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RESUMEN

El endurecimiento por precipitacion constituye un mecanismo de fortalecimiento
ampliamente utilizado en aleaciones de aluminio; sin embargo, la determinacién de
las condiciones adecuadas de envejecimiento artificial requiere la realizaciéon de
numerosos ensayos experimentales. En este trabajo se evalué el proceso de
endurecimiento por precipitacion en dos aleaciones prototipo de aluminio fundidas,
P4 y P5, modificadas con Mg, Mn, Cu y Zn, con el propoésito de determinar la
aplicabilidad del modelo matemético de Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov
(JMAK) para estimar la evolucién de la dureza durante el envejecimiento artificial.
Mediante simulacién termodindmica con Thermo-Calc se analizaron las fases de
equilibrio y su distribuciéon en funciéon de la temperatura, estableciendo las
condiciones de tratamiento térmico. Posteriormente, las aleaciones fueron sometidas
a solubilizacion, temple y envejecimiento artificial a 150 °C, 165 °C, 180 °C y 195 °C
durante distintos tiempos.

La respuesta de las aleaciones se evalué mediante ensayos de dureza y tension,
complementados con caracterizacién microestructural mediante microscopia 6ptica,
microscopia electronica de barrido con espectroscopia de dispersiéon de energia
(MEB-EDS) y difraccién de rayos X (DRX). Los resultados de dureza mostraron un
incremento de la dureza hasta alcanzar un maximo, seguido de una disminucién
asociada con el sobreenvejecimiento, observandose una mayor respuesta al
envejecimiento en la aleacion P5. Para la aplicaciéon del modelo JMAK, las curvas
experimentales de dureza fueron ajustadas mediante regresiéon cuadratica y
posteriormente se obtuvieron los pardmetros necesarios para estimar la dureza
maxima y el tiempo requerido para alcanzarla.

La comparacion entre los valores de dureza experimental y los estimados mediante
el modelo mostré una relacion lineal positiva y estadisticamente significativa en las
condiciones estudiadas, aunque el grado de correspondencia dependié de la
temperatura y de la composicion quimica, con una respuesta mas estable para P5.
La caracterizacion mediante MEB-EDS y DRX permiti6 complementar la
interpretacion de los cambios observados en la dureza y corroborar la presencia de
fases e intermetdlicos previamente previstos mediante Thermo-Calc. En conjunto,
los resultados indican que el modelo JMAK presenta una aplicabilidad adecuada
para representar la evolucién del endurecimiento, estimar la dureza maxima y el
tiempo de envejecimiento asociado en las aleaciones prototipo estudiadas.



ABSTRACT

Precipitation hardening is a strengthening mechanism widely used in aluminum
alloys; however, determining suitable artificial aging conditions generally requires
numerous experimental trials. In this study, precipitation hardening was evaluated
in two cast aluminum prototype alloys, P4 and P5, modified with Mg, Mn, Cu, and
Zn, with the aim of assessing the applicability of the Johnson-Mehl-Avrami-
Kolmogorov (JMAK) mathematical model for estimate hardness evolution during
artificial aging. Thermodynamic simulations using Thermo-Calc were performed to
analyze the equilibrium phases and their distribution as a function of temperature,
providing a basis for establishing the heat-treatment conditions. The alloys were
subsequently subjected to solution heat treatment, water quenching, and artificial
aging at 150, 165, 180, and 195 °C for different aging times.

The response of the alloys was evaluated through microhardness and tensile tests,
complemented by microstructural characterization using optical microscopy,
scanning electron microscopy coupled with energy-dispersive X-ray spectroscopy
(SEM-EDS), and X-ray diffraction (XRD). The microhardness results showed an
increase in hardness up to a maximum value, followed by a decrease associated with
overaging, with P5 exhibiting a greater response to artificial aging. To apply the
JMAK model, the experimental hardness curves were fitted using quadratic
regression, after which the parameters required to estimate the maximum hardness
and the corresponding aging time were obtained.

Comparison between the experimental and JMAK-predicted hardness values
showed a positive and statistically significant linear relationship under the
conditions studied. However, the degree of agreement depended on aging
temperature and alloy composition, with P5 exhibiting a more stable response. SEM-
EDS and XRD characterization provided complementary information for
interpreting the changes in hardness and supported the identification of phases and
intermetallic compounds previously predicted by Thermo-Calc. Overall, the results
indicate that the JMAK model is applicable for representing hardness evolution and
estimating the maximum hardness and corresponding aging time in the prototype
alloys studied.
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INTRODUCCION

El endurecimiento por precipitaciéon es uno de los mecanismos mas eficientes para
incrementar la resistencia y dureza mecanica de las aleaciones de aluminio fundidas.
Este mecanismo se basa en la descomposicion controlada de una solucién sélida
sobresaturada (SSSS), obtenida mediante un tratamiento térmico integrado por
etapas de solubilizacién, temple y envejecimiento artificial [1,2]. La eficacia del
proceso de endurecimiento depende de la naturaleza de los precipitados formados,
su coherencia con la matriz, su tamafio, morfologia y distribucion [2,3].

Las aleaciones fundidas de aluminio endurecidas por precipitaciéon son ttiles para
aplicaciones en sectores como el automotriz y el aeroespacial, donde se requiere una
combinacién de baja densidad, alta resistencia mecanica y buena resistencia a la
corrosion [4,5]. El presente trabajo representa la continuacién de un trabajo previo,
en el cual se realiz6 el diseno de aleaciones de aluminio fundidas partiendo de un
material reciclado. La optimizacion de la composicién se realizé utilizando
simulacién termodindmica para estudiar el efecto de la adicién de los elementos
aleantes Mn, Mg, Cu y Zn sobre la estabilidad de fases en el sistema, con el objetivo
de desarrollar composiciones que endurecieran por precipitaciéon después de la
aplicacion de los tratamientos térmicos [1]. Se propusieron dos prototipos de
aleaciones, que fueron fundidas y vaciadas en forma de placas. Las composiciones
obtenidas fueron:

Prototipo P4: Al - 2% Si, 2% Zn, 1.4 % Cu, 1.4 % Mn, 1.3 % Mg, 0.3 % Fe
Prototipo P5: Al-2% Si, 5% Zn, 1.6 % Cu, 1.4 % Mn, 1.3 % Mg, 0.3 % Fe

La presente investigacion se enfoca en estudiar el proceso de precipitacién en los
prototipos desarrollados mediante la realizacion de tratamientos térmicos de
solubilizacién, temple y envejecido artificial. Esta Giltima etapa se realiz6 a diferentes
temperaturas y tiempos para la obtencién de datos que permitan evaluar el grado
de endurecimiento de los prototipos. Posteriormente los datos obtenidos fueron
utilizados en el modelo matemaético de Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov para la
estimacion de la magnitud del endurecimiento de estas aleaciones [6]. Finalmente se
realiz6 una caracterizacion microestructural para establecer una relacion entre la
composiciéon quimica, la microestructura resultante del tratamiento térmico de
envejecido artificial y las propiedades mecanicas finales de dureza de las aleaciones
prototipo de aluminio estudiadas.



JUSTIFICACION

El endurecimiento por precipitacién permite mejorar las propiedades mecanicas de
las aleaciones de aluminio controlando los pardmetros de tiempo y temperatura del
envejecimiento artificial. Sin embargo, la evaluacién del efecto de estas variables
requiere numerosos ensayos experimentales. En este contexto, el estudio del
comportamiento de la dureza durante el envejecimiento artificial de aleaciones
prototipo, obtenidas a partir de una aleacién de aluminio de desecho automotriz
modificada con Mg, Mn, Cu y Zn, en conjunto con la aplicacién del modelo
matematico de Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov (JMAK), permitira relacionar las
condiciones de envejecimiento artificial en una aplicacion real con la respuesta de
endurecimiento durante dicha etapa. Los resultados permitirdn entender mejor el
comportamiento de estas aleaciones y su potencial para su posible aprovechamiento
en aplicaciones industriales.

HIPOTESIS

Las aleaciones prototipo de aluminio fundidas, modificadas con Mg, Mn, Cu y Zn,
presentardn un incremento de dureza asociado con el endurecimiento por
precipitacion durante el envejecimiento artificial, cuya magnitud dependera de las
condiciones de tiempo y temperatura empleadas en dicha etapa; este
comportamiento podra ser estimado mediante el modelo matematico de Johnson-
Mehl-Avrami-Kolmogorov (JMAK).

OBJETIVO

Evaluar el comportamiento del endurecimiento por precipitacion en dos aleaciones
prototipo de aluminio fundidas, modificadas con Mg, Mn, Cu y Zn, mediante
tratamientos de envejecimiento artificial con diferentes condiciones de tiempo y
temperatura, y relacionar la respuesta experimental de dureza con el modelo
matematico de Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov (JMAK) para estimar el
incremento de dureza asociado con la etapa de endurecimiento.



OBJETIVOS ESPECIFICOS

1. Determinar las temperaturas para los tratamientos térmicos de solubilizacion
y envejecido artificial de las aleaciones prototipo de aluminio modificadas
con Mg, Mn, Cu y Zn, mediante el uso de diagramas de fase obtenidos con el
software Thermo-Calc.

2. Realizar tratamientos térmicos de precipitacion en aleaciones prototipo de
aluminio modificadas con Mg, Mn, Cu y Zn; utilizando diferentes
condiciones de tiempo (entre 0.16 - 48 horas) y temperatura (150 °C, 165 °C,
180 °C y 195 °C) para la etapa de envejecimiento artificial.

3. Evaluar la resistencia maxima y la dureza en probetas de aleaciones prototipo
de aluminio modificadas con Mg, Mn, Cu y Zn sometidas a diferentes
condiciones de envejecimiento artificial.

4. Determinar las constantes de la ecuaciéon del modelo Johnson-Mehl-Avrami-
Kolmogorov (JMAK) que sirva para estimar las curvas de endurecimiento de
aleaciones prototipo de aluminio modificadas con Mg, Mn, Cu y Zn
sometidas a diferentes condiciones de envejecimiento artificial.

5. Realizar una caracterizacién microestructural mediante microscopia 6ptica
para cada aleacién prototipo de aluminio modificada con Mg, Mn, Cuy Zn
sometidas a diferentes condiciones de envejecimiento artificial.



CAPITULO 1

FENOMENOS DE ENDURECIMIENTO POR
PRECIPITACION EN ALEACIONES DE
ALUMINIO FUNDIDAS.

1.1 Introduccidn.

El endurecimiento por precipitacion, también conocido como endurecimiento por
envejecimiento, es un mecanismo eficiente para incrementar la resistencia mecanica
y dureza de aleaciones metalicas no ferrosas, particularmente aleaciones de
aluminio fundidas [2]. En este capitulo se presentan los fundamentos del fenémeno
de endurecimiento por precipitacién en aleaciones fundidas incluyendo aspectos
termodinamicos y cinéticos, asi como las caracteristicas microestructurales de las
aleaciones de aluminio fundidas que presentan dicho fenémeno.

1.2 Generalidades de los fendmenos de precipitacion en aleaciones
de aluminio fundidas.

El fenémeno de precipitacién se basa en la descomposiciéon controlada de una
solucién sélida sobresaturada (SSSS), a partir de la cual se forman particulas de
segunda fase finamente dispersas dentro de la matriz sélida [1]. Estas particulas
actian como obstaculos al movimiento de dislocaciones, forzandolas a atravesar o
rodear las particulas precipitadas, provocando asi que el material se endurezca,
como se esquematiza en la Fig. 1.1 [7]. Si las particulas son demasiado resistentes
para que la dislocacion las atraviese, la fuerza tb empuja la dislocacion entre ellas,
curvandola con un radio cada vez menor en contra de su linea de tension. El radio
de esta curvatura alcanza su valor minimo cuando llega a la mitad de la separacién
entre particulas, L; a partir de ese punto, puede expandirse bajo un esfuerzo de
tension menor. La configuracion critica corresponde a una geometria semicircular
de la dislocacién entre las particulas, donde la fuerza total TbL sobre un segmento
de longitud L se equilibra con la fuerza 2T debida a la tensién lineal que acttia a
ambos lados de la region de deformacion (Fig. 1.2) [7].
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Figura 1.2 Posiciones sucesivas de una dislocacion al rodear particulas que obstruyen su
movimiento. La configuracion critica es la de mayor curvatura, mostrada en (b) [7].

La descomposicion de una fase sélida en una o mas fases, puede describirse como
un proceso que ocurre en tres etapas. En la primera se forman los ntcleos de la nueva
fase (precipitados), después ocurre el crecimiento de estos precipitados vy,
finalmente, el engrosamiento de estos sin un cambio significativo en su fraccién
volumétrica [6]. Estas etapas se describen cominmente como transformaciones de
fase en estado solido y constituyen la base para la comprension del fenémeno de
endurecimiento por precipitacion en aleaciones de aluminio.

Para lograr el endurecimiento por precipitaciéon en aleaciones de aluminio se aplica
un tratamiento térmico especifico que consta de tres etapas: solubilizacién, temple y
envejecimiento, esquematizadas en la Fig. 1.3. En esta figura se puede observar que,
durante la etapa de solubilizacién, la aleaciéon se mantiene a una temperatura
elevada (cercana al limite de solubilidad de los elementos de aleacién en la matriz
de aluminio) tipicamente en el intervalo de 470 °C a 550 °C, con el objetivo de
disolver los compuestos intermetalicos de alta concentracion y obtener una solucién
solida (SS) homogénea [1]. Este tratamiento permite eliminar, en gran medida, las
heterogeneidades quimicas generadas durante el proceso de solidificacion, las
cuales son particularmente relevantes en aleaciones fundidas [1].
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Figura 1.3 Etapas del proceso de endurecimiento por precipitacion.

Posteriormente la aleaciéon es sometida a un enfriamiento rapido conocido como
temple, generalmente realizado en agua. El propodsito de esta etapa es retener la
solucion sdlida de alta temperatura en un estado sobresaturado a temperaturas
donde, bajo condiciones de equilibrio, la solubilidad del soluto seria
considerablemente menor; esto es lo que se conoce como soluciéon soélida
sobresaturada (SSSS). La presencia y retencion de esta SSSS es la parte esencial del
tratamiento, ya que permitird que la precipitacion pueda ocurrir durante la etapa
posterior de envejecimiento [2].

La etapa final del tratamiento térmico corresponde al envejecimiento, el cual se
realiza a temperaturas inferiores a la linea de solvus, puede ocurrir a temperatura
ambiente (envejecimiento natural) o a temperaturas elevadas controladas
(envejecimiento artificial), comtiinmente en un intervalo de 150 °C a 250 °C. Durante
esta etapa, la SSSS se descompone de manera progresiva, dando lugar a la formacién
de precipitados que refuerzan la matriz. El tamafio, la densidad y la distribuciéon
espacial de los precipitados determinan en gran medida las propiedades mecénicas
finales de la aleacion [2].

En la préctica industrial, el endurecimiento por precipitacion se aplica comtinmente
mediante tratamientos térmicos estandarizados, entre los que destacan los
tratamientos T4 y T6. En el tratamiento T4, la aleacion es solubilizada, templada y
posteriormente envejecida a temperatura ambiente, mientras que en el tratamiento
T6 el envejecimiento es de tipo artificial y se realiza a una temperatura elevada
(generalmente de 120 °C a 200°C) durante un tiempo controlado [2]. Diversos



estudios han demostrado que estos tratamientos conducen a mejoras significativas
en propiedades mecanicas como la resistencia a la fluencia, la resistencia a la fatiga
y la dureza, siempre que se logre una distribucién adecuada de los precipitados en
la matriz [1, 2].

En el caso de las aleaciones de aluminio fundidas, el control del endurecimiento por
precipitacion adquiere una relevancia particular debido a la presencia de
microsegregaciones y heterogeneidades quimicas generadas durante la
solidificacién. Estas caracteristicas pueden influir en la respuesta al tratamiento
térmico y en la uniformidad de la microestructura endurecida. Por ello, el
tratamiento de solubilizacién y el disefio adecuado del ciclo de envejecimiento
resultan criticos para maximizar el potencial de endurecimiento y garantizar que las
aleaciones mantengan la estabilidad de las propiedades mecanicas durante su vida
atil en servicio [1, 4].

Desde el punto de vista mecanico, el endurecimiento por precipitacién en las
aleaciones de aluminio se explica por la interacciéon entre las dislocaciones y las
particulas precipitadas. Dependiendo de su tamafio, coherencia y distribucién, los
precipitados pueden ser cortados por las dislocaciones o rodeados por estas
mediante mecanismos de arqueo, incrementando asi el esfuerzo necesario para que
ocurra la deformacion plastica. En este sentido, el endurecimiento por precipitacion
se distingue por su alta eficiencia, ya que permite obtener incrementos significativos
de resistencia sin comprometer de manera severa la ductilidad del material [4, 5].

En la Fig. 1.4 se muestra de manera esquemética la evolucién de las propiedades
mecénicas de dureza y resistencia para aleaciones de aluminio a lo largo del proceso
de envejecimiento. Se puede observar que las mejores propiedades mecanicas se
obtienen cuando se presenta el pico de envejecimiento, que es donde ocurre la
6ptima dispersiéon de las particulas. Posteriormente, las propiedades mecéanicas
comienzan a disminuir debido al sobreenvejecimiento de la aleacién. Este fenémeno
ocurre cuando el material permanece expuesto durante un tiempo prolongado a una
determinada temperatura, lo que favorece el engrosamiento de los precipitados y
reduce la efectividad del endurecimiento.
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Figura 1.4 Evolucion de la dureza y la resistencia mecinica en
funcion del tiempo de envejecimiento.

No todas las aleaciones de aluminio responden favorablemente a este tratamiento
térmico. Para que una aleacion sea susceptible al endurecimiento por precipitacion,
deben cumplirse ciertos requisitos fundamentales: la presencia de una solubilidad
parcial de los elementos de aleacién en la matriz de aluminio, una solubilidad
maxima elevada a altas temperaturas y una disminucién apreciable de la solubilidad
al reducir la temperatura [2,6]. Las aleaciones que cumplen estas condiciones se
clasifican como aleaciones tratables térmicamente y abarcan, entre otras, las series
2xxx, 6xxx y 7xxx de acuerdo con la nomenclatura industrial establecida [6].

Diversos estudios han demostrado que la adicién de elementos aleantes como Zn,
Mg y Cu en aleaciones de aluminio puede incrementar significativamente las
propiedades mecanicas mediante el endurecimiento por precipitacion. En
particular, en aleaciones del sistema Al-Zn-Mg-Cu (serie 7xxx), se han reportado
incrementos en el limite elastico que pueden superar el 200 % - 300 % con respecto
al estado solubilizado, alcanzando valores superiores a 400 MPa - 600 MPa en
condiciones de envejecimiento 6ptimo [8]. De manera similar, la dureza puede
incrementarse por encima del doble en comparacién con el estado templado,
dependiendo de la fraccién volumétrica y distribucion de los precipitados formados

[6].

El efecto de cada elemento aleante no es independiente, sino que esta fuertemente
acoplado. El Zn y Mg favorecen la formacién de precipitados tipo n (MgZn,),
responsables del principal endurecimiento; mientras que el Cu contribuye a la
estabilidad térmica de los precipitados y modifica la secuencia de precipitacion,



favoreciendo la formacién de fases metaestables més resistentes. Por su parte,
elementos como el Mn pueden influir indirectamente mediante la formacién de
dispersoides, los cuales son particulas finas y térmicamente estables que se forman
durante tratamientos térmicos de homogeneizacién y cuya funcién principal es
inhibir la recristalizacién, controlar el crecimiento de grano y mejorar la estabilidad
microestructural de la aleaciéon. Estos dispersoides, que suelen corresponder a
particulas ricas en Al-Mn o Al-Mn-Fe-Si, también pueden afectar la distribucién de
soluto y la cinética de precipitacion [9].

En conjunto, los efectos anteriores permiten disefiar aleaciones con respuestas
mecdnicas altamente optimizadas mediante el control del tratamiento térmico [6].
La naturaleza, tamafio, distribucion y estabilidad de los precipitados determinan en
gran medida la respuesta mecénica del material, por lo que su control mediante la
composicion quimica y los tratamientos térmicos resulta fundamental para
optimizar el desempefio de la aleacién. En este contexto, la comprension de los
fenémenos termodindmicos, cinéticos y microestructurales asociados a la
precipitacién constituye la base para el andlisis de los mecanismos de
endurecimiento.

1.3 Fundamentos termodinamicos del proceso de precipitacion.

El proceso de endurecimiento por precipitacién en aleaciones de aluminio depende
de la estabilidad de las fases presentes y de la fuerza impulsora para la formaciéon
de precipitados. Desde un punto de vista termodindmico, la precipitaciéon representa
la descomposicion espontanea de una SSSS hacia un estado de menor energia libre
que es mas estable, mediante la formacién de una o mds fases secundarias
enriquecidas en soluto y mas estables desde el punto de vista termodinamico [4,5].

La comprension de este comportamiento requiere analizar la naturaleza de la SSSS,
asi como la contribucién de la energia libre volumétrica (AG,), la energia interfacial
y la energia de deformacion eléstica asociadas a la formacién de precipitados.
Asimismo, resulta necesario considerar el papel que desempefia la coherencia entre
los precipitados y la matriz de aluminio, ya que esta influye tanto en la estabilidad
de las fases formadas como en la evolucion de las secuencias de precipitacion [3].

1.3.1 Solucion solida sobresaturada y estado metaestable.

La condicién inicial para que ocurra la precipitacion es la obtencién de una solucién
solida sobresaturada (SSSS). Este estado se logra mediante un tratamiento de



solubilizacion, en el cual la aleacion se calienta a una temperatura préxima al limite
maximo de solubilidad de los elementos de aleacién, generalmente en el intervalo
de 470 °C a 550 °C, que es lo suficientemente elevado para disolver completamente
las fases secundarias ricas en soluto dentro de la matriz de aluminio [24].
Posteriormente, el material se somete a un enfriamiento rapido o temple con el fin
de retener a los d&tomos de soluto en solucién sélida a temperaturas donde, en
condiciones de equilibrio, su solubilidad seria limitada.

La SSSS representa un estado termodindmicamente inestable, ya que contiene una
concentraciéon de soluto mayor a la permitida por el equilibrio a la temperatura
ambiente o de envejecimiento [2]. Esta condicion implica que el sistema posee una
energia libre mayor que la correspondiente a un estado en equilibrio, lo que genera
una fuerza motriz para la precipitaciéon, la cual se manifiesta durante el
envejecimiento mediante la redistribucién de los atomos de soluto y la formaciéon
progresiva de precipitados [1].

El grado de sobresaturacion alcanzado tras el temple influye en la magnitud de la
fuerza motriz para la precipitacion y en la evolucién posterior de los precipitados.
Una mayor sobresaturacién implica una mayor diferencia de energia libre entre el
estado inicial y el estado precipitado, lo que favorece la formacién de nuevas fases
durante el envejecimiento [1].

La formacién de un nuevo precipitado implica también la creaciéon de una interfaz
entre la matriz y la fase precipitada, lo cual incrementa la energia del sistema debido
a la energia interfacial asociada [3]. Como resultado, la nucleacién de un precipitado
esta controlada por la competencia entre la reducciéon de energia libre volumétrica y
el aumento de energia superficial. Finalmente, para que un ntcleo sea estable y
pueda crecer, debe superar una barrera energética critica que esta asociada a un
tamafio minimo, conocido como radio critico de nucleacién [9].

Este balance energético explica por qué, en las primeras etapas del envejecimiento,
suelen formarse precipitados de tamafio pequefio y alta coherencia con la matriz.
Las fases coherentes presentan una menor energia interfacial, lo que reduce la
barrera energética para la nucleacién y favorece su formacion frente a fases estables
pero incoherentes [9]. En consecuencia, el sistema evoluciona inicialmente a través
de una serie de fases metaestables antes de alcanzar el equilibrio termodinamico.



1.3.2 Estabilidad, coherencia y formacion de fases metaestables.

La transformacion de la SSSS no ocurre de manera directa hacia la fase de equilibrio,
sino que suele involucrar la aparicion de estados intermedios metaestables que se
forman preferentemente debido a que presentan menores barreras energéticas para
su nucleacion y crecimiento. La coherencia entre el precipitado y la matriz
contribuye a reducir la energia interfacial, facilitando la nucleacién. Sin embargo,
introduce una energia de deformacion eldstica adicional asociada a la distorsiéon de
la red cristalina que influyen tanto en la energia del sistema como en la interaccién
con las dislocaciones [10]. El equilibrio entre estos factores determina la estabilidad
relativa de los distintos tipos de precipitados, los cuales pueden clasificarse desde el
punto de vista cristalografico en coherentes, semicoherentes e incoherentes en
funcién de su relaciéon estructural con la matriz de aluminio.

Los precipitados coherentes presentan una correspondencia cristalografica continua
con la matriz, lo que implica que los planos atémicos son continuos a través de la
interfase. Esta condicién genera campos de deformacion elastica debido a la
diferencia de los pardmetros de red, los cuales al interactuar con las dislocaciones
contribuyen significativamente al endurecimiento [10,11]. En el caso de los
precipitados semicoherentes, la coherencia se mantiene parcialmente mediante la
introduccion de dislocaciones de desajuste en la interfase, lo que reduce la energia
elastica acumulada. Finalmente, los precipitados incoherentes no presentan
correspondencia cristalografica con la matriz, por lo que la interfaz es
completamente discontinua. Aunque estos precipitados son mas estables
termodinamicamente, su contribucién al endurecimiento es menor en comparacion
con los coherentes, ya que interactian con las dislocaciones principalmente
mediante mecanismos de rodeo (Orowan), en lugar de ser cortados [3,9].

La apariciéon de fases metaestables durante la precipitaciéon es una caracteristica
distintiva de las aleaciones de aluminio endurecibles por precipitacién. Estas fases,
como las zonas de Guinier-Preston (de alta coherencia) o los precipitados
semicoherentes e incoherentes son favorecidas debido a su baja energia interfacial y
a su buena compatibilidad cristalografica con la matriz [3]. Conforme avanza el
envejecimiento y aumenta la temperatura o el tiempo de tratamiento, los
precipitados tienden a crecer y a perder coherencia con la matriz, dando lugar a fases
maés estables termodindmicamente pero menos efectivas para el endurecimiento.

La transicion de precipitados coherentes a incoherentes durante el envejecimiento
estd relacionada con el pico de endurecimiento y con la disminucion de las



propiedades mecénicas durante el sobreenvejecimiento debido a la menor
interaccion entre las dislocaciones y los precipitados. Esta etapa de
sobreenvejecimiento se caracteriza por el engrosamiento de los precipitados
(coarsening) y el incremento del espaciamiento entre estos debido a fenémenos
difusivos. Como resultado se observa la reducciéon progresiva de la dureza y la
resistencia mecanica respecto a los valores maximos alcanzados durante el pico de
envejecimiento [1,4].

En aleaciones de aluminio multicomponente, la presencia simultdnea de los
elementos de aleacion modifica la estabilidad relativa de las fases y las
transformaciones termodindmicamente posibles dentro del sistema. Las
interacciones soluto-soluto, la competencia entre distintas fases y la formacién de
complejas secuencias de precipitacion como las que se muestra en la Fig. 1.5, donde
se presentan las secuencias de precipitacion observadas para distintas aleaciones de
aluminio, hacen que el analisis termodinamico sea esencial para comprender el
comportamiento del material y para establecer su modelado matematico.

P T I N
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Figura 1.5 Esquema conceptual de la secuencia de precipitacion en aleaciones de aluminio
endurecibles térmicamente.



1.4 Simulacion termodinamica mediante Thermo — Calc.

La simulacién termodindmica computacional se ha convertido en una herramienta
fundamental para el disefio y desarrollo de materiales, ya que permite estimar el
comportamiento de sistemas multicomponente sin la necesidad de realizar un
namero excesivo de experimentos. En el caso de las aleaciones de aluminio
endurecibles por precipitacion, estas herramientas permiten evaluar la estabilidad
de fases, determinar temperaturas caracteristicas del sistema y analizar la influencia
de la composicion quimica sobre la evolucién microestructural durante los
tratamientos térmicos [2].

Uno de los programas mas utilizados para este propoésito es Thermo-Calc, que es un
software especializado en calculos termodindmicos que emplea la metodologia
CALPHAD (Calculation of Phase Diagrams). Este enfoque combina modelos
termodinamicos con bases de datos experimentales para describir matematicamente
la energia libre de Gibbs de las fases presentes en un sistema y, mediante
procesamientos de minimizacién de energia, determinar las condiciones de
equilibrio termodinamico [12].

La metodologia CALPHAD se basa en la representacion matematica de las
propiedades termodindmicas de cada fase como funciones de la temperatura,
presién y composicion quimica. A partir de estos modelos, es posible calcular
diagramas de fases, composiciones de equilibro, fracciones de fase y otras

propiedades termodindmicas relevantes para el estudio de materiales complejos
[13].

Thermo-Calc integra diversos moédulos especializados que permiten abordar
diferentes fendmenos metaltrgicos mediante simulaciéon computacional. Cada uno
de estos médulos utiliza informacién termodinamica proveniente de bases de datos
CALPHAD y modelos fisicos especificos para resolver problemas asociados al
equilibrio de fases, difusioén, solidificacién y precipitacion [14]. Una de las
principales ventajas de Thermo-Calc es que permite extrapolar informacién
obtenida en sistemas binarios y ternarios hacia sistemas multicomponente, como las
aleaciones de aluminio modificadas con Zn, Cu, Mg y Mn empleadas en el presente
trabajo para analizar el efecto de modificaciones composicionales sobre la
estabilidad de fases y los intervalos de transformacion [15].



En aleaciones endurecibles por precipitaciéon, la simulacién termodinamica
proporciona informacion relacionada con la estabilidad de fases, los limites de
solubilidad y las transformaciones de equilibrio que pueden ocurrir durante los
tratamientos térmicos. Esta informacion resulta particularmente ttil para identificar
las fases potencialmente presentes en la aleacién y para interpretar posteriormente
los fenémenos de precipitacion observados experimentalmente [16].

1.5 Cinética del proceso de precipitacion en aleaciones de aluminio.

El endurecimiento por precipitaciéon no solo esta determinado por consideraciones
termodindmicas, sino también por la cinética del proceso, la cual gobierna la
velocidad a la que ocurren los distintos eventos microestructurales durante el
envejecimiento. La cinética de precipitacion describe la evolucién temporal de la
nucleacion, el crecimiento y el engrosamiento de los precipitados, etapas que
determinan la distribucién, tamafio y densidad de las fases secundarias formadas en
la matriz de aluminio. El control de estos fenémenos es fundamental para alcanzar
una microestructura éptima que maximice el endurecimiento [17].

Desde el punto de vista cinético, la precipitacién en aleaciones de aluminio es un
proceso controlado principalmente por la difusiéon de atomos de soluto en la matriz
y por la disponibilidad de sitios favorables para la nucleacién [3,11]. La temperatura
de envejecimiento, el grado de sobresaturacion y la presencia de defectos cristalinos
influyen de manera significativa en la velocidad de cada una de las etapas del
proceso de precipitaciéon. Dada la complejidad de los mecanismos involucrados en
el endurecimiento por precipitacion, el andlisis cinético resulta indispensable para
el desarrollo de modelos matematicos orientados a representar y estimar el
comportamiento mecénico de este fenémeno.

1.5.1 Nucleacion de precipitados.

La nucleacién corresponde a la etapa inicial del proceso de precipitacion y consiste
en la formacion de pequefios agregados estables de atomos de soluto dentro de la
matriz de aluminio. Para que un nicleo sea estable y pueda crecer, debe alcanzar un
tamafio critico que le permita superar la barrera energética asociada a la formacién
de la interfase matriz-precipitado. Desde el punto de vista cinético, la nucleaciéon
estd gobernada por la probabilidad de que los 4tomos de soluto se agrupen de
manera favorable y por la tasa de difusién atémica [2].



En las aleaciones de aluminio, la nucleacién puede ocurrir de manera homogénea o
heterogénea. La nucleaciéon homogénea tiene lugar dentro del volumen de la matriz
y requiere una sobresaturacion elevada, debido a la alta barrera energética asociada
a la creacion de una nueva interfase [3,9]. En contraste, la nucleacién heterogénea
ocurre en sitios preferenciales como dislocaciones, limites de grano, interfaces de
fases preexistentes o regiones con alta densidad de defectos cristalinos. Estos sitios
reducen la energia requerida para la formaciéon del ndcleo, incrementando de
manera significativa la tasa de nucleacién.

En aleaciones de aluminio fundidas, la nucleacién heterogénea adquiere especial
importancia debido a la presencia de segregaciones quimicas y heterogeneidades
microestructurales generadas durante la solidificacién. Estas regiones pueden
actuar como sitios preferenciales para la nucleaciéon de precipitados durante el
envejecimiento, dando lugar a una distribucién no uniforme de las fases
endurecedoras. La densidad de nucleos formados durante esta etapa influye
directamente en el espaciamiento entre los precipitados y, por lo tanto, en la
resistencia mecénica alcanzada [1].

1.5.2 Crecimiento de precipitados.

Una vez que los ntcleos superan el tamafio critico, el proceso de precipitacion
contintia mediante el crecimiento de los precipitados que aumentan su tamafio a
expensas de la matriz circundante, reduciendo progresivamente la sobresaturacion
del sistema. Esta etapa esta controlada principalmente por la difusién de &tomos de
soluto desde la matriz hacia el precipitado, impulsada por gradientes de
concentraciéon. La velocidad de crecimiento depende de factores como la
temperatura de envejecimiento, el coeficiente de difusiéon de los solutos y la
composiciéon quimica de la aleacién [9].

En esta etapa los precipitados coherentes generan campos de deformacion elastica
que pueden influir tanto en la cinética de crecimiento como en la interaccién con
dislocaciones. En muchos sistemas de aluminio, los precipitados metaestables
coherentes o semicoherentes dominan el endurecimiento durante esta fase del
envejecimiento [18]. El control del crecimiento es esencial para alcanzar el pico de
endurecimiento ya que un crecimiento excesivo conduce a la pérdida de coherencia
y a la disminuciéon de la efectividad de los precipitados como obstaculos al
movimiento de dislocaciones [19]. Por ello para optimizar las propiedades
mecénicas del material es critica la seleccién adecuada de la temperatura y el tiempo
de envejecimiento.



1.5.3 Engrosamiento o maduracion de Ostwald.

En etapas avanzadas del envejecimiento, cuando la sobresaturaciéon del sistema se
ha reducido significativamente, el proceso de precipitacién entra en una fase
conocida como engrosamiento o maduracion de Ostwald. Durante esta etapa, los
precipitados de menor tamafio tienden a disolverse, mientras que los de mayor
tamafio contindan creciendo. Este fendémeno ocurre debido a diferencias en la
energia quimica asociada a la curvatura de los precipitados, lo que favorece la
estabilidad de particulas de mayor tamafio.

El engrosamiento conduce a una reduccion en la densidad de precipitados y a un
aumento en el espaciamiento entre ellos, lo cual se traduce en una disminucién de
la resistencia mecanica del material [20]. Este comportamiento explica la pérdida de
dureza y resistencia observada durante el sobreenvejecimiento de las aleaciones de
aluminio.

Desde un punto de vista cinético, el engrosamiento es un proceso controlado por
difusion y ha sido descrito mediante teorias cldsicas, como la teoria de Lifshitz-
Slyozov-Wagner (LSW) [19], que relaciona el crecimiento de los precipitados con el
tiempo de envejecimiento. Aunque la teoria LSW proporciona una descripcion
idealizada del engrosamiento, en sistemas reales de aleaciones multicomponente
pueden presentarse desviaciones debido a interacciones complejas entre solutos,
coherencia parcial de los precipitados y a los campos de deformacion elastica
generados por las diferencias de parametro de red entre la matriz y las fases
precipitadas. Estas consideraciones hacen necesario el uso de modelos mas
avanzados para describir la evolucién microestructural durante esta etapa.

1.5.4 Implicaciones cinéticas en el endurecimiento por precipitacion y su
modelado.

La evolucién cinética de la precipitaciéon tiene implicaciones directas en el
endurecimiento de las aleaciones de aluminio. La resistencia mecénica alcanzada en
un determinado estado de envejecimiento depende del equilibrio entre la densidad
de precipitados, su tamafio, su coherencia con la matriz y su distribucién espacial.
Por ello, el control de la cinética del proceso resulta fundamental para el disefio de
tratamientos térmicos y para la optimizacion de las propiedades mecénicas [11].

Desde el punto de vista del modelado matematico, la descripcién de la nucleacion,
el crecimiento y el engrosamiento constituye la base para el desarrollo de modelos



cinéticos capaces de estimar la evolucion del endurecimiento por precipitaciéon. En
particular, el modelo de Johson-Mehl-Avrami-Kolmogorov (JMAK) ha sido
ampliamente utilizado para analizar transformaciones de fases en funcién del
tiempo y la temperatura, permitiendo relacionar la fracciéon transformada con los
mecanismos cinéticos que gobiernan la precipitacion. La aplicacion de este modelo
proporciona informacién sobre pardmetros asociados a la nucleacién y crecimiento
de precipitados, contribuyendo a la comprensién de la evolucién microestructural y
de los cambios en las propiedades mecanicas observados durante el envejecimiento
[11,20].

1.6 Caracteristicas microestructurales de aleaciones de aluminio
endurecidas por precipitacion.

La microestructura de las aleaciones de aluminio endurecibles por precipitacion esta
formada por una matriz de aluminio (a-Al) que contiene distintos tipos de particulas
distribuidas a diferentes escalas de tamafio. Entre ellas se encuentran los
precipitados nanométricos responsables del endurecimiento por precipitacién y las
particulas intermetalicas de mayor tamafio, formadas durante el proceso de
solidificacion. La presencia de las fases intermetélicas dependen tanto de la
composicion quimica como de las condiciones del tratamiento térmico aplicado
[2,21].

Los precipitados responsables del endurecimiento suelen presentar dimensiones del
orden de algunos nanémetros y, debido a su reducido tamafio, generalmente no
pueden observarse mediante microscopia 6ptica (MO) convencional ni microscopia
electréonica de barrido (MEB). Su caracterizaciéon suele realizarse mediante
microscopia electrénica de transmisién (MET), ya que esta técnica permite evaluar
su tamafio, morfologia, distribucion y grado de coherencia con la matriz de aluminio
[19].

Por otra parte, las particulas intermetdlicas de mayor tamafio si pueden observarse
mediante MEB y son comunes en aleaciones de aluminio fundidas. Estas particulas
suelen encontrarse distribuidas en regiones interdendriticas y presentan diversas
morfologias, como particulas poligonales, alargadas o ramificadas, conocidas
comuinmente como “escritura china”, asociadas principalmente a compuestos ricos



en Fe, Mn y Si. Aunque estas particulas no participan directamente en el mecanismo
de endurecimiento por precipitacién, influye en la respuesta mecénica, la resistencia
al dafio y la estabilidad microestructural del material [22].

Otra caracteristica importante de estas aleaciones es la coexistencia de particulas con
diferentes tamafios y funciones dentro de la misma microestructura. Mientras los
precipitados nanométricos controlan el endurecimiento mediante su interaccion con
las dislocaciones, las particulas intermetélicas y los dispersoides contribuyen al
control de la recristalizaciéon, la estabilidad térmica y el refinamiento
microestructural. Debido a esta complejidad, la caracterizacién microestructural
suele realizarse mediante técnicas complementarias como microscopia electrénica
de barrido (MEB), espectroscopia por dispersiéon de energia (EDS) y difraccién de
rayos X (DRX), las cuales permiten identificar las fases presentes y relacionar su
evolucién con el comportamiento mecanico de la aleacion [2,23].



CAPITULO 2

MODELOS MATEMATICOS PARA EL
ENDURECIMIENTO POR PRECIPITACION EN
ALEACIONES DE ALUMINIO FUNDIDAS

2.1 Introduccion.

Debido a que en las aleaciones de aluminio multicomponente pueden coexistir
diferentes mecanismos de endurecimiento, es necesario utilizar un enfoque integral
para el modelado matematico de su proceso de endurecimiento [1]. El uso de
modelos como el de Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov, Shercliff-Ashby vy
Kampmann-Wagner permiten establecer, ademés de la evoluciéon de la fraccion
transformada o de la microestructura, una relacién cuantitativa entre las variables
del tratamiento térmico y la respuesta mecanica observada experimentalmente. En
el presente capitulo se describen las bases tedricas de los principales modelos
matematicos que existen para aleaciones de aluminio fundidas. Se hace énfasis en el
modelo Johson-Mehl-Avrami-Kolmogorov (JMAK), el cual ha mostrado ser facil de
utilizar en procesos de tratamiento térmico a nivel industrial.

2.2 Aspectos generales de los modelos matematicos para los
procesos de precipitacion en aleaciones de aluminio fundidas.

En las aleaciones de aluminio endurecibles por precipitacion, el desarrollo de
modelos matematicos ha cobrado gran importancia debido a la fuerte dependencia
de las propiedades mecanicas con la morfologia, distribucién y tamafio de los
precipitados formados durante el envejecimiento. La posibilidad de estimar estas
variables mediante modelos matematicos permite optimizar los tratamientos
térmicos y reducir el nimero de experimentos para desarrollar aleaciones con
mejores propiedades mecanicas [1]. Las técnicas de modelado matematico son
ampliamente utilizadas para describir los cambios en el valor del esfuerzo de
cedencia o en la dureza debido al endurecimiento.



Un modelo global para el endurecimiento por precipitacion puede definirse como
una relacion matematica basada en principios fisicos y termodinamicos entre las
variables del proceso (composiciéon de la aleacién, temperatura y tiempo del
tratamiento térmico) y las propiedades resultantes en el material (resistencia o
dureza) [6]. Generalmente la aplicacion de los modelos que existen en la literatura
es sencilla, sin embargo, primero debe de hacerse la calibracién de cada modelo a
partir de datos experimentales, lo cual implica tiempo y ciertas complejidades
técnicas [1]. Diversos enfoques han sido propuestos para modelar la precipitacion
en aleaciones de aluminio. En términos generales, estos modelos pueden clasificarse
en tres categorias principales:

1. Modelos de proceso, que integran la evoluciéon microestructural con la
resistencia mecénica del material, como el modelo propuesto por Shercliff y
Ashby [24].

2. Modelos numéricos de microestructura, que describen simultdneamente
nucleacién, crecimiento y engrosamiento de precipitados considerando la
distribucion de tamafio de particulas, como el modelo de Kampmann-
Wagner [25].

3. Modelos cinéticos analiticos, que describen la fraccién transformada
mediante expresiones matematicas simplificadas, como el modelo de
Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov (J]MAK) [6].

El estudio de la cinética de precipitacion estd asociada a los procesos de nucleaciéon
y crecimiento que predominan en las aleaciones de aluminio sobresaturadas [26]. La
cinética de las transformaciones de fase isotérmicas a través de la nucleacion y el
crecimiento ha sido descrita a menudo por el modelo de JMAK, el cual postula que
la nucleacién se produce de forma aleatoria y que el crecimiento es homogéneo [6].

2.3 Modelo de Shercliff-Ashby.

Este modelo busca establecer una relacion cuantitativa entre la evolucion
microestructural y la respuesta mecanica del material después de un tratamiento
térmico de envejecimiento artificial a distintos tiempos y temperatura. Para ello,
integra diferentes fenémenos fisicos, principios termodindmicos, cinética y
mecanica del movimiento de dislocaciones dentro de una formulacién matematica
que permiten estimar el comportamiento del material [24].



Este modelo se desarrolla a partir de una serie de componentes, més conocidos como
submodelos fisicos que describen la evolucién de la concentracién de soluto en la
matriz, la formacién y crecimiento de precipitados, el fenémeno de maduracion de
Ostwald y los mecanismos de endurecimiento asociados a la interaccién entre
precipitados y dislocaciones. La combinacién de estos submodelos permite estimar
la evolucién de la resistencia mecanica durante el envejecimiento isotérmico de
aleaciones endurecibles por precipitaciéon [24,1]. De manera general, la resistencia
mecanica de la aleaciéon puede expresarse como la suma de las contribuciones
asociadas a los diferentes mecanismos de endurecimiento:

0y = 0; + Adgs + Aoy (2.1)
Donde oy es el limite eléstico de la aleacion, o; representa la resistencia intrinseca de
la matriz, Aoss corresponde a la contribucién del endurecimiento por solucién sélida
y Aoy representa la contribuciéon del endurecimiento por precipitaciéon. Para
calcular estas contribuciones, el modelo emplea diferentes expresiones matematicas
que describen la evolucion de variables microestructurales durante el
envejecimiento. Entre los principales submodelos considerados se encuentran:

a) El crecimiento de la fraccién volumétrica del precipitado y la disminucién de
la concentracion del soluto con el tiempo durante las etapas iniciales de la
precipitacion.

b) La dependencia de la fracciéon volumétrica en equilibrio del precipitado con
respecto a la temperatura de envejecimiento.

c) Elengrosamiento del precipitado por crecimiento competitivo y maduracion
de Ostwald.

d) La contribuciéon de la soluciéon sélida a la resistencia.

e) La contribucién de los precipitados cizallables a la resistencia.

f) La contribucién de los precipitados no cizallables a la resistencia.

Después de la aplicacion de tratamientos térmicos de solubilizaciéon y temple, la
aleacion presenta una solucion sélida sobresaturada. Durante el envejecimiento, la
concentraciéon promedio de soluto en la matriz ¢(t), disminuye exponencialmente
conforme ocurre la precipitacion [3,24]. La cinética inicial de precipitacion propuesta
en el modelo sigue la variacién temporal de la concentracién y se expresa como:

c(t) = c, + (c; — c.)exp (— i) (2.2)
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Donde:

C; es la concentracion inicial de soluto.

C, es la concentracion de equilibrio a la temperatura de envejecimiento.
71 es una constante de tiempo dependiente de la temperatura.

2.4 Modelo de Kampmann-Wagner (KWN).

Este modelo numérico describe un enfoque avanzado para describir la cinética de
precipitacién y el endurecimiento resultante en aleaciones de aluminio. A diferencia
de otros modelos, este modelo permite describir la distribucién del tamafio de
particula (Particle Size Distribution, PSD) en el tiempo, tratando simultaneamente los
procesos de nucleacién, crecimiento y engrosamiento. El modelo se divide en dos
moédulos integrados: un modelo de microestructura (cinética de precipitacién) y un
modelo de resistencia mecanica [25,1].

Este modelo fue desarrollado originalmente por Kampmann y Wagner para estudiar
transformaciones de fase controladas por difusién y posteriormente se aplicé con
éxito a diversas aleaciones de aluminio de las series 2xxx, 6xxx y 7xxx [1]. Su
principal ventaja radica en que considera la distribucién completa de tamafios de
particulas en lugar de emplear un tnico radio promedio, lo que permite una
representacion mas realista de la evolucion microestructural.

El enfoque KWN divide la poblacion de precipitados en multiples clases de tamafio
y calcula, para cada intervalo de tiempo, la formacién de nuevos precipitados, el
crecimiento o disolucién de las particulas existentes y los fendémenos de
engrosamiento [25]. De esta manera, la distribucién de tamafios evoluciona
continuamente conforme avanza el tratamiento térmico, y la velocidad de
crecimiento de una particula esférica puede expresarse mediante:

YTaT -G (23)

Donde 7 es el radio de la particula, D es el coeficiente de difusion del soluto en la
matriz, C representa la concentraciéon promedio de soluto en la matriz, Ci es la
concentracion en la interfaz particula - matriz y C, corresponde a la concentraciéon
controlado por difusion de los precipitados durante el envejecimiento. La



formulacion del modelo se basa en tres mecanismos fundamentales de la
precipitacion:

* Nucleacién: asociada a la formacién de nuevos precipitados a partir de una
solucion solida sobresaturada.

* Crecimiento: asociado al transporte difusivo de soluto desde la matriz hacia
las particulas ya formadas.

* Engrosamiento o coarsening: proceso mediante el cual los precipitados de
menor tamafio se disuelven y los de mayor tamafio contintian creciendo para
reducir la energia libre total del sistema.

Ademas de estimar la evoluciéon microestructural, el modelo puede complementarse
con modelos de endurecimiento para estimar algunas propiedades mecanicas como
el limite elastico o la dureza. Para ello, considera las contribuciones del
endurecimiento por solucion sélida y del endurecimiento por precipitacion,
relacionando la distribuciéon de tamafos de particulas con la interacciéon entre

precipitados y dislocaciones [26].

Debido a su capacidad para describir simultdaneamente la nucleacién, crecimiento y
engrosamiento de precipitados, el modelo KWN constituye una de las bases teéricas
empleadas en herramientas computacionales modernas como TC-PRISMA de
Thermo-Calc, que se utiliza para simular la evolucién microestructural durante
tratamientos térmicos de envejecimiento [27].

2.5 Modelo de Johnson~Melh~Avrami~Kolmogorov (JMAK).

Este modelo es ampliamente utilizado para describir la cinética de transformaciones
de fase controladas por procesos de nucleaciéon y crecimiento, incluyendo la
precipitacién en aleaciones de aluminio endurecibles por envejecimiento. El
desarrollo de este modelo asume que la nucleacién ocurre de manera aleatoria en el
volumen del material y que el crecimiento de las particulas es isotrépico y
controlado por difusiéon [6]. El modelo asume que la transformacién ocurre
mediante la formacion de ntcleos distribuidos aleatoriamente dentro de una matriz
y que estos crecen a una velocidad determinada hasta consumir progresivamente la
fase original. En su forma general, la ecuacion JMAK se expresa como:

X =1—exp(—kt") (2.4)



Donde X representa la fraccion transformada, k es la constante cinética dependiente
de la temperatura, 1 es el exponente de Avrami y ¢t es el tiempo, el cual esta
relacionado con el mecanismo de nucleacién y crecimiento de los precipitados.

La ecuacion JMAK estima una evoluciéon de la transformacion sigmoidal,
caracterizada por una etapa inicial lenta asociada a la nucleacién, una etapa
intermedia de crecimiento acelerado y una etapa final donde la velocidad de
transformacién disminuye conforme se reduce la cantidad de material disponible
para transformarse. Esta forma caracteristica ha permitido que el modelo sea
ampliamente utilizado para describir fendmenos metaltrgicos como
recristalizacion, precipitacion y transformaciones sélido-sélido [28].

Uno de los pardmetros mas importantes del modelo es el exponente de Avrami n,
ya que proporciona informacién sobre los mecanismos que controlan la
transformacioén. Su valor depende tanto de la velocidad de nucleacién, como de la
dimensionalidad del crecimiento de las particulas transformadas [6]. De manera
general, valores bajos de n suelen asociarse a procesos controlados por difusion o
nucleacion limitada, mientras que valores elevados pueden indicar nucleaciéon
continua y crecimiento tridimensional de las particulas. Debido a ello, el pardmetro
n es frecuentemente utilizado para analizar la cinética de precipitacién y comparar
distintos sistemas de aleacion [6,28].

Aunque el modelo JMAK fue desarrollado originalmente para describir la formacion
de una Ginica fase a partir de otra fase matriz, diversos estudios han demostrado que
también puede utilizarse para describir la precipitaciéon en aleaciones de aluminio
endurecibles por envejecimiento [6]. En estos materiales, la precipitacion suele
involucrar la formacién simultdnea o superpuesta de diferentes precipitados
metaestables, lo que inicialmente pareceria contradecir las hipétesis del modelo. Sin
embargo, se ha demostrado que la fracciéon volumétrica total de precipitados sigue
adecuadamente el comportamiento estimado por la ecuacion JMAK aun cuando
coexistan diferentes tipos de precipitados.

Lo anterior se debe a que las distintas fases precipitan a partir de los mismos
elementos de aleacién y compiten por el consumo del soluto disponible en la matriz.
Como consecuencia, la evoluciéon global de la precipitacion puede describirse
mediante una tnica ecuacién cinética equivalente [28]. Esta caracteristica permite
que el modelo JMAK se utilice exitosamente para describir la cinética de
endurecimiento por precipitacion en sistemas Al-Mg-Si, Al-Mg-Si-Cu y otras



aleaciones de aluminio tratables térmicamente [29]. En sistemas reales, como las
aleaciones de aluminio multicomponente, la determinacién directa de la fracciéon
transformada resulta compleja debido a la coexistencia de mdltiples fases
metaestables. Por ello, es comtn emplear propiedades macroscopicas como la
dureza para aproximar el progreso de la transformacién [6].

Dado que en la presente investigacion no se cuantifico directamente la fracciéon
volumeétrica de precipitados, se asumi6 que el incremento de dureza es proporcional
al avance del proceso de precipitacion. Bajo esta consideracion, se definié una
fraccion transformada equivalente (H.) a partir de los valores experimentales de
dureza.



CAPITULO 3

METODOLOGIA EXPERIMENTAL PARA LA
EVALUACION DEL PROCESO DE PRECIPITACION
EN ALFACIONES PROTOTIPO DE ALUMINIO
MODIFICADAS CON Mg, Mn, Cu Y Zn Y SU
MODELADO MATEMATICO.

3.1 Introduccion.

En el presente trabajo se estudiaran dos aleaciones prototipo de aluminio a las cuales
se hara referencia como aleaciones P4 y P5. Las aleaciones fueron desarrolladas en
un trabajo anterior donde se plante6 realizar la modificacién de la composicién
quimica mediante simulacién termodindmica de una aleacién de aluminio de
desecho de la industria automotriz [30]. En dicho trabajo se determin¢ el efecto de
la adicion de diferentes cantidades de elementos aleantes (Mn, Mg, Cuy Zn) en la
formacién termodinamica de fases, con el propésito de proponer composiciones
prototipo que pudieran presentar una mejora en la respuesta mecénica debido a un
proceso de endurecimiento por precipitacion.

Como resultado del proceso de simulacién termodindamica, se propusieron dos
prototipos de aleaciones que fueron fundidas en laboratorio y vaciadas en forma de
placas, las composiciones obtenidas fueron las siguientes:

Prototipo P4: Al-2 % Si, 2 % Zn, 1.4 % Cu, 1.4 % Mn, 1.3% Mg, 0.3 % Fe
Prototipo P5: Al-2 % Si, 5 % Zn, 1.6 % Cu, 1.4 % Mn, 1.3 % Mg, 0.3 % Fe

Posteriormente, en un estudio complementario [31], se investigo la influencia de los
pardmetros de envejecimiento artificial sobre el endurecimiento por precipitacion de
las aleaciones P4 y P5. Los resultados obtenidos permitieron seleccionar el
tratamiento térmico T6 como la condicién de procesamiento mas adecuada, ademas
de definir los pardmetros de solubilizacién y las condiciones de ataque quimico
utilizadas para la caracterizacién microestructural. Los resultados de dichos
estudios constituyeron la base experimental para la seleccién de las condiciones de
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procesamiento empleadas en el presente trabajo de investigacion. Con base en estos

antecedentes, el presente trabajo se enfocd en la evaluaciéon del proceso de
precipitacion apoyandose en herramientas como la simulacién termodindmica, asi
como en técnicas de caracterizacion microestructural, con el fin de poder aplicar el
modelo JMAK para estimar la dureza de las aleaciones envejecidas artificialmente.
La metodologia experimental del presente trabajo se muestra en la Fig 3.1.
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Figura 3.1 Diagrama de proceso metodologico.
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3.2 Simulacion de diagramas pseudobinarios usando Thermo-~Calc.

Con el propésito de analizar la estabilidad de fases en funcién de la temperatura y
la composiciéon quimica y poder determinar temperaturas adecuadas para los
tratamientos térmicos de las aleaciones de aluminio bajo estudio, se llevaron a cabo
simulaciones termodindmicas empleando la base de datos para sistemas
multicomponente base aluminio TCALS5: Al-Alloys v5.0 del software Thermo-Calc.

Las simulaciones se realizaron considerando la composicion quimica de las
aleaciones y se enfocaron en la obtencién de diagramas de fases, diagramas de
distribucion de elementos y diagramas de propiedades para los principales
elementos de aleacién en la aleacién de aluminio. Estos diagramas permitieron
identificar los intervalos de temperatura en los cuales se espera la completa
disolucién de las fases secundarias, lo cual fue necesario para definicién correcta de
las condiciones de solubilizacién. De igual manera, se evalu6 la estabilidad de las
fases precipitables a temperaturas inferiores a la linea de solvus, con el fin de
establecer rangos adecuados de temperatura para el tratamiento de envejecimiento.

3.3 Condiciones de envejecimiento.

Con el objetivo de evaluar de manera sistematica el efecto de los parametros de
tratamiento térmico sobre la evoluciéon microestructural y el endurecimiento por
precipitaciéon de las aleaciones de aluminio, se establecieron las condiciones de
envejecido utilizando los resultados obtenidos de las simulaciones termodindmicas
y lo reportado en la literatura. La propuesta final de dichas condiciones se puede
observar en la Tabla 3.1. Las variables principales fueron la temperatura y el tiempo
de envejecimiento artificial, mientras que la condicién inicial del material y el medio
de temple se mantuvieron constantes. Las condiciones de solubilizacion y temple
fueron seleccionadas de tal manera que garantizaran la obtencién de una solucién
s6lida sobresaturada previa al envejecimiento.

La seleccién de temperatura y tiempo se realiz6é dentro de los intervalos definidos
por el analisis termodinamico y por los valores reportados en la literatura con
respecto a aleaciones de composicién quimica similar, con el fin de evitar la
formacion de fases no deseadas y asegurar la reproducibilidad de los resultados.
Esta estrategia permiti6é reducir el niimero de experimentos necesarios y maximizar
la informacién obtenida sobre la cinética de precipitaciéon y el comportamiento
mecénico del material.
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Tabla 3.1 Condiciones de envejecimiento artificial para ambas aleaciones a distintas temperaturas y

tiempos.
Tcmp:(n;atura Tiempos evaluados (h) para la aleacion P4
150 2.0 4.0 8.0 15.0 24.0 30.0 40.0 48.0
165 0.5 1.0 3.0 3.75 4.5 575 7.0 9.0
180 0.33 0.75 1.33 1.66 2.0 275 4.0 55
195 0.166 0.33 0.58 0.75 1.0 1.2 1.5 3.0
Temperatura . .,
oC Tiempos evaluados (h) para la aleacion P5
150 1.0 2.0 5.0 10.0 16.0 200 25.0 40
165 0.33 0.66 1.5 2.25 3.0 40 5.0 6.0
180 0.58 1.0 1.5 1.75 2.0 1.7 35 5.0
195 0.33 0.41 0.5 0.58 0.66 0.75 1.0 1.25

3.4 Preparacion y maquinado de probetas.

Las probetas planas para los ensayos de tensién fueron maquinadas a partir del
material de colada, utilizando un equipo de fresado marca Titanium TM-3S. Las
dimensiones de las probetas se establecieron segtn el estindar de la norma ASTM
E8/E8M [32], teniendo 10 mm de ancho en la seccién reducida, 3.5 mm de espesor y
40 mm de longitud calibrada. Ademas, se cortaron muestras cuadradas de 1 cm de
largo x 1 cm de ancho x 0.5 cm de espesor, para los ensayos de dureza, dichas
muestras y probetas se muestran en la Fig. 3.2. Antes de cada ensayo las probetas
fueron cuidadosamente desbastadas con una lija # 1000 de SiC, para evitar
concentradores de esfuerzo durante los ensayos y para asegurar superficies planas
y paralelas para el ensayo de dureza.

Figura 3.2 Probeta de tension y muestra para dureza.
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3.5 Realizacion de tratamientos térmicos a distintos tiempos y
temperaturas.

Los tratamientos térmicos (TT), aplicados tanto a las probetas de tensién como a las
muestras cuadradas, consistieron en las etapas de solubilizacién, temple y
envejecimiento artificial. Como condiciones iniciales, se consideraron dos estados de
tratamiento: la solubilizaciéon a 540 °C durante 1 h 30 min, seguido de temple en
agua, y una condiciéon de solubilizacién prolongada durante 165 h, utilizada como
referencia para favorecer la completa disolucion de las fases secundarias.

Siguiendo un esquema tipico de endurecimiento por precipitacion en aleaciones de
aluminio. La solubilizaciéon se llevé a cabo a una temperatura de 540 °C por un
tiempo de 1h 30 min, en una mufla marca Thermo Scientific FB1415M. El temple se
realiz6 en 4.25 L de agua a temperatura ambiente para las probetas de tension,
mientras que para las muestras cuadradas se utilizé6 1 L de agua a temperatura
ambiente. El envejecido artificial se realizé en una mufla marca Satellite MFG. CO J-
100. Las temperaturas aplicadas en ambas aleaciones fueron de 150 °C, 165 °C, 180
°Cy 195 °C, manteniendo 8 tiempos de envejecimiento para cada temperatura (ver
Tabla 3.1). La realizacion de los tratamientos se realizé de manera simultanea tanto
en las probetas de tensién como en las muestras para dureza con el fin de obtener
los datos de tensién y dureza en las mismas condiciones.

3.6 Realizacidon de ensayos de tension y dureza posterior al
tratamiento térmico de envejecido.

La respuesta mecanica de las aleaciones P4 y P5 con distintas condiciones de
tratamiento térmico se evalué mediante ensayos de dureza Vickers siguiendo la
norma ISO 6507 y ASTM E384 [33] y utilizando un microdurémetro marca Mitutoyo
MVK-HO. Para cada condicién de TT se obtuvieron dos muestras, realizandose 10
mediciones de huella por muestra y reportandose el promedio de estas.

Los ensayos de tensién se realizaron también por duplicado en una méquina
universal Shimadzu AG-KN 100 con capacidad de 10 toneladas. Para estos ensayos,
las probetas fueron colocadas verticalmente, sujetadas con los cabezales y ensayadas
con una velocidad de cabezal de 5 mm/s. Los datos obtenidos de los ensayos de
tension se procesaron mediante el software de Trapezium para determinar los
valores de esfuerzo de cedencia y esfuerzo maximo en MPa. Los resultados



obtenidos en cada ensayo permitieron construir curvas de endurecimiento en
funcioén del tiempo de envejecimiento para cada una de las temperaturas estudiadas.

3.7 Protocolo de muestreo e identificacion de las muestras.

Para garantizar la trazabilidad de las muestras durante las diferentes etapas
experimentales, se estableci6 un esquema de identificacién y muestreo de acuerdo
con las condiciones de tratamiento térmico consideradas en la investigaciéon. Para
cada aleaciéon prototipo se dispuso de 32 muestras, correspondientes a las
combinaciones de las cuatro temperaturas y los ocho tiempos de envejecimiento
establecidos en la matriz experimental.

Las muestras fueron identificadas mediante un cédigo alfanumérico que permitié
asociar cada espécimen con la aleacién, la temperatura y el tiempo de
envejecimiento. Las temperaturas se identificaron mediante las letras A, B, Cy D,
mientras que los tiempos de envejecimiento se representaron mediante los nimeros
del 1 al 8. Por ejemplo, los c6digos PATB5 y P5STD8 corresponden a muestras de las
aleaciones P4 y P5, respectivamente, sometidas a las condiciones de temperatura y
tiempo indicadas por el cédigo correspondiente.

Para cada condiciéon experimental se obtuvieron muestras independientes
destinadas a la evaluacién de las propiedades mecénicas y a la caracterizacion
microestructural. En el caso de la dureza Vickers, se realizaron diez mediciones por
muestra, distribuidas sobre la superficie preparada para obtener un valor
representativo de cada condicién experimental.

Las condiciones seleccionadas para la caracterizaciéon mediante microscopia
electrénica de barrido con espectroscopia de dispersion de energia (MEB-EDS) y
difraccién de rayos X (DRX) se determinaron a partir del comportamiento observado
en las curvas de envejecimiento. Se consideraron principalmente las condiciones de
165 °C y 180 °C, debido a que presentaron una respuesta favorable de
endurecimiento y una menor disminucién de la dureza durante el envejecimiento
prolongado. La condicién de 180 °C también fue considerada debido a que habia
sido estudiada previamente en trabajos realizados en el mismo contexto de
investigacién, proporcionando una referencia experimental adicional. La seleccién
de las muestras para los diferentes ensayos permitié6 mantener la correspondencia



entre la condicién de tratamiento térmico, la identificacion de la muestra y la técnica
de caracterizacion empleada.

3.8 Aplicacidn y validacion de modelo matematico JMAK.

Debido a que algunas de las curvas de envejecimiento obtenidas experimentalmente
presentaron fluctuaciones locales y comportamientos atipicos respecto a la
tendencia esperada para un proceso de endurecimiento por precipitaciéon, fue
necesario realizar un ajuste matematico previo de los datos antes de la aplicacién del
modelo cinético de Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov (J]MAK).

Con el propésito de seleccionar el procedimiento de ajuste més adecuado, se
evaluaron diferentes funciones matematicas. Se probaron los métodos de minimos
cuadrados para modelos polinomiales de segundo y tercer orden, asi como
funciones de tipo exponencial [34]. La seleccion del modelo de ajuste de curvas se
realiz6 con base en su capacidad para representar la tendencia general de las curvas
experimentales, la estabilidad del ajuste y la facilidad para su implementacién
durante la calibracién del modelo matematico.

Después de evaluar las diferentes alternativas, se empled un ajuste de curvas
mediante el método de minimos cuadrados utilizando una regresién cuadratica.
Este procedimiento permiti6é obtener una representacién matemaética continua de la
tendencia general de los valores experimentales de dureza en funcién del tiempo de
envejecimiento, necesaria para realizar los calculos asociados con la aplicacién del
modelo JMAK. El ajuste polinomial se emple6 como una herramienta matematica
de los datos y no como una representacion fisica del mecanismo de precipitacion. Se
reconoce que este ajuste puede modificar localmente la pendiente respecto a los
valores experimentales originales, esta posible incertidumbre con la validez de los
valores se considero en la interpretacion de los resultados del modelado, por lo que
la comparacion de los valores de dureza estimados mediante JMAK se realiz6
posteriormente con los valores experimentales originales, minimizando la influencia
de dispersiones experimentales sin alterar la tendencia general del fenémeno
estudiado.

La regresion cuadrética se expres6 mediante una ecuacién polinémica de segundo
orden:



Ymodelo = Qo + a1x + a,x? (3.1)

donde ag, a1 y a: corresponden a los coeficientes obtenidos mediante el ajuste
estadistico y x representa el tiempo de envejecimiento. Los coeficientes fueron
determinados mediante el criterio de minimos cuadrados, el cual busca minimizar
la suma de los errores cuadrados entre los valores experimentales y los valores
calculados por la funcién ajustada [34].

A partir de la ecuacién anterior, se obtiene el sistema de ecuaciones correspondiente
al criterio de minimos cuadrados:

Sy = Z(J’i — Qg — a1 X; — azxiz)z (3.2)

La solucién del sistema de ecuaciones permite determinar los coeficientes ao, a1 y az,
de la ecuacién polindmica de segundo orden, como se muestra a continuacion:

na, + (z xi)zal + (Z xiz)3a2 = Z Vi (3.3)
(Z x;) ag + (Z xi3) a, + (Z xi4) a, = inyi (3.4)
(zxiz)a0+(2xi)a1+(2xi>az =in2yl- (3.5)

Donde n representa el nimero de datos que tenemos. Una vez obtenidos los valores
se evaltan en la ecuacion (3.3).

Las ecuaciones obtenidas permitieron generar curvas suavizadas que describen de
manera mas adecuada la evolucion del endurecimiento durante el envejecimiento
artificial, facilitando posteriormente el calculo de la fraccién transformada y la
determinacién de los pardmetros cinéticos requeridos para la aplicaciéon del modelo
JMAK.

Para evaluar el ajuste de la funcion cuadratica a los datos experimentales, se calculo
la suma total de cuadrados (S;), mediante la siguiente expresion:

Se= ) = yw)? (3.6)



donde y;corresponde al valor experimental, y,,representa la media de los valores
experimentales y n es el nimero de datos.

Se calcula el error del modelo S, de la siguiente manera:

Sy = Z(Yi - yi,modelo)2 (3.7)

Como primer criterio de evaluaciéon del modelo es necesario que el valor obtenido
de S; sea menor al valor de S Posteriormente se calculan la desviacién estandar con
la siguiente ecuacion:

(3.8)

Para el célculo de la desviacion estdndar en la cuadrética se emplea la siguiente
ecuacion:

Sxy = (3.9

Donde m es ntimero de parametros que tiene el modelo matematico. Posteriormente

se calcula r2 con la siguiente ecuacion:

r2 ="t (3.10)

Es importante sefialar que el ajuste realizado tuvo como finalidad representar la
tendencia global de los datos experimentales y no modificar los resultados obtenidos

experimentalmente.

Con el propésito de describir el proceso de endurecimiento por precipitaciéon para
las aleaciones P4 y P5, se implementé el modelo de Johnson-Mehl-Avrami-
Kolmogorov, ampliamente utilizado para representar procesos cinéticos asociados
a transformaciones de fases. Debido a que en este trabajo no se determiné
experimentalmente la fraccién transformada de precipitados, se emple6 una
aproximacion basada en la evoluciéon de la dureza durante el envejecimiento,
siguiendo la metodologia propuesta por Eivani y Karimi Theri [6].



La aplicaciéon del modelo JMAK requiri6 el procesamiento sistematico de los datos
experimentales obtenidos durante los tratamientos de envejecimiento artificial, con
el fin de determinar los parametros cinéticos que describen la evolucion del
endurecimiento por precipitacién.

El modelo JMAK describe originalmente la evolucién temporal de una fraccion
transformada X, determinada mediante expresiones matemadticas simplificadas,
considerando procesos de nucleacién aleatoria y crecimiento controlado por
difusién. Este modelo ha sido ampliamente utilizado para representar la cinética de
transformaciones isotérmicas y permite, mediante su linealizacién, obtener
parametros cinéticos asociados al mecanismo de precipitaciéon [6]. Su expresion
general estd dada mediante la ecuacién 2.4.

Dado que en la presente investigacion no se cuantifico directamente la fraccion
volumeétrica de precipitados, se asumi6 que el incremento de dureza es proporcional
al avance del proceso de precipitaciéon. Bajo esta consideracion, se definié una
fraccion del grado de endurecimiento (H.) a partir de los valores experimentales de
dureza:

Hy= —+— (3.11)

Donde H: es la dureza medida a un tiempo t determinado, H; es la dureza inicial
después del temple y H; es la dureza méxima alcanzada durante el envejecido. Esta
expresion determina valores de dureza entre 0 y 1, de manera andloga al
comportamiento de una fraccién transformada, lo que permite correlacionar
directamente los datos experimentales con la cinética de precipitacién, por lo tanto,
la ecuacion JMAK puede reescribirse como:

H,=1-—exp (— (ti)n> (3.12)

Cc

Una vez calculados los valores de H. para cada condicién experimental, la ecuaciéon
anterior fue linealizada para determinar los pardmetros cinéticos del modelo. La
forma lineal que toma la ecuacién (3.12) y la cual fue empleada en este trabajo es:

log [ln (1 —1H )] = nlog(t) — nlog(t.) (3.13)



Para cada temperatura de envejecimiento se construy6 una grafica de: log [ln (1_1H )]

e

vs log(t). Obteniéndose una recta cuya pendiente corresponde al exponente de
Avrami n, y a partir de la ordenada al origen se calcul6 el pardmetro f. para cada
temperatura evaluada.

Los valores de n y t. obtenidos constituyen los pardmetros cinéticos particulares de
cada condicioén de envejecimiento. Una vez obtenidos los valores de n y t. para cada
temperatura de envejecimiento, se determinaron las relaciones matematicas que
describen la dependencia de dichos parametros con la temperatura.

) . 1000 . . e
Para ello se construyé una grafica de In(t;) vs —=, cuyo ajuste lineal permiti6

obtener la energia de activacion aparente (Q) y la ecuacion utilizada para estimar t.
en funcién de la temperatura.

Posteriormente, los valores del exponente de Avrami obtenidos para cada
. e 1000 .
temperatura fueron empleados para construir la gréfica de: n vs ——. Obteniéndose

una ecuaciéon general para describir la variacion de este pardmetro con la
temperatura de envejecimiento.

De manera similar, se construyeron las gréficas de In(H; — H;) vs 10Tﬁ y In(tpay) Vs

In(T), con el fin de obtener expresiones matematicas para la dureza méxima (Hs) y
el tiempo necesario para alcanzarla (fmax). Las ecuaciones obtenidas permitieron
calcular los pardmetros del modelo para cualquier temperatura dentro del intervalo
experimental evaluado y se realizan los siguientes calculos.

Del grafico de In(Hg — H;) vs 1000

—— €l ajuste lineal obtenido permiti6 expresar dicha

relaciéon mediante la ecuacion:

1000
ln(HS - Hl) =A (T) + B (314)

Donde A corresponde a la pendiente, B a la ordenada al origen y T es la temperatura
expresada en Kelvin. Aplicando la funcién exponencial a ambos lados de la ecuacion
se obtuvo:

1000
Hy = H; +ef » eATT) (3.15)



Y se sustituyen los valores correspondientes de cada aleacién en esta ecuacion.
Para determinar la dependencia del tiempo necesario para alcanzar la dureza
maxima (fmax) con la temperatura de envejecimiento, se emple6 la siguiente relacién:

tmax = (%)n (3.16)

Donde Ty y n son constantes caracteristicas del material, mediante la linealizacién
de esta expresion se obtuvo:

In(T) = —%ln(tmax) + In(Ty) (3.17)

A partir del ajuste lineal de In(T) en funcién de In(tmu.x), la pendiente permitié calcular
el valor de n, mientras que la ordenada al origen se emple6 para determinar To.
Finalmente, estos pardmetros fueron sustituidos en la ecuacioén (3.16) para obtener
la expresion utilizada en la estimacion de fmax con los valores obtenidos para cada
aleacion.

Finalmente, los pardmetros calculados fueron sustituidos en la ecuacién donde se
obtiene la dureza estimada mediante:

H, = H; + H, * H, (3.18)

Donde H: es la dureza medida a un tiempo t determinado. Los valores calculados
fueron comparados con los datos experimentales de dureza con el objetivo de
evaluar la capacidad estimativa del modelo para describir el endurecimiento por
precipitacion en las aleaciones estudiadas.

Para proporcionar una visiéon global del procedimiento seguido, la Fig. 3.3 resume
el flujo metodolégico empleado durante la implementacion del modelo matematico,
integrando las etapas principales desde el tratamiento de los datos experimentales
hasta la obtencién de la expresion final utilizada para la simulacién de las curvas de
dureza.
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Figura 3.3 Secuencia metodologica para la implementacion del modelo IMAK utilizando datos experimentales de dureza.
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3.9 Evaluacion del grado de correlacion entre los valores
experimentales y los obtenidos por el modelo.

Con el proposito de evaluar estadisticamente la correspondencia entre los valores
de dureza obtenidos experimentalmente y los valores obtenidos mediante el modelo
matematico, se realizé un analisis de correlacion utilizando el software estadistico
Minitab. Para este andlisis se consideraron de manera pareada los valores de dureza
experimental y los valores de dureza calculados por el modelo para cada aleacién y
temperatura de envejecimiento evaluada. La correlaciéon permitié cuantificar la
intensidad y direccién de la asociacién entre ambas variables, como una medida
estadistica complementaria para la evaluacion de la respuesta del modelo [35].

Se calcularon los coeficientes de correlaciéon de Pearson y Spearman. El coeficiente
de correlacion de Pearson permite cuantificar la intensidad y direccién de la relacion
lineal entre dos variables cuantitativas continuas, con valores comprendidos entre
-1y +1. Valores positivos indican que ambas variables tienden a incrementarse
conjuntamente, mientras que valores negativos indican una relacién inversa [36].

De manera complementaria, se determiné el coeficiente de correlaciéon por rangos
de Spearman, con el propédsito de evaluar la existencia de una relacién monoténica
entre los valores experimentales y estimados. Este coeficiente se obtiene a partir de
los rangos asignados a las observaciones de ambas variables, en lugar de utilizar
directamente sus valores originales, y permite identificar relaciones en las que
ambas variables tienden a cambiar en la misma direccion, aunque la relacién no sea
estrictamente lineal [37].

El empleo conjunto de los coeficientes de Pearson y Spearman permitié analizar la
correspondencia entre las durezas experimentales y estimadas desde dos
perspectivas: la asociacién lineal mediante (r) y la asociacion monoténica mediante
(p)- Ambos coeficientes toman valores entre —1 y +1, donde los valores cercanos a
+1 indican una asociacioén positiva fuerte, mientras que valores cercanos a 0 indican
una asociacién débil o inexistente [36,37].

Para cada combinacion de aleacién y temperatura de envejecimiento se generaron
gréaficas de dispersion de los valores de dureza experimental en funcién de los
valores estimados por el modelo. En cada anélisis se determiné el coeficiente de
correlacion correspondiente y su intervalo de confianza bilateral del 95 %, con el
proposito de estimar la incertidumbre asociada al coeficiente calculado [38].



El anélisis estadistico se realiz6 de manera independiente para las aleaciones P4 y
P5 y para cada una de las temperaturas de envejecimiento estudiadas. Los
coeficientes obtenidos se utilizaron como un criterio estadistico complementario

para evaluar la correspondencia entre las durezas experimentales y las estimadas
por el modelo JMAK.

3.10 Preparacion metalografica y caracterizacion microestructural.

La preparacion metalografica consistié en desbaste y pulido utilizando lijas de
tamarfios de grano de 320 pm, 400 pm, 600 pm, 1000 pm, 1200 pm, y 2000 pm para el
desbaste, mientras que para el pulido se utilizaron pafios cargados de pastas de
diamante de 1 pm y 3 pm. Después de la preparacion metalografica, las muestras
fueron atacadas con el reactivo Keller, que es el adecuado para aleaciones de
aluminio y es una solucién compuesta de 2 ml de HF (acido fluorhidrico), 3 ml de
HCL (acido clorhidrico) concentrado, 5 ml HNOj3 (acido nitrico) concentrado y 190
ml de H2O. El ataque se realiz6 durante 13 segundos para las muestras de la aleacién
P4 y 7 segundos para las de la aleaciéon P5. La caracterizacion microestructural de
las aleaciones se realizé en un microscopio 6ptico (MO) marca ZEIZZ AXIO Vert.
A1, equipado con el software ZEN 2012 donde se procesan las imagenes tomadas
por la camara Axiocam ERc 5s que se encuentra instalada en el equipo.

Con el fin de complementar la caracterizacién microestructural obtenida mediante
microscopia Optica, se seleccionaron muestras representativas correspondientes a
las condiciones de maxima y minima dureza a 165 °C y 180 °C para su analisis
mediante microscopia electrénica de barrido (MEB) y espectroscopia de dispersiéon
de energia (EDS) en un equipo marca Jeol 6610LV.

Para la identificacion de las fases presentes en las aleaciones prototipo estudiadas,
se realizaron analisis mediante difraccion de rayos X (DRX) en muestras
seleccionadas. Esta técnica permitié obtener informacién relacionada con la
estructura cristalina y las fases presentes después de los tratamientos térmicos
aplicados. Los andlisis se llevaron a cabo utilizando un difractémetro de rayos X
marca Rigaku D-Max 2200 equipado con radiacion Cu-Ka (A=15406 A), realizando
barridos en un intervalo de 20° a 90° en un angulo de 26, con una velocidad de
barrido de 2°/min, con voltaje 40 kV, corriente 36 mA y tiempo de barrido total de
35 minutos por muestra. Los patrones de difracciéon fueron analizados mediante un
proceso de indexacion e identificacion de fases mediante los programas Match y



Maud los cuales permitieron comparar los datos experimentales con bases de datos
cristalogréficas reportadas en la literatura con el fin de identificar las fases presentes.
Posteriormente, los resultados obtenidos se contrastaron con las predicciones
termodinamicas obtenidas mediante Thermo-Calc y los analisis microestructurales
realizados mediante microscopia electronica de barrido y espectroscopia de
dispersion de energia (EDS).



CAPITULO 4

RESULTADOS Y DISCUSION DE LA EVALUACION
DEL ENDURECIMIENTO POR PRECIPITACION EN
ALEACIONES DE ALUMINIO MODIFICADAS CON
Mg, Mn, CuY Zn Y SU MODELADO
MATEMATICO.

4.1 Introduccion.

En este capitulo se presenta inicialmente los resultados de la simulacion
termodindmica realizada para apoyar la interpretacion del comportamiento
mecanico observado en las aleaciones prototipo fundidas de aluminio modificadas
con Mg, Mn, Cu y Zn. Posteriormente se presentan los resultados de la evaluacion
del proceso de endurecimiento por precipitacion y la aplicacién del modelo
matematico Johson-Mehl-Avrami-Kolmogorov (JMAK) para estimar el grado de
endurecimiento en ambas aleaciones. Después, con el fin de correlacionar el
comportamiento mecanico con los cambios microestructurales, se presentan los
resultados de la caracterizacién mediante microscopia 6ptica (MO), microscopia
electronica de barrido con espectroscopia de dispersion de energia (MEB/EDS) y
difraccién de rayos X (DRX).

4.2 Simulacion termodinamica con Thermo-Calc.

La Fig. 4.1 presenta los diagramas pseudobinarios de fases en equilibrio calculados
mediante el software de Thermo-Calc para las dos aleaciones prototipo P4 y P5
respectivamente, en funcién del contenido de Zn. Para la construccién de estos
diagramas se consider6 la composicién quimica multicomponente de cada aleacién,
manteniendo constantes los contenidos de los elementos aleantes como el Si, Cu, Mn
y Mg, variando tnicamente el contenido de Zn dentro del intervalo establecido. La
representacion pseudobinaria permite evaluar el efecto de la variaciéon del contenido
de Zn sobre cada sistema multicomponente mediante una representacion
bidimensional de composicion y temperatura. Se observa que ambas aleaciones se
encuentran en estado liquido por encima de 640°C. En ambas aleaciones la
solidificacion inicia con la matriz rica en Al, acompafada por la formacion de la fase



Q(AICuMgSi) y del intermetalico AlisSiz, los cuales permanecen estables en un
amplio intervalo de temperaturas. Por debajo de 80°C el diagrama estima en la
aleacion P4, la aparicion de las fases AloCu, AloFesSiz y V(AISiZn)s; mientras que
para la aleaciéon P5, estas mismas fases aparecen a 140°C. Si se considera que el

tratamiento de solubilizacion se realiza a 540 °C, el diagrama estima que solo habra
la matriz de Al junto con la fase Q y Ali55i>.
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Figura 4.1 Diagramas de fases pseudobinarios Al-Zn para la aleacion a) P4 con 2.02%Zn y b) P5
4.98%Zn.



La comparacién entre ambos diagramas muestra que el incremento del contenido
de Zn no modifica las fases de equilibrio, pero si incrementa el limite de estabilidad
entre ambas regiones multifasicas. Debido al mayor contenido nominal de Zn de
aleacion P5, la cantidad de este elemento disponible en solucién sélida, después del
tratamiento de solubilizacién, es mayor que en la aleacién P4. Esto es importante
desde el punto de vista del endurecimiento por precipitacién, ya que una mayor
concentraciéon de Zn en solucién solida favorece la sobresaturaciéon obtenida
después del tratamiento de solubilizacion, por lo tanto, esto hace que aumente el
potencial para la nucleacion de precipitados ricos en Zn durante el envejecimiento
artificial [39]. Esta condicién podria favorecer una mayor magnitud de
endurecimiento en esta aleacién con respecto a la aleacion P4.

Para comprender el comportamiento termodinamico de los elementos de aleacion
durante la solidificacién, se analizaron los diagramas de distribuciéon de elementos
obtenidos mediante Thermo-Calc (Figs. 4.2, 4.3, 4.4 y 4.5). Estos diagramas permiten
identificar la afinidad de cada elemento por las diferentes fases presentes y evaluar
su permanencia en solucién sélida o su participacion en la formaciéon de compuestos
intermetalicos.

Las Figs. 4.2 y 4.3 muestra la distribuciéon de Cu y Mg entre las fases de equilibrio
para ambas aleaciones. En ambos casos se observa que estos elementos presentan
una mayor afinidad por la fase Q (AICuMgSi), permaneciendo asociados a ella en
un amplio intervalo de temperaturas. Conforme la temperatura aumenta, parte del
Cu y Mg se redistribuyen hacia la matriz de Al, incrementando progresivamente su
concentraciéon en solucion sélida hasta alcanzar valores maximos a temperaturas
cercanas a la de solubilizacién (540°C). Este comportamiento indica que ambos
elementos pueden incorporarse a la matriz durante el tratamiento de solubilizacién,
generando una solucién solida sobresaturada que constituye la condicién inicial
necesaria para el posterior endurecimiento por precipitacion.

En la aleacion P5 se observa una ligera modificacién en la distribucién del Cu y Mg
respecto a la aleacién P4, atribuida al incremento en el contenido de Zn. Sin
embargo, la tendencia general permanece similar, manteniéndose la fase Q como la
fase principal de acumulacion de ambos elementos dentro del intervalo de
temperaturas correspondiente al estado sélido. Estos resultados sugieren que la
diferencia en la respuesta mecanica entre ambas aleaciones no depende tinicamente
del Cu y Mg, sino principalmente del mayor contenido de Zn disponible para
participar en el proceso de precipitacion.
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P5.

En las Figs. 4.4 y 4.5 se presenta la distribucién del Mn y Zn para ambas aleaciones.

Se observa que el Mn permanece précticamente en su totalidad asociado a la fase
Ali5Si> durante casi todo el intervalo de temperaturas analizado, mostrando una
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escasa incorporaciéon a la matriz de Al. Este comportamiento confirma la baja
solubilidad del Mn en el aluminio y su tendencia a formar compuestos
intermetélicos estables durante la solidificacion.

Diagrama de distribucidn de Mn en todas las fases para P4
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Figura 4.5. Diagramas de distribucion de a) Mn y b) Zn dentro las fases presentes para la aleacion
P5.

La principal diferencia entre ambas aleaciones se observa en la distribucién del Zn,

mostrada en la Fig. 44 b) y Fig. 45 b). En ambos casos, el Zn permanece
mayoritariamente disuelto en la matriz de Al, dentro del intervalo de temperaturas
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correspondiente al tratamiento de solubilizacién, mientras que tinicamente a bajas
temperaturas se asocia parcialmente con la fase V(AISiZn)s.

En la aleaciéon P5 se observé un mayor grado de sobresaturacién alcanzado después
de la solubilizacién, lo cual puede favorecer la nucleaciéon y crecimiento de
precipitados ricos en Zn durante el envejecimiento artificial. En consecuencia, se
espera que la aleacion P5 presente una mayor respuesta al endurecimiento por
precipitacion.

Para evaluar la evolucion de las fases presentes en funcion de la temperatura, se
obtuvieron los diagramas de propiedades mediante Thermo-Calc para ambas
aleaciones. En este tipo de diagramas se observa la fraccién en equilibrio de las fases
estimadas durante el calentamiento, permitiendo identificar su estabilidad térmica,
las temperaturas aproximadas de disolucién y la permanencia de los principales
constituyentes antes del inicio de la fusién.

En las Figs. 4.6 y 4.7, presentan los diagramas de propiedades calculados para las
aleaciones P4 y P5 respectivamente. En ambas composiciones, la matriz de aluminio
es la fase predominante en el estado solido, representando més del 80 % de la
fraccién en equilibrio. Al aumentar la temperatura hacia la regién de solubilizacion,
la fraccion de las fases intermetdlicas disminuye progresivamente, mientras que la
de la matriz aumenta ligeramente hasta el inicio de la region de liquido.

Entre las fases secundarias se observa que la fase Q(AlIMgSi) presenta una fraccién
cercana al 4 % para ambas aleaciones y permanece estable desde temperatura
ambiente hasta aproximadamente 525 °C. A partir de esta temperatura su fracciéon
disminuye rapidamente y desaparece antes de alcanzar la temperatura de liquido.
Este comportamiento indica que la fase Q presenta una estabilidad intermedia y que
puede experimentar una redisolucién parcial durante el tratamiento de
solubilizaciéon realizado a 540 °C, favoreciendo la adicién de Cu y Mg a la matriz de
aluminio.

Por otra parte, la fase AlisSi> constituye el intermetdlico de mayor estabilidad
térmica en ambas aleaciones, manteniendo practicamente constante su fraccion
hasta temperaturas préximas al inicio de la fusién. Este comportamiento confirma
la elevada estabilidad termodindmica de las fases ricas en Fe, Mn y Si, las cuales
presentan una baja tendencia a redisolverse durante la solubilizacién y, por tanto,
permanecen como particulas intermetalicas después del tratamiento térmico.
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En ambas aleaciones también se observa la formacion transitoria de la fase Mg»Si a
temperaturas cercanas a 500 °C. Sin embargo, la estabilidad de esta fase es limitada
y tiende a desaparecer al aproximarse a la temperatura de solubilizacion,
favoreciendo la redistribucion del Mg hacia la matriz de aluminio.

Una diferencia relevante entre ambas aleaciones es la cantidad de la fase V(AlSiZn)s,
para la aleacién P5 esta fase presenta una mayor fraccion en equilibrio que la
fraccion observada en la aleaciéon P4, lo cual es una consecuencia directa del
incremento del contenido nominal de Zn. No obstante, dicha fase desaparece a
temperaturas relativamente bajas, indicando que el Zn disponible puede
incorporarse dentro de la matriz durante el calentamiento hacia la temperatura de
solubilizacion.

El comportamiento observado concuerda con la mayor cantidad de Zn en solucién
solida analizada en los diagramas de distribucién de elementos y esto explica el
mayor potencial de endurecimiento esperado para la aleaciéon P5 durante el
envejecimiento artificial. Para ambas aleaciones se observa una secuencia de fases
muy similar, manteniéndose la matriz de aluminio como la fase predominante y
observandose la presencia de los compuestos intermetalicos Q(AICuMgSi), Al155i2,
Al>,Cu, AloFesSin, MgoSiy V(AISiZn)s.

La simulacién termodinamica predice una diferencia en la estabilizacion de las fases
ricas en Mn. Por ejemplo, para la aleacion P4 se observa la presencia de la fase
AlsMnSi; con una fraccién aproximada al 2 %, la cual desaparece conforme la
temperatura aumenta hasta aproximadamente 400 °C. En contraste esta fase no se
presenta en la aleaciéon P5, donde el Mn permanece principalmente asociado a la fase
Al155i> durante todo el intervalo de temperaturas analizado, lo que indica que el
incremento en el contenido de Zn no modifica significativamente las fases de
equilibrio que contienen Mn en el intervalo de temperaturas analizado. Sin embargo,
el incremento en el contenido de Zn modifica la distribucién relativa de las fases
presentes y la cantidad de Zn disponible en solucion sélida, lo que puede modificar
la distribucion del Mn entre las fases intermetalicas presentes en cada aleacion. Esto
repercute posteriormente sobre el proceso de precipitacion y la respuesta al
envejecimiento artificial.

Los diagramas de propiedades muestran que la temperatura de solubilizacion
seleccionada de 540 °C se localiza dentro de una regiéon donde la matriz de aluminio
es una fase estable, mientras que varias de las fases secundarias experimentan una



disminucion importante de su fraccion en equilibrio. Esto tienden a favorecer la
redisolucion de elementos como Cu, Mg y Zn hacia la matriz, generando una
solucion sélida sobresaturada que constituye el punto de partida para el tratamiento
térmico de envejecimiento artificial.

4.3 Evaluacion mecanica.

Con el proposito de evaluar la respuesta mecédnica al endurecimiento por
precipitacion de las aleaciones prototipo P4 y P5, se obtuvieron inicialmente los
valores de dureza en probetas sometidas a un envejecimiento natural después del
tratamiento de solubilizacion, con el fin de establecer el estado inicial del material y
cuantificar el incremento de dureza asociado solo a la precipitacion a temperatura
ambiente. Posteriormente, se determinaron los valores de dureza Vickers y esfuerzo
maximo de tensién en probetas sometidas a distintas condiciones de tiempo y
temperatura durante el envejecimiento artificial. Los valores obtenidos permitieron
analizar el grado de endurecimiento por precipitaciéon en funcién del tiempo y la
temperatura de envejecimiento artificial.

La Fig. 4.8 presenta la variacion de la dureza Vickers de las aleaciones P4 y P5 en
funcién del tiempo transcurrido después del temple (condicién de envejecimiento
natural). Los resultados observados muestran un incremento progresivo de la
dureza en ambas aleaciones, evidenciando la ocurrencia del endurecimiento por
envejecimiento natural.

La aleacion P4 Fig. 4.8 a), present6é un aumento de dureza desde 84 HV, en condicién
de temple, hasta aproximadamente 125 HV después de 70 dias, lo que representa un
incremento cercano al 49 % en la dureza de la aleacién. Por su parte, la aleacion P5
incrementé su dureza de 87 HV hasta valores de aproximadamente 134 HYV,
correspondientes a un aumento cercano al 54%. Para ambas aleaciones se observé
una etapa inicial de rapido endurecimiento hasta aproximadamente 28 dias,
después, los valores de dureza tienden a estabilizarse. Este tipo de relaciones se han
reportado en otras aleaciones con contenidos de 4 % de Zn, donde se observé un
incremento de 80 HV a 120 HV después de 70 dias de envejecimiento natural.

La aleacion P5 Fig. 4.8 b), exhibi6 valores de dureza superiores a la P4 durante casi
todo el periodo evaluado, alcanzando una mayor dureza. Este comportamiento
sugiere que su mayor contenido de Zn favoreci6 la formacién de agrupamientos de



soluto y precipitados nanométricos durante el envejecimiento natural,
incrementando la resistencia al movimiento de dislocaciones y la dureza del material
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Los resultados obtenidos indican que ambas aleaciones P4 y P5 poseen una marcada
susceptibilidad al envejecimiento natural, por lo que el tiempo transcurrido entre el
temple y los tratamientos posteriores constituye una variable relevante que debe
considerarse durante la interpretacion de los resultados de envejecimiento artificial.

Las Figs. 4.9y 4.10 presentan las curvas experimentales de dureza obtenidas para las
aleaciones P4 y P5 respectivamente después de los tratamientos de envejecido
artificial a diferentes temperaturas. En ellas se observa el comportamiento
caracteristico del endurecimiento por precipitacion, en el cual la dureza aumenta de
forma progresiva durante las primeras etapas del envejecimiento hasta alcanzar un
valor méximo, seguido de una disminucién gradual asociada al sobreenvejecimiento
del material. Este comportamiento es consecuencia de la evoluciéon de los
precipitados endurecedores presentes en la matriz de aluminio, cuya nucleacién,
crecimiento y engrosamiento modifican la resistencia al movimiento de
dislocaciones, influyendo directamente en la respuesta mecanica de la aleacion [6].

Particularmente en la aleacion P4 (ver Fig. 4.9), el tratamiento a 195 °C produjo la
cinética de endurecimiento mas rapida; sin embargo, el incremento acelerado de la
difusion favorecié también la aparicion temprana del sobreenvejecimiento,
limitando el mantenimiento de la dureza méxima durante tiempos prolongados.
Este comportamiento concuerda con la teoria del endurecimiento por precipitacion,
donde temperaturas elevadas aceleran tanto la formacién como el crecimiento de los
precipitados [20].

Las curvas correspondientes a la aleaciéon P5 mostradas en la Fig. 4.10 presentan la
misma tendencia general observada en la aleacién P4; sin embargo, se distingue una
respuesta de endurecimiento mas rapida y una mayor dureza alcanzada durante las
primeras etapas del envejecimiento. Para las temperaturas de 165 °C, 180 °C y 195
°C, el incremento de la dureza ocurre practicamente desde la primera hora de
tratamiento, alcanzédndose valores superiores a 150 HV en tiempos menores que en
la aleacion P4.

La reduccion del tiempo requerido para alcanzar la dureza méxima indica una
aceleracion de la cinética de precipitacién, atribuida al mayor contenido de Zn
presente en la aleacién P5. De acuerdo con la simulacién termodinamica presentada
anteriormente, esta aleacion posee una mayor cantidad de Zn disponible en solucién
solida después de la solubilizacién, condicién que favorece la nucleacion de
precipitados endurecedores durante el envejecimiento artificial [17].
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La comparacion entre ambas aleaciones muestra que el incremento del contenido de
Zn no modifica el mecanismo general de endurecimiento, pero acelera la cinética de
precipitacion. En consecuencia, la aleacion P5 alcanza durezas similares a la P4 en
tiempos de envejecimiento significativamente menores, especialmente en las
temperaturas de 180 °C y 195 °C.

Si comparamos las curvas a 150 °C es claro que el tiempo en el que aparece el pico
de méximo endurecimiento disminuye de 40 h a 25 h cuando el contenido de Zn se
incrementa de 2 % a 5 %. Esto es congruente con otro estudio donde se report6 el
pico de maximo endurecimiento a 4 h en una aleacién con un contenido de 8 % de
Zn envejecida también a baja temperatura [40]. Por lo tanto, los resultados del
presente trabajo confirman que el aumento del contenido de Zn en este tipo de
aleaciones favorece la cinética de precipitacion sin alterar el mecanismo general del
endurecimiento.

Se observé que algunas curvas experimentales presentan fluctuaciones locales
alrededor de la tendencia general de endurecimiento. Estas variaciones son comunes
en mediciones de dureza debido a la heterogeneidad microestructural caracteristica
de los materiales endurecidos por precipitacion [41].

Con el propésito de complementar la evaluacién mecanica de las aleaciones
prototipo, se realizaron ensayos de tensiéon para las diferentes condiciones de
envejecido artificial. El esfuerzo maximo obtenido para cada condicién permitié
analizar la influencia del tratamiento térmico sobre la resistencia mecanica y
comparar su comportamiento con la evolucién observada en la dureza. En las Figs.
4.11 y 4.12 se presenta los valores del esfuerzo maximo en funcién del tiempo de
envejecimiento para las aleaciones P4 y P5, respectivamente.

En ambas aleaciones se observa una tendencia general al incremento del esfuerzo
maximo durante las primeras etapas del envejecimiento, seguida por una
disminucion para tiempos prolongados, comportamiento que coincide con la
evolucion observada en las curvas de dureza y confirma el efecto del
endurecimiento por precipitacion sobre la resistencia mecanica del material. Para la
aleacion P4 se observaron valores maximos de 160 MPa a 225 MPa, mientras que
para P5 el intervalo fue de 185 MPa a 215 MPa. Lo anterior represento un incremento
en la resistencia de las aleaciones de entre el 70 % y el 135 % para P4 y de entre el
70% y el 95 % para P5, comparados con los valores de las aleaciones en estado de
colada.
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Se observo que a diferencia a de la aleacion P4, en la aleacion P5 el incremento del
esfuerzo maximo ocurre en tiempos menores para las temperaturas mas elevadas de
envejecimiento, indicando una respuesta cinética mdas rapida. Aunque existe
dispersion entre algunos valores experimentales, la tendencia general confirma que
el aumento del contenido de Zn favorece una respuesta mecanica mas acelerada, en
concordancia con las curvas de dureza obtenidas previamente.

Lo anterior coincide con lo reportado en otros estudios donde se ha concluido que
la cinética del envejecimiento estd controlada por la difusion de los atomos del
soluto, la cual varia considerablemente con la temperatura de envejecimiento.
Cuanto mayor sea la temperatura de envejecimiento, més facil serad la migracion de
los atomos del soluto y menor el tiempo de envejecimiento para alcanzar el valor
maximo [42].

A diferencia de las curvas de dureza, los resultados de tensién presentan una mayor
dispersion experimental. Este comportamiento es esperado debido a que el ensayo
de tension evalda la respuesta global del material y puede verse influenciado por
factores como pequefias variaciones microestructurales, defectos de fundicion,
porosidad o heterogeneidades presentes en las probetas, ademés de las variaciones
inherentes al propio ensayo [43,44]. Sin embargo, se puede observar que, para ambas
aleaciones, la evolucién del esfuerzo maximo presenta una correspondencia general
con las curvas de dureza. En ambas propiedades mecénicas se observa un
incremento durante las primeras etapas del envejecimiento, asociado con la
formacién y evolucioén de precipitados endurecedores, seguido de una disminucién
atribuida al sobreenvejecimiento. Esta concordancia indica que ambas propiedades
reflejan los cambios microestructurales asociados con el proceso de endurecimiento
por precipitacion.

Con el propésito de contextualizar los valores obtenidos para las aleaciones
prototipo, los resultados se compararon con propiedades mecénicas reportadas para
aleaciones de aluminio de uso industrial. Para la aleacion AA6061 se han reportado
valores de dureza de aproximadamente 52 HV después del tratamiento de
solubilizacién, que aumentaron hasta 105 HV después del envejecimiento a 200 °C,
lo que representa un incremento aproximado del 102 % [45]. Para la aleacion AA7075
se han reportado valores de dureza de aproximadamente 88 HV después del temple,
que aumentaron hasta 180 HV después de 24 h de envejecimiento a 120 °C,
equivalente a un incremento aproximado del 105 % [46]. Asimismo, para esta
aleacion se ha reportado un incremento de la resistencia maxima a la tensiéon de 429



MPa después del tratamiento de solucion hasta 580 MPa después del
envejecimiento, correspondiente a un incremento aproximado del 35 % [47].

En comparacién con estos valores de referencia, las aleaciones P4 y P5 alcanzaron
incrementos de dureza y resistencia mecanica que muestran que su respuesta al
envejecimiento por precipitacion se encuentra dentro de un intervalo comparable
con el reportado para algunas aleaciones de aluminio de uso industrial. Estos
resultados evidencian el potencial de las aleaciones prototipo estudiadas para
alcanzar niveles de propiedades mecanicas competitivos con los de algunas
aleaciones comerciales.

Aunque las curvas experimentales de dureza permiten identificar claramente la
evolucion del endurecimiento por precipitaciéon, algunas de ellas presentan
fluctuaciones locales asociadas a la dispersion experimental inherente al ensayo.
Estas variaciones dificultan la determinacién directa de los parametros cinéticos
requeridos por el modelo JMAK, particularmente la fracciéon transformada, el
exponente de Avrami y el tiempo de méximo endurecimiento.

Con el propésito de obtener funciones continuas que representaran mejor la
tendencia fisica del proceso de endurecimiento y que a su vez permitiera aplicar el
modelo cinético JMAK, fue necesario realizar un ajuste matemético previo de las
curvas experimentales de dureza obtenidas para ambas aleaciones. En las Figs. 4.13
y 4.14, se presenta las curvas después de un ajuste mediante regresiéon polinomial
por minimos cuadrados, el cual reproduce satisfactoriamente la evolucién general
de las curvas experimentales, eliminando las fluctuaciones locales sin modificar la
tendencia caracteristica del endurecimiento por precipitacion.

En la Fig. 4.13 se observa que el ajuste reproduce adecuadamente la evolucién del
endurecimiento por precipitacion en la aleacion P4 para las cuatro temperaturas de
envejecimiento evaluadas. Las curvas conservan el incremento inicial de la dureza,
el desarrollo de un méximo asociado al estado de envejecimiento pico y la tendencia
hacia el sobreenvejecimiento para tiempos mayores. Asimismo, el ajuste elimina las
pequenas oscilaciones presentes en los datos experimentales sin modificar el
comportamiento global del material.
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4.4 Modelado matematico.

Con el proposito de estimar el grado de endurecimiento por precipitacion de las
aleaciones P4 y P5, se aplic6 el modelo Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov (JMAK)
a las curvas de dureza obtenidas mediante el ajuste polinomial, siguiendo el
procedimiento descrito en el Capitulo 3. Previamente, la adecuacion de las curvas
experimentales mediante la regresién cuadrética se evalu6 a partir de los parametros
St, Sr, Sy, Sxy 'y 1? de acuerdo con las ecuaciones 3.6 - 3.10. En todos los casos, se
cumpli6 el criterio S; < S;, mientras que los valores de 2 se encontraron entre 93.82
% y 98.97 %, lo que indica una adecuada representacion de la tendencia experimental
mediante el ajuste polinomial. A partir de estas curvas ajustadas se obtuvieron los
valores de dureza empleados posteriormente en la aplicaciéon del modelo JMAK.

Las Figs. 4.15 y 4.16 muestran la representacion lineal del modelo JMAK para las
aleaciones P4 y P5, respectivamente, obtenida a partir de los valores de la fracciéon
calculados con las curvas de dureza ajustadas. La linealidad observada en las
distintas temperaturas indica que el modelo describe adecuadamente la evolucién
del endurecimiento por precipitaciéon dentro del intervalo experimental evaluado.
En la Tabla 4.1 se presentan las ecuaciones de las pendientes y sus coeficientes de
correlacion obtenidas a partir de las graficas de las Figs. 4.15 y 4.16.

En la aleacion P4 (Fig. 4.15) se observa una adecuada relacion lineal para las cuatro
temperaturas de envejecimiento, obteniéndose coeficientes de determinacion (R?)
superiores a 0.89. Estos resultados indican que la transformaciéon puede describirse
satisfactoriamente mediante el modelo JMAK dentro del intervalo analizado. La
pendiente de cada recta corresponde al exponente de Avrami (1), cuyo valor varia
con la temperatura, lo que sugiere modificaciones en la cinética del proceso de
precipitacion conforme aumenta la temperatura de envejecimiento [11].

Para la aleacion P5 (Fig. 4.16) también se obtuvo una buena linealidad, observandose
coeficientes de determinacién superiores a 0.92 y alcanzando valores cercanos a la
unidad para las temperaturas de 180 °C y 195 °C. Estos resultados indican que el
modelo JMAK describe de forma mas consistente la evolucion cinética del
endurecimiento en esta aleacién, lo que puede atribuirse a una evolucién mas
homogénea del proceso de precipitaciéon favorecida por el mayor contenido de Zn.
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Tabla 4.1 Ecuaciones de las pendientes y sus coeficientes de
correlacion para las grificas de las Figs. 4.15 y 4.16.

Ecuacién de la
Aleacion | Temperatura : R?
pendiente

150 °C y =0.7021x - 0.651 0.9433
165 °C y = 0.5261x + 0.1343 | 0.9512

P4
180 °C y =0.4705x + 0.1916 | 0.9196
195 °C y =0.4319x + 0.4989 | 0.8926

» Ecuacién de la
Aleacion | Temperatura . R2
pendiente

150 °C y =0.6203x - 0.4397 | 0.9303

p5 165 °C y =0.8001x + 0.0123 | 0.9289

180 °C y =1.3239x - 0.1769 | 0.9894
195 °C y =1.7513x + 0.6668 | 0.995

A partir de las lineas de tendencia graficadas en las Figs. 4.15 y 4.16 del ajuste lineal
se obtiene una ecuacion del tipo:

y=mx+b (4.1)

Donde, la pendiente (1) corresponde al exponente de Avrami (). Despejando x de
la ecuacion (4.1) se obtiene x = b/n y aplicando el antilogaritmo a el resultado de
este despeje, se obtiene el valor de t, que es una constante dependiente del tiempo.
De esta manera, se obtuvieron las ecuaciones particulares para las aleaciones P4 y
P5 respectivamente:

162330
RT

79152
RT

te = exp( - 44.401) (4.2) t. = exp( - 21.143) (4.3)

La constante caracteristica de transformacion (t.), calculada a partir de los ajustes
lineales obtenidos disminuy6 conforme aument6 la temperatura de envejecimiento
en ambas aleaciones, indicando una aceleracién de los procesos de precipitacion.

Las Figs. 4.17 y 4.18 presentan la relacion entre In (t) vs 1000/RT, cuya pendiente
permite determinar la energia de activaciéon aparente (Q) asociada al proceso de
endurecimiento por precipitacion. En ambas aleaciones se observé un
comportamiento aproximadamente lineal, consistente con la dependencia tipo
Arrhenius propuesta por el modelo cinético JMAK. Los valores de la energia de



activacion para el proceso de precipitacion en las aleaciones P4 y P5 fueron de 162.33
kJ/mol y 79.15 kJ/mol respectivamente. Los coeficientes de determinacién
obtenidos (R?>= 0927 para P4 y R?=0.797 para P5), indican una adecuada
representacion de la variaciéon del tiempo caracteristico con la temperatura. Los
valores obtenidos son similares a los reportados en otras aleaciones de aluminio. Por
ejemplo, en una aleacién con la siguiente composicién: Al -1.4 %Si - 0.9 % Mg - 0.9
% Cu, se report6 un valor de 58.8 k] /mol asociado a la energia para la difusién de
vacancias de Mg [6]. Mientras que en aleaciones de la serie 6061 (Al -0.5 % Si-1 %
Mg - 0.2 % Cu), se encontraron valores 70.2 k] /mol y para aleaciones fundidas A356
y A357 con altos contenidos de Si, se reportaron energias de activacion de 130 y 137
kJ/mol respectivamente [6].

La mayor energia de activaciéon de la aleacién P4 indica que el proceso de
precipitacion presenta una cinética mas lenta que requiere de mayor tiempo para
alcanzar el maximo endurecimiento. Este comportamiento coincide con las curvas
experimentales de dureza (Figs. 4.7 y 4.8), donde se observa que el endurecimiento
en P4 se desarrolla en intervalos de tiempos amplios. En contraste, la aleaciéon P5
presento una energia de activacién menor, lo que favorece una precipitacion mas
répiday, por tanto, un incremento acelerado de las propiedades mecanicas, reflejado
en curvas de endurecimiento més estrechas y en tiempos menores para alcanzar la
maxima dureza.

3

2 [ J

In(t,)= 162.33*%(1000/RT) - 44.401

= R?=0.9273
2
=
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3
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1000/RT

Figura 4.17. Grifico de In (t;) vs 1000/RT y el grado de ajuste R2 para la aleacion P4.
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Figura 4.18. Grifico de In (t;) vs 1000/RT y el grado de ajuste R? para la aleacion P5.

A partir de la pendiente de cada recta de las gréficas pasadas se determinaron los
valores del exponente n de Avrami, cuya dependencia con la temperatura se puede
determinar graficando el valor de n vs. 1000/T, como se muestra en las Figs. 4.19y
4.20.
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R’=0.8953

0.6

0.4

0.3

0.2
2.1 2.15 2.2 2.25 23 2.35 24

1000/T

Figura 4.19. Grifico de n vs 1000/T y el grado de ajuste R? para la aleacion P4.
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Figura 4.20. Grifico de n vs 1000/T y el grado de ajuste R? para la aleacion P5.

La pendiente obtenida de estas tltimas graficas describe adecuadamente la relacién
entre el exponente de Avrami (n) y la temperatura (T) mediante la siguiente

ecuacion:

—a4l 4.4

Los valores del exponente de Avrami (1), obtenidos a partir de las pendientes
mostradas en las Figs. 4.21y 4.22, se ubicaron entre 0.43 y 0.70 para la aleaciéon P4 y
entre 0.62 y 1.75 para la aleacion P5. Estos resultados demuestran que la cinética de
precipitacion depende de la temperatura y la composicion quimica. La mayor
variabilidad en P5 indica una mayor sensibilidad a cambios de temperatura,
atribuida a su mayor contenido de Zn.

Para investigar el efecto de la temperatura de envejecimiento sobre la dureza
maxima para cada aleacion, se grafica In (Hs -H;) vs 1000/ T como se muestra en las
Fig. 4.19 y Fig. 4.20. De la linealizacion de la ecuacion del gréfico de In (Hs -Hi) vs
1000/ T, se puede deducir la siguiente ecuacion para el maximo endurecimiento:

m
Hs = H; +expbexp (7) (4.5)
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Figura 4.21. Grifico de In(Hs-H;) vs 1000/T y el grado de ajuste R? para la aleacion P4.
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Figura 4.22. Grafico de In(Hs-H;) vs 1000/T y el grado de ajuste R? para la aleacion P5.
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Para determinar el tiempo necesario para alcanzar la dureza maxima en cada
aleacion se grafica In (T) vs In (tnax) como se muestra en las Figs 4.21 y 4.22 para las
aleaciones P4 y P5 respectivamente. Utilizando la ecuaciéon de la pendiente de la
grafica de In (T) vs In (tuax), se obtiene la siguiente ecuacion que nos permite calcular
el tiempo para alcanzar el maximo endurecimiento en ambas aleaciones:

470.31\3%%°
P4: tmax=( - ) (4.6)
467.40\3311
P5: tmax=( - ) (4.7)

La reduccién del tiempo necesario para alcanzar la dureza maxima (tmax),
determinada a partir de las relaciones mostradas en las Figs. 4.23 y 4.24, confirma
que temperaturas mas elevadas favorecen una cinética de endurecimiento mas
rédpida debido al incremento de la movilidad atémica y de los procesos difusivos [9].
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Figura 4.23. Grifico de In (T) vs In (tux) y el grado de ajuste R? para la aleacion P4.



6.16

6.14

6.12 In(T)=-0.032 In(t,,) + 6.1472

R’=10.9524
6.1

In (T)

6.08
6.06
6.04

6.02
0 0.5 1 1.5 2 2.5 3 3.5

In (t

max)

Figura 4.24. Grifico de In (T) vs In (twa) y el grado de ajuste R? para la aleacion P5.

Para la validacion del modelo se aplico la ecuacion JMAK modificada para procesos
de endurecimiento por precipitacion donde se tomaron valores aleatorios para el
tiempo:

H,=1-exp [— (é)n] (4.8)

donde t corresponde al tiempo de envejecimiento, t. es una constante dependiente
de la temperatura y n representa el exponente de Avrami, asociado a los mecanismos
de nucleacién y crecimiento de precipitados.

Finalmente, combinando las ecuaciones (4.2), (4.4) y (4.5), se obtuvo una expresiéon
general para calcular la dureza en funcién del tiempo y de la temperatura de
envejecimiento para cada una de las aleaciones estudiadas:

1154.7)

—2.0629+(1
P4: H, = H; + 43.85 exp (19Tﬂ) x| 1—exp (exp((162332)—44.401)> (4.9)

RT




~12.685+(—>2)
273.1

P5: H, = H; + 37.83 exp (T)x 1—exp

t

exp((%)—zmzw)

(4.10)

A partir de estas ecuaciones se calculan los valores tedricos de dureza tras el
envejecido en los tiempos aplicados. Estos resultados junto con los resultados
experimentales se grafican de manera conjunta como se observa en las Fig.4.25 a la
Fig. 4.32. Los resultados obtenidos mediante la aplicaciéon del modelo Johnson-Mehl-
Avrami-Kolmogorov (JMAK) mostraron una buena concordancia con la evolucién
experimental de la dureza para ambas aleaciones, como lo indican los elevados
coeficientes de determinacién obtenidos en los ajustes lineales. Esto sugiere que la
evolucion del endurecimiento observado durante el envejecimiento artificial en las
aleaciones estudiadas puede describirse adecuadamente mediante un proceso
cinético controlado por fenémenos de nucleacién y crecimiento de precipitados
descrito con el modelo JMAK [6,26].

Es importante sefialar que el modelo JMAK empleado en este trabajo se aplicé para
representar la etapa de incremento de dureza asociada con el endurecimiento por
precipitacion. Para la determinacion de los parametros cinéticos del modelo se
consideraron los seis primeros tiempos de envejecimiento de cada condicién
experimental, mientras que se excluyeron los dos tltimos puntos, correspondientes
al valor maximo de dureza y al punto posterior a este. Esta selecciéon se realiz6
debido a que, a partir del méximo de dureza, algunas condiciones experimentales
presentaron una disminucién de la dureza asociada con el sobreenvejecimiento. La
exclusion de estos puntos se relaciona con el alcance de la formulacién clasica de
JMAK, la cual describe una fraccion transformada que aumenta con el tiempo y se
aproxima asint6ticamente a la unidad, por lo que no permite representar
directamente la disminucion posterior de las propiedades mecénicas.

En consecuencia, el modelo se aplicé tinicamente en el intervalo correspondiente a
la etapa de endurecimiento, mientras que los puntos asociados con el maximo y el
posterior descenso de dureza se conservaron como parte de los resultados
experimentales y fueron considerados en el analisis del comportamiento de las
aleaciones. Por lo tanto, los valores de dureza estimados mediante JMAK
representan la etapa de endurecimiento por precipitacion y no la evoluciéon completa
de la dureza durante el envejecimiento artificial.
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Figura 4.25. Comparacion entre la dureza experimental y la dureza estimada por el modelo [MAK
para la aleacion P4 durante el envejecimiento artificial a 150 °C.
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Figura 4.26. Comparacion entre la dureza experimental y la dureza estimada por el modelo [MAK
para la aleacion P4 durante el envejecimiento artificial a 165 °C.
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Figura 4.31. Comparacion entre la dureza experimental y la dureza estimada por el modelo [MAK
para la aleacion P5 durante el envejecimiento artificial a 180 °C.
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Figura 4.32. Comparacion entre la dureza experimental y la dureza estimada por el modelo JMAK
para la aleacion P5 durante el envejecimiento artificial a 195 °C.
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4.5 Evaluacién del grado de correlacion entre los valores de dureza
experimentales y los estimados mediante el modelado matematico.

Con el propésito de evaluar la correspondencia entre los valores de dureza
obtenidos experimentalmente y los valores estimados mediante el modelo JMAK, se
realiz6 un anélisis estadistico para las aleaciones P4 y P5 a las temperaturas de
envejecimiento de 150 °C, 165 °C, 180 °Cy 195 °C. La evaluacién consider6 el analisis
de la relacion lineal entre ambas variables y su significancia estadistica mediante el
andlisis de varianza (ANOVA), asi como el célculo de los coeficientes de correlacion
de Pearson y Spearman.

Estos anélisis permitieron valorar la relacién entre la respuesta experimental y la
estimada por el modelo desde diferentes perspectivas estadisticas, considerando
tanto la intensidad y la direccion de la asociacion lineal como la tendencia de
variacion conjunta de los datos. El coeficiente de Pearson se emple6 para cuantificar
el grado de asociacién lineal entre los valores experimentales y los estimados,
mientras que el coeficiente de Spearman, al ser un coeficiente no paramétrico basado
en rangos, permitié evaluar la existencia de una relaciéon monoténica sin depender
del supuesto de normalidad de los datos [34]. La utilizacién conjunta de ambos
coeficientes permiti6 evaluar la correspondencia entre los resultados experimentales
y los estimados mediante el modelo JMAK desde perspectivas complementarias,
considerando tanto la asociacion lineal como la tendencia conjunta de los datos. Por
ello, el calculo de ambos coeficientes se consideré6 complementario y no como una
aplicacion indistinta de dos pruebas equivalentes.

Como representacion de los resultados obtenidos, en la Fig. 4.33 se presentan las
lineas ajustadas correspondientes a las aleaciones P4 y P5 a 165 °C. Asimismo, en las
Tablas 4.2 y 4.3 se muestran los respectivos andlisis de varianza de la regresién,
mediante los cuales se evalu¢ la significancia estadistica de la relacién lineal entre
ambas variables.
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Figura 4.33 Grdficas de linea ajustada entre los valores de dureza experimental y los estimados por
el modelo a 165 °C para aleacion a) P4y b) P5.

Tabla 4.2 Andlisis de varianza de la regresion lineal entre los valores de dureza experimental y
estimados para la aleacion P4 a 165 °C

Fuente GL SC MC F P

Regresion 1 467.330 467.330 93.25 0.000
Error 6 30.068 5.011
Total 7 497.399

Tabla 4.3 Anilisis de varianza de la regresion lineal entre los valores de dureza experimental y
estimados para la aleacion P5 a 165 °C.

Fuente GL SC MC F P

Regresion 1 1526.93 1526.93 358.91 0.000
Error 6 25.53 4.25
Total 7 1552.46

La relacién entre los valores de dureza experimental y los estimados mediante el
modelo mostré6 un comportamiento lineal positivo para ambas aleaciones en las
cuatro temperaturas de envejecimiento. Para la aleacién P4, el coeficiente de
determinacién ajustado (Rfl j) fue de 92.8 %, 92.9 %, 89.4 % y 68.5 % a 150 °C, 165 °C,
180 °Cy 195 °C, respectivamente. En P5, los valores correspondientes fueron de 91.4
%,98.1 %, 89.5 % y 92.6 %.



La principal diferencia entre ambas aleaciones se observé a 195 °C. Mientras que P5
mantuvo un R;; de 92.6 %, P4 present6 una disminucién hasta 68.5 %, lo que
evidencia una mayor dispersiéon de los valores experimentales respecto de la
tendencia estimada por el modelo para esta tltima condicién. Por otra parte, a 165
°C ambas aleaciones presentaron un ajuste elevado, con de 92.9 % para P4y 98.1 %
para P5. Para esta condicién, el andlisis de varianza de la regresiéon mostré una
relacién estadisticamente significativa entre las durezas experimental y estimada,
con F=9325y P <0.001 para P4,y F =358.91 y P <0.001 para P5.

En conjunto, los resultados indican que existe una relacion lineal estadisticamente
significativa entre los valores experimentales y estimados en las condiciones
estudiadas. Sin embargo, el grado de ajuste varia con la temperatura y la
composicion de la aleacién, observdndose una mayor estabilidad para P5 y una
disminucién mas marcada para P4 a 195 °C.

De manera complementaria, se determiné el coeficiente de correlaciéon de Pearson
con el propésito de cuantificar la intensidad y direccion de la relacion lineal entre
los valores de dureza experimental y estimados. En la Fig. 4.34 se presentan, de
manera representativa, los resultados correspondientes a las aleaciones P4 y P5 a 165
°C. Los valores del coeficiente de correlacion obtenidos para las cuatro temperaturas
de envejecimiento, junto con sus respectivos intervalos de confianza al 95 %, se
presentan en las Tablas 4.44 y 4.45.

a) Gréfica de matriz de estimado, real b) Grifica de matriz de estimado, real
IC de 95% para la correlacian de Pearson IC de 95% para la correlacién de Pearson
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Figura 4.34 Correlacion de Pearson entre los valores de dureza experimental y estimados para la a)
aleacion P4 y b) aleacion P5.



Tabla 4.4 Coeficientes de correlacion de Pearson e intervalos de confianza al 95 % entre los valores
de dureza experimental y estimados para la aleacion P4.

Temperatura (°C) r IC 95%
150 0.969 0.831-0.994
165 0.969 0.835-0.995
180 0.954  0.759-0.992
195 0.854 0.376-0.973

Tabla 4.5 Coeficientes de correlacion de Pearson e intervalos de confianza al 95 % entre los valores
de dureza experimental y estimados para la aleacion P5.
Temperatura (°C) r IC 95%

150 0.962 0.800-0.993
165 0.992 0.953-0.999
180 0.954 0.760-0.992
195 0.968 0.828-0.994

El analisis de correlaciéon de Pearson mostré asociaciones positivas elevadas entre
las durezas experimentales y estimadas para ambas aleaciones. En P4, los valores de
r fueron de 0.969, 0.969, 0.954 y 0.854 para 150 °C, 165 °C, 180 °C y 195 °C,
respectivamente. En P5, los coeficientes fueron de 0.962, 0.992, 0.954 y 0.968 para las
mismas temperaturas.

Para P4 se observa una disminucién del coeficiente de Pearson al incrementar la
temperatura, particularmente a 195 °C, donde se obtuvo el menor valor (). En
contraste, P5 mantuvo valores elevados en todo el intervalo estudiado, con un
maximo de 0.992 a 165 °C. Los intervalos de confianza muestran que, aunque existe
una asociacion positiva elevada, la incertidumbre de la estimacién aumenta en
algunas condiciones, particularmente en P4 a 195 °C.

En conjunto, los resultados de Pearson son consistentes con el comportamiento
observado en la regresion lineal, ya que P5 present6 una asociacién mas estable entre
las durezas experimental y estimada, mientras que P4 mostré una disminucion de
la correspondencia a 195 °C. Estos resultados indican que el modelo reproduce
adecuadamente la tendencia lineal de la respuesta experimental, aunque la



magnitud del coeficiente de correlaciéon no debe interpretarse por si sola como una
medida de exactitud de los valores estimados [34]. Finalmente, se determiné el
coeficiente de correlacion de Spearman como medida complementaria para evaluar
la relacién entre los valores de dureza experimental y estimados a partir del orden
de las observaciones. En la Fig. 4.35 se presentan, de manera representativa, los
resultados obtenidos para las aleaciones P4 y P5 a 165 °C, mientras que las Tablas 4.6
y 4.7 contiene los coeficientes de correlaciéon y sus respectivos intervalos de
confianza al 95 % para las cuatro temperaturas de envejecimiento evaluadas.

a) Grafica de matriz de estimado, real b) Grafica de matriz de estimado, real
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Figura 4.35 Correlacion de Pearson entre los valores de dureza experimental y estimados para la
aleacion a) P4y b) P5.

Tabla 4.6 Coeficientes de correlacion de Spearman e intervalos de confianza al 95 % entre los valores
de dureza experimental y estimados para la aleacion P4.
Temperatura (°C) p IC 95%

150 0.976 0.816-0.997
165 0.738 -0.042-0.959
180 0.976 0.816-0.997

195 0.762 0.005-0.964



Tabla 4.7 Coeficientes de correlacion de Spearman e intervalos de confianza al 95 % entre los valores
de dureza experimental y estimados para la aleacion P5.
Temperatura (°C) p IC 95%

150 0.929 0.537-0.991
165 0.929 0.537-0.991
180 0.929 0.537-0.991
195 0.857 0.252-0.980

El coeficiente de correlacion de Spearman mostré una asociacion positiva entre los
valores experimentales y estimados para ambas aleaciones; sin embargo, se
observaron diferencias respecto a los valores obtenidos mediante Pearson. Para P4,
los valores de p fueron de 0.976, 0.738, 0.976 y 0.762 a 150 °C, 165 °C, 180 °Cy 195 °C,
respectivamente. La disminucién mdas importante se presenté a 165 °C, donde el
coeficiente fue de 0.738 y el intervalo de confianza al 95 % fue de —0.042 a 0.959, lo
que indica una elevada incertidumbre en la estimaciéon asociada con el ntimero
reducido de observaciones [34].

Para P5, los coeficientes fueron de 0.929 a 150 °C, 165 °C y 180 °C, y de 0.857 a 195
°C. A diferencia de P4, P5 present6é una variacién mas reducida del coeficiente de
Spearman entre las temperaturas evaluadas. La diferencia entre Pearson y Spearman
resulta particularmente evidente para P4 a 165 °C, donde Pearson presenté un valor
de 0.969, mientras que Spearman fue de 0.738. Esto indica que, aunque los datos
presentan una asociacion lineal elevada, el orden relativo de las observaciones no
mantiene el mismo nivel de correspondencia. En P5, la menor diferencia entre
ambos coeficientes refleja una relacion mdas consistente entre los valores
experimentales y estimados.



4.6 Caracterizacion microestructural.

Se analiz6 la microestructura de las aleaciones P4 y P5 después de los tratamientos
de precipitacion para correlacionar sus cambios microestructurales con los
resultados obtenidos en los ensayos mecanicos. La evolucién observada refleja la
influencia de la composicién quimica y de la temperatura sobre el proceso de
precipitacion.

Para ambas aleaciones se seleccionaron micrografias correspondientes a la condicion
de maxima dureza (pico de envejecimiento) y a la condicién que presenté el menor
valor de dureza dentro de las curvas obtenidas para cada temperatura de
envejecimiento. De acuerdo con los diagramas termodinamicos obtenidos
previamente, las principales fases susceptibles de precipitar en este intervalo de
temperaturas son Al;s5i; y la fase Q (AlCuMgSi), ademas de una menor fracciéon
volumétrica de fases Al,Cu, AlgFe,Si, y V (AlSiZn)s.

La Fig. 4.36 presenta las micrografias obtenidas por microscopia 6ptica (MO) de la
aleacion P4 en la condicién inicial de solucion sélida sobresaturada, inmediatamente
después del temple. En la matriz de aluminio se observan particulas de segunda fase
distribuidas de forma heterogénea. Las de mayor tamafio con morfologia irregular
(esferoidal o elipsoidal) se ubican en regiones interdendriticas o limites de grano.
Estos precipitados corresponden a fases intermetalicas de solidificacion o
remanentes de una solubilizacién incompleta [8]. Su distribucién indica que dichas
regiones, enriquecidas en elementos de aleacién, actian como sitios preferenciales
para la nucleacion heterogénea durante los procesos de precipitacion [3,9].

La Fig. 4.37 muestra que, después el envejecimiento artificial a 150 °C para diferentes
tiempos, ambas aleaciones muestran zonas claras o libres de precipitados alrededor
de algunas particulas de segunda fase. Este comportamiento se atribuye al
crecimiento de dichas particulas mediante el consumo del soluto disponible en su
entorno inmediato. Como consecuencia, la matriz se empobrece localmente en
elementos de aleacién, lo que inhibe la nucleacién de nuevos precipitados en las
regiones circundantes.
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Figura 4.36. Micrografias obtenidas mediante MO a 1000x de las aleaciones a) P4 en condicion de
temple, b) P4 en condicion de solubilizacion prolongada durante 165 h, c¢) P5 en condicion de
temple d) P5 en condicion de solubilizacion prolongada durante 165 h.

P4y P5
a 150 °C, correspondientes a las condiciones de minima y mdxima dureza para cada aleacion:
a) P4a4.0h,b) P4a48.0h,c)P5a2.0hyd) P5a5.0h.
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En las micrografias correspondientes al envejecimiento a 165 °C (Fig. 4.38) se
identifica una matriz de aluminio que contiene particulas de segunda fase con
morfologias complejas y bien definidas. Resaltan los precipitados irregulares con
morfologia de “escritura china” o “esqueleto de pescado”, asociados a fases a (Fe,
Mn) Si formadas durante la solidificacion. Estas estructuras son caracteristicas en
aleaciones de aluminio fundido que contienen Fe y Si, particularmente al ser
modificadas con Mn [48].

En la Fig. 4.39 se muestran micrografias para ambas aleaciones envejecidas a 180 °C
durante diferentes tiempos. Se observan regiones de contraste asociadas a particulas
de segunda fase o la presencia de precipitados de menor tamafio y distribucion
intergranular. Estos precipitados pueden ser fases metaestables endurecedoras,
como 0 (Al,Cu), f (Mg,Si), n (MgZn;) o fases complejas tipo S (Al,CuMg), cuya
nucleacion y crecimiento ocurren durante el envejecimiento segtn lo reportado en
la literatura [40].

Figura 4.38. Micrografias obtenidas mediante MO a 1000x de las aleaciones P4 y P5 a 165 °C,
correspondientes a las condiciones de minima y mdxima dureza para cada aleacion:
a) P4a0.5h,b)P4a1.0h,c) P5a0.33hyd)P5a0.66 h.
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Figura 4.39. Micrografias obtenidas mediante MO a 1000x de las aleaciones P4 y P5 a 180 °C,
correspondientes a las condiciones de minima y mdxima dureza para cada aleacion:
a) P4a0.33h,b) P4a2.75h,c) P5a0.58 hyd) P5a3.5h.

Las fases intermetalicas ricas en hierro con morfologia tipo “escritura china” o
“esqueleto de pescado” son menos perjudiciales que las morfologias aciculares, ya
que generan menores concentraciones de esfuerzo y disminuyen la susceptibilidad
a la formacion de grietas [49]. Aunque pueden actuar como sitios de iniciacion de
dafio debido a su fragilidad, en concentraciones moderadas su presencia suele
asociarse con un comportamiento mecanico més favorable [50].

Después del envejecimiento a 195 °C, las micrografias de ambas aleaciones (Fig. 4.40)
muestran una redistribucién de precipitados, en la que las particulas grandes crecen
a expensas de las pequefias, las cuales se disuelven progresivamente. Este proceso
genera zonas empobrecidas en soluto alrededor de los precipitados remanentes, lo
que limita la nucleacion de nuevas particulas y reduce la efectividad del
endurecimiento [51]. En términos mecdnicos, este estado de sobreenvejecimiento
provoca una disminucién progresiva de la resistencia y dureza del material [52].
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Figura 4.40. Micrografias obtenidas mediante MO a 1000x de las aleaciones P4 y P5 a 195 °C,
correspondientes a las condiciones de maxima y minima dureza para cada aleacion:
a) P4a0.16 h,b) P4a1.5h,c) P5a1.0hyd) P5a0.41 h.

En contraste, para tiempos de envejecimiento cortos y temperaturas relativamente
bajas, la difusién atémica es limitada, lo que favorece una elevada tasa de nucleaciéon
de precipitados finos y coherentes, al tiempo que restringe su crecimiento. La
microestructura resultante presenta una elevada densidad de particulas
nanométricas distribuidas uniformemente, las cuales bloquean eficientemente el
movimiento de las dislocaciones [52]. Este estado es representativo del
endurecimiento por precipitacion efectivo y corresponde al pico de envejecimiento
de la aleacion.

Con el propésito de complementar la caracterizacion realizada por microscopia
Optica, se seleccionaron muestras de ambas aleaciones en las condiciones de maxima
y minima dureza a 165 °C y 180 °C. Estas temperaturas se eligieron por representar
condiciones intermedias de envejecimiento con diferencias claramente definidas en
el comportamiento mecdnico. Las muestras seleccionadas se analizaron mediante
microscopia electréonica de barrido (MEB) para evaluar detalladamente la
morfologia, distribucién y composiciéon quimica local de las particulas de segunda
fase. Adicionalmente, se realizaron andalisis semicuantitativos mediante
espectroscopia de dispersion de energia de rayos X (EDS) en regiones
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representativas de cada muestra, con el propésito de identificar variaciones locales
en la concentraciéon de elementos de aleaciéon asociados a posibles precipitados e
intermetélicos formados durante el envejecimiento.

En la Fig. 4.40 se muestra las micrografias obtenidas mediante MEB para la aleacién
P4 envejecida a 165 °C y 180 °C respectivamente, bajo la condicion correspondiente
del mayor valor de dureza registrado. En estas imagenes se observa la presencia de
particulas de segunda fase distribuidas heterogéneamente dentro de la matriz de AL
En ambas condiciones se presentaron particulas con morfologias irregulares tipo
“escritura china” que como ya se mencioné anteriormente son caracteristicas
particulares de intermetélicos complejos [43,44]. Adicionalmente, el incremento de
la temperatura de envejecimiento de 165 °C a 180 °C favorece una mayor velocidad
de difusién atémica y una evolucién microestructural mas acelerada, promoviendo
el crecimiento y la redistribucion de las particulas presentes en la matriz [2].

Posteriormente con el propésito de analizar la composicién quimica local de estas
particulas, se realizaron andlisis EDS en regiones representativas de la
microestructura que se presentan en la Fig. 4.42, continuamente en las Tablas 4.8 y
4.9 se muestran los resultados de la composicion quimica semicuantitativa
correspondiente a cada analisis.

BEC 20KV wnnmr?@sso
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Figura 4.41. Micrografias obtenidas mediante MEEB a 500x de la aleacién P4 a) a 165°C durante 1.0
hyb) a180°C durante 2.75 h, en la condicion de mdxima dureza.

86




Capitulo 4

e
Spectrum 1

Spectrum 3

Spectrum 2
Spectrum 2

4

40pm ' Electron Image 1 40pm ' Electron Image 1

Figura 4.42. Micrografias obtenidas mediante MEB con el andlisis quimico puntual seleccionado
mediante EDS en la aleacion P4: a) a 165°C durante 1.0 h, b) a 180°C durante 2.75 h.

Tabla 4.8. Composicion quimica semicuantitativa de alqunas zonas de la aleacion P4 obtenida
mediante EDS en la condicion de 165 °C durante 1.0 h.

Espectro Composicion quimica (% Peso)

O Al Si K Zn Fe Cu Mg Mn
EDS-1| 3474 43.48 20.29 0.41 1.07 - - - -
EDS -2 - 63.72 10.41 18.57 - 5.27 2.04 - -
EDS -3 - 88.21 3.48 - 2.02 0.87 1.67 0.36 | 3.39
EDS -4 - 88.46 3.64 - 2.44 - 2.24 0.3 291

Tabla 4.9. Composicion quimica semicuantitativa de algunas zonas de la aleacion P4 obtenida
mediante EDS en la condicién de 180 °C durante 2.75 h.

Espectro Composicion quimica (% Peso)

o Al Si Fe Cu Mg Mn
EDS -1 - 69.3 8.59 4.43 1.66 0.14 15.87
EDS -2 - 58.54 11.12 6.68 1.77 0.41 21.48
EDS -3 38.48 14.7 34.46 - - 12.37 -

Los andlisis EDS realizados en particulas seleccionadas evidenciaron variaciones
locales en la composicién quimica, con un enriquecimiento principal en Al y Si junto
a contenidos variables de Fe, Mn, Cu, Mg y Zn. La presencia simultanea de estos
elementos sugiere la existencia de particulas intermetalicas complejas y de
heterogeneidades quimicas derivadas tanto de la solidificacion como del
envejecimiento artificial [53].
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Las observaciones experimentales concuerdan con las predicciones termodindmicas
de Thermo-Calc para la aleacién P4, que anticipan la presencia de fases como Ali5Si»,
AloFesSip, AlCu y la fase Q (AICuMgSi) dentro del intervalo de temperaturas
estudiado. Aunque el andlisis EDS no proporciona una identificacion cristalogréfica
definitiva, la composiciéon quimica local resulta compatible con la presencia de
particulas complejas enriquecidas en Si, Fe, Cu, Mgy Zn.

Adicionalmente, el incremento de temperatura de envejecimiento de 165 °C a 180 °C
favorece una mayor velocidad de difusién atémica y una evolucién microestructural
mas acelerada, promoviendo el crecimiento y redistribucion de las particulas
presentes en la microestructura.

La Fig. 4.43 muestra las micrografias de MEB de la aleacién P5 en la condicién de
maxima dureza a 165 °C y 180 °C, en las cuales se observa la presencia de particulas
de segunda fase distribuidas heterogéneamente dentro de la matriz de Al. De igual
manera que con la aleacion P4, se observaron particulas con morfologias irregulares
y ramificadas tipo “escritura china” [44].
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Figura 4.43. Micrografias obtenidas mediante MEEB a 500x de la aleacion P5 a) a 165 °C durante 1.5
hyb) a180°C durante 3.5 h en condicion de maxima dureza.

Los analisis EDS realizados sobre particulas seleccionadas en la aleaciéon P5 (Fig.
4.44) evidenciaron composiciones quimicas dominadas principalmente por Al y Si,
acompafiadas por cantidades variables de Zn, Mg, Fe, Cu y Mn. En la condicién de
envejecido a 165 °C durante 1.5 h (Tabla 4.10), los espectros EDS - 1 y EDS - 3
presentaron concentraciones apreciables de Zn, Mg y Mn, lo cual sugiere la
existencia de regiones localmente enriquecidas asociadas a procesos de precipitacion
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y a particulas complejas formadas durante el envejecimiento artificial. Asimismo, en
algunas particulas se detectaron contenidos importantes de Fe y Mn, compatibles
con intermetalicos estables ricos en Fe-Mn-Si [18].

Spectrum 2

Spectrum 3

+

Spectrum 2

40pm ' Electron Image 1 : 40pm ' Electron Image 1

Figura 4.44. Micrografias obtenidas mediante MEB con andlisis quimico puntual seleccionado
mediante EDS en la aleacion P5: a) a 165 °C durante 1.5 h, b) a 180°C durante 3.5 h.

Tabla 4.10. Composicion quimica semicuantitativa de algunas zonas de la aleacion P5 obtenida
mediante EDS en la condicion de 165 °C durante 1.5 h.

Espectro Composicion quimica (% Peso)

O Al Si Zn Fe Cu Mg Mn
EDS -1 - 62.04 10.49 1.71 5.6 1.51 - 18.64
EDS-2| 30.88 34.49 27.82 2.01 - - 4.8 -
EDS -3 - 88.67 1.77 5.47 - 1.57 0.31 2.21

Tabla 4.11. Composicion quimica semicuantitativa de algunas zonas de la aleacion P5 obtenida

mediante EDS en la condicion de 180 °C durante 3.5 h.

Espectro Composicion quimica (% Peso)

O Al Si Zn Fe Cu Mg Mn
EDS -1 - 59.88 11.62 | 2.62 | 1.23 1.2 18.91 4.54
EDS -2 - 60.27 11.24 1.53 | 6.29 | 0.95 - 19.71
EDS -3 | 34.37 17.46 31.5 0.93 - - 15.73 -
EDS-4| 19.56 45.34 19.73 2.19 - - 13.18 -

Para la condicién de envejecimiento a 180 °C durante 3.5 h (Tabla 4.11) se observaron
composiciones similares, aunque con una distribucién mas marcada de Mg y Si en
algunas particulas analizadas. En particular, los espectros EDS-3 y EDS-4
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presentaron contenidos elevados de O, Si y Mg, lo cual podria estar relacionado con
oxidacién superficial localizada o con regiones enriquecidas en compuestos ricos en
Mg-Si [54]. Por otro lado, los espectros EDS-1 y EDS-2 mostraron concentraciones
importantes de Fe y Mn acompafiadas por Si, comportamiento consistente con
particulas intermetalicas complejas de elevada estabilidad térmica.

Las observaciones experimentales presentan concordancia con las predicciones
termodinamicas obtenidas mediante Thermo-Calc para la aleaciéon P5, donde se
anticipa la presencia de fases como Q(AICuMgSi), Al1sSiz, AloFexSiz, AloCu y la fase
V(AlSiZn)s. En particular, el mayor contenido de Zn presente en la aleaciéon P5
favorece la estabilidad de las fases enriquecidas en este elemento.

En comparacién con la aleaciéon P4, la aleaciéon P5 present6é una mayor participacion
local de Zn y Mg en las regiones analizadas mediante EDS. Este comportamiento
podria contribuir al incremento en la respuesta al endurecimiento debido a la
contribuciéon del Zn y Mg al endurecimiento por solucién sélida y a su participacién
en la formacién de precipitados secundarios durante el envejecimiento artificial.
Una vez analizadas las condiciones de méxima dureza, se caracterizaron las
muestras correspondientes a la condiciéon de minima dureza envejecidas a 165 °C'y
180 °C, con el propésito de evaluar los cambios microestructurales asociados al
sobreenvejecimiento y la estabilidad de las fases presentes.

En la Fig. 4.45 se presentan las micrografias de la aleacién P4, en ambas condiciones
(165 °C y 180 °C) persiste la matriz de aluminio con particulas de segunda fase
distribuidas heterogéneamente. Estas particulas presentan morfologias irregulares
y ramificadas, tipicas de intermetélicos de solidificacion retenidos durante el

tratamiento térmico.

Los analisis EDS de la muestra envejecida a 165 °C durante 0.5 h, Fig. 4.45 a) y Tabla
4.12, revelaron dos comportamientos diferenciados. El espectro EDS-2 detect6 una
region enriquecida en Al, Si y Mn con un bajo contenido de Fe, sugerente de fases
del sistema Al-Mn-Si. Por otra parte, el espectro EDS-3 present6 ~20 % en peso de
Mn, junto con Si, Fe y trazas de Cu, composicién consistente con intermetalicos
estables del tipo a-Al (Fe,Mn)Si. Estas fases han sido ampliamente reportadas en
aleaciones con Fe, Mn y Si, y destacan por su alta estabilidad térmica debido a su
baja solubilidad en la matriz de aluminio [50,55].
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Figura 4.45. Micrografias obtenidas mediante electrones MEB a 500x de la aleacion P4 a) a 165°C
durante 0.5 h y b) a 180°C durante 0.33 h, en la condicion de minima dureza.
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Figura 4.46. Micrografias obtenidas mediante MEB con andlisis quimico puntual seleccionado
mediante EDS en la aleacion P4: a) a 165 °C durante 0.5 h, b) a 180 °C durante 0.33 h.

Tabla 4.12. Composicion quimica semicuantitativa de algunas zonas de la aleacion P4 obtenida
mediante EDS en la condicion de 165 °C durante 0.5 h.

Espectro Composicion quimica (% Peso)

Al Si Zn Fe Cu Mg Mn
EDS -2 83.51 3.64 - - - 0.27 7.54
EDS -3 64.59 8.69 - 5.16 1.26 - 20.31
EDS -4 94.43 1.16 23 - 1.59 0.52 -
EDS -5 93.78 1.18 1.92 - 1.83 0.55 -
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Tabla 4.13. Composicion quimica semicuantitativa de algunas zonas de la aleacion P4 obtenida
mediante EDS en la condicion de 180 °C durante 0.33 h.

Espectro Cpmposicic’m quimica (% Peso) ‘
O Al Si Fe Cu Mg Mn Zn
EDS-2| 33.6 44.94 20.08 - - 0.15 - 1.23
EDS -3 - 94.24 1.41 - 0.88 0.4 1.21 1.86
EDS -4 - 61.68 11.29 4.18 - - 22.85 -

La identificacién de estas particulas concuerda con las predicciones termodindmicas
obtenidas mediante Thermo-Calc, las cuales indican la estabilidad de fases
enriquecidas en Fe, Mn y Si, particularmente Al;sSi, y AlgFe;Si,. Debido a su
formacién durante la solidificacion, estas fases permanecen estables después de los
tratamientos de solubilizacién y envejecimiento [56].

Los analisis EDS-4 y EDS-5 mostraron contenidos superiores al 88% en peso de Al,
acompafados por pequeiias cantidades de Zn, Cu, Mg y Mn, lo que confirma que
estas regiones corresponden principalmente a la matriz Al. Asimismo, no se
observaron enriquecimientos significativos en Zn o Mg, lo que sugiere que los
precipitados endurecedores asociados a estos elementos poseen dimensiones
inferiores al limite de deteccion de la técnica.

Para la condicion envejecida a 180 °C durante 0.33 h, Fig. 4.46 b) y Tabla 4.13, el
andlisis EDS-1 present6 una elevada concentraciéon de oxigeno, atribuida a
productos de oxidacién superficial, por lo que esta regiéon no se considerd
representativa de una fase metélica. Por otro lado, el andlisis EDS-2 mostré una
composicién caracteristica de la matriz de Al; mientras que, el EDS-3 registr6é
aproximadamente 23 % en peso de Mn, 11 % de Si y 4 % de Fe, composiciéon
consistente con particulas intermetalicas del sistema a-Al (Fe,Mn)Si.

La deteccién de estas particulas a-Al (Fe,Mn)Si. En ambas condiciones confirma su
estabilidad microestructural. No obstante, debido a su tamafio relativamente grande
y baja densidad numérica, su contribucién al endurecimiento es limitada. El
endurecimiento de las aleaciones Al-Zn-Mg-Cu se asocia principalmente con la
formacion de precipitados finos ricos en Zn y Mg, tales como zonas GP, n' y 1
(MgZny,) [57,58], los cuales no pueden ser detectados mediante MEB debido a su
reducido tamafio.
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En conjunto, las condiciones de minima dureza de la aleacion P4 se caracterizan por
una matriz Al relativamente sobresaturada y la presencia de particulas estables a-
Al (Fe,Mn)Si. La ausencia de precipitados endurecedores detectables mediante EDS
es consistente con los bajos valores de dureza registrados experimentalmente y con
las predicciones termodindamicas obtenidas mediante Thermo-Calc.

La Fig.4.47 muestra las micrografias obtenidas mediante MEB para la aleacién P5
envejecida a 165 °C durante 0.33 h y a 180 °C durante 0.58 h, condiciones
correspondientes a los menores valores de dureza registrados. En ambas
condiciones se observa una matriz continua de Al acompanada por particulas de
segunda fase con morfologias irregulares y ramificadas, similares a las observadas

en la aleacién P4.

BEC 20kV WD11mm  SS50 x500 50pm
P5TC1

BEC 20kV WD10mm SS50 x500 50um
P5TB1

Figura 4.47. Micrografias obtenidas mediante MEB a 500x de la aleacion P5 a) a 165 °C durante
0.33 hy b) a 180 °C durante 0.58 h en condicion de minima dureza.
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Figura 4.48. Micrografias obtenidas mediante MEB con andlisis quimico puntual seleccionado
mediante EDS en la aleacion P5 a) 165 °C durante 0.33 h, b) a 180 °C durante 0.58 h.
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En los andlisis EDS realizados a 165 °C durante 0.33 h, Fig. 4.48 a) y Tabla 4.14 se
identificaron particulas enriquecidas en Mn, Fe y Si, cuya composicion es consistente
con intermetélicos del sistema a-Al (Fe,Mn)Si. La presencia de estas fases concuerda
con las predicciones termodindmicas obtenidas mediante Thermo-Calc y confirma
su estabilidad después de los tratamientos térmicos. Asimismo, se identificaron
regiones correspondientes a la matriz de Al con pequefias cantidades de Zn, Cu, Mg
y Mn en solucién solida. En una de las regiones analizadas se detectaron
concentraciones elevadas de oxigeno vy silicio, asociadas a productos de oxidacién
superficial, por lo que no fue posible atribuirla de manera concluyente a una fase
metdlica especifica.

Tabla 4.14. Composicion quimica semicuantitativa de alqunas zonas de la aleacion P5 obtenida
mediante EDS en la condicion de 165 °C durante 0.333 h.

Espectro Composicion quimica (% Peso)

Al Si Zn Fe Cu Mg Mn
EDS -1 59.41 11.86 1.07 5.95 1.18 - 20.52
EDS -2 91.46 1.19 4.23 - 1.51 0.46 1.15

Tabla 4.15. Composicion quimica semicuantitativa de algunas zonas de la aleacion P5 obtenida
mediante EDS en la condicion de 180 °C durante 0.58 h.

Espectro Composicion quimica (% Peso)

O Al Si Zn Fe Cu Mg Mn
EDS -1 - 58.17 11.09 1.67 7.06 1.29 - 20.71
EDS -2 - 91.24 0.62 5.23 - 1.62 0.31 0.99
EDS -3 | 28.89 20.62 27.48 - - 1.69 19.76 -

Para la condicion envejecida a 180 °C durante 0.58 h, Fig. 4.48 b) y Tabla 4.15 se
observé un comportamiento similar. Los analisis EDS confirmaron nuevamente la
presencia de particulas a-Al (Fe,Mn)Si y regiones correspondientes a la matriz de
Al. Ademéds, se identific6 una zona enriquecida en Mg y Si (EDS-3) cuya
composicién es compatible con la fase Mg,Si, también predicha mediante Thermo-
Calc. Debido a su elevada estabilidad, esta fase puede permanecer en la
microestructura incluso después de los tratamientos de envejecimiento [3,9].

En conjunto, los resultados indican que la microestructura de la aleacién P5 bajo
condiciones de minima dureza esta constituida principalmente por una matriz de Al
acompafiada por intermetalicos estables ricos en Fe, Mn y Si, asi como por particulas
aisladas de Mg,Si. La ausencia de precipitados endurecedores ricos en Zn y Mg
detectables mediante EDS sugiere que éstos presentan dimensiones inferiores al



limite de resolucién de la técnica o que permanecen en etapas tempranas de
precipitaciéon. Este comportamiento concuerda con los bajos valores de dureza
registrados experimentalmente.

Con el objetivo de identificar las fases cristalinas presentes y evaluar los cambios
asociados al tratamiento térmico de las aleaciones prototipo P4 y P5, se realizaron
andlisis mediante difracciéon de rayos X (DRX) en tres condiciones representativas
del tratamiento térmico: condicién de temple, solubilizacién prolongada durante
165 h'y en condicién de envejecimiento artificial a 180 °C correspondiente al tiempo
de maxima dureza obtenido para cada aleacion. La selecciéon de estas condiciones
permitié comparar el estado de la microestructura después de la solubilizacién y
temple con dos estados representativos del proceso de envejecimiento, incluyendo
una condicién asociada con la misma respuesta de dureza.

La identificacion preliminar de las fases se realiz6 mediante Match, considerando
como referencia las fases predice anteriormente mediante Thermo-Calc y otras fases
probablemente compatibles con la composicién de las aleaciones. A partir de esta
identificacion se seleccionaron los archivos de estructura cristalina en formato CIF,
los patrones experimentales para realizar el refinamiento de las fases consideradas.
Durante el proceso de refinamiento se evaluaron diferentes estructuras cristalinas;
sin embargo, no todas permitieron reproducir satisfactoriamente las reflexiones
experimentales. Por ello, los resultados presentados corresponden a las fases para
las cuales se obtuvo una correspondencia razonable entre el patron experimental y
el calculado. En consecuencia, la interpretacién de los resultados de DRX se realiz6
de manera conjunta con las predicciones termodindmicas obtenidas mediante
Thermo-Calc y la caracterizacién mediante MEB-EDS.

Para la condicién de temple de ambas aleaciones, presentadas en las Figs. 4.49 y 4.50,
el refinamiento permitié reproducir principalmente las reflexiones correspondientes
a la matriz de aluminio, lo que se evidencia por la coincidencia de las posiciones de
los principales picos maximos de difracciéon entre el patrén experimental y el
calculado. Para P4, el refinamiento realizado mediante MAUD present6 la mayor
correspondencia con la estructura cristalina del Al, aunque se observaron reflexiones
adicionales de menor intensidad que no pudieron ser asighadas de manera exacta.

En P5, ademas de la matriz de Al, la incorporacion de una fase asociada al sistema
Fe-Mn permitié mejorar parcialmente el ajuste del difractograma. La presencia de



estas fases secundarias es congruente con los resultados de Thermo-Calc y de MEB-
EDS, donde se identificaron regiones enriquecidas en Fe, Mn y Si.
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Figura 4.49 Patron de difraccion obtenido mediante Maud para la aleacion P4 en condicion de temple.

=
o
w

Intensity [Count]

50

ot

Aluminum It It I i
1523952 b I I

| . | |
40.0 60.0 80.0
2-Theta [degrees]

Figura 4.50 Patron de difraccion obtenido mediante Maud para la aleacion P5 en condicion de temple.

No obstante, la ausencia de un refinamiento satisfactorio para algunas de las fases
predichas termodinamicamente no implica necesariamente su ausencia, ya que las
fases intermetdlicas presentes en cantidades reducidas pueden presentar



dificultades para su identificacion mediante DRX debido a la baja intensidad de sus
reflexiones y a su posible superposicién con las correspondientes a la matriz de Al
[59]. En este sentido, los resultados de DRX se consideran complementarios a la
prediccién termodinamica y al andlisis microestructural.

En la condicién de solubilizacion prolongada, la aleacion P4 (Fig. 4.51) present6 un
ajuste principalmente asociado con la matriz de Al y una fase intermetélica del
sistema Al-Fe-Mn-Si, lo cual resulta consistente con las fases secundarias
identificadas previamente mediante Thermo-Calc y MEB-EDS. En contraste, para P5
(Fig. 4.52) no se obtuvo un refinamiento satisfactorio de la matriz de Al; los ajustes
obtenidos mediante los archivos de referencia correspondientes a Al-Si-O y CuO no
se consideraron evidencia suficiente para confirmar dichas fases en la aleacion.

Esta diferencia debe interpretarse con precaucion, ya que en aleaciones de aluminio
las fases secundarias pueden encontrarse en bajas fracciones volumétricas y sus
reflexiones pueden quedar traslapadas por las correspondientes a la matriz,
dificultando su identificacion mediante DRX convencional [60]. Por tanto, en P5 el
resultado del refinamiento se considera insuficiente para establecer de manera
concluyente la presencia o ausencia de las fases predichas por Thermo-Calc.
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Figura 4.51 Patron de difraccion obtenido mediante Maud para la aleacion P4 en condicion de
solubilizacion prolongada durante 165h.
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Figura 4.52 Patron de difraccion obtenido mediante Maud para la aleacion P5 en condicion de
solubilizacion prolongada durante 165h.

En la condicién correspondiente al maximo de dureza a 180 °C, los difractogramas
de ambas aleaciones mostraron nuevamente un predominio de las reflexiones
correspondientes a la matriz de Al. Para P4 (Fig. 4.53), el refinamiento presentd
principalmente correspondencia con la estructura cristalina del Al, mientras que las
demads estructuras cristalinas evaluadas no permitieron establecer de manera
concluyente la presencia de fases secundarias. En P5 (Fig. 4.54), el refinamiento
mostré una mejor correspondencia al considerar, ademés de Al, fases asociadas con
Al-Mn-Si, Fe-Zn y una estructura tipo espinela. La presencia de estas fases debe
interpretarse con precaucion, debido a que las fases secundarias y los precipitados
de menor tamafio pueden presentar reflexiones de baja intensidad o no ser
facilmente distinguibles.

En este sentido, el predominio de Al en los difractogramas no contradice la respuesta
de endurecimiento observada a 180 °C, ya que el endurecimiento por precipitacion
estd asociado principalmente con la formacién de precipitados finos y fases de
transiciéon durante el envejecimiento, cuya identificacién puede requerir técnicas de
mayor resoluciéon. La mayor cantidad de fases que pudo incorporarse al
refinamiento de P5 resulta consistente con la mayor complejidad composicional de
esta aleacion y con la mayor respuesta al envejecimiento observada
experimentalmente; sin embargo, no se establece una relaciéon causal directa entre
dichas fases y el méximo de dureza tinicamente a partir del andlisis de DRX.
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Figura 4.53 Patron de difraccion obtenido mediante Maud para la aleacion P4 en condicion de 180
°C mdxima dureza a 2.75 h.
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Figura 4.54 Patron de difraccion obtenido mediante Maud para la aleacion P5 en condicion de 180
°C mdxima dureza a 3.5 h.

Por lo tanto, los resultados de DRX permiten confirmar cambios en las fases
cristalinas de mayor fraccion presentes después del envejecimiento, pero no
permiten por si solos describir completamente la poblacion de precipitados
responsable del endurecimiento. En consecuencia, la interpretaciéon del méximo de
dureza a 180 °C se realiz6 de manera conjunta con los resultados de dureza, MEB-
EDS, simulacién termodinamica y modelado de la cinética de precipitacion.



CONCLUSIONES

La simulacién termodindmica mediante Thermo-Calc permitié identificar las
fases de equilibrio potencialmente presentes en las aleaciones P4 y P5 y
analizar su estabilidad en funcién de la temperatura; lo que permitié
establecer las temperaturas empleadas para los tratamientos térmicos. El
incremento del contenido de Zn en P5 con respecto a P4 no modificé las fases
de equilibrio identificadas, pero increment6 la cantidad de Zn disponible en
solucion sélida después de la solubilizacion.

Las aleaciones P4 y P5 presentaron envejecimiento natural, con incrementos
de dureza cercanos al 49 % y 54 %, respectivamente, después de 70 dias.

Las aleaciones P4 y P5 presentaron endurecimiento por precipitacién durante
el envejecimiento artificial, alcanzando incrementos méximos de dureza
cercanos al 80 % en ambas aleaciones y de resistencia mecénica de 70 % para
P4 y 135 % para P5. Después de alcanzar los valores méximos de dureza y
resistencia mecanica, se observé una disminucién de las propiedades
asociada con el sobreenvejecimiento.

Al comparar la dureza minima y maxima alcanzada durante el
envejecimiento artificial, se observé que la aleacién P4 presenté el mayor
incremento de dureza a 150 °C, con un aumento aproximado de 43 %, al pasar
de 108 a 154 HV. Por su parte, la aleacion P5 mostr6 el mayor incremento a
180 °C, con aproximadamente 53 %, al aumentar de 102 a 156 HV. Por lo tanto,
la temperatura de 150 °C resulté mas favorable para P4, mientras que 180 °C
presentd el mejor comportamiento para P5. Estos resultados muestran el
potencial de ambas aleaciones para alcanzar niveles de propiedades
mecédnicas comparables con los reportados para algunas aleaciones de
aluminio de aplicacién industrial.

El mayor contenido de Zn de la aleacién P5 favorecié una respuesta mas
rapida al envejecimiento artificial, asociada con una menor energia de
activacion aparente, de 79.15 kJ /mol, respecto a los 162.33 k] /mol obtenidos
para P4. Asimismo, P5 present, en general, mayores valores de dureza y
menores tiempos para alcanzar la maxima dureza, particularmente a las



temperaturas de envejecimiento mas elevadas. Estos resultados indican que
el contenido de Zn influye en el endurecimiento de las aleaciones estudiadas.

La caracterizacion microestructural mediante MO, MEB-EDS y DRX
evidenci6 la presencia, desde las condiciones iniciales, de particulas
intermetélicas con morfologia de escritura china, asociadas con fases
enriquecidas en Fe, Mn y Si. La persistencia de estas particulas después de la
solubilizacién prolongada durante 165 h puede limitar la cantidad de
elementos aleantes disponibles en la matriz de Al para participar en los
procesos de precipitacion.

Las fluctuaciones y disminuciones de las propiedades mecénicas observadas
durante el envejecimiento natural y artificial pueden atribuirse a algunos
factores que intervienen en los pardmetros obtenidos en el modelo Johnson-
Mehl-Avrami-Kolmogorov (JMAK), particularmente con la diferencia en los
valores de energia de activacion aparente Q y del exponente de Avrami n.

La aplicacién del modelo de JMAK, empleando la dureza como variable de
respuesta, permitié estimar mateméticamente la etapa de incremento de
dureza asociada con el endurecimiento por precipitaciéon en funcién del
tiempo y la temperatura de envejecimiento artificial. Los valores estimados
presentaron una buena correlacién con los valores experimentales, con
coeficientes de correlacion superiores a 0.96. Sin embargo, los resultados del
modelo deben interpretarse como una representaciéon de la etapa de
endurecimiento hasta un valor maximo.
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