se
distinguen segun la temperatura de envejecimiento correspondiente. Ademas
se indica el sentido en que transcurre el tiempo de envejecimiento, aunque este
no pueda incorporarse con una escala numérica ya que la cinética del proceso

de termoendurecimiento es dependiente de la temperatura.
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Figura 5.33 Tension de fluencia versus microdureza Vickers
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Sobre la correlacion de valores presentada en la Figura 5.33 se realizo

una regresion lineal obteniendo la siguiente expresion. (5.5)
uHV*(MPa) = (3,0 £ 0,1)0, + (441 £ 58)MPa ec.5.3

El ajuste obtenido es aceptable (R=0,97), pudiendo asumirse una relacion

lineal entre microdureza y tension de fluencia.

Sin embargo, es necesario notar la existencia de cierta diferencia entre las
ec.5.2 y ec.5.3, tanto en la pendiente como en la ordenada al origen de la
relacion lineal. El ajuste realizado solo para el EN (Figura 5.18) R=0,997,
muestra una correlacion lineal mejor definida entre yHV* y 0y si se lo compara
con la ec. 5.3, R=0,97. En tal sentido debe considerarse que en la Figura 5.33
se presenta un ajuste en un rango mas amplio de oo y a su vez que éste
incorpora el endurecimiento de tres TT diferentes en los que las fases
endurecedoras no son las mismas, y puede que no presenten exactamente la
misma dependencia entre yHV* y oo Tal pareciera ser el caso del EA80°C
donde se aprecia un apartamiento de la linealidad de la recta de ajuste (notoria

a simple vista en la region 300<0(<400, Figura 5.33).

Pese a ello, la ecuacion 5.3 resulta de gran interés ya que posibilita la
utilizacion de los resultados de pHV para la estimaciéon de oy en los multiples
termoenvejecimientos abordados mediante microdureza, en presencia de

precipitados GPI, GPIl y n".

5.5.1 Curvas pHV vs t.,, para distintas Tis,

Las curvas de termoendurecimiento relevadas por yHV se realizaron bajo
los procedimientos y consideraciones presentadas en el Capitulo 2, abarcando
temperaturas entre Tomp Y 200°C. Los resultados se presentan en la figura a

continuacion.
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Figura 5.34 pyHV versus tiempo de envejecimiento, a) Tamp/ 60°C/ 80°C/
100°C, b) 120°C/ 140°C /160°C/ 200°C

Con las curvas obtenidas se tiene una amplia caracterizacion del

termoendurecimiento del material. En valores de dureza (uWHV) el material

abarca un amplio rango que va desde ~85 yHV hasta ~200 pHV. En la Figura

5.35 se representa el maximo o “pico” de endurecimiento que puede alcanzarse
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para las distintas temperaturas isotérmicas estudiadas, a excepcion de
Tea=60°C para el cual no se alcanzo el pico de dureza dentro de los tiempos

analizados.
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Figura 5.35 pHVnax versus Teny

Se aprecia claramente que el maximo endurecimiento se obtiene por los
tratamientos isotérmicos entre 80°C y 120°C, el valor es aproximadamente el
mismo ~200 pHV variando el te,, necesario para alcanzar el pico de

endurecimiento como pudo observarse en la Figura 5.34.

Tratamientos isotérmicos con T2=140°C conducen a curvas de
termoendurecimiento reducidas que alcanzan valores muy inferiores de pHV
(Figura 5.35) y se suceden en t.,, menores (Figura 5.34 b). El tratamiento
térmico a mayor temperatura estudiado fue a T= 200°C y conduce a un maximo
de 130 pyHV que sucede a los 100 min, a tiempos mayores el material presenta

sobre-envejecimiento.

En el otro extremo, tratamientos a bajas temperaturas, T< 60°C generan
también una respuesta empobrecida del termoendurecimiento e involucran ten,
muy prolongados (Figura 4.34 a), en el caso del envejecimiento a Tomp la

dureza maxima fue de 160 pHV obtenida para ten= 3x10° min.
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Una caracteristica distintiva de las curvas obtenidas con T< 80°C es que
no presentan un claro descenso en la dureza dentro de los tiempos estudiados,
mientras que el resto de las curvas muestran un maximo de dureza seguido del

ablandamiento del material.

Queda de esta forma evidencia experimental de las distintas curvas de
termoendurecimiento que pueden obtenerse al someter al material a TT
isotérmicos en todo el rango térmico de interés, desde T.m, hasta 200°C.
Atendiendo al endurecimiento maximo, el rango de temperatura se reduce a la
region entre 80°C y 120°C.
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5.6 Comparacion de curvas o-¢ convencionales y reales

Como fue mencionado previamente, en el tratamiento convencional de las
curvas o—¢ (también denominado usualmente como “ingenieril”), la tension
(oing) Se calcula considerando el area transversal de la muestra constante
durante todo el ensayo (Ag) y la deformacion (e) se evalua con respecto a la
longitud de medida inicial; longitud util inicial (lp) en probetas de traccion y la

altura inicial (hp) en probetas de compresion. Es decir:

F
Oing = 75—
Ay
Al — Ah
€traccion = l_ y €compresion — A
0 0

Donde F es la carga aplicada y Al (o Ah) el cambio en la longitud de

medida.

Por su parte, el tratamiento de las curvas c—¢ real (o verdadera) se basa
en la conservacion del volumen de la probeta. Es decir que la variacion en la
longitud de medida durante el ensayo (Al o Ah) tiene necesariamente asociada
una variacion en la seccion transversal (AA) sometida a esfuerzos. Por ello,
para calcular la tension se deja de utilizar Ag y pasa a utilizarse el area
instantanea (A;) correspondiente a la longitud instantanea (I; o h;) durante el
ensayo. Al considerar una deformacién homogénea, la constancia de volumen

puede expresarse como (siendo | equivalente a h):
Volumen = Ayl, = A;l; = cte ec.5.4

A partir de tal consideracién se definen la tension real (o) y la deformacion

real (€) segun [158]:

F Fl; F h; cc
=— > - )
CTa T Ay T Ak
Lidl l;
Etraccion = f T =In (l_> ec 5.6
l 0

0
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£ ion=—| ——=In(— ec 5.
compresion ho h hl

Tanto o como ¢ quedan expresados en funcién de la longitud instantanea, la

cual se obtiene directamente como:

li:lo‘l‘li_lozlo"}'Al

h; = hy + Ah

Los valores de F y Al (o Ah) se corresponden directamente con los datos de
carga - desplazamiento obtenidos en el ensayo, con Al >0 en traccidn

(alargamiento) y Ah < 0 en compresion (acortamiento).

Valga aclarar que el tratamiento propuesto (ecuaciones 5.5, 5.6 y 5.7) es
correcto mientras la ecuacion 5.4 tenga validez, es decir mientras se mantenga
una deformacion homogénea en toda la longitud de medida. Para el ensayo de
traccion, por ejemplo, sera valido hasta el inicio del estrangulamiento de las

muestras.

En la tabla a continuacion se presentan las ecuaciones que relacionan las
magnitudes entre los dos tratamientos antes descriptos. Las mismas pueden
resultar de utilidad para obtener curvas tension-deformacion real a partir de las

curvas ingenieriles.

Tabla 5.1 Relacién entre tensién-deformacion convencional y real para

ensayos uniaxiales de traccién y de compresién

Ensayos de traccion Ensayos de compresion
0 =0pmg (1+e) 0 =0pg (1—¢)
1
e=In(l+e) 5=ln< )
1—e

Es claro que habra discrepancias entre las tensiones aplicadas obtenidas por el
tratamiento convencional de las curvas y el real. Como surge directamente de

las expresiones introducidas en la Tabla 5.1, los valores convencionales
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c (MPa)

indican una tension aplicada menor que la real para los ensayos de traccion y

mayor para los ensayos de compresion.

A continuacion se presentaran ambos tratamientos de las curvas c—¢ para

observar estas discrepancias y poder evaluar su magnitud.

Curva convencional

Curva convencional ) 700

- - - Curvareal

700

===+ Curvareal

600 +
500

4004 7

€—-¢g

Figura 5.36 Curvas tension —deformacion convencionales y reales para el
material con 10*min de EN bajo dos tipos de esfuerzo, a) en traccion, b) en

compresion.

Como puede verse en la Figura 5.36 la comparacion se realiza a partir de
0o, el estudio de la zona elastica de las curvas se deja de lado aqui debido a
que alli son relevantes las contribuciones del comportamiento elastico de la
muestra como también del acomodamiento y deformacion elastica de la linea

de la maquina de ensayos (de rigidez desconocida).

En la Figura 5.36(a) se puede observar que en ensayos de traccion los
valores convencionales presentan tensiones inferiores y deformaciones
superiores a las curvas reales. Para los ensayos de compresion (Figura
5.36(b)), ocurre una desviacién en sentido contrario, la tension se presenta
sobrevaluada en la curva convencional a la vez que la deformacién se observa
disminuida. La diferencia entre las curvas se presenta en cualquier caso
creciente con el avance del ensayo, por lo que es maxima para los estados de
maxima tension donde la diferencia alcanza ~115 MPa para el ensayo de

traccién y ~80 MPa para compresion.
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Para explicitar graficamente lo mencionado, a continuaciéon se comparan
las tensiones maximas obtenidas en ensayos de traccién para muestras con

diferentes ten.
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Figura 5.37 Tensién maxima vs ten para esfuerzos de traccion determinadas

sobre curvas c—¢ real y —¢ convencional (DTy).

En la comparacion de la Figura 5.37 vemos como el tratamiento real de
las curvas c—¢ resulta en una omax superior para todos los tgn. La diferencia de
valores observada depende por un lado de la deformaciéon alcanzada a la
tension maxima y a la vez del valor de tensién (la diferencia sera mayor en la
medida que la tension crece durante el EN) (ver ecuaciones en Tabla 5.1). Esto
implica que la informacién obtenida a partir de las curvas convencionales
puede conducir a interpretaciones sesgadas acerca del comportamiento
mecanico del material. La situacion se agrava si se compararan los resultados
obtenidos para esfuerzos de traccion y compresion, donde las diferencias entre
los valores reales y convencionales son opuestas (ver figura 5.36), en tal caso
el analisis a partir de curvas convencionales podria conducir a conclusiones

erroneas.
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Por otra parte, para el analisis del comportamiento plastico del material,
las curvas convencionales no pueden ser utilizadas. Esto se debe a que al
trabajar con la derivada de la curva o—¢, la desviacién en la pendiente de la
curva convencional con respecto a la real, observable a simple vista en la
Figura 5.36, conduce a enormes discrepancias en los valores de 6. Asi, los
resultados obtenidos sobre curvas convencionales no son representativos del

comportamiento plastico del material.
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5.7 Conclusiones del capitulo

En este capitulo se presentaron los resultados experimentales sobre las
propiedades mecanicas del material. EI cumulo de experimentos realizados
brinda informacion relevante sobre el desempeio mecanico de la aleacion
AW 7075 permitiendo analizar su comportamiento bajo distintos estados de
envejecimiento y ademas evaluar la presencia de anisotropia mecanica

vinculada al proceso de conformado plastico.

Mediante ensayos mecanicos de traccion, compresion y microdureza
pudo realizarse satisfactoriamente el seguimiento de la respuesta mecanica
durante los distintos TT de envejecimiento empleados. Ademas, a partir de las
curvas o-¢ obtenidas se estudid el comportamiento de endurecimiento por
deformacion del material. Los parametros operacionales definidos (Bmax ¥ —

de/do) se vincularon con las etapas del EPD.

Algunos resultados:
e Las curvas o—¢ registradas para el material con EN indican que tanto oo
COmO Omax Crecen con el avance del EN y simultaneamente gp"* se ve
reducida, la tensién de fluencia se presenta similar para los dos tipos de

esfuerzo (ver figura 5.5).

¢ No se encontraron evidencias de anisotropia mecanica entre la direccion
longitudinal y la direccion transversal mayor para el estado solubilizado, ni

tampoco durante el envejecimiento a Tmp (ver figuras 5.8 y 5.10).

e EI comportamiento de EPD del material no mostré variaciones para los

distintos estados de EN del material.

e Los resultados obtenidos en los ensayos de traccion para los EA 80°C y
EA 120°C muestran una evolucion creciente de las tensiones 0 y Omax @ la
vez que la ductilidad disminuye en tanto progresa el envejecimiento.(ver
figuras 5.20y 5.27)

e EI EPD se vio reducido con el avance del EA tanto a 80°C como a 120°C
(ver figuras 5.23 y 5.30), el avance del envejecimiento se mostrd

acompanado por un incremento en la recuperacion dinamica del material.
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e Los tratamientos de envejecimiento artificial demostraron incrementar la
resistencia mecanica del material, realizandolo a tiempos considerablemente
menores que el EN. Se abordaron una variedad de temperaturas isotérmicas
de TT encontrando que el valor mas elevado de dureza se obtiene por los
tratamientos isotérmicos entre 80°C y 120°C variando el te,, Necesario para
alcanzar el pico de endurecimiento. Los tratamientos con T 2 140°C y T <
60°C mostraron conducir a curvas de termoendurecimiento con valores muy

inferiores. (ver Figura 5.34 y 5.35)

Se hallé una dependencia lineal entre yHV y o0y, que posibilita la
utilizacion de los resultados de uHV para la estimacion de oy. Valida para los
diferentes TT (EN, EA80°C y EA120°C).

Complementariamente se efectué un analisis de las diferentes
representaciones de curvas c—¢ el andlisis realizado deja a la vista la

necesidad de trabajar con curvas reales, tal como se realiz6 en este capitulo.
Las curvas convencionales conducen a un analisis erroneo de las propiedades
mecanicas del material, que se agrava para materiales que experimenten
notorios cambios dimensionales y en particular en el estudio del
endurecimiento por deformacion. Debe tenerse en cuenta esta salvedad si se
comparasen los valores obtenidos con resultados en la bibliografia donde

pueden encontrarse habitualmente tensiones convencionales [4].

Por ultimo destacar que los principales TT abordados, EN, EA80°C y
EA120°C, involucran el desarrollo de diferentes microestructuras de
precipitados metaestables durante el envejecimiento del material, siendo
respectivamente GPI, GPIl y n’ las fases mayoritarias en cada uno de ellos. En
el siguiente capitulo se compararan los resultados obtenidos en los distintos TT
de envejecimiento y se analizaran detalladamente los resultados obtenidos,

contenidos en este capitulo.
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6 Propiedades mecanicas, analisis

En esta seccion se presenta un analisis detallado de las propiedades
mecanicas de la aleacion AW-7075 a Ta.mp, persiguiendo una interpretacion
integral del comportamiento para distintos estados de envejecimiento. Para ello
se utiliza el conjunto de resultados hasta aqui presentados y se incorporan a su
vez otros recopilados de la bibliografia, que resultan un complemento de

interés para la interpretacion y discusion de lo observado.

6.1 Comentarios iniciales

Visto que los resultados previamente presentados muestran un material
cuya respuesta mecanica responde fuertemente a los diferentes tratamientos
térmicos (evolucion de las diferentes microestructuras de precipitados), lo cual
le otorga gran versatilidad en sus propiedades, esta seccidon comienza con un
analisis comparativo de las propiedades mecanicas obtenidas para los
diferentes envejecimientos estudiados.

Seguidamente, se ahonda el andlisis de las propiedades mecanicas del
material al distinguir y valorar las distintas contribuciones a la tension de
fluencia. Se presenta una estimacion de o para el estado de SSS y mediante
los resultados obtenidos se evalua la relevancia de los diferentes mecanismos
de endurecimiento involucrados en la aleacion AW-7075. Ademas se presentan
los fundamentos para estudiar la evolucién de oy durante envejecimiento. Este
aspecto se analiza particularmente para el TT de envejecimiento natural. Por
otra parte, se evaluan ecuaciones constitutivas para describir el endurecimiento
por deformacion plastica (EPD) del material en distintos estados, SSS y con

envejecimiento.
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Por ultimo, los resultados obtenidos se integran con la finalidad de
describir el comportamiento del material (o vs €) para distintos estados de pre-
envejecimiento y posterior deformacion plastica. El tratamiento propuesto se
emplea con muy buenos resultados para la estimacion del comportamiento en
el caso particular de pre-EN seguido de deformacion plastica a baja velocidad
de deformacion, ¢ ~ 5x10* sy Tamp.

En vinculacion al primer aspecto mencionado, analisis comparativo de las
propiedades mecanicas, téngase en cuenta que al considerar la existencia de
multiples tratamientos para alcanzar estados de envejecimiento equivalentes
con respecto a alguna propiedad de interés, en ocasiones es posible y
conveniente evaluar un conjunto de propiedades simultdneamente para asi
seleccionar el TT mas adecuado para determinado uso o aplicacion del
material. Por ejemplo: la propiedad mecanica de interés principal puede ser
para muchas aplicaciones 0y. Siendo que los tratamientos que conduzcan a un
mismo limite elastico, a los que podriamos asignarles un acuerdo entre T y teny,
traeran aparejadas discrepancias en el comportamiento de otras propiedades,

como pueden Ser Omax, &

entre otras, es posible seleccionar el TT que
resulte en el mejor acuerdo entre ellas. Notese que se habla de “mejor
acuerdo” ya que puede que una propiedad mejore en detrimento de otra como
es habitual para el caso de tension de fluencia y ductilidad o resistencia
mecanica y sensibilidad a la corrosion bajo tensién (SCC, por su abreviatura en
inglés) [75], [150], [169], [170].

Ya aludida la importancia en torno al conjunto de propiedades desde un
enfoque ingenieril de diseno y seleccion de materiales, el interés aqui, es dejar
explicita la posibilidad de conducir el envejecimiento del material atendiendo a
varias propiedades a la vez. Si nos limitamos al comportamiento mecanico,
quedan documentadas en este trabajo un importante conjunto de propiedades
medidas para el material con distintos TT, pueden resultar de utilidad a tal fin.
Las mismas quedan vinculadas al estudio de las transformaciones de fase que
tienen lugar durante envejecimiento, generando asi un marco de conocimiento
fundamental.

Tras lo dicho, es necesario entonces tener en cuenta que otras
propiedades como las eléctricas (como se vio en las curvas de RE(t)) y

quimicas (corrosidn), son asimismo sensibles a modificarse con el
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envejecimiento [11], [55], [118], [171], y dado que estas también son de interés
para diversas aplicaciones, es que se emplean tratamientos térmicos
especificos que las contemplan buscando mantener buenas propiedades de
resistencia mecanica a la vez. A tal fin se han desarrollado y se contintan
estudiando los denominados “multiple stage ageing” sobre los cuales existe
abundante bibliografia [172]-[176]. Tales TT implican envejecimientos en
etapas, no se analizan en este trabajo.

En lo que a la aplicabilidad de los TT en procesos industriales respecta,
deben tenerse en cuenta particularmente los tiempos involucrados en los TT y
la estabilidad de las propiedades logradas (por ejemplo frente al aumento de T
del material durante su uso), [177]. Ambos aspectos pueden ser determinantes
de la viabilidad industrial de los TT o bien de la utilidad tecnologica de los
mMismos.

Por ultimo se destaca que la valoracién detallada de las distintas
contribuciones a la tension de fluencia, y en general el andlisis de las
propiedades mecanicas mediante las distintas expresiones y modelos
empleados, abonan a la comprension del comportamiento mecanico del
material. El analisis de los resultados obtenidos en las estimaciones, a la luz de
los resultados presentados en el capitulo 4, lleva a profundizar la interpretacion
fisico-metalurgica del material. Las propiedades mecanicas y las
transformaciones que suceden durante envejecimiento se discuten a lo largo
del capitulo.

Las conclusiones generales a las que se arriba posiblemente sean
extensivas a otras aleaciones de la serie 7xxx, principalmente en lo referido al
comportamiento mecanico del material en presencia de distintas

microestructuras de precipitados formadas durante envejecimiento.

6.2 Analisis del comportamiento mecanico del material con
distintos TT

A continuacion se presenta un analisis comparativo del conjunto de
resultados obtenido a partir de las curvas o-¢. Se evalua asi, en lo que a

propiedades mecanicas respecta, el comportamiento del material para
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diferentes estados de envejecimiento. Para la comparacion se utilizan

resultados correspondientes a ensayos de traccion, DTy.

< Valores criticos: Op, Omax Y &

En la figura a continuacion, puede verse el comportamiento de oy durante
los tres tratamientos térmicos centrales analizados en el Capitulo 5; EN, EA
80°C y EA120°C.
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Figura 6.1 oy versus tiempo de envejecimiento

El valor maximo alcanzado para la tension de fluencia en el limite elastico
oo corresponde al EA 120°C y se presenta para tiempos marcadamente
inferiores que en los otros dos tratamientos. Noétese que los teny
correspondientes a los valores maximos de op difieren en un orden de magnitud
entre el EA 80°C y EA120°C y en dos 6rdenes de magnitud entre EN y EA
120°C.

En el material con EA 80°C, si bien el aumento en la tensién se da mas
lentamente, el valor alcanzado para tea~3x10*min dista tan solo ~35 MPa del
maximo alcanzado con EA 120°C y se espera que continue creciendo (ver
Figura 6.1). Por su parte el EN genera un termoendurecimiento
acentuadamente menor con valores inferiores a 385 MPa para los ten

analizados.
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Prosiguiendo con la comparacion de los valores criticos, a continuacion

(Figura 6.2) se presenta en conjunto la evolucién de 0g y Omax, para los distintos

TT.
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Figura 6.2 0y Yy Omax Versus tiempo de envejecimiento. a) Con

envejecimiento natural b) Con envejecimiento a 80°C y 120°C. Las lineas

punteadas son una ayuda visual e indican la tendencia de los resultados.
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De la observacion de los resultados presentados en la Figura 6.2, surge
notar que mas alla de los valores particulares existen dos comportamientos
bien diferentes. Uno en el que la evolucion de 0y y Omax Se suceden con
incrementos aproximadamente iguales (do,/dt = do,,.,./dt), manteniéndose la
diferencia omax- Og=constante durante todo el envejecimiento y otro en el que
dicha diferencia se ve reducida en tanto va transcurriendo el envejecimiento.

El primer caso se puede observar en la Figura 6.2(a) para el material con
EN y el segundo ocurre para el material con EA tanto a 80°C como a 120°C
como se presenta en la Figura 6.2(b). El acercamiento entre las tensiones (oo y
Omax) Sugiere la existencia de una variacion en el comportamiento plastico del
material. A su vez, de la comparacion entre el EA 80°C y 120°C es evidente
que el comportamiento mecanico ocasionado por estos tratamientos difiere
notablemente en la evolucién de oy, mientras que Onax evoluciona de manera
similar en ambos. A su vez se puede observar que el acercamiento entre
ambas tensiones es mas pronunciado para el EA 120°C.

La diferencia entre las tensiones Oy y Omax S€ mantiene entonces
aproximadamente constante para el EN con un valor de ~328 MPa, y se reduce
hacia el final del envejecimiento a 192 MPa para EA 80°C y a 170MPa para el
EA120°C.

Por otra parte, la deformacion plastica maxima tolerada por el material
también es sensible a los TT, g,"** medida bajo las diferentes condiciones de

envejecimiento se presenta a continuacion.
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Figura 6.3 €,"% versus tiempo de envejecimiento.

La deformacion plastica que tolera el material decrece con el avance de
los diferentes envejecimientos, es decir que el material sufre una pérdida de
ductilidad a la vez que endurece. En la Figura 6.3 se aprecia que el EN
involucra una disminucién de €,"% notablemente menor que los EA analizados.
Tanto el EA 80°C como EA 120°C alcanzan una disminucion superior al 50%
del valor inicial para el estado SSS. El hecho de que la pérdida de ductilidad se
observe mas pronunciada en el EA 120°C va en concordancia con la Figura 6.1
donde o0y también crece mas pronunciadamente en este EA, lo cual es propio
del efecto de la temperatura (Tiso) sobre la cinética de transformaciones de

naturaleza difusiva.

Para no sacar conclusiones apresuradas acerca de que TT genera mas o
menos perdida en la ductilidad del material, esta se relacionara con el
endurecimiento involucrado para cada estado de envejecimiento. De esta forma

se valorara la perdida de ductilidad en relacion al valor de oy alcanzado.

La disminucion en la ductilidad se evalua segun la siguiente expresion:

(ecuacion6.1),

ssS
Agta* = glnax — S;nax( ) ec.6.1
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Es decir que se calcula con respecto a la £, correspondiente al material
p
en estado SSS, &'™“*¥ Los valores obtenidos para los diferentes TT se

presentan en la Figura 6.4 en funcion de oy, dejando de lado ahora los tiempos

involucrados.
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Figura 6.4 Perdida de ductilidad versus og para los diferentes TT.
8Ae,"*= +0,005

De esta forma es posible evaluar para un mismo endurecimiento la
perdida de ductilidad asociada a cada TT. En la figura anterior puede
observarse que el material presenta un comportamiento similar para las tres
Tiso involucradas, los valores son coincidentes dentro de la incertidumbre

experimental.

Luego de las comparaciones realizadas, es notorio que los tratamientos a
distintas Tis, presentan diferencias en la evolucion de las tensiones criticas y en
la relacion entre ellas (0o Y Omax). Si por ejemplo, para un valor preestablecido
de op= 385 MPa, evaluamos en cada TT el valor de omax, €ncontramos que al
obtener la oo deseada mediante EN la tension omax~750MPa. Sin embargo para

los EA, tanto a 80°C como a 120°C, omax~650MPa situacién que revela una
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tensién maxima disminuida para los EA, tomando valores =100MPa inferiores

al obtenido con EN para igual valor de oy,

Por otra parte, si observamos la tension de fluencia y consideramos a su
vez el tiempo involucrado para alcanzar determinado valor de oy, se concluye
inmediatamente (ver Figura 6.2) que el EA 120°C resulta en el mejor acuerdo
entre teny Y 0p. Este aspecto posiblemente explica en buena medida porque los
tratamientos isotérmicos a 120°C son extendidamente utilizados a escala

industrial en lo que se denomina “temple T6”.

Si por otra parte se evaluasen Oyp y Omax, de la observacién de los
resultados en la Figura 6.2(b) surge notar que de requerirse como factor de
disefio, algun valor de 0p<500 MPa, la utilizacion del TT de EA 80°C conduciria
a valores de Omax superiores que si se utilizase el EA 120°C. Esto para

cualquier valor de o, dentro de los te,, estudiados.

Por ultimo, es interesante notar que la resistencia mecanica maxima, es
decir el maximo esfuerzo que resiste el material sometido a esfuerzos de
traccion sin romper, se obtuvo mediante el TT de EN para tEN~1,4x105min, con
valor 0max=750 MPa. Tension critica que incluso puede que alcance valores
ligeramente mayores si se extiende el tey hasta ~3x10°min, segun los
resultados en la Figura 5.17 y Figura 6.2. Este es un resultado destacable,
asociado al sostenido comportamiento de endurecimiento por deformacion del

material para los distintos ten.

6.2.1 Comportamiento plastico

Como ya fue introducido y evidenciado hasta aqui, los tratamientos
térmicos permiten mejorar la respuesta mecanica del material. En general se
busca incrementar oo con una buena ductilidad o sin un excesivo detrimento de
ella durante el envejecimiento y una buena respuesta de endurecimiento por
deformaciéon plastica (EPD). Esta ultima implicaria que la tasa de
endurecimiento por deformacién plastica al inicio del régimen puramente
plastico, Bmax, Sea elevado a la vez que la variacién -d8/do (lineal para un
significativo rango de o y asociada a la recuperacién dinamica del material)
presente valores bajos, de modo que el material fluya y se endurezca sin que 0

=do/de decrezca rapidamente, situacion que conduciria prematuramente a la
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inestabilidad plastica que como se presento anteriormente, segun el criterio de
Considére, ocurre cuando do/de= o, viéndose reducida la ductilidad del
material. Tras esta breve descripcion, es claro el interés sobre el estudio del
EPD del material, a continuacién se analizan los resultados hallados para los

distintos TT y se comparan con resultados pertinentes de la bibliografia.

Los parametros operacionales determinados en las curvas 6-0 se
presentan a continuacion de forma conjunta para el EN, EA80°C y EA120°C,

para su comparacion.
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Figura 6.5 Evolucién de 6.« versus t para los diferentes TT. 86ma = £ 50

MPa

La tasa de endurecimiento por deformacion inicial, 8ax, relacionado con
la acumulacién de dislocaciones (ETAPA 1l del endurecimiento por deformacién
[49]), es maximo en el estado SSS. A partir de este estado se observa un
decrecimiento de Omax con el progreso de los envejecimientos. Para el
tratamiento de EN su valor fluctia sin una gran disminucion, finalizando para
los ten mas prolongados, tan solo 150MPa por debajo de su valor maximo. Sin
embargo Bmax disminuye rapidamente para los EA, decreciendo = 600MPa al
cabo de 10 min de EA (ambos) y continua en disminucion para tga>10min.

Durante el tratamiento a 120°C la disminucion en el endurecimiento por
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deformacion inicial es aun mayor que para el EA 80°C, tomando 6. valores de
1800 MPa y 2200 MPa respectivamente para los tiempos mas prolongados de
envejecimiento.

En relacion al segundo parametro operacional, -dB/dc, en la siguiente

figura se presenta su evolucion durante envejecimiento para los distintos TT.
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Figura 6.6 Evolucion de -dB/do versus ten, para los diferentes TT. o-
dé/do= 0,5

Esta magnitud, como se introdujo previamente indica la variacién de 6
con el aumento de la tensién aplicada y es representativa del comportamiento
de la curva 6-0 en un amplio rango de tensiones, donde se observa una

sostenida dependencia lineal, etapa |1l del EPD (ver Figura 5.13 y Figura 5.14).

Es de notar que para el caso del EN (ver Figura 6.6)-d6/do presenta una
tendencia ligeramente decreciente mientras que en ambos EA,-d6/dc aumenta

con el avance del envejecimiento.

Retomando el analisis del comportamiento de 6max, queda en evidencia
por los resultados de la Figura 6.5 que este parametro es sensible al estado de
envejecimiento del material: se observd por ejemplo, una disminucién de hasta
1300MPa (~40%) con respecto al valor correspondiente al estado SSS, en el

material envejecido a 120°C durante 3x10°min.Tal comportamiento concuerda
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con el reportado en la bibliografia para otras aleaciones termoenvejecibles
[161], [162], [178] y puede interpretarse al considerar que en la medida que
disminuye el contenido de soluto en la solucibn como consecuencia del
proceso de formacién de pequefos precipitados, la tasa inicial de EPD, Bmax,
decrece aproximandose al valor caracteristico para la tasa maxima de
acumulaciéon de dislocaciones en aluminio policristalino [178], [179], lo que
puede interpretarse, a priori, como consecuencia de “la perdida” del efecto
positivo de los solutos sobre el EPD combinado a su vez con el efecto de las
particulas formadas que como se detallara mas adelante depende fuertemente

del mecanismo de interaccion de estas con las dislocaciones [179], [180].

Como valor de referencia para 0, usualmente se considera la tasa de
endurecimiento por deformacion correspondiente a la etapa I, 8;;, (acumulacion
de dislocaciones en ausencia de recuperacion), la cual se espera que tome
valores de ~G/200 para monocristales. Para el caso de materiales
policristalinos, al ajustar mediante el factor de Taylor (M~3), resulta
8,=M?G/200 [163], [181], [182].Y en particular para el aluminio policristalino
8,~1200MPa, lo cual coincide con los valores observados (6,) en la literatura
para muestras policristalinas de aluminio puro [82], [157], [180]. Tal valor puede
emplearse como referencia para evaluar 6, o Bm.x (difiere la forma de
determinacion pero son comparables), en tal sentido los valores de Omax
hallados en este trabajo son en general elevados (0max(SSS)~ 2,5.6,(Al puro)) y
por tal motivo interesantes de destacar por sus evidentes consecuencias

favorables al EPD.

Estos valores si bien llaman la atencion, estan dentro de lo esperable para
el sistema Al-Zn-Mg [179], [182]. Particularmente en [182] se reportan valores

similares de 6 en una aleacion Al, 6,0Zn, 2,3Mg (%p) y se investiga su origen.

En general, puede pensarse que la evolucion del comportamiento de EPD
del material con el pre-envejecimiento es consecuencia del efecto de la
disminuciéon en la concentracién de solutos y vacancias y de la formacion de
particulas de segunda fase. Dado que estos sucesos son indisociables, no es

claro a priori cual es la contribucion de cada uno de ellos.

242



«+ Efecto de solutos en el EPD

Buscando obtener informacién acerca del efecto de los solutos sobre el
EPD de aleaciones base Al, se incorporan aqui las siguientes curvas,
reproducidas desde Ref. [157], donde se observa el efecto del Mg (soluto) en el
EPD de aleaciones Al-Mg.
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Figura 6.7 6 vs (0-0¢) @ Tamp~298K, é~10* s, para Al puro y aleaciones
Al-Mg con distintas concentraciones de Mg entre ~0,5 y ~4 at%. Fuente: M.
Jobba y col.[157]

Es oportuno destacar que los resultados experimentales de la Figura 6.7
son particularmente interesantes dado que corresponden a aleaciones binarias
fabricadas a partir de elementos de alta pureza, lo que permite analizar
exclusivamente el efecto de los solutos, a diferencia de lo que ocurre en las
aleaciones comerciales de aluminio donde se tienen a su vez otros elementos
microestructurales afectando el comportamiento del material. Una complejidad
aun mayor se presenta para el caso de aleaciones comerciales que ademas

sean termoenvejecibles (este trabajo, AW-7075).

Concretamente, los resultados de la Figura 6.7 permiten ver como el

agregado de Mg aumenta el EPD del material. El valor inicial de 6 (ordenada al
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origen, Bp) se observa creciente con la concentracion de soluto y la

recuperacion dinamica disminuida.

Al comparar las curvas de la Figura 6.7 (sistema AI-Mg, no
termoenvejecible) con las caracteristicas de EPD del material bajo estudio, el
cual contiene ~Mg 2,86 at%, ~Zn 2,5 at% y ~Cu 0,7 at%, como solutos
principales, resulta evidente que los valores iniciales de 6 son superiores para
la AW-7075, Bmax(sss)~ 3150 MPa. Este aspecto puede que se deba al gran
contenido de solutos en el estado de SSS (en conjunto ~ 6% at) y a la
presencia de particulas de segunda fase (constituyentes intermetalicos y
dispersoides) que podrian estar contribuyendo también al valor observado [70],
[180], [183]. Notar que en las curvas de la Figura 6.7 no se distingue un
intervalo con valores 6>>08, (regidon de transicion elasto-plastica). En vez, se
distingue una dependencia lineal desde el inicio, lo cual puede ser un rasgo
propio de las aleaciones binarias Al-Mg o bien consecuencia del tratamiento de

las curvas, particularmente vinculado al criterio para la determinacion de o.

Por otra parte, el endurecimiento por deformacién, (0-0p), en la aleacién
AW-7075 es sustancialmente mayor al observado en la Figura 6.7, alcanza
para el estado de SSS ~328 MPa (ver figura 6.2), mientras que todas las
curvas de la Figura 6.7 presentan (0-00)<180 MPa. Tal diferencia era de
esperarse como consecuencia de los elevados valores iniciales de 8 para AW-
7075, acompafnados con una recuperacion dinamica similar: para el material
bajo estudio (SSS)-d6/do~8 mientras que en la Figura 6.7 Al-Mg~1at% (curva
roja) -dB/do~16; Al-Mg~3at% (curva azul) -d6/do~10; Al-Mg~4at% (curva
verde) -dB8/do~8.

Comportamientos de EPD semejantes a los obtenidos en este trabajo, se
reportan por ejemplo en aleaciones de la serie 5xxx con el agregado de Zn y
Cu con composicion Al, Mg~ 5,3 at%, Zn ~1,5 at%, Cu~ 0,5 at%) [19], en
aleaciones Al-Mg-Sc con composicion Al, Mg ~2,8%p, Sc 0,16%p [183] y en el
sistema Al-Zn-Mg-Cu con distintas composiciones [179], [182], [184].

En sintesis, la concentracion de solutos afecta fuertemente el
comportamiento de EPD de aleaciones de aluminio y su disminucién durante el
envejecimiento debe considerarse un suceso relevante en la evolucion del
EPD. Contribuye a la disminucion de 64 y al incremento de -d6/do.
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Segun lo analizado, que la recuperacién dinamica se vea retrasada por la
presencia de soluto [180], resulta un argumento valido que contribuye a
explicar la tendencia creciente de -d6/dc con el tgpa, Observable en la Figura 6.6
para los estados de envejecimiento mas avanzados. En el caso particular del
EN este argumento no se condice con el comportamiento encontrado [165],
[182], [184], [185].Tal es asi que para los TT de EN mas prolongados ~10°min,
donde la concentracion de soluto es relativamente baja, -d6/dc toma sus
valores minimos. Una posible explicacion al respecto podria contemplar la
presencia de alguna transformacion-evolucion de la poblacion de particulas
metaestables presente en el material con EN, propiciada por el estado de
tensién-deformacion. Esta ultima es solo una conjetura anclada en la

inestabilidad de las zonas GPI frente a otras fases mas estables.

.,

s Efectos de los precipitados en el EPD

Como se menciono6 anteriormente la presencia de particulas de segunda
fase también es un aspecto que inevitablemente interactia en el proceso de
deformacion plastica. En primer término constituyen obstaculos al
deslizamiento de las dislocaciones y como consecuencia endurecen al
material/aumentan la tension de fluencia plastica inicial,09. Una vez iniciada la
deformacion plastica, su interaccion con las dislocaciones va a modificar
inevitablemente la evolucion de la estructura de dislocaciones en el material,
pudiendo afectar a la acumulacion de dislocaciones y a los procesos de
recuperacion. Lo anterior es algo general ante la presencia de cualquier tipo de

particulas de segunda fase [180].

Particularmente, para el analisis de la modificacion del comportamiento
de EPD con el pre-envejecimiento del material, el interés se centra justamente
en el efecto de la evolucidon de las diferentes microestructuras de precipitados
formadas durante envejecimiento [178]. Dada la inherente simultaneidad de la
disminucién del contenido de soluto con el avance de la precipitacién, no se
tiene claridad acerca de la contribucion de los precipitados. Sin embargo, si
esta bien documentado que existe un notable cambio en el efecto de los
mismos sobre el EPD cuando el mecanismo de interaccién dislocacion-
precipitado realiza una transicién de un mecanismo de corte al de formacién de

lazos de Orowan [162], [179], [183]. Tal es asi que cuando la poblacion de
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precipitados supera cierto tamafno critico el comportamiento macroscopico de
EPD se modifica fuertemente. En relacién a este aspecto, en los trabajos de A.
Bahrami y col [161] y F. Fazeli y col. [183] puede encontrarse una vinculacion
entre la evolucion del EPD vy las dimensiones de la poblacion de precipitados.
En particular la evolucién del EPD con el pre-envejecimiento para una aleacion
Al-Zn-Mg [162]:

50
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Figura 6.8 Parametros operacionales versus op (0y en los graficos) (a)
Bmax ¥ (b) —dB/do, correspondientes a una aleacion AA7030 (Al; 5,6 Zn; 1,25
Mg; 0,3 Cu, (%p)) envejecida en etapas a partir del estado de SSS: EN (24h) +
5hs a 100°C + 7 dias a 180°C. Simbolos vacios (underaged), llenos (overaged).

Ensayos de traccion, Tamp £ & 1073571, Fuente: L.M. Chengy col.[162]

Es evidente que una vez alcanzado el pico de termoendurecimiento
(00~350 MPa) la recuperacion dinamica crece drasticamente y la tasa de
acumulaciéon de dislocaciones aumenta en la medida que el material sobre-
envejece. Dicho cambio en los parametros operacionales se atribuye al cambio
de mecanismo de interaccion precipitados—dislocacion. Para ahondar puede
remitirse a la fuente [162], nos limitamos aqui a presentar el comportamiento
general y remarcar una conclusion de central importancia del trabajo de Cheng
y col.: es posible distinguir la transicion de mecanismo de interaccidn
precipitado- dislocacion mediante el seguimiento y analisis del EPD (ensayos
de traccion) durante envejecimiento.

En este sentido, el comportamiento plastico analizado en este trabajo

para los distintos TT no muestra cambios drasticos atribuibles a una transicion
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en el mecanismo de interaccion precipitados—dislocaciones. Las curvas 0 vs (o-
Op) Y los parametros operacionales determinados muestran una evolucién con
el tenv que se condice con el mecanismo de corte de particulas por las
dislocaciones durante el envejecimiento hacia el estado de “peak ageing” [162].
Asi, para los t.,, analizados, las poblaciones de particulas presentes
independientemente de si se tratase de GPI, GPIl o n’, permanecen con
dimensiones caracteristicas por debajo del tamario critico que conllevaria a una
transicion al mecanismo de Orowan para la interaccion entre dislocaciones y

precipitados [49].

« Algunas conclusiones concretas con sustento experimental:

¢ El endurecimiento por deformacion del material se ve afectado por el
estado de pre-envejecimiento. Particularmente los estadios de maximo
termoendurecimiento (EA, presencia de GPIl y n’,) presentan bajos
valores de 6 y una mayor velocidad de recuperacién dinamica, lo que

propicia la estriccion.

e EI material con pre-EN presenta similar EPD que en la condicidon de
SSS, lo cual indica que el efecto de la disminucidon del contenido de
solutos en la SS sobre el EPD se ve compensado por el efecto que genera
la evolucion de pares S-V/complejos S-V y zonas GPI. Con el avance del
EN la ductilidad disminuye (Figura 6.3), y el endurecimiento por

deformacion maximo permanece ~ constante (Figura 6.2).

e La evolucion de los parametros operacionales indican que los
precipitados (GPI / GPIl / n") son cortados por las dislocaciones durante la
deformacion plastica. No se observa evidencia de una transicion al
mecanismo de Orowan para la interaccion de dislocaciones y precipitados

para ninguna de las condiciones de envejecimiento estudiadas.

e El material con EN muestra un comportamiento destacado de EPD
atribuible a la tendencia decreciente de —d6/do, lo que conduce a un
importante EPD (0max-00)~328 MPa pese a que la inestabilidad plastica
(6=0 segun el criterio de Considére) se ve propiciada por el creciente valor

de Op (tEN)-
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e El disimil comportamiento de EPD para los diferentes TT lleva a que la
aleacion AW-7075 alcance (para los TT estudiados) su maxima resistencia
(Omax) con el TT de EN, Omax(ten~10°min)=750MPa. Esto pese a que los
valores maximos de 0y se observaron para los EA con 80°C<T<120°C (ver
Figura 5.35).

e Pequefas variaciones de los parametros operacionales bajo estudio
pueden implicar notables consecuencias en el EPD por lo que el estudio
sistematico y detallado de la evolucion de los mismos durante

envejecimiento es necesario.

Valga destacar que el conjunto de resultados y conclusiones presentado
contribuye al conocimiento acerca del efecto de distintos pre-tratamientos de
envejecimiento en el EPD de aleaciones Al-Zn-Mg-Cu. Aspecto de notable
interés tecnoldgico; particularmente sobre el TT de EN en miras de la
conformabilidad del material y sobre el EA 120°C en tanto TT empleado

normalmente para conferirle al material sus propiedades mecanicas finales.

6.2.2 Presencia de fluencia discontinua /serraciones en la tension.

Serraciones en la tensidén se observaron en varias de las curvas 0-¢€ hasta
aqui presentadas (ej. Fig. 5.1) dentro de la region de deformacion plastica. Este
fendbmeno es un tipo de inestabilidad plastica localizada al que habitualmente
se lo denomina efecto Portevin-Le Chatelier (PLC) y suele presentarse en
aleaciones diluidas en determinadas condiciones de temperatura y velocidad
de deformacion (€) [186], [187]. Segun uno de los primeros modelos propuestos
para soluciones intersticiales Fe-C[188], las serraciones se originan debido a la
interaccion entre atomos de soluto, vacancias y dislocaciones por un

mecanismo tipo nubes de Cottrell [188] [189].

Para el caso particular de aleaciones termoenvejecibles de Al se han
observado en estados tempranos de envejecimiento para un amplio rango de
velocidades de deformacion, 8x107°s71 < ¢ < 1x107 s 'a Tamp [187], [190].
Estas interacciones van desapareciendo en la medida que disminuyen las

vacancias y el soluto se conglomera [191], [192].
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Actualmente, el efecto PLC se asocia al envejecimiento dinamico por
deformacion (DSA, por su abreviatura en inglés) [186], [193], [194], este puede
resumirse en la interaccidn entre solutos migrantes (en presencia de
sobresaturacion de vacancias) con las dislocaciones en movimiento. El
desplazamiento de las dislocaciones se ve impedido por los obstaculos
(incluidos solutos) donde “se anclan temporalmente”, entonces comienza a
incrementarse la tension hasta aquel valor que permita que la dislocacion “se
desancle”, superado el umbral la tensién cae y la dislocacién continua
desplazandose, deformando el material. Se considera asi que las caidas en la
tension “stress drops” suceden cuando las dislocaciones se liberan de los
obstaculos. Esta situacion llevada al comportamiento conjunto de todas las
interacciones operantes entre dislocaciones y obstaculos genera las

serraciones macroscopicas en las curvas 0-¢.

Las curvas o-¢, obtenidas para el estado de SSS y bajo algunas
condiciones de pre-envejecimiento, manifiestan una notoria presencia de
serraciones. A continuacién, en las Figuras 6.9 y 6.10 se presentan una serie

de curvas en las que se encontré este comportamiento.

7004 O%°
| ——3,6x10%min
1,4x10%min
600 4 —— 1,0x10*min
_ 0
< 500
©
400
300
T T T T T
0,04 0,08 0,12 0,16 0,20

Figura 6.9 Serraciones de la tension para el estado SSS y con distintos

ten. Ensayos de traccion.
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Figura 6.10 Serraciones de la tension, material en estado SSS y con

distintos EA. Ensayos de traccion.

En la Figura 6.9 se presentan curvas o-¢ para el estado SSS y con EN.
Para el estado SSS, las serraciones se observan desde el comienzo de la
deformacion plastica y durante todo el ensayo del material hasta su rotura. La
amplitud se presenta creciente con el aumento de la tension, alcanzando
valores superiores a los 20 MPa. El EN afecta notablemente la presencia de
serraciones, para ten=3,6x10° min se pueden visibilizar para € > 0,16, hasta el
final del ensayo. Luego, con tex= 1,4x10° min el efecto PLC se aprecia reducido
y acotado a €>0,18 y practicamente no es visible en la curva para
ten=1,0x10*min, a menos que esta se observe en detalle con una mejor

resolucién de imagen.

Por otra parte, en el material con EA a 80°C y 120°C (ver Figura 6.10),
este efecto también fue apreciable aunque de modo reducido si se lo compara
con la SSS o el EN. Se observé para tenv< 720min para el EA 80°Cy solo a

los10 min para el material con EA 120°C.

En las curvas correspondientes a EA 80°C con 60min<t<720min y al EN

con t=1,0x10*min se observaron serraciones muy pequefas, no visibles en las
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G (MPa)

figuras anteriores por lo que se presenta una region ampliada de algunas de
ellas (Figura 6.11) para que puedan apreciarse las pequefias interacciones aun
presentes. A diferencia de la gran amplitud encontrada en estado SSS, para

estos casos la amplitud es ~ 2 MPa.

b o 4.
a) EA 80°C - 60 min ) 480 - EN 1,0x10"min
500
470
490- o | — 460_
1 ! ©
. , 5
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440
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460 . . : : : ,
0,065 0,070 0,075 0,080 0,035 0,040 0,045 0,050

€ €

Figura 6.11 Serraciones de la tensién en region ampliada de las curvas o-
€ para dos estados de envejecimiento. a) EA 80°C, tea =60 min. b) EN,

ten=1,0x10*min.

Sobre este tipo de comportamiento plastico pueden estudiarse muchos
aspectos [187], como las tensiones a las que tienen lugar las interacciones, su
amplitud, frecuencia, forma, etc. Pero nos limitaremos a establecer un

parametro que nos permita cuantificar su presencia.

El mencionado parametro se denomina A¢™ y representa el segmento de €
en el cual se suceden las serraciones, permitiendo cuantificar como decrecen
las interacciones entre soluto-vacancias y dislocaciones con el avance de los

diferentes tratamientos térmicos abordados.
Ae™ = ¢ — & ec.6.2

Donde ¢ y & son los valores de deformacion donde se distingue el

inicio y el final de las serraciones en la tension, respectivamente.
Las mediciones realizadas sobre las curvas o-¢ para los distintos TT se

presentan en la Figura 6.12.
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Figura 6.12 Ae~ versus tiempo envejecimiento para el material en SSS y

con distintos TT.

Para los tres envejecimientos presentados, las interacciones decrecen
con el tiempo de envejecimiento y lo hacen mas rapidamente en tanto la
temperatura de tratamiento sea mayor. El ultimo punto para cada TT de
envejecimiento corresponde al tiempo para el cual ya no se aprecian

serraciones en la tensién, se ubican sobre la linea punteada (Ag™= 0).

Se vuelve evidente en el material con pre-EN las interacciones son
significativamente mayores que para el material con pre-EA para mismos
tiempos de envejecimiento y que ademas estas perduran aun cuando son

inexistentes para los otros tratamientos.

Si relacionamos el avance del envejecimiento con la precipitacidon
(transformacion que implica el agrupamiento de atomos de soluto), es
esperable que la disminucion en la concentracidon de especies migrantes
genere la desaparicion de las serraciones, lo que ocurrira antes en los
tratamientos de mayor cinética de envejecimiento estrechamente relacionada
con la temperatura. Si bien este es un aspecto a considerar, y deja claro que
cuando el envejecimiento haya concluido no se observara el efecto PLC, no es

suficiente para dar explicacién a los resultados. Como puede verse en las
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Figuras 6.11 y 6.12, para ten~10*min adn persiste el efecto PLC y para el EA
120°C solo se observa para tea =10 min, lo cual da indicios de que su presencia
no puede asociarse solamente a la concentracion de solutos en la fase matriz,
ya que tal como se deduce de las curvas de envejecimiento para los distintos
TT (ver Figura 5.32), aun resta gran cantidad de soluto sobresaturado en la
fase matriz a los 10 min de EA 120°C, condicion de pre-envejecimiento para la
cual el efecto PLC es pequefio tanto en la magnitud de las serraciones (Ao)

como en su extensién (Ag”) durante el ensayo de traccion.

Recapitulando, es interesante notar que pudo distinguirse la presencia de
pares S-V durante los TT de EN y EA 80°C (RE andomala, subseccion 4.5.3) y
justamente son estos los pre-envejecimientos en los que el efecto PLC fue mas
notorio y sostenido con el teny, €n especial para el material con EN. Esto sugiere
que la ocurrencia de DSA estaria asociada no solo a la concentracion de soluto
en la fase matriz sino también a la presencia de pares S-V, en vinculacion con
la movilidad de estos ultimos. A este aspecto, vinculacién del efecto PLC con la
migracion de pares S-V, ya se referian Panseri y Federighi en uno de sus
trabajos basales [89] sobre la existencia de una gran energia de ligazon Mg-
Vacancia “binding” y la buena movilidad de los pares a T.mp, €n aleaciones Al-
Zn-Mg.

En este punto, valga destacar que si bien los pares S-V no fueron
detectables mediante yHV, su presencia se vuelve notable cuando el material
esta fluyendo, alli el efecto conjunto de una gran cantidad de pares S-V
interactuando con las dislocaciones, generan variacién en la tension de hasta
~20MPa.

Por ultimo, vinculando el analisis del efecto PLC y el del endurecimiento
por deformacion (ver subseccion 5.2.3 y 6.2.1), los cuales son por
simultaneidad indisociables, se propone aqui en base a la evidencia
experimental que la tensién de fluencia se ve incrementada por la interaccion
de las dislocaciones moviles con conjuntos de pequefios obstaculos (pares S-
V, migrantes), es decir que durante la deformaciéon plastica del material la
tensién de fluencia durante el ensayo se ve ligeramente incrementada y como
consecuencia el endurecimiento por deformacion también para las condiciones

en que se presenta el efecto PLC, principalmente para el estado SSS e inicios
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del EN donde este tipo de interacciones se observa relevante. Notar que para
el caso en que las serraciones se observan como pronunciadas “stress drops”,
la curva o-¢ se observa como una envolvente con caidas de tension de
amplitud creciente con € (como en curva SSS), mientras que serraciones
pequefias como las presentadas en la Figura 6.11 presentan otra “forma” y no
parecen modificar sustancialmente el comportamiento general de o-¢ (se
sugiere consultar en [187], [190], [191] acerca de distintos tipos de

serraciones).

Lo dicho concuerda con la mayor ductilidad presente en el material bajo
condicion de flujo plastico inestable. Por otra parte, es necesario sefalar que el
efecto PLC también puede traer aparejado el deterioro de la calidad superficial
de productos conformados, esto debido a la deformacion plastica localizada
(formacion de bandas PLC) [190], [193]. En conocimiento de estos aspectos es
que existe gran interés tecnoldgico en torno al estudio de DSA en miras de la
conformabilidad y del desempefio mecanico de aleaciones termoenvejecibles

base aluminio.
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6.3 Contribuciones a la tension de fluencia

Como se introdujo en el Capitulo 1, el aluminio puro presenta una
resistencia mecanica pequefia (tension critica de corte (CRSS) = 0,79MPa),
este valor es mucho menor que el valor tedérico para una red FCC de Al 0,9-2,5
GPa [5], y es consecuencia de la presencia de defectos en la estructura
cristalina. Siendo la activacion del movimiento de una gran cantidad de
dislocaciones el principal motivo por el cual se produce la deformacion plastica
del material a una tension relativamente baja. Por ello el mejoramiento de la
resistencia mecanica en aleaciones de aluminio se logra al dificultar el
desplazamiento de las dislocaciones, lo que da lugar a varios mecanismos de
endurecimiento en los que intervienen la interaccidn de las dislocaciones con

bordes de grano, solutos, vacancias, dislocaciones, precipitados, etc.

En las aleaciones comerciales de aluminio se encuentran presentes
varios mecanismos de endurecimiento y sus contribuciones a la tension de

fluencia o tension de corte pueden considerarse aditivamente [5]:
Og = Oy + z O; ec.6.3
i

Donde oa es la tension de fluencia del aluminio puro, y o; las

contribuciones dadas por diferentes mecanismos de endurecimiento.

De tal modo, es posible estimar la tensién de fluencia del material
analizando las contribuciones de los distintos mecanismos de endurecimientos

presentes.

Otras expresiones acerca de la superposicion de las contribuciones a la

tensién de fluencia también son evaluadas en la bibliografia [195].

6.3.1 Estimacion de la tension de fluencia para el estado SSS

e Interaccion con particulas de 2da fase (Oppi)

Como se describié previamente en el Capitulo 3, las particulas de
segunda fase de aleaciones 7xxx pueden separarse en tres grupos,
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constituyentes intermetalicos, dispersoides y precipitados que evolucionan

durante los TT el envejecimiento.

Los dispersoides por su escasa fraccion de volumen, f,, se desprecian
(ademas se espera que muchos de estos estén en borde de grano) y las
particulas responsables del termoendurecimiento se consideran inexistentes

para el estado de SSS.

Por su parte, aunque los constituyentes intermetalicos sean no deseados
(involucran principalmente a los elementos quimicos de impureza, Fe, Si, Mn,
etc.), estos se presentan inevitablemente en aleaciones comerciales de
aluminio formando precipitados de baja solubilidad en la red FCC. Al realizar el
analisis microestructural del material, su presencia fue significativa (ver
Capitulo 3), por ello se evaliua su contribucion a la oo considerando el
mecanismo de Orowan para la interaccion dislocacion-precipitados para lo cual
basta con conocer el tamafo de las particulas y su fraccion en volumen. A
partir de alli, al considerarlos esféricos y homogéneamente distribuidos se
puede obtener el espaciado promedio entre particulas (Ap) (esta suposicidon
conduce a la maxima contribucién esperable por parte de los constituyentes

intermetalicos)

La fraccidn en volumen de los constituyentes intermetalicos, ya fue
discutida previamente en el Capitulo 3, se considera entonces f,=0,016. Acerca
del area promedio de precipitados (a) se obtuvo un valor de a = 34 um? (ver
capitulo 3), esta magnitud es dificil de comparar con las reportadas en la
bibliografia ya que depende fuertemente del tratamiento de conformado
plastico. Sin embargo, al recordar que es posible que el analisis de
constituyentes intermetalicos haya sobrevalorado las dimensiones de la
poblacion de particulas, es necesario realizar, al menos, una breve
comparacion de la magnitud medida a~ para establecer con cierta prudencia su

valor.

En el estudio realizado por Singh y col. [64] sobre los constituyentes
intermetalicos en una aleacién 7075, se presenta informacion acerca de la
distribucion de tamarfos (volumen) de estas particulas en el material.

Llamativamente se observa una distribucion bimodal para la poblacion de
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particulas, centrada alrededor de 35 pm? (~65% de las particulas) y 250 um?®

(~35% de las particulas) las de mayor tamafio.

Al comparar tales dimensiones con el valor promedio obtenido del
analisis microestructural del material, a = 34 um?(equivalente a 158 pm3 si se
consideran particulas esféricas), encontramos que este se ubica
aproximadamente entre las dos modas antes mencionadas, lo cual indica en

una primera comparacion que los valores son coincidentes.

Ahora bien, si consideramos que a los efectos de las interacciones
dislocaciones-precipitados, una poblacién de particulas de gran tamaro,
presentara para una misma f, un mayor espaciado (Ap) y por ende un efecto
disminuido de endurecimiento (ver la ec. 6.4 a continuacion), es que buscando
valorar la contribucion maxima posible por la poblaciéon de constituyentes

intermetalicos, optamos por utilizar la dimension menor, V=35 pm?® (r=2pm).

Utilizando entonces f,=0,016 y r=2um se obtuvo un espaciado entre
particulas (A,=29um). Dado que tal espaciado, no es lo suficientemente grande
como para despreciar las dimensiones propias de los obstaculos debe
considerarse la distancia superficial promedio de separacién entre particulas
(As=25um) para luego obtener la contribucion a la fluencia mediante la ecuacion

general de Orowan [23]:

MGb
Jppt = T ec.6.4

Donde M es el factor de Taylor con valor 3,06 para materiales
policristalinos FCC, G el médulo de corte del material (26,9 GPa) y b la
magnitud del vector de Burgers (0,286 nm).

La contribucion de los constituyentes intermetalicos obtenida segun la
ec.6.4 fue de ~0,9 MPa. Teniendo en cuenta que pueden encontrarse
expresiones mas detalladas de la ecuacion de Orowan que conducen a
estimaciones mas exactas de la contribucion de precipitados [23], [60], las
mismas fueron valoradas y condujeron a valores ligeramente superiores de O ppt
~1,4 MPa, diferencia irrelevante para el analisis que aqui se propone sobre la

contribucion de estas particulas intermetalicas a la tensién de fluencia. El valor
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hallado es, como se vera a continuacion, practicamente despreciable frente al

resto de las contribuciones.

Valga senalar aqui, que los intermetalicos estan constituidos por un
fraccion atdmica mayoritaria de Al (ver capitulo 3, seccién 3.2.2), lo que justifica
la importante fv (1,6%) presente para la escasa cantidad de Si y Fe en el

material (en conjunto ~0,2 %p/p).

e Contribucién de bordes de grano (ogp)

La interaccion entre bordes de grano y dislocaciones en metales
policristalinos con tamafios de grano del orden de los pm, es usualmente

valorada a través de la ecuacion de Hall-Petch [196]:

Og = 0y + Ogp = Oy +ﬁ ec.6.5
Donde oy, es justamente la contribucion de los bordes de grano a la
tension de fluencia del material, k es el coeficiente de Hall Petch que depende

del material y d, el diametro de grano promedio.

La contribucion de bordes de grano sera mayor en tanto mayor sea la
densidad en volumen de bordes de grano, lo que esta valorado en la ec.6.5 a
través del diametro. Por ello, en el caso particular del material bajo estudio en
que los granos distan enormemente de ser esféricos, fue necesario establecer
un diametro equivalente (deq). Para establecer este, se utilizaron las mediciones
microestructurales presentadas en el capitulo 3, obteniendo de¢q como el
diametro de una esfera con igual relacion superficie/volumen que un elipsoide
con las dimensiones de grano promedio (largo, ancho y espesor). Se obtuvo
asi deg~46um.

Considerando esta dimensién equivalente y k=0,12 MPa.m"? para Al
7075 [60], [197] se obtuvo una estimacion de la contribucion de los bordes de

grano, 04,=18 MPa.

Si considerando la falta de equiaxialidad y que el material es
microestructuralmente anisotrépico, se opta por analizar la contribucion de los
bordes de grano evaluando por separado las tres dimensiones promedio

medidas para las direcciones DL, DTy y DT, es decir 155um, 90um y 25um,
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respectivamente. Se obtiene: 0g,(d=155um)=10MPa, 0g,(d=90um)=13MPa,
Ogr(d=25um)=24 MPa. Llamativamente, el promedio de estos tres valores, ~

16MPa, es cercano a los 18MPa estimados utilizando deq~46 pum..

Queda a la vista que el endurecimiento por borde de grano varia
notablemente para las distintas medidas de dimension de grano. La diferencia
maxima entre las oy, obtenidas es de 14MPa, valor para nada despreciable.
Posiblemente la contribucion oy, genere, al aplicar esfuerzos en distintas
direcciones, pequefias variaciones en la tension de fluencia observada.
Téngase en cuenta que, dado que el desplazamiento de las dislocaciones se
da en multiples direcciones en simultaneo, la diferencia de oy, entre distintas
direcciones de esfuerzo aplicado, sera siempre considerablemente menor que

los 14MPa antes mencionados.

e Contribucién de solutos (Oss)

Las fuerzas de interaccion solutos-dislocaciones, responsables del
endurecimiento por solutos (discontinuidades en la red FCC de aluminio),
dependen principalmente de las especies atdmicas, de la diferencia de tamafio
entre solutos y solvente (responsables en gran parte de los campos de tensién
y distorsion de la red alrededor de los solutos), de la distribucién electronica
(particularmente de la diferencia de e de valencia vinculados al enlace
metalico) y por supuesto de la concentracion de cada especie atomica en la
SS.

Generalmente las contribuciones de las distintas especies en solucién
son consideradas aditivamente y la dependencia entre concentracion vy
endurecimiento se asume o, a c?/3 [21], [133], [198]-[200], en correspondencia

con el modelo propuesto por Labusch y Nabarro [199]:

Ogs = Kz ciz/ggf‘é?' = Z Kl-*ciz/3 ec 6.6
i i

Siendo ¢; la concentracion de cada elemento quimico en la solucion
sélida, € ; (parametro de “misfit’) una magnitud asociada a cada especie

atomica (i) proporcional a la resistencia que ofrecen los solutos al
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deslizamiento de dislocaciones, K una constante y Ki constante respectiva a la

especie atomica, i.

Debido a la escasez de datos reportados en la bibliografia (Ki (MPa/c??))
para la proporcionalidad propuesta o,.a c?/3 (ec 6.6), también es usual utilizar
una linealizacion, o,,a ¢, del modelo Labusch y Nabarro que permite expresar

simplificadamente la contribucion oss de la siguiente manera [5], [60], [199]:

Ogs = ZAI-CL- ec.6.7
i

Donde Ai=do/dc; es el respectivo coeficiente de proporcionalidad de cada

elemento quimico en la solucién sélida.

Al evaluar los principales solutos presentes en el material (Mg, Zn y Cu,
ver composicion quimica en Tabla 2.1), considerando que para el estado SSS
la concentracion total de cada uno de estos elementos se encuentra disuelta
(5,81Zn-2,47Mg-1,6Cu (%p)), y utilizando los coeficientes A; [MPa/%p] de [60]
(corresponden a datos de soluciones solidas binarias (Al-i) de alta pureza) en la
€c.6.7:

Oss = 2,9 czp + 18,3 cyy + 13,8 ¢y, = 85 MPa ec.6.8

En relacion al valor obtenido para esta contribucion, debe tenerse en
cuenta que es esperable que un cierto %p de los aleantes considerados esté
involucrada en particulas intermetalicas por lo que no contribuiria a la Ogs ¥
contrariamente que el resto de los elementos aleantes no considerados (Fe,
Mn, Si, Cr, Ti, etc.) puede que también contribuyan al presentarse parcialmente

disueltos en la SSS.

e Contribucion de dislocaciones (0gis)

Para valorar la interaccién entre las dislocaciones, es necesario
considerar que el material fue sujeto a un proceso de fabricacion con una
severa deformacioén plastica durante el conformado (laminado de placas). Este
tipo de proceso, al igual que los de extrusidn, incrementan notablemente la
densidad de dislocaciones [201]. La contribucién de estas ultimas a la tension
de fluencia del material esta relacionada con su densidad y puede evaluarse

segun:
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Og4is = MaGb,/p,is ec.6.9

El significado y valores de M,G y b ya fue explicitado previamente, pgis
[m™] es la densidad de dislocaciones y a un factor adimensional cuyo valor va ~
de 0,2 a 0,5 para metales FCC. Aunque a suele considerarse constante,
estrictamente no lo es, se ha observado que su valor decrece al aumentar pgis
[202], [203].

Considerando el orden de magnitud de pgis esperable para aleaciones
Al-Zn-Mg-Cu sujetas a procesos termomecanicos (pgis~10" m™) [60], [165],
[204], [205] similares a los que ha sido sometido el material bajo estudio y
comparando en particular con los valores del trabajo de K. Ma y col. [60] en el
cual se valora el decrecimiento de pg4s con el TT de solubilizado, se considera
un valor de pgs= 5x10" m™?. Para tal magnitud de pgs Se considera aqui

apropiado, segun bibliografia [60], [203], [205], considerar un valor de a=0,24.

Ya definidos los valores de pgis ¥ @, a partir de ec. 6.9 se estima una

contribucién por dislocaciones de ~42 MPa.

En vistas de la ec.6.3, al sumar las distintas contribuciones evaluadas e
incorporando la tensién de fluencia para el aluminio puro, CRSS = 0,79 MPa,
(en la bibliografia suelen considerarse otras contribuciones y/o valores de la
aqui mencionada, a las que usualmente refieren como “frictional stress” del
aluminio puro [5]) y considerando en el mismo término (oa) la contribucion
dada por la presencia de vacancias retenidas por el templado en agua (a T
ambiente) desde 480°C (incremento en CRSS=3,7 MPa [5]), M=3,06, oa~14

MPa, la tension de fluencia para el estado SSS del material resulta:
0o = 041 + Oppt + 0gp + 055 + 04;5 = 160 MPa ec.6.10

La estimacion realizada, es cercana a los valores experimentales
obtenidos (traccion~154MPa y compresion~175MPa), lo que habilita a
considerar que la valoracion de las diferentes contribuciones fue apropiada. El
analisis realizado permite entonces valorar el peso relativo de cada una de las

contribuciones.
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En tal sentido, ndotese que, a excepcion de la contribucidon de los
constituyentes intermetalicos, el resto de las contribuciones evaluadas son
todas relevantes y de igual orden de magnitud. Si se distinguen segun el orden
de relevancia, los solutos parecen dominar las contribuciones, (o5~ 0,53 ay).
En segundo lugar o, representa una contribucion importante (o,;s~ 0,26 ag,)

ligada al intenso proceso de conformado plastico del material. Por dltimo, g, y

04, representan contribuciones menores, nada despreciables, en conjunto
~0,2 0-0.

Puede que los dispersoides (despreciados en la estimacidon) también
contribuyan, aunque en menor medida, a la oo del material. La contribucion og,
puede ser diferente segun la direccion del esfuerzo aplicado, conduciendo a
variaciones Acp< 10% segun lo estimado mediante la ec. 6.5, diferencia
coincidente con la anisotropia mecanica reportada en [97], [153], [154].
Particularmente para la aleacion AW-7075 en estado SSS nuestros resultados
no muestran anisotropia mecanica (manteniendo el tipo de ensayo: traccion o
compresion) a Tamp para las orientaciones analizadas, (DTy y DL), (ver seccion
5.2.2). Este es un resultado a destacar dado que la microestructura del material
es marcadamente asimétrica, los rasgos microestructurales que diferencian

cada orientacion o no contribuyen o bien se compensan.

Segun la estimacion aqui realizada, se comprueba que las
contribuciones a la resistencia del material en estado SSS pueden evaluarse de
forma independiente y sumarse linealmente para el analisis de la tensién de
fluencia inicial en el limite elastico (0o), arribando a estimaciones aceptables.
La valoracion realizada es ademas de interés para una comprension fisico-

metalurgica de las propiedades mecanicas del material.

6.3.2 Evolucion de la tensién de fluencia con t,, a partir de la SSS

El inicio de los TT de termoendurecimiento corresponde
generalizadamente al estado de SSS. Para tal estado las contribuciones a la oy
ya fueron evaluadas a partir de las ecuaciones 6.3 a 6.10. Segun el estudio de

las transformaciones de fase que tienen lugar a partir del estado de no
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equilibrio, SSS (ver capitulo 4), sabemos que a medida que transcurre el
envejecimiento el soluto se conglomera dando lugar a la aparicién de particulas
precipitadas (ppt), inicialmente de naturaleza metaestable, sobre las que existe

particular interés por su efecto en las propiedades mecanicas del material.

Necesariamente para que esto ocurra la concentracion de soluto en la
fase matriz de Al disminuye en la medida que progresa el envejecimiento, como
pudo observarse también en el capitulo 4 mediante mediciones de RE. En este
escenario para la estimacion de la tensién de fluencia durante envejecimiento

puede plantearse:

0o (teny) = 00(SSS) + Aoy, + Adss  ec.6.11

Aao(tenv) = Aagpt(tenv) + Adss(teny)

Donde el término Aa;‘pt corresponde a la contribucion dada por las
particulas formadas durante el envejecimiento (dimensiones de escala
nanoscopica), se espera que sea positivo y creciente con el ten, siempre que
éste se mantenga teny < tpeakaged Y AOss Negativo en la medida que la SSS
continue expulsando soluto. Para los estados de sobre envejecimiento
t>tpeakaged, Usualmente asociados a un cambio en los mecanismos de
interaccidén ppt-dislocacion, las particulas superan cierto tamano critico y la

contribucion de los precipitados comenzaria a disminuir.

Acerca de las contribuciones ajptyass pueden encontrarse multiples
expresiones para su estimaciéon [60], [165], [195], [198], [206], [207]. Para la
contribucion de los precipitados, se considera aqui una expresion [195], [207]
dependiente de la distancia promedio entre las particulas precipitadas y de su
resistencia a ser cortadas, valorada mediante la curvatura maxima que
adquieren las dislocaciones para lograr superar el obstaculo. Tal dependencia

puede interpretarse esquematicamente [158]:
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Figura 6.13 Esquema de la interaccion dislocacion-particulas bajo un
esfuerzo de corte aplicado, 7. La dislocacién se curva cuando su deslizamiento
es impedido por los obstaculos (particulas) espaciados L. Fuente: Joshua

Pelleg, Mechanicals properties of materials, (2013) [158].

En la Figura 6.13 puede verse una representacion esquematica de la
resistencia que provocan los obstaculos (fuerza P) al deslizamiento de una
dislocacion. La fuerza actuante, P, es equilibrada (al curvarse la dislocacion)
por la tensién de linea de la dislocacion, T, (P = 2T cos®/2). Cuando se
alcanza el angulo critico de corte (también denominado angulo de ruptura) @ =
@, la dislocacién supera el obstaculo. Para ello, la fuerza tbL actuante sobre la
dislocacion, debe alcanzar un valor critico (para t = 1.,:) dado por la

resistencia de la particula a ser cortada, Pq:

P. = 2T cos(%) ec.6.12

P. = t,.0rtebL ec.6.13
A partir de ec.6.12 y ec.6.13: Teorte = 15 = == cos %

Considerando, T o« Gb? [158], [207]:  Tooree X ocosZ  ec.6.14
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De la ec.6.14 es claro que la resistencia de una poblacion de particulas a
ser cortada por las dislocaciones puede expresarse mediante alguna funcion

del espaciado entre ellas (L) y del angulo critico de corte (@.).

En tal sentido, a continuacion se presenta una de las expresiones
propuestas para valorar la contribucion de las particulas formadas durante

envejecimiento a la tensién de fluencia del material [18], [195], [207]:

MGb
L

oot (teny) = «R(0;) ec.6.15

0 cos® [ =&
R(a(;) = 0,9 * COS% (%) «| 1— M

6

donde L es la distancia media entre obstaculos de morfologia esférica
[208]:

L _(27_[)1/2
=r|—
3f
con f, la fraccion en volumen de precipitados y 7 su radio promedio,

ambos dependientes del tiempo, por lo que L = f(t.py)-

Y @. el angulo de ruptura promedio, relacionado a la curvatura a la cual
la dislocacion corta a la particula, para obstaculos débiles @, — 180°y para
obstaculos “fuertes” @, — 0°. Al considerar que la resistencia de los
precipitados es funcién de su tamafio [207]:

5C=2cos‘1( r >

Terit.

Donde r.. es el radio promedio de precipitados para el cual se vuelven
no cortables, la interaccion ppt —dislocacion para dimensiones mayores © > 1.

se corresponde con el mecanismo de Orowan (ec.6.4).

La variacion de agpt durante el envejecimiento sera:

Ao-gpt(tenv) = Ggpt(tenv) - O-gpt(tenv =0) = O-ﬁpt (tenw)
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Al comienzo, en el estado de SSS, a;*pt(tenv = 0) = 0 ya que no hay aun

formacion de precipitados de escala nanoscopica.

Por otra parte, para valorar la contribucion de los solutos a la oy del
material durante el envejecimiento, oss(t.ny), S€ considera que la fraccidn en
volumen, f, de precipitados que se forma es directamente proporcional a la
disminucion del contenido de soluto, c¢; —c(t), y tiende a un valor final fo,

cuando c¢(t » ) = ¢,. Lo que puede expresarse de la siguiente manera [133]:

£O | a=c®

ec.6.16
fo Ci — Co

con c¢; la concentracion inicial, c(f) la concentracion durante el
envejecimiento, decreciente con el tiempo, ¢y la concentracion de equilibrio y fo
la fraccidn en volumen maxima, tanto co como f, dependen de la temperatura

de envejecimiento.

Siguiendo tal aproximacién (ec. 6.16) y considerando o, « c%/3(ver ec.

6.6), puede expresarse la contribucioén de los solutos segun [209]:

2
t 3
Ml ec. 6.17

Oss(tenv) = Oss(teny = 0) ll - B 7o

Donde f, es la fraccion en volumen maxima de precipitados a la T de
envejecimiento, B es la fraccidbn de la concentraciéon inicial de soluto (cj)
expulsada de la fase matriz cuando f,(tzn, = ©) = fo.

Valga recordar que oy (t.,, = 0) corresponde al estado de SSS
(involucra todo el soluto disponible), su valor puede obtenerse de la estimacion
previamente realizada, ec.6.11. Alli se consideré o, < ¢ en vez de o, o c?/3y
se utilizaron los correspondientes valores de Aj(ec 6.9) reportados para la
proporcionalidad lineal. La ec. 6.17 no requiere conocer ningun dato particular
de las especies atdmicas en solucion, por ello se optd por una expresion
con oy, o c?/3dado el sustento para tal proporcionalidad [133], [198]-[200].

La variacion de la contribucion o,,durante el EN sera:

AO-ss(tenv) = Oss (tenv) — Oss (tenv = O)
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Por ultimo, en relacion a la interaccion dislocaciones con precipitados y
su contribucion a la tension de fluencia del material (o;fpt), es oportuno senalar
que existen expresiones mas elaboradas que la aqui empleada (ec.6.15), las
cuales involucran mecanismos especificos de interaccién precipitados—
dislocacion [208], [210], [211]. Para la aplicacidén de las mismas seria necesario
conocer valores aceptables de varias magnitudes que no estan disponibles en
la bibliografia y no son posibles de obtener experimentalmente en este trabajo.
Ademas, debe considerarse que la mayoria de la particulas precipitadas
posiblemente combinen mas de un mecanismo especifico en su interaccién con
las dislocaciones, por lo que el analisis y distincion de los mecanismos de
endurecimiento por precipitados actuantes es en general dificil de realizar. En
este contexto, resta recalcar que con el formalismo utilizado se ha obtenido

(como se vera) una aceptable estimacion de la tension de fluencia del material.

6.3.2.1 Estimacion de o,(t) para el EN

Para la valoracién de la evolucién de o, durante el EN, utilizando las
expresiones 6.15 y 6.17 debe conocerse f,(ten), r(ten), rc y fo. Ademas de los

valores de M,G y b y del valor inicial de 0,(SSS) y o4(t = 0).

Dada la concordancia entre pHV(t) y Qqis(t) (ver Figura 4.16) de donde
se puede suponer que no habria variaciones significativas en el tamafio de los
precipitados GPI, podemos pensar que estamos frente a una distribucién de
tamanos estrecha. Se considera entonces que las dimensiones de los

precipitados pueden describirse mediante un tamafo promedio 7(t,,,) = cte.

Valga sefialar que la simplificacion de la morfologia de las particulas
precipitadas a esféricas con radio medio # es particularmente adecuada para el

EN ya que las zonas GPI son ademas de coherentes, esféricas [76], [212].

Para la valoracién de f,(ten) se cuenta con los resultados experimentales
de la evolucién de la fraccién transformada durante el EN a(t) (ver ec.4.12). La

fraccion en volumen de GPI se considera: f, (tgy) = a(tgy)fo

Acerca de la f,, una primer nocion acerca del valor esperable para el

caso de precipitados coherentes como es el caso de las zonas GPI puede
267



obtenerse al considerar que tanto el Mg como el Zn son especies atomicas
sustitucionales del aluminio en la red FCC. Asi es que cuando el soluto se
conglomera y forma las zonas GPl (completamente coherentes con misma
estructura cristalina que la fase matriz de Al [212]) las posiciones de la red
estaran ocupadas principalmente por Mg, Zn y Al por lo que la f, se
correspondera con el % atémico involucrado en las zonas. Notese que esta
situacion es optima para la aproximacion propuesta por Shercliff y Ashby, ec.

6.16, pudiendo expresarse:
f, = concentracién atémica contenida en las zonas GPI

Para la situacion extrema en que la precipitacion involucre todo el soluto
disponible en la formacién de zonas GPI con relacion atomica Mg:Zn~1 [87],
[165], considerando asimismo la presencia de atomos de aluminio en su
estructura (dificiles de cuantificar) [76], [87], [213], al observar las
concentraciones atémicas en el material ~(Mg at.%2,86; Zn at.%2,51), y
considerando una concentraciéon significativa de aluminio ~30 at. % en los
precipitados, se esperaria f,(GP1)=0,07. Este valor proporciona un limite
maximo para la fraccién en volumen de GPI, involucrando incluso soluto que no
precipitara en el EN dado que permanece en equilibrio en la solucion sélida,
aunque por otra parte no incorpora al Cu como posible elemento quimico

presente en las zonas GPI.
Para aproximar 3 (ver ec.6.17) se considera c¢; — ¢y = a,f,, resultando:

Ci—Co _ arfo

~

Ci Ci

ec.6.18

B =

Donde c; incorpora la concentracion atomica inicial de los solutos Mg, Zn
y Cu, ¢;=0,06, y ar indica la fraccion atébmica de los precipitados
correspondiente al conjunto de solutos (Mg, Zn y Cu), por lo que depende de la
composicion de las zonas GPI. El factor a, se introdujo en vistas de la
significativa concentracién del Al en las zonas GPI.

Finalmente, para la estimacion de oOg(ten) mediante las expresiones
hasta aqui presentadas, se realizé una revision bibliografica para establecer los

valores de 7, .+ Y fo- Acerca de los valores de M, G y b no existe mayor
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discrepancia, se utilizan los habitualmente aceptados. Los valores y sus

respectivas referencias se presentan en la Tabla 6.1.

Tabla 6.1 Datos utilizados para la estimacion de oy(ten)

Magnitud Valor Referencias
M 3,06
G 26,9 GPa [5]
b 0,286 nm
26], [82], [166], [174],
T 0,4-1,5nm (~0,75 nm) [26], [82], 1166}, [174]
[214]
Terit 4,6 —5nm (~4,8 nm) [161], [165], [198]
fo (Tamp) | 0,06 [104]
0,72 (al considerar 36%at. Zn 36%at. Mg, _
a, A partir de datos en [104]
resto Al)
altgy) A partir de datos experimentales, ec 4.12.
Composicién del material,
Ci (Cu, Mg, Zn) | 0,06
reporte de Alcoa Europe
o (t =0) 85 MPa ec. 6.8
0,(5SS) 160 MPa ec. 6.10

El valor de fy para el material con EN fue extraido de [104] donde no se

explicita la evolucién de f, durante el EN, sino simplemente se indica el valor

correspondiente a “varios meses” de EN de una aleacion 7075 (Al, 5,63Zn, 2,56

Mg, 1,68 Cu %p/p) que segun nuestros resultados corresponderia a fy

(tEN~105min)_ Tal valor bien puede vincularse a un trabajo previo realizado por
Deschamps y col. [82] en una aleacion 7010 (Al, 6,5Zn, 2,3Mg, 1,5Cu %p/p)

donde se reportan resultados sobre la f, y el radio de las zonas GP, estos

pueden verse en la figura a continuacion:
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Figura 6.14 Evolucion del radio y f, de zonas GP en una aleacion 7010

durante envejecimiento natural. Fuente: Deschamps y col.(2003)[82].

Si bien se presentan resultados solamente para el comienzo del EN,
vemos que a los 30ks=500min la f, es de ~0,025, si vinculamos sencillamente
con nuestros resultados experimentales sobre la fraccion transformada,
obtenemos para t=500min, a~0,35, lo que nos conduce a esperar para =1 una
f,~0,07. Este valor es coincidente en buena medida con el valor de f,=0,06
reportado en [104] y con el limite maximo esperable al considerar la
composicién quimica del material f,~0,07 como ya fue planteado. Notar en este
aspecto que la aleacién 7010 posee una concentracion algo mayor de Zn
(6,5%p/p) si se la compara con la 7075 (Zn %p/p ~5,8). Es oportuno senalar la
escasa informacion bibliografica sobre la f, durante el EN para aleaciones de la

serie 7xXxXx.

A continuacién, en la Figura 6.15 se presenta la estimaciéon de a,fpt(t),
o.(t) Yy 0,(t) realizada a partir de las expresiones previamente introducidas en
esta seccion, utilizando los valores de las magnitudes de interés indicados en la

Tabla 6.1.
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Figura 6.15, g, ajpt, 0,5 VS tgy €stimados (lineas), junto a los valores de

o, obtenidos experimentalmente en traccion (DTy), la linea punteada es una

ayuda visual, r;=4,8nm

Puede notarse en la Figura 6.15 que una de las curvas obtenidas indica
“no lineal”, tal curva corresponde a la estimacién de o, mediante las mismas
contribuciones pero considerando otro tipo de superposicion, no lineal, del tipo
[207]:

0p = 0; + (05s™ + aﬁptm)l/m ec.6.19

Donde og; corresponde al resto de las contribuciones; agpt y o, Se

relacionan mediante m, una constante dependiente de la resistencia de los
precipitados (varia entre 1 y 2). Para la curva “cjnolineal” se utilizé m=2.
Acerca de esta constante no existe una justificacion fisica clara. En ocasiones
se la utiliza como un parametro de ajuste. Su valor se considera vinculado a la
resistencia relativa de los obstaculos implicados en cada contribucion. Esta
ultima, como se mencioné anteriormente, puede valorarse mediante un angulo
de ruptura ¢., concepto que puede emplearse tanto para precipitados como
para solutos [195], [207].

En el presente caso, donde tanto los solutos (contribucidén oss) como las

zonas GPI (contribucion oppt#) son en general obstaculos débiles,
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0, (MPa)

¢c~178°(solutos) y ¢.~162° (GPI ¥ = 0,75nm), la superposicion pitagorica (m=2)
se considera la mas adecuada [165], [195], [207]. En [195] se propone una
expresion para determinar el valor de m, mediante la cual, al considerar los
obstaculos antes mencionados (¢.~178° y $.~162°), se obtiene m=1,99.

Como puede verse en la Figura 6.15, al parecer este tipo de
superposicion mejora la estimacién principalmente en el intervalo de ~10°min a
~10*min, donde la curva gris "g," muestra una diferencia de hasta ~90 MPa con
los valores experimentales “o, experimental”. La curva o, no lineal resulta
aceptable si se observa la variacion total de o, durante el EN (Ag,(t =
10°)~230MPa) y se la compara con las diferencias maximas entre los valores
estimados y experimentales (~30MPa).

En este punto es interesante analizar la influencia de las magnitudes
consideradas en la estimacion (Tabla 6.1), para ello en la figura a continuacién
se presenta graficamente el efecto tanto de ¥ como de f,(T,.p) €n la estimacion

de 0o. Modificar + afecta la contribucion a;fpt mientras que variar fo(Tyms)

afecta a ambas, o y a;‘pt . El valor de fy parece estar bastante acotado ~0,06
mientras que 7 presenta en la bibliografia un rango amplio de valores 0,4nm <
7 < 1,5nm.Todas las curvas estimadas que se presentan en la siguiente figura
se realizaron utilizando la superposicién expresada en la ec. 6.19 con m=2, a la

cual se la suele denominar superposicion pitagorica.

(0) 45
~0-00EN - 0o experimental o ctante = 0,75nm
500 4 F20,45nm f, constante = 0,06 £20,04 s
4004 ___f_005
450 0" -
£,=0,06 o
400 350 + f,=0,07
§ -
350 S 300
300 - &
250
250
2004 200
1507 150{ O
T T T T T T T T T T
10" 102 10° 104 10° 108 10" 102 10° 10* 10°

tiempo (min) tiempo (min)

Figura 6.16 ¢, estimado versus tgn. (a) distintos valores deT, f, = 0,06.
(b) distintos valores def,, ¥ = 0,75 nm. Se incorporan en ambos graficos los

valores de g, (t) experimentales.
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Es evidente que la contribucién ajpt es dominante de la Aoy durante el
envejecimiento. La evolucidn de op(ten) presenta una marcada dependencia
con la f,, de particulas de segunda fase precipitada (ver Figura 6.16(b)) y con
las dimensiones de las particulas (ver Figura 6.16(a)). En relacion a sus
dimensiones, puede encontrarse notable informacion en el trabajo de Zhang y

col. [165], de donde se extrajo la figura que se presenta a continuacion.

16
Z 10 _
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a-‘ r ] E 0.2 —— Experiment
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E L
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Figura 6.17 Histograma de la distribucién de tamafios de la poblacién
de particulas precipitadas en una aleacion 7xxx (Al; 4,7Zn; 1,4Mg; 0,3Mn;
0,3Fe %p/p), envejecida naturalmente durante 1440h. En grafico inserto:
probabilidad acumulada. Para mas detalles ir a la fuente: Zhang y col.(2021),
[165].

El histograma de la Figura 6.17 permite evaluar la aproximacion
realizada en torno a las dimensiones de las particulas GPI (se consider6 un
radio promedio), al observar para cierto estado de envejecimiento la
distribucion de tamafos de la poblacion de particulas. Puede verse una
distribucién cuya moda corresponde ~0,7nm y que contiene ~80% de los

precipitados con dimensiones, R< 0,9nm.

Si bien el estudio de Zhang y col. [165] corresponde a una aleacion
diluida (4,7Zn; 1,4Mg %p/p) con respecto a la aleacion 7075, en la que
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claramente se espera una menor f,, los resultados evidencian las dimensiones
caracteristicas de las zonas GPl y una distribucion de tamafos bastante
acotada y simétrica (region central entre 0,6nm y 0,9nm). Sus resultados
experimentales [165] indican una evolucion del radio promedio de
conglomerados durante el envejecimiento natural que manifiesta un
incremento del radio de las zonas GP de ~ 0,06 nm entre los 7,2x10° min y
8,6x10* min.

Tales resultados permiten contextualizar los valores de i evaluados en
la Figura 6.16 (a). Claramente 7 = 0,75nmes la dimension promedio de
particulas con la que mejor se ajustan los resultados experimentales propios
(00), al considerar simplificadamente un radio promedio constante durante todo
el envejecimiento. Tal valor, resulta estar en buen acuerdo con la distribucion

de tamanos de la Figura 6.17.
% Crecimiento del tamano de precipitados

Como se observo hasta aqui, la estimacion realizada muestra buena
concordancia entre la magnitud de o “experimental” y “estimada” (ver Figura
6.15), sobre todo al considerar una superposicion pitagérica entre las

. . #
contribuciones oy, y 05,

»t» (AOmax~35MPa). Aunque, es interesante notar, que la

tendencia de la estimacion, su traza, muestran cierta discrepancia con la
evolucion de los valores experimentales, particularmente visible en la region
central del envejecimiento (alrededor de ~10°min), donde la estimacion

muestra una traza convexa (ver Figura 6.15).

En vistas de lo cual, al observar la evolucion de las dimensiones de
precipitados en la Figura 6.14, el crecimiento del tamafio de precipitados
reportado en [165], el efecto de + en la Figura 6.16 (a) y dado que es esperable
por tratarse de un proceso difusivo que se suceda un crecimiento de + con el
avance del EN, y teniendo en cuenta ademas que la estimacion se realiza
durante el termoenvejecimiento hasta saturacion (desde SSS hasta ~10° min),
resulta logico y esperable que la simplificacion de las dimensiones de

precipitados a un 7(t) = cte. presente limitaciones en la descripcién de la

274



microestructura de precipitados durante el EN y consecuentemente se vuelva

evidente en la o, estimada (como parece verse en la Figura 6.15).

Por lo que, en un intento por mejorar la comprension de la evolucién
microestructural y su efecto en la tension de fluencia del material, se analiza el
efecto de la variacion de las dimensiones de precipitados (visto que 7 influye
notablemente (Figura 6.16 (a)) teniendo en cuenta lo visible en la Figuras 6.14
y 6.17. Para ello, se incorpora a la estimacién, una variacion de las
dimensiones de zonas GP con el tiempo de envejecimiento, en el rango de
dimensiones de ~0,40nm a ~0,85nm, considerando una dependencia lineal
con el log(t): 7(t(min)) = 0,113 log(t) + 0,27. Se considera que el crecimiento

de r(t) se detiene cuando la fraccion transformada se completa (a=1).

En la figura a continuacion se incluyen las estimaciones incorporando

entonces el crecimiento de  durante el EN.

O o,
1 * o,- esperable segun pHV(t)
400
300
© 4
o
=
- |
200 -
1 r=0,65nm r=0,75nm
100
] Gss
0 bR rorTTTT rorrTTT rorrTTT rorrTTT rorrTTT rorrTTm
10° 102 108 104 10° 108
tiempo (min)

Figura 6.18 Valores estimados (lineas) o, (superposicion pitagorica),
Opots Oss VS tgy, €ON T = 0,75nmy con 7(t) = 0,113 log(t) + 0,27, junto a los
valores de g, obtenidos experimentalmente en traccion (DTy) y esperables

segun resultados de pyHV.
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Puede apreciarse que el crecimiento del radio afecta la contribucién
agpt(ver ec. 6.15) mientras que o, es independiente de 7. Al evaluar la

superposicion pitagoérica de las contribuciones (ver ec.6.19) se obtiene g, (t),
que al ser comparada con la estimacion con ¥ = cte muestra que al considerar
7(cte) = 0,75nm se tiene una sobrevaloracién de o, en el intervalo de t (107
10*min) y una subvaloracién a t>10°min. El cruce de las lineas estimadas se

sucede donde el valor de 7(t) es coincidente con 7 = 0,75nm (tex ~2x10*min).

Es notable como al haber introducido el crecimiento del tamafio de
precipitados durante el envejecimiento, las ecuaciones utilizadas para la
estimacion logran describir muy bien tanto la magnitud de la tension de
fluencia como su evolucion, traza de la curva. Si bien es necesario dar
sustento experimental a la evolucion de las dimensiones durante el
envejecimiento, como primer aproximacion, la funcion introducida resulta
razonable y acotada a los resultados en [82], [104], [165]. En particular para
a=1 (f,=0,06) se adoptd el valor ¥ = 0,85nm, concordante con lo reportado por
Deschamps y col. (2014) [104] y Zhang y col. (2021) [165] para t~10°min.

Algunos aspectos a mencionar:

e La estimacion realizada indica que la contribucién principal a la o del
material con EN se debe principalmente a la formacion de zonas GPI.

e Al parecer las contribuciones aﬁpt y o, pueden estudiarse

satisfactoriamente al considerar las proporcionalidades o, * « f,ﬁ (ver
ec. 6.15)y o5, « c?/3, con Ac(t) « f,(t)(ver ec. 6.17).

e Para la estimacion de g,(t) durante el EN result6 mas adecuada la
valoracion de las contribuciones a;fpt y g, mediante la ec. 6.19, con
m=2.

e Al respecto del analisis de o0g(t), queda visto que con las
consideraciones planteadas es mas que suficiente para estimar este
término, complejizar la expresion para que la estimacion se aproxime
aun mas al estado real de la solucion sélida y de alli a su contribucién

Ogs traeria asociadas pequenas variaciones que pueden despreciarse
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frente a la magnitud total de oy, De hecho en varios trabajos se asigna
=1 sin mayor consideracion [206], [209].

e Es necesario contar con informacion precisa acerca de la fraccidon en
volumen de las particulas precipitadas durante el envejecimiento ya
que ésta afecta directamente al término a;fpt, por demas influyente en
la estimacién de oy(teny), existe escasa informacion acerca de la misma
en la bibliografia. Notar en este aspecto que la evolucion de f(t)
dependera de la composicion particular del material y del TT.

o El tamano de los precipitados dentro del rango de valores reportados
(ver Tabla 6.1) afecta notablemente al valor de a;*pt. Es conveniente
valorar el crecimiento del tamafo de los precipitados, principalmente
cuando la estimacion se realiza en un intervalo extendido de tiempo.

e La distribucion de tamafo de particulas se presenta bastante estrecha,
aspecto que, frente a la diferencia entre 7(t) de GPI y rgit(~4.8nm),
indica que practicamente el total de las particulas de segunda fase
formadas durante el EN endurecen al material mediante el mismo

mecanismo de interaccidon con las dislocaciones.

De modo que la aproximacién realizada: las dimensiones de los
precipitados pueden describirse mediante un tamano promedio 7(t,,,), resulta
aceptable por lo estrecho de la distribucion y permite una buena estimacion del
aporte Aoppt#, debido a que la poblacion de particulas formadas no alcanza
dimensiones que activen el mecanismo de Orowan.

Tras estos comentarios, valga destacar que pudo realizarse la
estimacién valorando una serie de aspectos (posiblemente los principales) que
afectan a la tensioén de fluencia plastica del material. Posiblemente las nociones
y ecuaciones hasta aqui introducidas puedan utilizarse para estimar el
comportamiento frente a la evolucion de otras microestructuras de precipitados.
En particular, para los TT de EA 80°C y 120°C la informaciéon con la que se
cuenta no es suficiente, mas aun si se consideran las secuencias de

precipitacion implicadas en tales envejecimientos.
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6.4 Analisis de las transformaciones durante el EN

Luego de las nociones introducidas y del analisis realizado, es posible

profundizar la interpretacion, vincular y destacar algunos de los resultados

anteriormente presentados, e introducir ademas algunos comentarios:

1-

Observando la evolucion de RE* y upHV durante el EN: segun los
resultados presentados en la Figura 4.13, al parecer la RE* crece desde
t=0, (es decir ni bien se templa), aunque el inicio a tiempos cortos no se
vea, es perfectamente razonable que asi suceda. Por otra parte, la dureza,
tiene un tiempo sin modificaciones, aproximadamente 1 hora. Si se tiene
en cuenta que el aporte a la dureza (o tensién de fluencia) de los solutos al
inicio del EN es la principal contribucién (o, representa ~0,53 o para el
estado SSS vy persiste como una contribucion importante a tiempos cortos
~10%min), se esperaria que al disminuir su concentracion con el inicio de la
descomposicion de la SSS, como sugiere la curva de RE, el material se
ablandara por disminucién de solutos o se endureciera por la formacién de
conglomerados pequefos, ninguna modificacion se percibe. Una
explicacion posible para este comportamiento es que para pHV se
compense la pérdida de soluto (ablandamiento) con la contribucién de los
pequefios conglomerados (endurecimiento). Es decir que los pares,
complejos S-V 'y pre-precipitados ofrezcan algun obstaculo al
deslizamiento de las dislocaciones que frente al ablandamiento debido a la
contribucion o, (t) y dentro de la precision experimental no evidencie
variacién alguna en el intervalo inicial de la curva yHV. Al parecer Qugis
comienza a percibir la descomposicion de la SSS (formacion de particulas
de segunda fase) un corto tiempo antes que pHV, a los 60 min ya
evidencia una evolucidén en Qgis que representa ~6% de la transformacion

(ver Figura 6.19 y 6.20, a continuacion, en las paginas siguientes.)
Evolucion de las dimensiones de precipitados: en la siguiente figura se

presentan conjuntamente Qgs y RE* durante el EN, del analisis

comparativo de estas curvas surgen algunos aspectos a mencionar.
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Figura 6.19 RE*,m y Qqis,®,en funcién del tiempo de EN. En grafico inserto:

RE* vs ten (escala lineal), corresponde a la region recuadrada.

Como ya fue discutido, la curva anémala de la RE*(EN) evidencia la
formacion de pares y complejos S-V y evolucibn de pequenos
conglomerados (pre-precipitados) (ver sub-seccién 4.4.2.2). Por otra parte,
la magnitud Qs evidencia la cantidad (moles o f,) de particulas de
segunda fase (producto de la descomposicion de la SSS a T,mp) sensible a
disolverse en el calentamiento. Puede que incluya disolucién de pre-
precipitados, claro que la posibilidad de deteccion al comienzo del EN
puede que se vea limitada por la sensibilidad del equipo (DSC) y las
limitaciones agregadas por el procesamiento de la sefal. La evolucion de
Qqis se vincula entonces con la f, precipitada ya que mayoritariamente los
precipitados formados a T.mp son inestables frente al calentamiento hasta
~155°C.

Es evidente que la pre-precipitacion (RE*) manifiesta una evolucion
temporal diferente a Qqs (0 f,). RE* alcanza el 80 % de su variacion a
t~10°min con una tasa dRE*/dt maxima al inicio (ver grafico inserto en la

figura 6.19) (alli la formacion de pares y complejos S-V seria maxima) y
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decreciente con el avance del EN. Superados los 10°min de EN, la RE* se
aproxima lentamente a su maximo, a ~ 4 x 10* min el incremento de RE*
por formacion de pre-precipitados y la disminucién por pérdida de solutos
en la matriz se iguala. Es decir que la formacién de pre-precipitados se
presenta notablemente disminuida a tiempos dos dérdenes de magnitud
antes de alcanzar el final de la precipitaciéon ~10°min.

Al considerar a la pre-precipitacion como el proceso de formacion de
embriones, algunos de los cuales (nucleos) evolucionaran en zonas GP, se
vuelve evidente que frente a un proceso de nucleacion disminuido
(t>10°min), el crecimiento de la f, estara acompafado principalmente por el
crecimiento del tamafio de los nucleos/precipitados ya existentes
(mayoritariamente GPI). Para un numero de precipitados por unidad de
volumen aproximadamente constante, f, y r creceran en simultaneo, en la
medida que la solucion sélida continue expulsando soluto.

Esta interpretacion coincide con los resultados experimentales en
[165], donde se reporta para 7,2x10°min y 8,6x10*min de EN una densidad
en numero de precipitados aproximadamente constante ~3,17x10%*
particulas/m® y en simultaneo el crecimiento de F y f,. Algunos de los
resultados de Zhang y col. [165] fueron introducidos y contextualizados
previamente, corresponden a una aleacidn con menor contenido de

solutos, pese a ello el sistema se comporta similar a la aleacion AW-7075.

Evolucion de la fraccion en volumen de precipitados: como se introdujo
anteriormente, la informacién sobre f,(t) es de central importancia para la
estimacion de o,. Aajjpt y Ao, dependen de ella. Ademas, otras
propiedades de interés, que sufran modificaciones durante el
envejecimiento puede que estén vinculadas directamente con su evolucion
(no es el caso de la resistividad (p)).

Por ello, es importante destacar que se han obtenido resultados
hasta saturacion de la fraccion transformada durante el EN, mediante
estos puede obtenerse f, (t), segun:

Qdis (t)

_—, ec.6.20
Qdis(t - OO) fo

fo(®) = a(V).f, =
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Para la magnitud f,, se considerd la reportada en [104]. a(t) se
obtuvo experimentalmente mediante la evaluacion de Qs sobre los
termogramas (DSC) para el material con pre-EN (ver subseccion 4.4.2.3),
los resultados obtenidos revelan la cinética de la precipitacién (ver Figura
6.20 a continuacién). Como se ha mencionado previamente, este tipo de
resultados no abundan en la bibliografia, de hecho no habian sido
reportados con anterioridad para la transformacién completa, desde SSS

hasta t~10°min.

En Deschamps y col. [82] (ver en Figura 6.14), se presentan
resultados experimentales de la fraccion en volumen de zonas GP durante
los primeros 500 min de envejecimiento natural (aleacién 7010).

Considerando, como indica el mismo autor en un trabajo posterior,
[104], una f,=0,06 para el EN (aleacion 7075), se obtuvo la fraccion

transformada relativa, a(t) = f,(t)/f,, esta se incorpora en la figura a

: . . Qais(t
continuacion para su comparacion con:a(t) = _Qats(t)
Qais(t—)
® este trabajo
101 4 Deschamps y col.(2003) .. oo
[}
0.8 o
[ J
0,6
3 [ J
04 o+
+
+
0,2 1
%
&
0040 &
T L | LA | L | LA | L | T
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Figura 6.20 a versus tiempo de EN. Datos experimentales propios y de
Deschamps y col.(2003)[82] considerando f,=0,06.

El valor de f, puede ser mayor a 0,06 para la aleacién (7010) [82] ya

que contiene mas soluto que la 7075 [104]. De todas formas la diferencia
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en f, se estima pequefia <0,01, se evaludé encontrando que si bien afecta
ligeramente los valores de a, no cambia lo observable en la Figura 6.20. La
fraccion transformada a(t) obtenida de [82], [104] es coincidente con los
resultados propios.

Por ultimo, es prudente sefalar que existe cierta incertidumbre
sobre la f, obtenida vinculada a una posible evolucién de la composicion
quimica de las zonas GP durante el EN. Este aspecto, no analizado, puede
influir en la AH asociada a la disolucion de los conglomerados (variacion
de AH, (entalpia molar de disolucién), M, y &, con la composicion, ver
capitulo 4, ec. 4.2), con lo que Qgis modificaria su proporcionalidad con la f,
de precipitados, considerada constante en la ec. 6.20. Pese a ello, frente a
la consistencia de los resultados obtenidos en la estimacion de oy durante
el EN y la concordancia encontrada con los valores de a obtenidos
mediante otra técnica (SAXS - Sincrotrén) [82], [104], es posible que el
error asociado no sea significativo para los fines que aqui se persiguen.

Puede concluirse que: la determinacién mediante DSC del calor de
disolucion durante un calentamiento isécrono, asociado a las zonas GPI, al
ser evaluado para distintos pre-EN, es decir Qqis(t), resulta ser un método

adecuado para estudiar la cinética de precipitacion en el EN.

Tras el analisis realizado, que permite cierto entendimiento de la
dependencia entre microestructura de precipitados y propiedades
mecanicas, y al volver sobre el analisis e interpretacion de la Figura 4.16,
evolucion de Qgis y MHV durante el EN, surge que:

La proporcionalidad QqgsxpHV que alli se manifiesta, no resulta ser
un rasgo intrinseco del envejecimiento, sino mas bien, en parte, una
coincidencia.

Qqis refleja la evolucion de la fraccién en volumen de precipitados.
La variacién de uHV depende de dos contribuciones, la de los precipitados
en formaciéon (contribucion creciente, endurecimiento) y la de los solutos
(contribuciéon decreciente, ablandamiento). Ambas van a variar en el
mismo intervalo de tiempo que f,. A esto debe agregarsele que la
contribucion de precipitados no solo depende de f,(t) sino también de las

dimensiones de las particulas en formacién. Si consideramos que el
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tamano de los precipitados no sigue creciendo cuando se alcance a=1, se
tiene la pauta que pHV y f, inician y finalizan su variacidon al mismo tiempo.
Lo llamativo es que dentro del intervalo de variacion, tanto Qgs como

MHV muestran la misma evolucién con el t pese a que la contribucion

principal a o, (0 yHV) presenta la proporcionalidad Gppt# < fv%, por lo que la
visible linealidad de pyHV con el log(t) cuando justamente Qg ;s(t) « f,(t)
manifiesta asimismo una evolucién aproximadamente lineal con el log(t) es
una coincidencia que da cuenta de la compleja dependencia de la tension
de fluencia con las distintas contribuciones y su interaccién. Segun lo
mencionado, es claro que si bien en este caso particular se
observa Qg;s(t) < uHV (t) y ambas magnitudes parecen describir a(t), solo
Qqais(t) « f,(t) resulta una consideracion fisicamente correcta. La
proporcionalidad f,(t) < uHV(t) es por tanto una coincidencia, es

conveniente no considerarla.

Aproximaciones sobre la micro/nano-estructura del material, observaciones
de su evolucion a escala atomica: contextualizado en las nociones y
discusiones hasta aqui introducidas, entendiendo al EN como un proceso
esencialmente difusivo de aglomeracion atémica, resulta interesante
dimensionar el agregado de atomos que progresa de forma continua con el
tiempo de envejecimiento, generando la microestructura de precipitados
caracteristica del EN.

Al considerar a las particulas de segunda fase formadas durante el
EN (GPI): coherentes, de misma estructura cristalina que la red FCC
(matriz de la SS), con todas sus posiciones atomicas ocupadas (4at./celda
unidad); sus dimensiones pueden Vvincularse (en una primera
aproximacion) al numero de atomos agregados durante el envejecimiento.

Al considerar el parametro de la red FCC, a~4,06A (mismo que la

SS) [215], se obtiene una densidad atémica de pat=—00:7‘1;m3%

59,8 at./nm3.
Para una particula esférica, de dimensién caracteristica de GPI para
a~1 (tex~10°min), (r = 0,8nm, vol =~ 2,14nm?), la densidad atdémica indica

que la misma contiene ~ 128 atomos. Valor que, suponiendo una
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concentracion de Al ~30%at., implica el agregado de alrededor de 90
atomos de soluto para la formacion del precipitado, esto al cabo de ~10°
min de EN.

En relacion a la poblacion de particulas precipitadas, si se la
considera homogéneamente distribuida, con radio promedio ¥ = 0,8nm y
f,=0,06, se obtiene un valor estimativo del espaciado entre particulas, L~
4,7nm (~12 veces el parametro de red (a)) y de su densidad poblacional
~2,8x10% particulas/m®.

Por su parte, la densidad de dislocaciones caracteristica del proceso
de conformado plastico del material, [60], [163], [202], [205], ~5x10" m? (m
de dislocaciones/m3) implica un espaciado promedio entre ellas [163],
Lais = pais_ /% =~ 140nm. Si se compara, es notable que el espaciado entre
precipitados es mucho menor Ly;s = 30 L,,,.. Esto sugiere que la presencia
de las dislocaciones, no estaria afectando en este caso al proceso de
formacion de pre-precipitados y zonas GPI, cuya ocurrencia es mucho mas
localizada, de escala atomica.

Si se introduce en la comparacioén la dimensién de los granos, de
escala micrométrica (ver microestructura del material en la seccion 3.2),
surge notar que los bordes de grano tampoco afectarian notablemente la
cinética de formacion de la poblacion de precipitados GPI, aunque puedan
presentarse regiones, en las cercanias a los limites de grano, donde la
densidad de particulas precipitadas sea menor, al ser estos sumideros de
solutos y vacancias.

Por ultimo notar que, dado que los coeficientes de difusién del Mg y
del Zn son similares [140], al igual que su concentraciéon atomica en la
aleacion (~2,5%Zn y ~2,8%Mg), es de esperarse que las zonas GPI con
relacion atomica Mg/Zn~1,1 [87], [165] y un contenido significativo de Al
[87], [104], (caracteristicas que deben resultar energéticamente
convenientes para el material), no se vean limitadas durante su formacion
debido a la escasez de alguno de los elementos quimicos en particular. Se
espera que su formacidén involucre practicamente todo el Mg y Zn

disponible para t — oo.
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Notar ademas que las diferencias de radio atdbmico entre Zn-Al y
Mg-Al se compensan parcialmente, esta puede ser una particularidad
importante en relacibn a la coherencia de los conglomerados [76] y
consecuentemente un aspecto que contribuya a que la relacién Mg/Zn~1,1,
resulte termodindmicamente favorable.

Las aproximaciones y comentarios aqui introducidos deben
considerarse nociones complementarias para la interpretacion del EN.
Estas dan cuenta de la magnitud (a escala atémica) del proceso difusivo
de formacion de GPI y su vinculacién con la compleja micro/nanoestructura

del material.
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6.5 Deformacion plastica, ecuaciones constitutivas del EPD

Para describir la deformacion plastica de metales es usual la utilizacion
de ecuaciones constitutivas sobre la relacién entre o y €. Se espera que
mediante estas se logre describir convenientemente el comportamiento o vs €
una vez superado el limite elastico (0p). Es decir que, permitirian conocer la
tensién a la cual fluye plasticamente el material para cualquier valor de
deformacion, o enunciado de otra manera, conocer la tension (esfuerzo)

necesario para continuar deformando el material.

Es claro entonces el interés industrial sobre las mismas, particularmente
en area de ingenieria de procesos de conformado plastico, tanto en lo que a las
propiedades del material como al disefio de tecnologias para la fabricacion
respecta [216], [217]. Asimismo, las ecuaciones constitutivas del EPD son de
central importancia para el disefio de estructuras, donde las aleaciones 7xxx
son usualmente requeridas [217], en tal area de la ingenieria es necesario
conocer el comportamiento de los materiales una vez superada la tension de
fluencia (EPD) para poder predecir el comportamiento de las estructuras al

deformarse y por ejemplo establecer debidamente los factores de seguridad.

Entre las expresiones generalizadamente utilizadas se encuentran la
ecuacion de Ludwik también referida como ley de potencia y la ecuacién de
Voce [216], [218], y por supuesto algunas variantes de las mismas, entre ellas
las ecuaciones Swift, Hollomon, Ramberg Osgood, Bergstrom, etc. [48], [49],
[216], [219]-[222]. Para el caso en que las ecuaciones constitutivas se
encuentren vinculadas a teorias de endurecimiento por deformacion [220],
permitiran ademas intentar explicar el comportamiento observado en metales y
aleaciones durante su deformacion plastica (EPD) mediante algun modelo

propuesto. A continuacion se presentan dos de ellas:

o, = K(e—¢))" ecuacion de Ludwik ec.6.21
0p = 05qt(1 — exp(—A(e — &y))) ecuacion de Voce ec.6.22

Donde o, representa el aumento en la tensién de fluencia durante la
deformacion plastica (0,=0-0p), K es el coeficiente de endurecimiento, n el
exponente de endurecimiento por deformacidn, oOsy la tension maxima o de

saturacion a la cual tiende o, y A una constante.
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Ambas ecuaciones han mostrado buenos resultados para describir el
comportamiento plastico de materiales metalicos policristalinos. La ecuacion de
Ludwik es de utilidad para describir el comportamiento de EPD de metales
ductiles mediante una expresion sumamente sencilla. Si bien es de esperarse
que no ajuste con gran exactitud el comportamiento de algunos materiales,
mediante la misma pueden valorarse y compararse distintos comportamientos
de EPD para un amplio espectro de materiales metalicos o bien puede
estudiarse la evolucion del EPD en materiales metalicos cuando las
propiedades de estos son modificadas mediante tratamientos térmicos. En tal
sentido, para las distintas expresiones de ley de potencias si n es bajo, 6 sera
elevado al inicio y disminuira rapidamente con la deformacion mientras que con
n grande, 8 es menor pero crece mas sostenida y pronunciadamente durante la
deformacion, es decir que (en cierta forma) el EPD se vera favorecido en tanto

mayor sea n [48], [49].

6.5.1 La ecuacion de Voce y el modelo KME

Particular y llamativamente, la ecuacion de Voce (empirica) se vincula de
forma directa con el modelo propuesto por Kocks, Mecking y Estrin (KME)
basado en la teoria de dislocaciones [156], [161]. Este propone:

do.:
Zzls = K1~/ Pais — K2Pais + kp(a) ec.6.23

Con k1 y kg constantes, ko un coeficiente dependiente de T, £ y de la
concentracion de solutos. El primer término representa la tasa de acumulacion
de dislocaciones (endurecimiento). El segundo, afectado por el coeficiente ko,
es el término de recuperacion dinamica, el cual es un proceso termalmente
activado (ablandamiento). El término kp representa el incremento en dpgis/de
debido a la formacion de lazos de Orowan, por lo que se considera kp=0
cuando el principal mecanismo de endurecimiento es por corte de particulas
(r<reit) [161], [162], [220].

De modo que es posible interpretar el comportamiento durante la
deformacion plastica en vinculacion con aspectos microestructurales mediante

un modelo de una sola variable (pyis = f(¢), modelo de KME). Es decir, al
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considerar g = f(pais) = g(€), el EPD puede interpretarse segun la evolucion
de la densidad de dislocaciones. Se describe a continuacion:

Segun la ecuacion de Taylor:

Oa4is = MaGb./pg;s (b)

dO'dis_M(le _% dpdis
de 2 Padis de ()

Remplazando la expresion de KME (a) considerando Kp=0 en (c), se
obtiene:

do_di kiMaGb koMaGb
=~ \/pais ()

Si se considera que el EPD del material se vincula exclusivamente a la
variacion de la densidad de dislocaciones, es decir:

do doyjs
0 — 0y = Op = Ogis HZE: de
Al remplazar (b) en (d):
do, kMaGb k,
0= Te > —7% ec.6.24
Definiendo:
kiMaGb 0 k, do 6.5
2 0 Y T T e
Se obtiene:

do
0 =6, +E(U_UO) ec.6.26
Esta expresién representa la ecuacion de Voce en su forma diferencial,

la analogia entre los parametros operacionales determinados sobre las curvas
8 vs o (ver Figura 5.13) es inmediata.
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Por otra parte, de la integracién de do/de, con kp=0, se obtiene [161],
[162]:

MaGbk, ky
Ogis = k—z(l —exp — (78 )) ec.6.27

Donde ¢ es la deformacion una vez superado el limite elastico, es decir
(¢ =e-g¢). Esta expresidon (ec.6.27) refleja una ecuacion coincidente con la
expresion de Voce (ver ec. 6.22), el valor de la tension de saturacién (Osat)
depende de ambos parametros k4 y ko mientras que el factor A depende solo
de ka.

Acerca de los resultados presentados en el capitulo 5 (subseccion 5.2.3,
5.3.1.1 y 5.3.2.1) y su analisis en este capitulo (subseccion 6.2.1), queda
establecida aqui la vinculacién de los parametros operacionales determinados,
Bmax (atribuible a la acumulaciéon de dislocaciones) y —d6/do (recuperacion
dinamica de dislocaciones), con los parametros y magnitudes del modelo de
KME, ver ec. 6.25, lo que sustenta/refuerza la interpretacion fisica antes
explicitada acerca de los mismos. Como fue mencionado previamente, k4 es
una constante por lo que la variacion de 6y con la temperatura dependera de
G(T). Recordar en este punto que 6nax NO es estrictamente B, (ver subseccién
5.2.3).

6.5.2 Ajustes de los resultados experimentales

A continuaciéon, se presentan los resultados obtenidos con las
expresiones de Ludwik (ec 6.21) y Voce (ec 6.22) al ajustar el comportamiento
de EPD para el material en distintos estados de envejecimiento sobre las
curvas (0-0p) - (€-€9). Para la determinacion de los valores de los parametros
asociados al “mejor ajuste” con cada expresion, se realizaron regresiones no
lineales mediante el algoritmo de Levenberg-Marquardt (utilizando software
Origin Pro 2018) basado en el método iterativo de minimos cuadrados. El
criterio de convergencia adoptado se define a partir del estadistico chi al
cuadrado (x?), al evaluar la diferencia entre una iteracion (i) y la siguiente hasta

alcanzar la cota o tolerancia, | x%-x%+1|<107.
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Para el estado de SSS:

400

| === SSS (experimental)
= = =\oce

350 . . . Ludwik

300

250

Voce
04,=383 MPa

200 A=94

c-6, (MPa)

150

100 +

T T T T T T T
0,00 0,05 0,10 0,15 0,20 0,25

Figura 6.21 Curva tension deformacion, estado SSS, ensayo de traccion
DTwm.

En la Figura 6.21 se observa que ambas ecuaciones ajustan
adecuadamente la curva para el estado de SSS, R?~0,99, la ec de Voce parece
ajustar mejor la traza de la curva principalmente para €>0,1. Al inicio la ec. de
Voce subvalora la tension y contrariamente la ec. de Ludwik la sobrevalora. De
todas formas las desviaciones maximas entre los valores experimentales y su
ajuste con las ecuaciones 6.21 y 6.22 no superan los 13MPa en ningun caso, lo
que representa un error porcentual promedio de ~6%, al considerar el valor

promedio de tension (o — gy) = 220MPa.

290



Para el material con envejecimiento natural:

(a)

experimental
4= = = Ludwik (K=888 MPa, n=0,55)
350 4= = = Voce (0,,=368 MPa, A=12,2)

c-6, (MPa)

(b)

400 4= experimental
|= = = Ludwik (K=965 MPa, n=0,51)
350 4= = = Voce (04,=376 MPa, A=17,2)

o-6, (MPa)

Figura 6.22 Curva tensién deformacion, traccion DTy. Material con EN

(a) t= 1x10* min, (b) t=1,5x10°min. Ajustes con ec. Ludwik y ec. de Voce (ver

parametros de ajuste en las graficas).
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Al explorar la bondad de las ecuaciones constitutivas para describir las
curvas o-¢ (region plastica) del material para distintos tiempos de EN, se
encontré que al transcurrir el envejecimiento la ecuacion de Voce se vuelve
menos adecuada para describir el comportamiento plastico del material, se
aproxima a las curvas experimentales pero no describe el comportamiento
convenientemente (ver Figura 6.22 (b). En contraparte, la ecuacion de Ludwik
describe adecuadamente el comportamiento plastico del material bajo
esfuerzos de traccién durante el EN (analizado hasta ~1,5x10°min), todas las
curvas evaluadas se ajustaron con un valor R2>0,99, a excepcion de una de las
dos curvas analizadas correspondientes al material en estado SSS, donde
R?>0,98.

En la siguiente figura se presenta la evolucién de los parametros de la
ec. de Ludwik obtenidos del ajuste de las curvas de traccion (DTy) durante el
EN donde n y K fueron parametros de ajuste, no acotados. Los resultados que
se visualizan duplicados para cada tey corresponden al ajuste sobre curvas

experimentales de dos ensayos de traccion (DTy) independientes:

0,90 1100
l & K
0854 ® n
'S
0.50 . 4 1000
] (I S
: P s
0’75'_ e . 4 900
0,70 3 . =
] o
S 0,654 1800 =
] ] X
0604 ©® o
ey 8, qm
0,55 - °
- . 7
[ ]
0,50 - 4 600
0,45
T LI | L | LR | LI |
10' 102 10° 104 10°

tiempo (min)

Figura 6.23 Ky n (ec. Ludwik) en funcion del tiempo de EN. Las lineas

indican la tendencia de la evolucion de los parametros.
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o-6, (MPa)

Se observa que tanto n como k presentan cierta variaciéon con el tgy que
alcanza ~15% del valor inicial de los parametros (estado de SSS) para
t~10°min. Pese a la dispersién de los valores, puede apreciarse una tendencia
creciente de K y decreciente de n, con el progreso del EN. Seria conveniente
contar con mas resultados experimentales (ensayos de traccion con distintos
pre-EN), para intentar obtener una descripcién precisa de la evolucion de los
parametros de la ecuacién de Ludwik, K y n. Sin embargo, como se vera luego
(subseccion 6.5.1), con los datos disponibles en la Figura 6.23 se pudo obtener
una primera aproximacion para el esfuerzo de fluencia (0-0p) sintetizada en una

f(¢ ten), donde € =¢-¢o.

Resultados similares se obtuvieron para el EA 80°C y EA 120°C, la
ecuacion de Ludwik resultd ser la mas apropiada para describir la regidn
plastica de las curvas o-€. A continuacion se presentan algunas de las curvas

analizadas correspondientes al material con distintos EA.

(b)

400 - = experimental 300 4 — experimental
{= = = Ludwik (K=870 MPa, n=0,54) = = = Ludwik (K=643 MPa, n=0,49)
350{=="= Voce (Gsat=374 MPa, A=11,9) . 1 = = = \/oce (G =225 MPa. A=23 9)
250 . sat ’ ’
© 200
a 200
é 4
o 150+
e
©
100 ~
50
T T T T T T 0 _
0,00 0,04 0,08 0,12 0,16 0,20 0,00

8'80

Figura 6.24 Curvas tension deformacion, traccion DTy. Ajustes con ec.
Ludwik (en rojo) y ec. de Voce (en azul). (a) EA 120°C t= 10 min, (b) EA 120°C
t=4,8x10°min.
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c—o, (MPa)

400 4 = experimental
= = = Ludwik (K=910 MPa; n=0,59)

experimental

{= == Ludwik (K=892 MPa; n=0,51)

350
300
250
200+
150 +

100 ~

= = = Voce (o

=390 MPa; A=9,9) =359 MPa; A=15,5)

sat

350 = - = Voce (o

sat

0,00 ) , , ) ) 0,00 0,04 0,08 0,12 0,16

8'80

Figura 6.25 Curvas tension deformacion, traccion DTy. Ajustes con ec.
Ludwik (en rojo) y ec. de Voce (en azul). (a) EA 80°C t= 10 min, (b) EA 80°C

t=3x10%min.

Para ambos EA, se obtuvieron ajustes con la ecuacion de Ludwik con

coeficiente de determinacién R2>0,99 en todas las curvas analizadas (se

analizaron cinco t.,, para cada temperatura de EA). Al igual que para el

material con EN, la ecuacion de Voce no se ajusta a los valores experimentales

*
Op's,

la desviacibn se muestra creciente con el progreso de los

envejecimientos (ver Figura 6.24 y 6.25).

6.5.3 Analisis de las ec. constitutivas del EPD en graficos 0 vs o

Otra forma de analizar y explorar los resultados del comportamiento

plastico que se obtiene con cada una de las ecuaciones constitutivas y las

predicciones a las que conducen, puede analizarse sobre graficos 8 vs (0-0p).

A continuacion se presentan comparativamente las derivadas, do/de=0, de las

curvas correspondientes a los ajustes con las ecuaciones de Voce y de Ludwik

y los valores experimentales para algunos de los envejecimientos analizados:
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(@)

14000 - 0 (experimental) 14000 0 (experlimental)
—— 0 (Ludwik) 1 — 0 (Luawik)
12000 v 12000 —— 0 (Voce)
Ludwik 0 (Voce) E Ludwik o (experimental)
uawi o (experimental) i K = 892 MP
10000 - K = 948 MPa 10000 n= 082—)1 a Voce
- n=0,56 —_ ] ' oot = 359 MPa
5 8000 8000 A 155
> Voce ——— diferencial (ec.6.26) g ) -
o 6000+ Gy = 373 MPa [ 00 = 4903 MPa o 6000 0, = 5589 MPa
< A=131 -d0/do = 13,1 < 1 / -do/ds = 15,5
4000 4000 -
2000 - 2000
0 7 T T T T T T T 0 B T T T T T T T T T T T T T T
0 50 100 150 200 250 300 350 0 50 100 150 200 250 300 350
c-0, (MPa) c-04 (MPa)

Figura 6.26 o y 6 vs (0-0p), experimental y segun ajustes con ec. de
Ludwik (en rojo) y Voce (en azul). (a) material con EN, teny = 4,3x10*min, (b)

material con EA 80°C ten, = 3x10%min.

De la comparacion de las curvas surge que la ecuacién de Ludwik
describe en general adecuadamente el EPD del material. Sin embargo, hacia el
final de las curvas, en proximidad a la inestabilidad plastica (6=0), se observan
valores de 6 superiores a los resultados experimentales. Por otra parte la
ecuacion de Voce predice una dependencia lineal en los graficos 0 vs (0-0p)

(ver ec.6.26), con la que no se obtiene una descripcion para nada aceptable.

Surge notar entonces, que al utilizar la ecuacion de Voce para intentar
describir la relacion o-€ a partir de 0, es decir en todo el intervalo de € donde
se presenta deformacion plastica, la misma termina sin siquiera describir
adecuadamente la regién de recuperacion dinamica. Esta ultima, como fue
visto, pudo interpretarse segun el modelo de KME al determinar el parametro

operacional —d6/do.

Es decir que la expresion de Voce no seria adecuada para describir la
dependencia del inicio de las curvas oOp-€*, especificamente la region
caracteristica de la transicion elastoplastica (ver subseccién 5.2.3) Esta ultima,
abarca un intervalo notable de € donde se tienen valores elevados de 6,
situacion que conduce a un endurecimiento para nada despreciable Ac~100
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MPa que se sucede previo a establecerse la clara dependencia caracteristica

de la etapa Ill del EPD, ~ a partir de Bmax-

Se concluye entonces que la ley de potencia (ecuacion de Ludwik) es la
ecuacion constitutiva del EPD mas adecuada para la aleacion AW-7075, sin
desmedro del analisis realizado mediante el seguimiento de la evolucion de los
parametros operacionales (directamente vinculados al modelo KME y a la
expresion de Voce), por demas importante para la interpretacion del
comportamiento plastico y su vinculacibn con la microestructura de
precipitados. Recodar que a partir de dicho analisis se pudo concluir que el
mecanismo de interaccion precipitados-dislocacion dominante permanece
siendo de corte de particulas, tanto durante los EA como EN desde el estado
SSS hasta el tiempo de maximo termoendurecimiento. Esto sucede pese a las
importantes diferencias microestructurales en la poblacion de precipitados
formados durante envejecimiento, en lo que hace al tipo/s de precipitados

presentes y su influencia sobre la tensién de fluencia (o microdureza).

Queda a la vista que la ecuacién de Voce es particularmente adecuada
para describir la etapa Ill del EPD y en tal sentido es innegable que un intervalo
importante de las curvas 8 vs 0 puede describirse mediante una dependencia
lineal decreciente, tal como lo predice el modelo de KME. El punto de
determinacion de Bnax puede considerarse un punto critico (Bmax; Ocit) @ partir
del cual la ecuacion de Voce permitiria una adecuada descripcion de la
dependencia o-¢. Es decir, nuevamente, su alcance es limitado y no permite

abarcar el EPD completo.

Por otra parte, la incorporacion de ¢ en la Figura 6.26, permite visualizar
la inestabilidad plastica segun el criterio de Considére. (Ver ec. 5.1 y Fig 5.12).
De la observacion de las graficas en dicha figura surge notar que la ecuacion
de Ludwik no predice convenientemente la ocurrencia de la inestabilidad
plastica. Al presentar 8 sobrevaluado en el final de la curva, conduce a una
mayor ductilidad y mayor EPD que los resultados experimentales. En este
punto valga sefalar que de utilizarse la ecuaciéon de Voce en su “rango de
validez”, posiblemente podria estimarse con bastante exactitud la aparicion de

la inestabilidad plastica.
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6.6 Estimacion de o-€ para el material con pre-envejecimiento

A modo de integracion de los resultados analizados, se presenta aqui el
tratamiento del comportamiento del material para distintos estados de pre-
envejecimiento y posterior deformacion plastica. Este puede enunciarse
mediante la incorporacién de un término de EPD a la estimacion de oo(t) (ver

subseccion 6.3.2), lo que resulta en la siguiente expresion:
0(teny, €) = 0o(teny, " =0) + Op (tenv €7) ec.6.28

Donde ten, €s el tiempo de pre-envejecimiento y £ es la deformacién una
vez superado el limite elastico. De conocerse ambos términos de la ec. 6.28
seria posible predecir la tension de fluencia del material en el limite elastico (o)
para cualquier tiempo de envejecimiento, y su evolucion durante la deformacién

plastica.

La estimacion de op con el envejecimiento puede abordarse segun la ec.
6.19:

— m # "™N1/m
00_0i+(ass +Uppt )/

Que para casos particulares en los que se considere una superposicion
lineal (m=1) también podria expresarse mediante la variacion de la contribucion

de solutos y precipitados segun: oy(teny) = 0o(SSS) + Aagpt + Aogs

Por otra parte el término o, como fue visto, puede describirse para el

material bajo estudio con la ecuacion de Ludwik, ec. 6.21:
op(e*) = K(e)"

Tal expresion mostr6 muy buenos resultados para establecer la
dependencia op-€*. Tanto el coeficiente de endurecimiento (K), como el
exponente de endurecimiento por deformacion (n) son en general dependientes
del tiempo de pre-envejecimiento por lo que es necesario conocer su evolucion

mediante alguna funcién, K(ten,) Y n(tenv), para poder predecir el término

Op (tenw, €7

Téngase en cuenta aqui que la ec.6.28 puede resultar de interés
ingenieril tanto por su utilidad en miras de la conformabilidad del material como

desde un enfoque sobre sus propiedades mecanicas finales. Esto ultimo, por
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ejemplo si se condujese un tratamiento de envejecimiento seguido de

endurecimiento por deformacion.

En relacion a este ultimo aspecto, téngase en cuenta que conocido el
valor de ¢*, la deformacion real total puede obtenerse al considerar la

deformacioén hasta el limite elastico:

sf=¢g—¢ —e—@ - £ = e*+@
0 E E

El valor del modulo de Young puede considerarse E=70 GPa para

aleaciones Al-Zn-Mg [4].

Aprovechando el contexto, es oportuno aclarar que existe una pequena
diferencia entre los valores de la deformacion plastica, €, (ver por ejemplo la
determinacion de €,"* en la Figura 2.9) y la magnitud que se denomind €*. g,
representa la deformaciéon permanente en el material luego de ser sometido a
esfuerzos. Por otra parte, €* es simplemente la deformacion durante el ensayo

a partir de superado el limite elastico (€0;00), explicitamente:

o i 0o i (o0 —ay)
epzs—E y S:g_f - SP:S_T

La diferencia entre sus valores, si bien pequefia, puede no ser
despreciable, por ejemplo si se tiene (0-0¢)=350MPa (ver en Figura 6.22), la
diferencia (¢*-g,) ~ 5x10 (0,5%).

Notar que el tratamiento en cuestion, pre-envejecimiento seguido de
deformacion, resulta interesante dado que el material bajo estudio (en general
la serie 7xxx [162], [165], [178], [180]) presenta muy buenas propiedades de
EPD, comparables a las obtenidas para la familia de aleaciones de aluminio
5xxx (Al-Mg) en las que el endurecimiento por deformacion es el tratamiento
por excelencia utilizado para mejorar su resistencia mecanica, con resultados
muy interesantes, de utilidad y promisorios [17], [19], [215]. Este tipo de
comportamiento no es algo generalizado en las aleaciones de Al (por ejemplo
la serie de aluminios 6xxx (Al-Mg-Si), también termoenvejecibles, presentan
disimilmente un EPD considerablemente menor [162], [185]), ni tampoco, como
fue visto, opera de igual forma sobre el material con distintos TT de
envejecimiento. De hecho, el material presenta un comportamiento destacado
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de EPD cuando es envejecido a Tamp, motivo por el que existe particular interés

sobre las propiedades mecanicas obtenidas mediante este TT, EN [165], [184].

6.6.1 EPD con pre-EN

Particularmente para el TT de EN, el que ha sido estudiado con
detenimiento en este trabajo, oy puede estimarse aceptablemente mediante la
ecuacion 6.19 considerando una superposicion pitagorica (ver el tratamiento
realizado en la seccion 6.2) y o, podria estimarse mediante la ecuacion de

Ludwik para lo que es necesario definir los respectivos parametros, K(t) y n(t).
Es decir que puede abordarse la ecuacion 6.28 para el pre-EN, esta es:
o(ten, €) = oo(tgn, " = 0) + 0, (tpy, ")  ec.6.29
Donde la tension de fluencia en el limite elastico:
oo(tgn, € = 0) = 0; + (055 (tgn)* + O-gpt(tEN)z)l/z

Definidos los términos y los valores de las respectivas magnitudes en la
sub-seccién 6.3.2 (ver).

Y el término que representa la contribucion del EPD:
op(tpn,€) =K+ (€D con K= f(tgn)y n= f(tgn)

Como se mencion6é anteriormente, una primera aproximacion a la
evolucion de los parametros de la ecuacidn de Ludwik durante el EN puede
realizarse a partir de los datos en Figura 6.23. Para ello se considerd una
evolucion lineal con el log(ten) para ambos parametros, K y n (creciente y
decreciente respectivamente). Tal aproximacion, permite estimar el EPD del

material para distintas condiciones de pre-envejecimiento.
K (tgy(min))[MPa] = 802 + 34 = log(tgy)
n(tgy(min)) = 0,59 — 0,01 * log(tgy)

El crecimiento del coeficiente de endurecimiento, K, esta indicando un
incremento del EPD, mientras que la variacion del exponente de
endurecimiento por deformacién (0,5 < n < 0,6) implica que con el progreso del

EN el material presenta mayores valores de 6 al comienzo de la deformacién.
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Como se menciond anteriormente, la estimacion del comportamiento
segun la ecuacion de Ludwik no permite determinar convenientemente la
tensién a la cual se alcanza la inestabilidad plastica, sin embargo puede
considerarse que para el material con EN, la inestabilidad plastica ocurrira
cuando el término g, (tgy, £*) alcance ~328MPa, ver Figura 6.2 (a). Puede que,
para algunos tiempos de EN, el material tolere algo mas de deformacion; sin
embargo o,= 328 MPa representa una cota bastante aproximada.

A continuacién se muestran las estimaciones obtenidas mediante el

término o, (tzy, "), en graficos o, vs € para cuatro tiempos de EN. Se

presentan junto a las curvas experimentales para su comparacion.

ENT i =3,6x10“ min
(a) ten=10 min b) te\=3,6x10?
400 400
350 4 c,=328 MPa Lo 350 c,=328 MPa o
300 300
g 5
% 250 a 2504
= =
e 200 - 200 -
©
150 - K=836 MPa 150 K=889 MPa
n=0,58 n=0,56
100 + 100 -
50 —— experimental 1 50 - exper!mental 1
i experimental 2 experlmental 2
0 = = = estimado 04 = = estimado
T T T T T T T T T T
0,00 0,05 0,10 0,15 0,20 0,25 0,00 0,05 0,10 0,15 0,20
e-gg €=¢g
(c) ten=1x10*min (d) ten=1,4x10°min
400 - Lt 400 4 -7
350 - 5,=328 MPa Lot 350 - 5,=328 MPa il
300 300 A -
& 250+ g 250
s ]
= i = 200
o 200 )l & K=977 MPa
150 1 K=938 MPa 150 n=0,54
] n=0,55
100 100
50 ] experimental 1 50 exper?mental 1
] experimental 2 experlmental 2
0_- = = = estimado 04 - - -estimado
0,00 0,05 0,10 0,15 0,20 0,00 0,05 0,10 0,15 0,20
€€ €-€g

Figura 6.27 o, vs (g-€p) experimental y segun estimacion (en rojo) para distintos ten.
(a) tex=10min (SSS), (b) ten=3,6x102 min, (c) ten=1x10* min, (b) tex=1,4x10° min
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Como surge al observar la Figura 6.27, la prediccidon es buena. La
desviacion de las curvas estimadas crece con la deformacion, pero se
mantiene acotada en un valor 25 MPa con respecto a las curvas
experimentales, lo que representa un error menor al 8% del EPD maximo
~328MPa.

El tratamiento realizado puede entonces considerarse aceptable como
primer aproximacion del termino o, (tgy , £*). Esto, junto al tratamiento realizado
al estimar oo(t) para el EN (sub-seccion 6.3.2.1), deja documentada la
informacion necesaria para consumar la descripcion enunciada mediante la

ecuacion 6.29.
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6.7 Sintesis y conclusiones del capitulo

Es de destacar que habiendo logrado abordar satisfactoriamente el

estudio de las transformaciones de fase (Capitulo 4) y de las propiedades

mecanicas de la aleaciéon AW 7075 (Capitulo 5) mediante diferentes técnicas

experimentales, complementado por la caracterizacion de la microestructura

(Capitulo 3), se obtuvo un conjunto de informacién sinérgico para la realizacion

del analisis integral e interpretacion de las propiedades mecanicas de la
aleacion AW 7075.

Algunos aspectos a mencionar:

« Se realizdé un analisis de las propiedades mecanicas obtenidas para los

diferentes tratamientos de envejecimiento estudiados. Se compararon los

valores criticos de las curvas o-¢, el comportamiento de EPD y el efecto

PLC

. A continuacion se enuncian algunos resultados puntuales:

La tensién de fluencia maxima medida (~550 MPa) corresponde al
EA 120°C. Es posible que pueda alcanzarse un valor similar con el
EA 80°C a tiempos mas prolongados que los explorados en este
trabajo.

El EA 120°C resulta en el mejor acuerdo entre ten, y 0p. Este aspecto
posiblemente explica en buena medida porque los tratamientos
isotérmicos a 120°C son extendidamente utilizados a escala
industrial en lo que se denomina “temple T6".

La diferencia entre las tensiones Oy y Omax S€ mantiene
aproximadamente constante para el EN con un valor (Omax-0o) ~328
MPa, y se reduce hacia el final del envejecimiento a ~192 MPa para
EA 80°C y a ~170 MPa para el EA 120°C.

La resistencia mecanica maxima, Omax S€ obtuvo mediante el TT de
EN para ten~1,4x10°min, con valor de ~750MPa. Tensién critica que
incluso puede que alcance valores ligeramente mayores. Este es un
resultado destacable, asociado al sostenido comportamiento de
endurecimiento por deformacion del material para distintos tgy.

Para mismo endurecimiento, la perdida de ductilidad asociada es
similar para los tres TT analizados (EN, EA 80°C y EA 120°C).
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e La principal diferencia encontrada entre los EA, en lo que a
propiedades mecanicas refiere y mas alla de los t.n, implicados, se
presenta en la region plastica. EI EA 80°C presenta una mayor
capacidad de endurecimiento por deformacién que si bien se ve
reducida con el avance del EA en ambos casos, lo hace mas
pronunciadamente en el EA 120°C.

e El envejecimiento artificial (formacion de GPIl y n’) modifica el
comportamiento de endurecimiento por deformacion del material,
particularmente los EA mas prolongados (cercanos al “peak ageing”)
presentan bajos valores de Bnax, altos valores de -dB/dc y propician
la estriccion.

e Los valores de 8 hallados en este trabajo son en general elevados
(Bmax(SSS)~ 2,5.8; (Al puro)) y por tal motivo interesantes de
destacar por sus evidentes consecuencias favorables al EPD.

e La evolucion del comportamiento de EPD durante envejecimiento
(tanto en el EN, EA 80°C y EA 120°C) no presentd cambios drasticos
atribuibles a una transicion en el mecanismo de interaccion
precipitados—dislocaciones.

e Las poblaciones de particulas presentes independientemente de si
se tratase de GPI, GPIl o n’, permanecen con dimensiones por
debajo del tamafio critico que conllevaria a una transicién del
mecanismo de corte al mecanismo de Orowan para la interaccion de
dislocaciones y precipitados.

e El efecto PLC en las curvas c—¢ depende fuertemente del estado de
envejecimiento. Las inestabilidades plasticas disminuyen con el
tiempo de envejecimiento y lo hacen mas rapidamente en tanto la

temperatura de tratamiento sea mayor (recordar que se analiza
Unicamente durante la deformacién a Tamp y €~ 5x10* s7™).

e El proceso de DSA parece depender no solo de la concentracion de
soluto en la fase matriz sino también de la presencia de pares S-V,

en vinculacion con la movilidad de estos ultimos.

Los resultados indican que los tratamientos a distintas temperaturas

isotérmicas generan diferencias importantes en la evolucion de las
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tensiones criticas y en la relacién entre ellas (0p Y Omax), Y asimismo sobre
el EPD y efecto PLC. Tal situacion vuelve evidente la acentuada
dependencia de las propiedades mecanicas del material con la

microestructura de precipitados formados durante envejecimiento.

Se valoraron las distintas contribuciones a la tension de fluencia del
material para el estado de SSS, y se estimé satisfactoriamente oo. Los
resultados obtenidos permitieron evaluar la relevancia de los diferentes

mecanismos de endurecimiento involucrados.

Se presentan los fundamentos para estudiar la evolucion de oy durante
envejecimiento. La estimacion de las contribuciones agpt(t) y os(t) resulta
central en este punto. La evolucion de oy(t) se examind particularmente
para el TT de envejecimiento natural con muy buenos resultados, para ello
se analizoé la evolucion microestructural del material y se valoraron las

distintas contribuciones a la tension de fluencia.

Se profundiza la discusion acerca de las transformaciones de fase y la
evolucién microestructural del material durante el EN. Se destaca la
importancia de algunos de los resultados obtenidos, por ejemplo la
evolucion de a (ten) y su vinculacidon con la fraccién en volumen de GPI.
Los resultados obtenidos mediante las distintas técnicas experimentales

empleadas quedan vinculados consistentemente.

Se emplean y analizan ecuaciones constitutivas para describir el
comportamiento de EPD del material en distintos estados de

envejecimiento.

e La ley de potencia (ecuaciéon de Ludwik) resulta adecuada para
describir la dependencia o-¢ de la aleacion AW 7075, con buenos
resultados para todos los TT analizados.

e La ecuacion de Voce no describe convenientemente las curvas. Sin
embargo queda visto que resulta particularmente adecuada para
describir la etapa Il del EPD y en tal sentido es innegable que un
intervalo importante de las curvas 6 vs o puede describirse mediante

una dependencia lineal decreciente.
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e El seguimiento de la evolucion de los parametros de la ecuacion de

Ludwik (K, n) durante el EN permitié expresar o, (tgy, ").

+ La estimacién de la tension de fluencia (0p) y el analisis del EPD mediante
la ec. de Ludwik se integran con la finalidad de describir el comportamiento
del material (o0 vs ¢€) para distintos estados de pre-envejecimiento vy
posterior deformacion plastica. El tratamiento propuesto se emplea con
muy buenos resultados para predecir el comportamiento del material con
pre-tratamiento de EN seguido de deformacién plastica (en traccion) a baja

velocidad de deformacion, ¢ ~ 5x10* sy Tame.

% En general los modelos y expresiones utilizados en las estimaciones
resultan de interés para la comprensién fisico-metalurgica de las

propiedades mecanicas del material.

Los contenidos del capitulo; resultados experimentales, analisis vy
discusién; quedan vinculados con informacion actualizada disponible en la
bibliografia tanto para su comparaciéon, complemento o para la
contextualizacion de la relevancia tecnologica de los resultados presentados.
Acerca de este ultimo aspecto se destaca la importancia de los resultados
desde dos enfoques claros, prestaciones mecanicas de la aleacion AW 7075
para su uso definitvo como elemento estructural y por otra parte

comportamiento mecanico del material en miras de su conformabilidad.
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Capitulo 7

Sintesis y conclusiones




7 Sintesis y conclusiones

El presente trabajo de Tesis se ha enfocado en estudiar los procesos de
precipitacion y las propiedades mecanicas de aleaciones Al-Zn-Mg-Cu.
Particularmente se ha investigado una aleacion comercial, AW 7075, la cual es
una de las mas representativas de la serie 7xxx. El interés sobre este tipo de
materiales se situa principalmente en las propiedades mecanicas y en como las

mismas pueden modificarse mediante tratamientos térmicos y mecanicos.

Las discusiones y conclusiones especificas se han incorporado en cada
uno de los capitulos, por lo que esta ultima seccidn se acota a la sintesis y

conclusiones generales del trabajo.

Comenzando por contextualizar los contenidos del trabajo, es oportuno
mencionar que las aleaciones 7xxx se emplean principalmente en el sector
automotriz y aeroespacial. En dichas areas, la eleccidon de sistemas metalicos
que impliquen menor peso para mismas solicitaciones mecanicas (sin
menoscabo de otras propiedades fisicoquimicas de interés) es un aspecto de
central importancia por su impacto en forma directa en la eficiencia energética

de los vehiculos de transporte.

En este escenario es claro que la investigacion desarrollada, aborda,
mediante una solida labor experimental, aspectos determinantes de la
importancia tecnologica de aleaciones 7xxx, i.e. los procesos de
termoenvejecimiento y las propiedades mecanicas. Para ello, se hizo uso de
distintas técnicas experimentales: tratamientos térmicos, microdureza Vickers,
ensayos de tension uniaxial (traccion y compresion), calorimetria diferencial de
barrido, resistometria eléctrica y microscopia Optica; que al emplearse
sinérgicamente permitieron abordar la complejidad inherente al objetivo de la

Tesis. Al respecto, valga destacar que, en el contexto en que se desarroll6 el
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trabajo (con las dificultades impuestas por la pandemia), fue muy favorable que

todas las técnicas utilizadas estuvieran disponibles en el IFIMAT.

Mediante estas, pudo realizarse la caracterizacion microestructural del
material, un estudio detallado de las transformaciones de fase y asimismo de
las  propiedades mecanicas durante diferentes tratamientos de

termoenvejecimiento.

En cuanto a la caracterizacion microestructural, ésta permitio revelar la

heterogeneidad del material, estudiar la estructura de granos y las particulas de
segunda fase visibles por microscopia optica. La estructura de granos mostro
anisotropia en sus dimensiones (siendo las dimensiones promedio de grano en
las direcciones caracteristicas: espesor (DT,)=25um; largo(DL)=160um; ancho
(DTm)=90um) con una morfologia y orientacion marcadamente vinculada al
proceso de conformado plastico de placas, DL coincidente con la direccion de
laminado. De entre las particulas de segunda fase, se analizaron los
constituyentes  intermetalicos  (dimensiones del orden de 10°m),
distinguiéndose la existencia de fibrado mecanico en el material. Las
experiencias realizadas permitieron obtener informacién acerca de la
estabilidad microestructural, tanto los constituyentes intermetalicos como la
estructura de granos se observo estable frente a los TT empleados. Por otra
parte, los dispersoides y particulas formadas por termoenvejecimiento no
fueron visibles mediante microscopia 6ptica dado que presentan dimensiones
submicroscépicas; por lo que, buscando dar cuenta de sus caracteristicas

generales, se introdujo informacion de interés disponible en la bibliografia.

En cuanto a las transformaciones de fase solido-sdlido, se ha presentado

un estudio detallado de las mismas durante distintos tratamientos térmicos de
envejecimiento a partir de la SSS. La complejidad de los sucesos que
acontecen, se abordé6 mediante distintas técnicas (uHV, DSC, RE) que
empleadas en diversos experimentos (envejecimientos en etapas, isdcronos e
isotérmicos), permitieron recabar informacion de central relevancia para el
analisis de las transformaciones. Se obtuvieron resultados acerca de la cinética
de reaccion, estabilidad de fases metaestables, secuencias de precipitacion,
energias de activacion de distintos procesos, informacién del proceso difusivo,
entre otros.
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Los resultados obtenidos permitieron describir los efectos de los TT de
envejecimiento sobre el material y vincularlos luego al comportamiento
mecanico observado. Acerca de los tratamientos de envejecido natural y
artificial pudo elaborarse una descripcidon de las transformaciones y proponerse
las secuencias de precipitacion caracteristicas de distintos TT isotérmicos: EN,
EA80°C y EA120°C. Ademas, se realizé una descripcion integral de las
sucesivas transformaciones durante el proceso de calentamiento isdcrono,
luego del solubilizado y temple de la aleacion; a partir de alli se obtuvo
informacion de relevancia para la comprension de las transformaciones sélido-
sélido que ocurren durante envejecimiento en aleaciones Al-Zn-Mg-Cu. Es
oportuno mencionar que el estudio de las transformaciones de fase mediante
DSC ha permitido obtener un volumen de informaciéon importante, de mucha
utilidad para la comprension de los complejos procesos de precipitacion en las

aleaciones de aluminio 7xxx.

Algunos resultados relevantes para mencionar:

e El calor involucrado en los picos de formacion/disolucién de las
ZGP permite estudiar la cinética de formacién de conglomerados a
temperatura ambiente. Se obtuvo a(t) durante el EN hasta el
maximo de endurecimiento, t~10%min.

e Se pudo deducir, a partir del estudio calorimétrico, que bajo
determinados tratamientos las zonas Guinier Preston Il pueden
evolucionar a n’, sin disolverse.

e Las energias de activacion determinadas para la formacion de las
fases GPIl y n’; Ea(GPIl)~ 62 kd/mol y E4(n")~ 65 kdJ/mol; sugieren
transformaciones gobernadas por la migracion de complejos soluto-
vacancia.

e La energia de activacion para la formacion de la fase de equilibrio
N, Ea(n)~145kJd/mol, posee valores proximos a un proceso de
migracion atomica normal. Su formacion en el calentamiento
isécrono se da a partir de la fase n’, sin evidencia alguna de
disolucién.

e Los resultados obtenidos indican que Ila fase usualmente

denominada n’, no siempre puede transformar a la fase de
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equilibrio, n. Dependiendo del tratamiento térmico por el cual se
formen, las particulas n° deberan disolverse para dar lugar a n, o
bien podran reestructurarse transformando (sin disolverse) a n.
Esta observacion, es compatible con resultados recientes
obtenidos por microscopia [25], [91]. Al parecer, n’, no se
corresponde con una fase claramente definida en composicion y
estructura. En vez, incluiria a un conjunto de estructuras que

pueden denominarse “variantes n”.

Mas alla de esta breve mencion de algunos resultados en particular, es
conveniente que los mismos se consideren en su contexto (Capitulo 4), donde
se enriquecen los resultados experimentales propios con otros reportados en la
bibliografia y se presentan asimismo las consideraciones e hipotesis
realizadas; que, coherentes con los resultados obtenidos, permitieron
profundizar la discusion acerca de las transformaciones de fase que suceden

durante los tratamientos de envejecimiento.

Por su parte, las mediciones de RE permitieron monitorear el proceso
difusivo y en los casos de RE andmala (EN y EA 80°C) distinguir la evolucion
de pares S-V y pequefos conglomerados. Valga aqui destacar que las curvas
anémalas de RE(ten) brindaron evidencia de los primeros indicios de que el
material inicialmente en estado SSS habia comenzado a modificarse, con

anterioridad a que cualquiera de las otras técnicas empleadas perciba algo.

Ademas, los resultados de RE evidenciaron que la difusion de solutos
continua durante todos los tiempos y temperaturas abarcados en este trabajo
(es decir que la f, de precipitados continua creciendo). Este resultado es muy
interesante porque despierta la inquietud por explorar el comportamiento del
material a tiempos mas prolongados de envejecimiento e investigar ademas
como podrian conducirse un TT de envejecimiento de forma tal que la
microestructura de precipitados evolucione involucrando todo el soluto posible
(crecimiento de f,) sin que se produzca un sobre-envejecimiento (el que
ocurriria de presentarse un cambio de mecanismo de interaccion dislocacién-
precipitado). De ser esto posible, permitiria alcanzar un mayor

termoendurecimiento.
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En sintesis, el conjunto de resultados y conclusiones obtenidos, permitio
adquirir las nociones fundamentales para dar curso a la investigacion detallada
del comportamiento mecanico del material, vinculada a su evolucion durante

los distintos tratamientos de envejecimiento.

En cuanto a las propiedades mecanicas, se obtuvo informacién relevante

sobre el comportamiento de la aleacion AW 7075 a T,mwp. Se analizé la
anisotropia mecanica y la evolucion de las propiedades durante diferentes TT
de envejecido (EN, EA 80°C y EA120°C). Para ello, se realizé6 un analisis
sistematico mediante ensayos de tensidn uniaxial cuasi-estaticos, a partir de
los cuales se obtuvieron resultados de la resistencia mecanica (0o Y Omax),
ductilidad (¢,*), EPD y PLC.

El conjunto de resultados se analiz6 en detalle, se compararon las
propiedades obtenidas para los distintos TT estudiados y se identificaron los

aspectos destacados del comportamiento mecanico observado.

El andlisis de resultados evidencid una notable versatilidad en las
propiedades del material, atributo causado por la evolucion de distintas
microestructuras de precipitados (presencia de diferentes fases metaestables,
tamafio, morfologia y distribucion) formadas durante distintos tratamientos
térmicos, (Tiso, teny). Valga notar, para dar cuenta de la variabilidad de las
propiedades mecanicas, que la tension de fluencia (op) pudo alcanzar valores
holgadamente superiores al triple del valor caracteristico del material en su
estado de SSS, 0o(SSS)~155MPa evoluciona hasta ~550MPa para estado de
“‘peakaged” (EA); y la capacidad de endurecer por deformacion plastica se
redujo simultdneamente a aproximadamente la mitad, (Omax-00)sss~330MPa
evolucion6 hasta ~170MPa para estado de “peakaged”, por otra parte la
ductilidad llegd a disminuir a menos de la mitad del valor maximo caracteristico

del estado SSS, donde £,"**~0,2. Esto, solo por dar algunos ejemplos.

Ademas, se obtuvo un mapeo del termoendurecimiento del material
mediante mediciones de pHV(teny) a distintas Tiso entre Tamp ¥ 200°C; los
resultados ampliaron el relevamiento del termoendurecimiento ya iniciado

mediante los ensayos de tension simple, permitiendo distinguir que el
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envejecimiento a temperaturas intermedias, entre 80°C y 120°C, conduce a los

valores maximos de termoendurecimiento (~200pHV).

Por otra parte, a raiz de la dependencia propiedades mecanicas-
microestructura, el analisis del comportamiento mecanico del material brindo
asimismo, reciprocamente, informacion valiosa; favorable para la investigacion
de las transformaciones de fase y de los mecanismos de interaccion

dislocaciones- precipitados.

+ Integracion de saberes vy resultados del trabajo experimental

Los diferentes resultados experimentales obtenidos en este trabajo se
integraron al analizar detalladamente las propiedades mecanicas del material.
Resultados tanto del analisis microestructural como del estudio de las
transformaciones de fase se pusieron en valor al emplearse para analizar los
diferentes mecanismos de endurecimiento involucrados en la aleacion AW
7075 y conducir estimaciones acerca del comportamiento mecanico del

material en distintas condiciones de envejecido.

A su vez, otras experiencias brindaron informacion de interés que aunque
no haya sido incorporada concretamente en las diferentes ecuaciones
utilizadas para la descripcion del comportamiento mecanico del material, es
claro que han aportado nociones fundamentales para la discusion de los
resultados, favoreciendo la comprensién fisico-metalurgica de los procesos de
termoenvejecimiento y su vinculacion con las propiedades mecanicas

macroscopicas del material.

Por otra parte, es interesante destacar que la estimacion de la evolucion
de la tensién de fluencia o, (t) integrada junto a la descripcién fenomenoldgica
del EPD mediante la ec. de Ludwik, permitid predecir el comportamiento
mecanico del material con pre-tratamiento de EN seguido de deformacién
plastica (en traccién) a baja velocidad de deformacién, ¢ ~ 5x10™* sy Tamp. El
tratamiento propuesto resulta de interés tecnoldgico tanto por su utilidad en
miras de la conformabilidad del material como desde un enfoque sobre las
propiedades mecanicas finales. Se espera que pueda emplearse para modelar

el comportamiento del material para otras condiciones de envejecimiento.
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Por lo anteriormente expuesto, se concluye que los resultados obtenidos
en el presente trabajo de Tesis, dedicado al estudio del termoenvejecimiento y
su influencia sobre las propiedades mecanicas de la aleacion AW 7075,
resultan un aporte al conocimiento cientifico/tecnoldgico en el area de ciencia
de materiales, particularmente al de la familia de aleaciones termoenvejecibles
de Al-Zn-Mg-Cu. Ademas, los resultados obtenidos y las conclusiones
derivadas de los mismos, complementan la informacion reportada en la
literatura cientifica, con respecto a la cual se encuentran adecuadamente

vinculados y actualizados.

En lineas generales se pueden considerar alcanzadas las metas

propuestas en el plan original de Tesis.

7.1 Continuidad de la investigacion

Si bien se ha avanzado en el conocimiento del comportamiento de la
aleacion estudiada, es evidente que, dada la complejidad del sistema metalico
bajo estudio, varias discusiones e interrogantes no han quedado totalmente

saldadas, lo que motiva sugerir dar continuidad al presente trabajo.

A continuacion se presentan algunas propuestas a considerar para

enriquecer y complementar la investigacion:

e Explorar las propiedades mecanicas de la aleacion AW 7075 bajo otras
condiciones de ensayo (T, ¢), para el material con presencia de distintas

microestructuras de precipitados termoendurecedores.

e Investigar los procesos de envejecimiento para tiempos mas
prolongados, de forma tal de obtener el panorama completo, es decir,

hasta saturacion.

e Continuar el estudio del comportamiento mecanico del material bajo
esfuerzos de compresion. Comenzando por explorar bajo qué
condiciones experimentales la deformacion plastica se mantiene
homogénea durante el ensayo de compresion uniaxial. Dada la escasez

de resultados acerca de las propiedades mecanicas de aleaciones Al-
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Zn-Mg-(Cu) para distintos tipos de esfuerzo, resulta necesario en

general profundizar su estudio.

e Estudiar la distribucién, tamano, morfologia y estructura de la poblacion
de particulas termoendurecedoras y su evolucion durante diferentes TT
de envejecimiento, utilizando para ello técnicas experimentales como:
HRTEM y SAXS (RX) u otra que se crea adecuada a tal fin. Esto
posiblemente permita, al analizarse junto a los resultados presentados
en el presente trabajo de Tesis, lograr una descripcion muy completa de

la contribucion de precipitados a la resistencia mecanica del material.

e Analizar el efecto de la deformacion plastica (pre-deformacién) sobre la
precipitacion de fases metaestables (cinética y secuencia de
precipitacion) y su influencia en las propiedades mecanicas del material

obtenidas mediante distintos TT de envejecido.

Por dultimo, como wuna linea futura de investigacion, en estrecha
vinculacion con el presente trabajo, se considera que seria interesante abordar
el estudio de aleaciones termoenvejecibles base aluminio reforzadas con
particulas. El interés al respecto radica en que la adicion de una dispersion de
particulas (refuerzo) se espera que mejore aun mas la resistencia mecanica de
la matriz metalica. Ademas, puede que la inclusion de particulas tenga alguna
influencia en las secuencias de precipitacion y en la microestructura de
precipitados obtenible por tratamiento de termoenvejecido [223]-[225], por lo
que seria interesante investigar el comportamiento del sistema. Se valora
conveniente comenzar particularmente por la aleacion 7075 como matriz
metalica, ya que se cuenta con la experiencia y el conocimiento generado en
este trabajo. Para la eleccién de posibles refuerzos debera analizarse en
detalle la informacién disponible en la bibliografia.
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