
Correlación entre microestructura y propiedades
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Barrido.

A Carlos Flores Morales por su apoyo en la preparación y análisis de muestras de Microscoṕıa
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1.1.3. Influencia de las deformaciones elásticas en la nucleación . . . . . . . . . 6
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de referencia [49]) . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 21

2.5. Estructura del tipo CuAu I (L10) . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 23

2.6. Patrón de difracción electrónica e imagen obtenida por Microscoṕıa Electrónica de
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Introducción

Actualmente, se han realizado muchos esfuerzos para sustituir las aleaciones de acero por

aleaciones de aluminio en las carroceŕıas de los automóviles, con el fin de obtener una dismi-

nución en el peso asegurando una disminución en el consumo de gasolina, y por lo tanto, una

disminución en la contaminación ambiental. Las caracteŕısticas requeridas por las aleaciones

de aluminio para aplicaciones en la industria automotriz son buena formabilidad, estabilidad

para almacenamiento (envejecimiento natural limitado), buena resistencia, aśı como una buena

apariencia después del proceso de formado.

Las aleaciones Al-Mg (serie 5xxx) tiene buena ductilidad (buena formabilidad) además de bue-

na resistencia a la corrosión. Sin embargo, al deformarlos forman bandas de Lüder además de la

perdida de sus propiedades mecánicas al ser sometidos a tratamientos térmicos. Se ha observado

que al agregar pequeñas cantidades de Cu a las aleaciones Al-Mg no sólo se reduce el efecto del

reblandecimiento sino que incluso se incrementa la resistencia de la aleación al ser sometida al

tratamiento térmico debido a un fenómeno de endurecimiento por precipitación. La adición de

Cu no compromete la ductilidad y la resistencia a la corrosión de las aleaciones Al-Mg, lo que

ocasiona que estas aleaciones puedan emplearse para aplicaciones en la industria automotriz y

aeroespacial.

En algunos estudios realizados en aleaciones Al-Mg-Cu se ha observado que a pesar de que

estas aleaciones se encuentran en una región ternaria (α + S + T ) del diagrama de fases, la

secuencia de precipitación involucra únicamente la aparición de la fase estable S (Al2CuMg) y

sus fases metaestables, lo que implicaŕıa que la secuencia de precipitación de estas aleaciones

sea la misma que se presenta en las aleaciones Al-Cu-Mg. Sin embargo, la secuencia de preci-

pitación de las aleaciones Al-Cu-Mg es aún controversial. Basándose en esta problemática se

plantearon los siguientes objetivos:

1. Aportar información que ayude a esclarecer la existencia o no existencia de la fase S” en

1
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la secuencia de precipitación de las aleaciones Al-Mg-Cu.

2. Determinar la relación entre las secuencias de precipitación de las aleaciones Al-Cu-Mg y

Al-Mg-Cu.

3. Determinar si la precipitación puede monitorearse al caracterizar el comportamiento de

los esfuerzos internos que se generan por la presencia de los precipitados.

4. Aportar datos acerca de la naturaleza del primer pico de endurecimiento.

5. Correlacionar el comportamiento mecánico de la aleación con las fases presentes.

Tomando en consideración los objetivos planteados, esta tesis se dividió de la manera siguiente:

Caṕıtulo 1. Bases Teóricas. En este caṕıtulo se explica el fenómeno de endurecimiento

por precipitación en función de los aspectos termodinámicos y variables que se involucran en

dicho fenómeno. Tomando en consideración estas variables se explica el porqué de las fases

metaestables en el proceso. También se da una explicación detallada del tratamiento térmico

necesario para provocar una precipitación a partir de una solución sólida y el efecto de los

precipitados en las propiedades mecánicas.

Caṕıtulo 2. Aleaciones Al-Mg-Cu. En este caṕıtulo se da un panorama general de

dichas aleaciones. Se describe el efecto sobre la estructura del aluminio(Al) de cada uno de los

aleantes principales, se describen las fases presentes en la precipitación de aleaciones Al-Cu-Mg

y se muestras los diagramas de fases ternarios Al-Cu-Mg.

Caṕıtulo 3. Técnicas de Caracterización. En este caṕıtulo se detallan las técnicas

experimentales empleadas para dar respuesta a los objetivos planteados en este trabajo. Se

explicarán los principios f́ısicos de las técnicas, la información que es posible obtener de ellos,

la interpretación de los resultados.

Caṕıtulo 4. Fabricación de aleaciones. En este caṕıtulo se describirá la manera en que

fueron fabricadas las aleaciones. También se detallarán los tratamientos mecánicos y térmicos

que se realizaron a las aleaciones.

Caṕıtulo 5. Resultados. En este caṕıtulo se mostrarán los principales resultados obtenidos

en cada una de las técnicas experimentales empleadas en este trabajo.

Discusión. En esta sección se discuten los resultados de los análisis llevados a cabo en este

trabajo y se discuten tomando en cuenta los objetivos planteados y los modelos de precipitación

existentes en la literatura.

Conclusiones. En esta sección se enuncian de manera puntual los principales resultados

obtenidos en este trabajo.



Capı́tulo 1
Bases Teóricas

En este caṕıtulo se comentarán los aspectos teóricos del fenómeno de precipitación en estado sólido.

Para abordar el fenómeno de precipitación primero se explicarán los aspectos termodinámicos necesa-

rios para entender el fenómeno de nucleación. Posteriormente, se dará una descripción de las teoŕıas

de nucleación en estado sólido y el crecimiento de los precipitados. También se describirá el fenómeno

de precipitación en los materiales y el tratamiento térmico necesario para provocar un endurecimiento

por precipitación, se explicará porqué existen fases metaestables y los mecanismos de endurecimiento

de los precipitados.

1.1. Aspectos Termodinámicos

1.1.1. Nucleación

Para su estudio, las transformaciones de fase en estado sólido son divididas en dos procesos: la

nucleación y el crecimiento de precipitados. En este trabajo se abordará con mayor extensión el

tema de la nucleación con el fin de conocer las variables que intervienen en la aparición de las fases

metaestables y la fase de equilibrio.

La nucleación juega un papel fundamental en el fenómeno de precipitación. El tipo de nucleación es

importante en cuanto al efecto de la precipitación sobre el endurecimiento estructural. En efecto, es

generalmente admitido que una nucleación homogénea conduce a un mayor endurecimiento que una

nucleación heterogénea. Como se explicará con mayor detalle en este caṕıtulo, el tipo de nucleación

depende principalmente de dos factores: la composición y la temperatura de envejecimiento.

La nucleación de una fase puede ser homogénea o heterogénea. Se tiene una nucleación homogénea

cuando existe la aparición de núcleos de manera espontánea debido a fluctuaciones en la composición

de solutos. Los núcleos formados aparecen de manera aleatoria a través de todo el sistema. En los

cristales reales, la enerǵıa de un grupo de átomos es mayor cuando estos se encuentran en la vecindades

3



4 Caṕıtulo 1. Bases Teóricas

de un defecto (dislocaciones, part́ıculas de impurezas, ĺımites de grano, etc.) que cuando se encuentran

en una red perfecta, por lo tanto, la enerǵıa requerida para formar un núcleo es menor en estas

regiones de alta enerǵıa, en consecuencia, la nucleación se efectúa preferencialmente en estos sitios y

se denomina nucleación heterogénea[1, 2].

1.1.2. Nucleación homogénea en estado sólido

De la teoŕıa clásica de nucleación, desarrollada por Volmer y Weber [4], sabemos que la enerǵıa

requerida para formar un cúmulo consiste en: a) La enerǵıa de la interfase; b) La enerǵıa de deformación

elástica provocada por el cambio de volumen que acompaña a un cambio en la estructura atómica y

c) La enerǵıa de deformación de la red asociada a la distorsión producida por la coherencia parcial o

total entre las dos redes. De acuerdo con dicha teoŕıa, la enerǵıa libre de formación de un embrión de

radio r está determinada por [3]:

∆G = −4
3
πr3∆Gv + 4πr2γ (1.1)

Donde ∆Gv es la diferencia de enerǵıa libre entre fases, γ es la enerǵıa de la interfase por unidad de

superficie. Debido a las fluctuaciones térmicas los núcleos continuamente ganan y pierden átomos, por

lo tanto, la nucleación se da cuando los núcleos ganan más átomos de los que pierden. Esto se cumple

cuando el cambio en la enerǵıa libre es negativo.

Para que el cambio en la enerǵıa libre sea negativo se debe cumplir que r > rc. Es decir, por encima

de rc el crecimiento del núcleo disminuye la enerǵıa libre como se observa en la figura 1.1[3]

Figura 1.1: Gráfica de la enerǵıa libre de formación de un cúmulo en función del radio r.
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rc se conoce como radio cŕıtico y tiene un valor de:

rc =
2γ

∆Gv
(1.2)

Por lo tanto, la enerǵıa libre W requerida para formar un núcleo de radio rc es:

W =
16
3
π

γ3

(∆Gv)2
(1.3)

Estas ecuaciones son válidas para la solidificación, posteriormente Becker [5, 6] realizó una extensión

de la teoŕıa clásica de nucleación para transformaciones en sistemas binarios. En su teoŕıa trató el

caso de una transformación en la cual únicamente intervienen cambios de la composición, tal es el

caso de la precipitación de una fase sólida a partir de una solución sólida sobresaturada. Este caso es

de particular interés en este estudio.

Becker [5, 6] supone que las dos fases tienen las mismas estructuras pero composiciones distintas.

En consecuencia, los efectos debidos a la enerǵıa de deformación son despreciados; esto se justifica

si la fase madre está a alta temperatura por lo que es capaz de soportar las tensiones, o si las dos

fases tienen un volumen espećıfico similar, es decir, los mismos parámetros de red de manera que los

cambios de volumen que acompañan a la transformación sean pequeños. En cualquier caso real, esto

no se puede saber a priori [2].

Posteriormente, Borélius elaboró un modelo en donde un cierto grupo de átomos de tamaño determi-

nado se vuelve estable por las fluctuaciones en su composición. Borélius también desprecia los efectos

debidos a la enerǵıa de deformación [7–9].

Más tarde, Hobstetter[10] y Scheil[11] combinaron las teoŕıas de Becker y Borélius. En su modelo se

supone que el núcleo más probable es aquel que combina el tamaño y la composición. En este modelo

se toma en cuenta la enerǵıa volumétrica Gv y la enerǵıa superficial γ, las cuales conducen a una

disminución en la enerǵıa libre de formación. En esta teoŕıa se introduce un factor geométrico α el

cual es estrictamente variable, si se considera una cierta morfoloǵıa del núcleo este factor permanece

constante [2].

Una objeción a la teoŕıa clásica y a las modificaciones realizadas por Hobstetter[10] y Scheil[11] reside

en el hecho de que impĺıcitamente se supone que existe una interfase neta entre el núcleo y la matriz

a nivel que la composición y la estructura cambian drásticamente, de manera que posee una enerǵıa

interfacial única e independiente de la curvatura. Cahn y Hilliard[12–15] trataron este problema to-

mando en consideración el tamaño, la composición y la repartición interna como variables, la única

restricción de este modelo es que los núcleos se consideran esféricos [2, 22].

De acuerdo a esta teoŕıa, el incremento en la enerǵıa libre debido a una fluctuación en la composición
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en una aleación con una composición promedio NI está determinado por:

∆Gv =
∫

[∆G(NB) + (KC/2)(∇NB)2]dV (1.4)

siendo

∆G(NB) = G(NB)−G(NI)− (NB −NI)
(
∂G

∂NB

)
NI

(1.5)

donde NB es el porcentaje atómico del compuesto B. El término G(NB) se refiere a la enerǵıa libre

por unidad de volumen de en una situación homogénea de composición NB, mientras que el término

(KC/2)(∇NB)2 es un término que aparece a consecuencia de los gradientes de composición.

1.1.3. Influencia de las deformaciones elásticas en la nucleación

Otro factor importante en la nucleación son las deformaciones elásticas en la matriz ocasionadas

por la aparición de un núcleo. Los cambios de volumen tienen como consecuencia una deformación

elástica en ambas de las fases.

Generalmente, los sólidos cristalinos tienden a formar interfases coherentes1 o semi-coherentes pro-

vocando esfuerzos debido a las deformaciones ocasionadas de la red en las vecindades de la interfase.

Tomando en cuenta estas consideraciones, la enerǵıa libre requerida para la formación de un núcleo,

está dado por [2]:

∆G = i(∆Gv + σ)λ+ αi2/3γ (1.6)

Donde σ es la enerǵıa de deformación por unidad de volumen, i es el número de átomos contenidos

en el núcleo, λ es el volumen atómico del núcleo y α es un factor que depende de la forma del núcleo

(véase figura 1.2).

Si se tiene una interfase incoherente2, el esfuerzo que acompaña a la aparición del cúmulo en la red

cristalina es similar a la presión hidrostática que provoca una inclusión de volumen V. Si las fases α

y β son ŕıgidas, entonces la enerǵıa de deformación por unidad de volumen depende de los módulos

elásticos y de la forma de la inclusión. Nabarro[16] consideró un cúmulo de forma esferoidal con semi-

ejes a y c 3. Suponiendo que la deformación se produce sobre todo en la matriz, entonces la enerǵıa

de deformación por unidad de volumen del cúmulo es:

σ =
2
3
µ(∆)2f(c/a) (1.7)

1En una interfase coherente los átomos de la fase secundaria están relacionados continuamente con los átomos
de la fase primaria, lo que trae como consecuencia la deformación de la red cristalina de la fase primaria.

2En la interfase incoherente la fase secundaria forma su propia red cristalina, la cual es independiente de la
red cristalina de la fase primaria, por lo tanto no existe deformación de la red cristalina de la fase primaria.

3Si c/a = 1 es esférico, si c/a >> 1 es una aguja y si c/a << 1 s un disco plano.
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Figura 1.2: Curva enerǵıa libre de formación en función del número de átomos de un núcleo.

Donde µ el módulo elástico a cortante de la matriz y ∆ la deformación debida al crecimiento del

cúmulo, siendo ∆ = V + ∆V .

Cuando la interfase es incoherente el valor de γ es grande y el término de enerǵıa interfacial es predomi-

nante en la enerǵıa de formación. En las interfases coherentes o semi-coherentes esta enerǵıa es menor

y, por lo tanto, se tiene una disminución substancial en la enerǵıa de formación de cúmulo. Por otro

lado, una condición necesaria para la coherencia es que los dos cristales posean planos cristalográficos

en los cuales la configuración y el espaciamiento de los átomos sean casi idénticos.

1.1.4. Nucleación heterogénea en estado sólido

Como se mencionó, la nucleación heterogénea tiene lugar en sitios preferenciales. Una reducción

de la enerǵıa libre W para formar un núcleo puede presentarse por una reducción de γ y σ ó por

la contribución de un término negativo en la enerǵıa libre de formación Gv como consecuencia de la

desaparición de los defectos y de la liberación de sus enerǵıas libres.

Los ĺımites de grano funcionan como sitios preferenciales, la nucleación puede llevarse a cabo en estos

sitios debido a que la difusión en dichos ĺımites es mayor ó debido a que ciertos átomos en solución

se segregan en estos ĺımites y facilitan la unión de un número suficiente de átomos para formar un

núcleo. Cuando un núcleo se forma en los ĺımites de grano, una pequeña parte de la unión entre los

granos desaparece y la enerǵıa liberada reduce la enerǵıa de formación del núcleo.

Las dislocaciones también son sitios preferenciales para la precipitación. Cahn[17] supuso un modelo

de dislocación elástica y una interfase incoherente entre las fases. Según Cahn, la enerǵıa libre de

formación de un núcleo se compone de tres términos: un término de enerǵıa volumétrico, el término de

enerǵıa superficial y un término de enerǵıa de deformación (el cual es negativo como consecuencia de

la relajación de la enerǵıa de deformación de la dislocación). El valor de ∆G para un núcleo ciĺındrico
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de longitud unitaria y de radio r es:

∆G = −A log r + 2πγr + πr2∆Gv (1.8)

Donde A está dada por la teoŕıa de dislocaciones en función de las constantes elásticas.

1.1.5. Crecimiento

Una vez que un núcleo ha alcanzado su tamaño cŕıtico y se convierte en un núcleo estable, entonces

este comienza a crecer. Zener [18] desarrolló una teoŕıa en donde la nueva fase posee una composición

distinta a la fase inicial. Esta teoŕıa considera que los precipitados no son esféricos, sino que son placas

y crecen en dirección normal a su superficie.

Siendo la concentración del soluto en el precipitado (Cβ), mayor la concentración de la matriz (C0),

entonces la concentración en la matriz adyacente al precipitado (Ce), será disminuida. La disminución

en la concentración cercana a la interfase es el resultado del intercambio de la matriz al precpitado[1].

Por lo tanto, la rapidez de crecimiento depende del gradiente de concentración en la interfase dC/dx

[3], ver figura 1.3.

Figura 1.3: Perfil de concentración para
el crecimiento controlado por difusión de
un precipitado en forma de placa [3].

La velocidad de crecimiento de la interfase está determinada por[1, 3]:

v =
dx

dt
=

D

Cβ − Ce
· dC
dx

(1.9)

Zener[18] propusó una solución aproximada a esta ecuación en donde supuso que dC/dx está dado por

∆C0/L donde ∆C0 = C0−Ce y siendo L el tamaño de la zona de difusión, ver figura 1.4. Considerando
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esto, la rapidez de crecimiento está determinada por:

v =
D(∆C0)2

2(Cβ − Ce)(Cβ − C0)x
(1.10)

Sustituyendo las concentraciones por fracciones molares X, suponiendo que el volumen molar Vm es

constante, entonces X = CVm, por lo tanto [1, 3]:

x =
∆X0√
Xβ −Xe

√
Dt (1.11)

v =
∆X0

2(Xβ −Xe)

√
D

t
(1.12)

donde ∆X0 = X0 − Xe representa la supersaturación antes de la precipitación. Este mecanismo de

crecimiento se conoce como crecimiento controlado por difusión.

Figura 1.4: Simplificación del perfil de
concentraciones[3].

Si la reacción interfacial es lenta, la velocidad de crecimiento será controlada por la cinética de la

interfase, este proceso se conoce como crecimiento controlado por la interfase[3]. En este proceso,

la velocidad de crecimiento es controlada por un mecanismo que permite que los átomos de soluto

viajen de la matriz al precipitado. Por lo tanto, un pequeña gradiente de concentración en la matriz

es suficiente para proveer el flujo de átomos necesarios hacia y desde la interfase.

Como se ha mencionado con anterioridad, para que un átomo pueda abandonar la matriz debe superar

una barrera energética, enerǵıa de activación, para unirse al precipitado. Una vez que el átomo supera

esa barrera disminuye si enerǵıa libre una cantidad ∆G. Por esto, existe una diferencia de composición

a través de la frontera. Por lo tanto, la ecuación de velocidad de crecimiento puede escribirse como[1]:

v =
γυ∆G
kT

exp
(
− E

kT

)
(1.13)

donde γ es un factor porporcional a la distancia de brinco de un átomo, υ es la frecuencia de vibración

de los átomos, k es la constante de Boltzmann y E es la enerǵıa de activación.
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(a) (b)

Figura 1.5: Diagrama en donde se muestran los pasos producidos para producir un endurecimiento
por precipitación en una aleación Al-Cu.

1.2. Precipitación

1.2.1. Endurecimiento por precipitación

En el endurecimiento por precipitación ó envejecimiento se pretende producir la dispersión de una

segunda fase (precipitados) fina, dura y coherente en una matriz dúctil[28].

El tratamiento térmico de endurecimiento por precipitación consta de 3 etapas, como se muestra en

la figura 1.5[27, 28]:

1. Tratamiento de Solubilización en Estado Sólido (1). Este consiste en calentar la aleación por

encima de la temperatura de solvus (TO), de manera que los átomos de soluto se disuelven para

formar una solución sólida homogénea.

2. Enfriamiento Rápido (2). La solución es enfriada rápidamente hasta una temperatura (T1). Los

átomos no tienen tiempo de difundir hacia sitios de nucleación; en consecuencia, se inhibe la

formación de la fase secundaria, y por lo tanto, se tiene una situación de no equilibrio en la cual

se tiene una solución sólida sobresaturada.

3. Tratamiento de Envejecimiento (3). Finalmente, la solución sólida sobresaturada es llevada a

una temperatura (T2) dentro de la región bifásica. Esta temperatura es llamada temperatura de

envejecimiento. A la temperatura de envejecimiento, los átomos en la solución sólida metaestable

son capaces de difundir cortas distancias y comienzan a formarse part́ıculas finamente dispersas.
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1.2.2. Fases metaestables

Como se mencionó en la sección 1.1, los núcleos que se producen en abundancia son aquellos para

los cuales W es mı́nima; cabe recordar que W está determinado por un equilibrio entre ∆Gv y γ.

Aunque los aglomerados de la fase estable tienen un valor máximo (negativo) de ∆Gv, no necesa-

riamente tienen un valor mı́nimo de W. Es posible que una composición diferente tenga una enerǵıa

interfacial γ más baja, suficiente para compensar la disminución de ∆Gv; en este caso, aparece una

fase de transición metaestable.

Un producto metaestable se forma preferencialmente si éste puede nuclear a una mayor rapidez, es

decir, si el valor de W es mucho menor y por lo tanto su aparición conduce a una reducción más

rápida de la enerǵıa total. Ya que ∆Gv es menor para una fase de transición que para la fase estable,

entonces la fase de transición no podrá formarse a menos que su enerǵıa superficial sea menor que

la asociada a la fase estable. Una fase metaestable tiene una estructura y una composición tal que

facilitan la nucleación coherente con un valor de γ mucho menor.

Por ejemplo, si tenemos una aleación de composición x0, la aleación se homogeneiza y después es en-

friada a dos temperaturas Th y TL. Al principio se tiene únicamente una solución sólida sobresaturada

(fase α) con la composición inicial x0, la enerǵıa libre por mol de esta fase se representa como la

curva G(α) en la figura 1.6 a las temperaturas Th y TL. Aśı mismo, para la fase estable es la curva

G(β) y para una fase intermedia G(int). La curva para las zonas de Guinier-Preston (zonas GP en

aleaciones Al-Cu) se asume como la de la fase α (∆Gv(α) = ∆Gv(GP )), debido a que se cree que

ambas tienen la misma estructura cristalina. Construyendo una ĺınea tangente a la composición x0 es

posible determinar el valor de ∆Gv.

Se puede observar que ∆Gv(β) para la fase estable (III) es más negativa a la temperatura TL. Tanto

para el precipitado intermedio ∆Gv(int), señalado con II, como para zonas GP ∆Gv(GP ), señalado

con I, tienen valores negativos a la temperatura TL y valores positivos a la temperatura Th. A la tem-

peratura de envejecimiento Th no es posible que se formen las zonas GP o el precipitado intermedio

porque sus ∆Gv son positivos y por lo tanto, no hay enerǵıa suficiente para su formación. Cuando

la temperatura de envejecimiento es reducida ∆Gv para el precipitado intermedio y para las zonas

GP se vuelve negativo. Consecuentemente, estos precipitados pueden formarse únicamente a bajas

temperaturas, como se muestra en la figura 1.7 [2, 19].
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Figura 1.6: Diagrama de enerǵıa libre en función de la composición para una aleación a dos tempe-
raturas distintas TL y Th.

1.2.3. Mecanismos de endurecimiento

Se dice que una aleación es endurecible por precipitación cuando su dureza ó resistencia a la fluencia

incrementan con el tiempo a una temperatura constante (Temperatura de envejecimiento) después de

un enfriamiento rápido desde una temperatura elevada (Temperatura de solución)[20]. El grado de

endurecimiento depende del sistema metálico involucrado, de la fracción volumétrica y tamaño de las

part́ıculas y de la naturaleza de la interfase precipitado-matriz. Otros parámetros que influencian la

resistencia de la aleación son: tamaño de grano y la escala de la subestructura de dislocaciones. En este

trabajo se describirán los principales mecanismos que intervienen en el endurecimiento de aleaciones

de aluminio.

I. Efecto del tamaño de grano

El efecto del tamaño de grano en el aluminio y sus aleaciones puede ser modelado empleando la

ecuación de Hall-Petch:

σF = σI + kd−
1
2 (1.14)

donde σF es el esfuerzo de fluencia, σI es el esfuerzo friccional, el cual representa la resistencia de la red

cristalina al movimiento de las dislocaciones, d es el diámetro de grano promedio y k es una constante

relacionada con la con la contribución de los ĺımites de grano en el endurecimiento. Los valores de

k para el Al son pequeños (kAl = 0.065MPa
√
m); por lo tanto la contribución del tamaño de grano

en el endurecimiento es marginal, sin embargo, dicha contribución se hace importante a tamaños de
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Figura 1.7: Diagrama de equilibrio donde se muestran las ĺıneas correspondientes a las fases metaes-
tables.

granos muy finos (k = 0.12MPa
√
m) para una aleación Al-6 %Ni con tamaño de grano pequeño)[21].

II. Endurecimiento por solución sólida

El endurecimiento por solución sólida es provocado por la diferencia entre el tamaño de los átomos de

soluto y solvente o por la diferencia de sus módulos elásticos. El efecto del tamaño puede ser conside-

rada en términos del volumen del aluminio ΩA y el volumen del soluto Ωs.

Ωs − ΩA

ΩA
x100 % (1.15)

Mientras que el efecto de la diferencia de módulos elásticos puede ser analizado considerando la

variación de esfuerzo de fluencia con la concentración de soluto, de tal manera que dσF /dc está dado

por[29]:
dσF
dc

=
1
G

(
dG

dc

)[
1 +

1
2G

(
dG

dc

)]
(1.16)

El efecto del tamaño es la fuente predominante de endurecimiento por solución en el aluminio.[21]

III. Endurecimiento por part́ıculas de fases secundarias

El endurecimiento por part́ıculas de fases secundarias se considera en términos de la interacción de

las dislocaciones con un arreglo de obstáculos puntuales. Las part́ıculas precipitadas pueden impedir

el movimiento de las dislocaciones a través de una variedad de mecanismos de interacción:

1. Endurecimiento qúımico. Esta contribución está relacionada con el incremento en la enerǵıa

superficial debido a la creación de una interfase matriz-precipitado cuando la dislocación corta

una part́ıcula coherente. Este mecanismo no contribuye considerablemente a la resistencia de la

aleación envejecida[20, 21]. La contribución al esfuerzo cortante cŕıtico debido al endurecimiento
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qúımico está dado por[30]:

τc =
(

6γ3
s bf

πΓ

)1/2(1
r

)
(1.17)

donde γs es la enerǵıa de la interfase matriz-precipitado creado por el deslizamiento, r es el radio

del precipitado esférico, f es la fracción volumétrica del precipitado, b es el vector de Burgers y

Γ es la ĺınea de tensión de la dislocación.

2. Endurecimiento por errores de apilamiento. Este endurecimiento se da cuando la enerǵıa

de falla de apilamiento del precipitado y de la matriz difieren. El movimiento de las dislocaciones

es impedido debido a que la separación de las dislocaciones parciales varia dependiendo de la

fase en la cual se encuentra[20, 21]. El incremento en el esfuerzo cortante cŕıtico, debido a este

mecanismo está determinado por[31]:

τsf = ∆γ3/2

(
3π2fr

32Γb2

)1/2

(1.18)

donde r es el radio del precipitado esférico, f es la fracción volumétrica del precipitado, b es

el vector de Burgers y Γ es la ĺınea de tensión de la dislocación y ∆γ es la diferencia entre las

enerǵıas de errores de apilamiento entre el precipitado y la matriz y está determinado por

∆γ =| γsfm − γsfp | (1.19)

siendo γsfm y γsfp la enerǵıa de falla de apilamiento de la matriz y el precipitado, respectiva-

mente.

3. Endurecimiento por módulo. Este se da cuando el módulo cortante de la matriz y del preci-

pitado difieren[20, 21]. La contribución en el esfuerzo cortante cŕıtico para part́ıculas pequeñas

está determinado por[34]:

τG = 0.9(rf)1/2
Γ
b

(
∆G
G

)3/2 [
2b ln

(
2r
f1/2b

)]−3/2

(1.20)

donde r es el radio del precipitado esférico, f es la fracción volumétrica del precipitado, b es el

vector de Burgers y Γ es la ĺınea de tensión de la dislocación.∆G es la diferencia de módulos

entre la matriz (G) y el precipitado (Gp) y está determinado por

∆G =| Gp −G | (1.21)

4. Endurecimiento por coherencia. Como ya se mencionó con anterioridad, un precipitado

coherente provoca una distorsión de la red cristalina de la matriz, lo cual provoca que se genere



1.2 Precipitación 15

un campo de esfuerzos alrededor de éste. El endurecimiento por coherencia se da por la interac-

ción de los campos de esfuerzos del precipitado y de la matriz[20, 21]. La contribución de este

mecanismo está determinado por[32]:

τε = χ(εG)3/2
(
rfb

Γ

)1/2

(1.22)

donde r es el radio del precipitado esférico, f es la fracción volumétrica del precipitado, b es el

vector de Burgers, χ es un factor numérico (χ = 3 para dislocaciones de borde y χ = 1 para

dislocaciones helicoidales), ε es el parámetro de desajuste (misfit parameter) y está determinado

por:

ε =| δ |
[
1 + 2G(1− 2νp)
Gp(1 + νp)

]
(1.23)

siendo δ la diferencia entre los parámetros de red entre la matriz (a) y el precipitado (ap) y se

define como:

δ =
ap − a

a
(1.24)

Esta distorsión puede ser obtenida por medio de la difracción de rayos X empleando el método

Sen2ψ, el cual, se describirá en la sección 3.5.1.

5. Endurecimiento por ordenamiento. Este endurecimiento ocurre cuando una dislocación

corta un precipitado coherente y crea una frontera de antifase en el plano de deslizamiento del

precipitado. La enerǵıa de la frontera de antifase por unidad de área, γapb representa fuerza

por unidad de longitud que se opone al movimiento de la dislocación cuando está penetra la

part́ıcula[20, 21]. La contribución en el esfuerzo cortante cŕıtico está dado por[35]:

para r < Γ
γapb

τo =
γapb
2b

[(
4γapbrf
πΓ

)1/2

− f

]
(1.25)

para r > Γ
γapb

τo =
γapb
2b

[(
4f
π

)1/2

− f

]
(1.26)

donde r es el radio del precipitado esférico, f es la fracción volumétrica del precipitado, b es el

vector de Burgers y Γ es la ĺınea de tensión de la dislocación.
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Capı́tulo 2
Aleaciones Al-Mg-Cu

En este caṕıtulo se describirán las generalidades de las aleaciones Al-Mg-Cu. se presentan los

diagramas de fase del sistema Al-Cu-Mg. Posteriormente, se describirá el efecto que tienen los aleantes

sobre las propiedades del Al. Después, se describirán las relaciones que tienen dichas aleaciones con

las aleaciones Al-Cu-Mg. Por último, se dará una descripción de las fases presentes en las aleaciones

Al-Cu-Mg, se detallarán los modelos propuestos para dichas fases y se hará énfasis en la discrepancia

que existe en la literatura a cerca de estas fases.

2.1. Diagrama de fase Al-Cu-Mg

La solubilidad en estado sólido del cobre (Cu) en el aluminio (Al) decrece por la adición del mag-

nesio (Mg). Esto se puede observar en la figura 2.1(a) en donde se muestra el campo del aluminio en

solución sólida a distintas temperaturas.

En la figura 2.1(b), se muestra la esquina rica en aluminio del diagrama de fases Al-Cu-Mg mostrando

las fases presentes como función de la composición después de un envejecimiento a 190oC. La ĺınea

gruesa representa los ĺımites de la región (α+S) a 500oC [36, 37]. En dicho diagrama se muestra donde

está ubicada la composición de la aleación estudiada en este trabajo. En el diagrama de la figura 2.2, el

pico rico en Al del diagrama ternario Al-Cu-Mg en una isoterma a 200◦C, en donde pueden observarse

las distintas regiones presentes al modificar los contenidos de Cu y Mg.

17
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(a) (b)

Figura 2.1: (a)Esquina del diagrama ternario Al-Cu-Mg en donde se muestran las solubilidades en
estado sólido a distintas temperaturas (b)Esquina del diagrama Al-Cu-Mg en donde se muestran las
fases presentes después de un envejecimiento a 190oC. Diagrama extráıdo de referencia [36]

2.2. Efecto de aleantes

2.2.1. Efecto del Mg

La solubilidad máxima del Mg en el Al es de 18.9 % atómico (17.4 % en peso) a 450oC. Las adiciones

de Mg en una solución sólida sustitucional provocan un incremento en el parámetro de red del Al,

puesto que el factor de tamaño τ para el Mg es de 1.12 1[38]. Dicho efecto está representado en la

figura 2.3, en donde se observa que una adición del 7 % en peso de Mg provoca un incremento del

0.75 % aproximadamente en el parámetro de red del Al2.

Los átomos de Mg sustitucionales están rodeados por Al y sitios vacantes. El enfriamiento rápido

retiene los átomos sustitucionales y los sitios vacantes, por lo tanto, la solución sólida (α) queda

supersaturada con respecto al Mg y los sitios vacantes (L). Cada Mg contribuye con 2 electrones,

mientras que los sitios vacantes no contribuyen con ninguno. Al incrementar la temperatura después

del enfriamiento rápido se induce la reacción:

[Mg,L]supersaturadas → [Mg,L]Al + ∆Mg2 + ∆L0
liberadas

La interacción entre el Mg2 y L0 da como resultado una migración de sitios vacantes, esto provoca

que el Mg se agrupe formando aglomerados (”clusters”)[41].

La concentración de equilibrio de sitios vacantes se incrementa exponencialmente con la temperatura.

1El factor de tamaño τ es la relación entre el diámetro atómico de soluto y el diámetro atómico del Al. El
diámetro atómico del Al puede calcularse empleando la relación dAl = ao/

√
2, siendo ao el parámetro de red[38].

2La ley de Vegard es una regla emṕırica que establece que existe una relación lineal entre el parámetro de
red de la aleación y las concentraciones de los elementos constituyentes[39, 40].
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Figura 2.2: Isoterma a 200oC del diagrama ternario Al-Cu-Mg

Cuando una aleación se enfŕıa rápidamente, no hay tiempo para que los sitios vacantes establezcan

una nueva concentración de equilibrio, por lo tanto queda un exceso de sitios vacantes. Estos sitios

vacantes tienden a atraerse entre si y formar aglomerados de sitios vacantes (”Vacancy clusters”),

algunos de estos aglomerados colapsan para formar anillos de dislocaciones (”dislocation loops”), los

cuales crecen conforme absorben más sitios vacantes. Los sitios vacantes en exceso proveen sitios de

nucleación heterogénea. Otro efecto que tienen los sitios vacantes en exceso, es que incrementan la

velocidad a la cual los átomos pueden difundirse a la temperatura de envejecimiento. Por ende se

incrementa la velocidad del proceso de nucleación y crecimiento[3].

La adición de Mg en Al influencia en la enerǵıa de errores de apilamiento,y por lo tanto, en la

resistencia, la recuperación y la recristalización del Al[42–44], también la presencia de átomos de

Mg puede provocar inestabilidades plásticas dando como resultado el efecto de Portevin-Le Châtelier

(PLC)[45]3.

El Mg en aleaciones Al-Mg provoca un endurecimiento por solución sólida. Dicho incremento en

la resistencia del Al se logra sin disminuir indebidamente la ductilidad. Los átomos de Mg pueden

incrementar la resistencia del Al, de dos maneras[46]:

1. Interacción soluto-dislocación. El Mg actúa directamente anclando las dislocaciones e impidiendo

3El efecto PLC denota una inestabilidad plástica, la cual está relacionada con un flujo plástico discontinuo y
una deformación plástica inhomogénea. Los defectos puntuales móviles son atráıdos por el campo de esfuerzos
de una dislocación inmóvil, formando una nube alrededor de la dislocación. De tal manera que la fuerza para
mover las dislocaciones va aumentando con el tiempo, es decir, el sistema envejece. Al incrementar la fuerza
aplicada, el bloqueo de las dislocaciones se rompe y las dislocaciones se desplazan una cierta distancia para
detenerse nuevamente. La distancia está determinada por el arreglo de otras dislocaciones deslizándose por
el mismo canal y por los obstáculos (defectos). Este proceso coopoerativo, conocido como envejecimiento por
deformación dinámica (Dynamic Strain Ageing), se repite una y otra vez dando como resultado una sucesión
de inestabilidades plásticas[50–52].
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Figura 2.3: Variación del parámetro de red del Al en función del contenido de Mg. (Imagen extráıda
de referencia [47])

su movimiento.

2. Interacción dislocación-dislocación. El Mg actúa indirectamente obstruyendo el aniquilamiento

de las dislocaciones durante la deformación, conduciendo a un incremento en la densidad de

dislocaciones.

Como se mencionó, la adición de Mg tienen una fuerte influencia en las propiedades de recuperación

del Al. Como consecuencia de la baja recuperación, la adición del Mg incrementa fuertemente la densi-

dad de dislocaciones, conduciendo a un incremento en el esfuerzo de prueba sobre un amplio intervalo

de deformaciones [46, 47].

2.2.2. Efecto del Cu

La solubilidad máxima del Cu en el Al es de 2.48 % atómico (5.7% en peso) a 548.2oC. A diferencia

del Mg, el Cu en solución sólida provoca una disminución en el parámetro de red del Al, debido a que

el factor de tamaño τ para el Cu es de 0.89 [38].

En aleaciones binarias Al-Cu con 2 % en peso de Cu o menos en solución sólida, los sitios vacantes

tienden a formar anillos de dislocaciones uniformemente distribuidas. A concentraciones mayores del

2 % en peso de Cu aparecen formas más complicadas. Las interacciones entre dislocaciones (D) y

sitios vacantes (L) forman anillos de dislocaciones, los cuales no son distribuidos uniformemente en

la solución sólida. Es posible que no todos los sitios vacantes estén concentradas en los anillos de

dislocaciones sino que queden sitios vacantes puntuales en la solución sólida.
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Figura 2.4: Variación del parámetro de red del Al en función del contenido de Cu (Imagen extráıda
de referencia [49])

Al agregar pequeñas cantidades de Cu(0.05%-2 % en peso) en una aleación binaria Al-Mg se puede

mejorar la resistencia mecánica por un mecanismo de endurecimiento por precipitación e inhibir la

formación de bandas de Lüder. El fenómeno de precipitación en aleaciones Al-Mg-Cu se discutirá con

mayor detalle posteriormente. Además de estas propiedad el Cu tiene efecto en otras propiedades de

las aleaciones binaria Al-Mg, el Cu reduce la resistencia a la corrosión mas que cualquier otro elemento

aleante, principalmente, debido a su presencia en varios microconstituyentes. Sin embargo, cuando se

adiciona en pequeñas cantidades (0.05 %-0.2% en peso), el Cu permanece en solución sólida y por lo

tanto, la corrosión del aluminio y sus aleaciones tiende a ser mas general y el ataque por picadura es

reducido[53].

2.2.3. Efecto del Si

El Si, después del Fe es la mayor impureza en el Al (0.01 - 0.15 % en peso). El Si no forma com-

puestos intermetálicos con el Al.

En aleaciones Al-Cu-Mg las adiciones de Si se han asociado con el mejoramiento de la resistencia a la

tensión y a la termofluencia. Sin embargo, detalles del mecanismo preciso por el cual el Si mejora el

endurecimiento y refina la microestructura permanecen poco claros.

Wilson et al [55–57] mostraron que al adicionar Si, la respuesta al envejecimiento a temperatura am-

biente es retrasado por la interacción preferencial entre átomos de Si y sitios vacantes, mientras que la

respuesta al envejecimiento a alta temperatura es mejorada. Por otra parte, también encontraron que

un 0.24% en peso de Si en solución sólida provoca que los anillos y hélices de dislocaciones después

de un enfriamiento rápido sean de menor tamaño y en menor proporción que en una aleación libre de
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Si. La adición de Si trae por consecuencia que la distribución de la fase S’(S) sea refinada debido a

la influencia de éste en los defectos microestructurales y en la formación de zonas GPB. El número

reducido de anillos y hélices de dislocaciones después del enfriamiento rápido proveen menos sitios de

nucleación heterogénea para la fase S’(S). Además, el incremento en la estabilidad de zonas GPB es

atribuido a la modificación ocasionada por el Si, la cual se supone inhibe la nucleación y crecimiento

de la fase S’(S).

Por otra parte, Suzuki et al [58] encontraron en una aleación Al-2Cu-0.9Mg.0.25Si (% en peso), una

secuencia de precipitación distinta a la encontrada en aleaciones Al-Cu-Mg, la cual resulta de la for-

mación de S’(S), β′(Mg2Si) y una fase desconocida X . Además, proponen que la adición de 0.5% en

peso de Si promueve la precipitación de θ′(Al2Cu), X y Q(Al5Cu2Mg8Si6) y suprime la formación de

S’(S) y β′.

Wilson y Patridge[55] empleando una aleación Al-Cu-Mg sugieren que la morfoloǵıa adoptada por la

fase S’(S) y la secuencia de precipitación depende del contenido de soluto total en la aleación[55].

2.3. Generalidades de la aleaciones Al-Mg-Cu

Las aleaciones Al-Mg-Cu se encuentran en una región ternaria del diagrama de fases (α+ S + T ),

por lo que la secuencia de precipitación involucraŕıa la aparición de la fase S, la fase T y sus precursores

metaestables. Sin embargo, en varios estudios realizados en aleaciones Al-Mg-Cu comerciales (relación

Cu:Mg= 0.11 − 0.29 % en peso) se ha observado que la fase T no aparece y la precipitación sigue la

secuencia reportada para las aleaciones Al-Cu-Mg.

2.3.1. Precipitación en aleaciones Al-Cu-Mg

Aglomerados En la literatura se ha reportado que en las aleaciones Al-Cu-Mg se forman aglome-

rados de Cu y Mg en las primeras etapas precipitación [59]. Sin embargo, no siempre se esta hablando

del mismo tipo de aglomerado.

Por ejemplo, empleando la técnica de microscoṕıa de campo iónico FIM (”field ion micrograph”por su

siglas en inglés), y habiendo obtenido perfiles de concentración, Ringer[62] determinó que hab́ıa cam-

bios abruptos en las concentraciones de Cu y Mg en algunas zonas de la matriz, lo cual interpretó como

una precipitación de aglomerados de dichos átomos. Varios autores han reportado que los aglomera-

dos son distintos de las zonas Guinier-Preston-Bagaryastky (GPB) en tamaño, forma, composición,

grado de orden y que su estructura es menos definida que las zonas GPB, aunque esto todav́ıa no se

ha determinado con certeza. Dichos aglomerados de soluto se cree tienen un alto contenido de sitios

vacantes y tanto el Cu como el Mg tienen interacciones positivas dichos sitios vacantes [62].

En un trabajo importante, Radmilovic et al [66] observaron la aparición de otro tipo de aglomerados
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los cuales tienen un tamaño ligeramente mayor comparado con el tamaño de las zonas GPB propues-

tas por Silcock [64](1-2 nm de diámetro y 4 nm de longitud). Obsrvaron que ocurre una aglomeración

principalmente en las direcciones (1 1 0)Al y que éstos tienen un ordenamiento periódico en las di-

recciones 〈1 0 2〉. Basándose en estos resultados, Radmilovic et al.[66] apoyan la idea propuesta por

Flower y Gregson [65] de que los aglomerados actúan como núcleos para la formación de la fase S’.

Por otro lado, Charai et al [69] observaron aglomerados formados por átomos de Cu, Mg y sitios va-

cantes similares a los observados por Radmilovic. Los aglomerados observados tiene un diámetro en el

plano (0 0 1)Al de 2 nm, aproximadamente. Por otra parte, tienen forma elipsoidal con su eje mayor

paralelo al eje c del Al. Basándose en resultados preliminares de espectroscoṕıa por dispersión de

enerǵıa (EDS por su siglas en inglés) determinaron que la relación Mg/Cu varia de un cúmulo a otro,

sin embargo, éstos aglomerados tienen un enriquecimiento de Mg respecto a la matriz. Vietz y Polmear

[71]proponen que los aglomerados pueden ser estabilizados por el alto contenido en Mg.

Zonas GPB

Bagaryatsky [60, 61] encontró que en las aleaciones envejecidas Al-Cu-Mg se forman zonas denomi-

nadas actualmente zonas GPB (Guinier-Preston-Bagaryastky). Se considera que estas zonas están

asociadas con ordenamientos de corto alcance a lo largo de los planos {1 0 0}Al. [62, 72] En los pri-

meros estudios, Silcock[64] basándose en resultados de difracción de rayos X, demostró que las zonas

son ciĺındricas y tienen 1-2nm de diámetro y 4nm de longitud y se forman en las direcciones [1 0

0]Al[66, 69, 72, 73].

Según Shchegoleva [80], las zonas GPB tiene distintos tamaños y formas. Gerold y Haberkorn [32, 33]

sugieren que las zonas GPB pueden tener una estructura del tipo CuAu I (L10) (ver figura 2.5) tam-

bién considerada por Silcock[64]. Charai et al [69] proponen que las zonas GPB son plaquetas delgadas

(monocapas) totalmente coherentes con la matriz en los planos {0 0 1}Al.
Al aplicar un filtro de Fourier en los patrones de difracción numéricos (FFT) obtenidos a partir de

Figura 2.5: Estructura del tipo
CuAu I (L10)

imágenes de microscoṕıa de alta resolución, se observa la existencia de una frecuencia (0 0 1)Al, la cual

es provocada probablemente por un ordenamiento de átomos de Cu y Mg alternando en los planos (0

0 2)Al [69]. Los patrones de difracción de las zonas GPB se caracterizan por presentar una dispersión

difusa a lo largo de los planos {0 0 1}Al [59].
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En estudios recientes, Gouma et al [59] encontraron la presencia de proyecciones extras a través de

la zona de dispersión difusa lo que sugeriŕıa que las zonas posiblemente están en una etapa de disolu-

ción/transformación. Se cree que la mayoŕıa de estas zonas pueden actuar como sitios de nucleación

para la formación de precipitados de la fase S. También en el patrón de difracción obtenido en una

aleación envejecida a 180oC durante 8h, encontraron puntos extras en las posiciones (1 1 0)Al. Estos

fueron atribuidos a un proceso de ordenamiento que se lleva a cabo en la matriz. Aplicando un filtrado

a estas reflexiones, se encontraron pequeños dominios ordenados en la matriz. Se tiene la hipótesis de

que la formación de zonas GPB involucra el ordenamiento de aglomerados de Mg y Cu en la matriz.

Es posible que estas zonas ordenadas sean los precursores de la formación de zonas GPB .

Por otro lado, Charai et al [69] encontraron que la formación de zonas GPB ocurre a tiempos de enve-

jecimiento cortos y en un intervalo de temperaturas de envejecimiento menores a 200oC. Esto también

fue afirmado por Cho[79] quien encontró que la velocidad de crecimiento de estas zonas es máxima

entre 70 y 120oC [72]. Sin embargo, Ringer menciona que las zonas GPB sólo son detectadas a tiempos

muy grandes en el tratamiento de envejecimiento (≥100h a 150oC).

En estudios de calorimetŕıa (DSC), Jena et al [72] observaron la aparición de un pico exotérmico en

el intervalo de 25-170oC, el cual es atribuido a la formación de zonas GPB. Menciona que las zonas

GPB son formadas por sitios vacantes originados durante el enfriamiento rápido y difusión de solutos.

La aparición de un pico endotérmico entre 140-240oC es atribuido a la disolución de las zonas GPB, el

proceso de disolución es por difusión radial controlada de los cilindros. El área del pico de disolución es

menor que el pico de precipitación de las zonas, lo cual indica que no todas las zonas GPB son disueltas

entre 140-240oC, es decir, que algunas zonas GPB son estabilizadas [72]. En un estudio similar Zahra

et al [82] atribuyen la aparición de un pico exotérmico (50-150oC) y un endotérmico (150-280oC) a la

formación y disolución de las zonas GPB. Las zonas GPB aparecen por el mecanismo de nucleación y

crecimiento y presentan un fenómeno de reversión4[69, 73, 82].

Fase S”

Para explicar la aparición en difracción de rayos X de una dispersión angular asociada a la fase S,

Bagaryatsky [60, 61] introdujo la posibilidad de un estado S”, sin embargo, la existencia de esta fase

es aún discutida. Cuisiat [88] propone que la fase S” tiene tres variantes de orientación, se presenta

en forma de agujas dirigidas sobre las direcciones [1 0 0]Al, estas orientaciones son compatibles con

las propuestas por Bagaryastky[60, 61]. En el modelo de Cuisiat se supone una coherencia completa

4Consideremos el diagrama de fases metaestables del sistema Al-Cu de la figura 1.7, si la aleación es envejecida
a una temperatura superior a la ĺınea de solvus de θ” pero inferior a la ĺınea de solvus de θ′, entonces el primer
precipitado que aparecerá será θ′, nucleando de manera heterogénea en las dislocaciones. Si el envejecimiento
es llevado a cabo a una temperatura superior a la ĺınea de solvus de θ′ el único precipitado posible es θ el
cual núclea y crece en los ĺımites de grano. Además, si una aleación que contiene zonas GP es llevado a una
temperatura superior a la ĺınea de solvus de las zonas GP entonces las zonas se disolverán. Esto se conoce como
reversión.[3]
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con la matriz sin distorsión angular, contrario a lo que supone Bagaryastky[60, 61]. El patrón de di-

fracción electrónica de la fase S” da lugar a proyecciones dispuestas en forma de cruz alrededor de las

posiciones (1 1 0)Al como se muestra en la figura 2.6.

Figura 2.6: Patrón de difracción electrónica e imagen obtenida por Microscoṕıa Electrónica de Trans-
misión de la fase S” observada por Cuisiat. Imágenes extráıdas de referencia [88].

Para explicar estas proyecciones Cuisiat propone una estructura formada por antifases periódicas y

afirma que la existencia de puntos difusos en el patrón de difracción electrónico en las muestra con

zonas GPB corresponde a un primer estado de las fase S”[88].

Charai et al [69] suponen que la fase S” tiene forma elongada en donde la dirección más larga es

Figura 2.7: Estructura de la
fase S” propuesta por Cuisiat
[88].

paralela a la dirección [1 0 0]Al. Proponen que la fase S” tiene celda unitaria monocĺınica con un

ángulo β = 91.7± 0.5◦. Los patrones de difracción obtenidos exhiben un maclaje de S” en los planos

paralelos a (0 2 0)Al. Considerando que la fase es semi-coherente proponen que los parámetros de la

red son aS” = 0.320±0.008nm, bS” = aAl y cS” = 0.254±0.003nm. Los resultados obtenidos excluyen

la posibilidad de que la fase S” sea una variante de la fase S como lo sugiere Ringer[63]. Se plantea la

hipótesis de que dicha fase se forma por la aglomeración de las monocapas de las zonas GPB. Esto se
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afirma debido a que los espectros obtenidos en las zonas GPB y los obtenidos en la fase S” tienen la

misma posición con respecto a los espectros del Al. Ratchev et al [73–75] observaron la aparición de

pequeñas zonas desordenadas en las hélices y anillos de dislocaciones las cuales fueron identificadas

como la fase S”. Shih[81] menciona que la fase S” es tan sólo una versión parcialmente ordenada de

las zonas GPB.

Recientemente Kovarik et al [76–78] empleando simulación ab initio de la fase S” embebida en la

matriz de Al, propone que el patrón de difracción electrónico asociado a la presencia fase S” puede ser

exoplicado como una variante de orientación de la fase de equilibrio S. Las imágenes de microscoṕıa

electrónica de transmisión de alta resolución pueden ser explicadas como un efecto de Moiré y de doble

difracción entre la red del Al y la de la fase S cuando son vista en los ejes de zona [1 0 0]Al y [0 2 1]S .

En estudios de DSC, Zahra et al interpretan una desviación en la curvas entre 220-250oC dentro del

pico de disolución de las zonas GPB, como el pico de la formación de la fase S”, es decir, esta desvia-

ción es atribuida a la transformación zonas GPB → S” [69, 82]. Jena et al atribuye esta desviación a

la disolución de las zonas GPB (140-240oC). Sin embargo, observa un pico entre 200 y 275oC el cual

identifica como el pico de disolución de complejos zonas GPB-dislocaciones. Estos complejos pueden

ser relacionados con la fase S” [72]. Este pico, observado por Jena et al, es identificado por Zahra et

al como el pico de disolución de las zonas GPB (150-280oC) [69].

Dado lo anterior, resulta claro la existencia de la fase S” es aun controversial, este estudio busca dar

elementos para aclarar esta situación.

Fase S′ y S(Al2CuMg)

Es aceptado por algunos autores que la fase S′ es tan sólo una versión ligeramente distorsionada de

la fase estable S(Al2CuMg) [72–74]. En la fase S′ se presenta un contraste obscuro en microscoṕıa

debido a su semi-coherencia, mientras que la fase S no presenta contraste debidas a la distorsión[69].

Perlitz y Westgren [70] determinaron empleando difracción de rayos X que la fase estable S tiene

una estructura cristalina ortorrómbica, con un grupo espacial Cmcm (No. 63), y parámetros de red

aS = 0.430 ± 0.001nm, bS = 0.930 ± 0.013nm y cS = 0.780 ± 0.01nm, el modelo se muestra en la

figura 2.8. En estudios recientes empleando microscoṕıa electrónica de alta resolución Kilaas et al [68]

proponen un modelo idéntico al modelo propuesto por Perlitz y Westgren con la única diferencia de que

los átomos de Cu y Mg están intercambiados. Este intercambio lleva a un cambio en las coordenadas

atómicas y consecuentemente un cambio en la longitud de los enlaces. Se han observado dos morfoloǵıas

de la fase S, el tipo I y tipo II. Los dos tipos tienen forma de listones con eje longitudinal a lo largo

de [1 0 0]Al y manteniendo sus planos hábito {0 2 1}Al. El tipo I tiene una relación de orientación

observada por Bagaryastky [60, 61] dada por [67, 73]:

[1 0 0]S // [1 0 0]Al (Eje del listón)

(0 0 1)S // (0 2 1)Al (Plano hábito) [0 1 0]S // [0 1 2]Al
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Figura 2.8: Diagrama esquemático de la es-
tructura cristalina de la fase S propuesta por
Perlitz y Westgren[70]. Se muestran las 3
orientaciones principales [1 0 0], [0 1 0] y [0 0
1].

Los precipitados tipo I no son equiaxiales en la sección transversal, pero tienden a ser alargados en el

plano (0 0 1)S (plano hábito) y permanecen atómicamente planos en este plano.

El precipitado tipo II sigue una relación de orientación diferente, tiene el mismo plano hábito (0 2

1)Al pero se distingue del tipo I porque su plano hábito conjugado es seccionado, paralelo a (0 4 3)S
y no a (0 0 1)S . Este cambio en el plano hábito esta acompañado por un pequeña pero sistemática

diferencia de 5◦ en la relación de orientación[67]. La forma de listón de la fase S está gobernada por el

grado de emparejamiento de la red cristalina. Las dimensiones del precipitado tienden a ser inversos a

la magnitud de las deformaciones de transformación. Por lo tanto, los precipitados están alargados en

a, el eje principal con la menor distorsión. La fase S puede ser entendida como un error de apilamiento

irregular de los planos {0 2 1}Al con una repetición periódica de 8 planos, teniendo un espaciamiento

espacial promedio que es sólo 2.69 % más largo que el correspondiente a los planos del Al. Estos planos

tienen un arreglo atómico idéntico al de los planos (0 0 1)S [67]. Weatherly y Nicholson [83], y más

tarde Khireddine[84] y Gupta[85], mencionaron que las relaciones de orientación de precipitados del

tipo I en una matriz cúbica tienen 12 variantes posibles. Y existen 12 variantes adicionales posibles

para precipitados tipo II aunque los dos tipos de precipitados sean paralelos a los planos hábito {0
1 2}Al. Por lo tanto, existiŕıan 24 orientaciones cristalográficas distintas para la fase S, 12 por cada

una de las 2 relaciones de orientación. En la figura 2.9 se muestran las variantes de correspondientes

a cada los precipitados de tipo I y tipo II [67].

Se han observado dos mecanismos de nucleación de la fase S, el primer mecanismo se entiende como

una aglomeración de Cu y Mg en anillos y hélices de sitios vacantes. Estas regiones (ricas en Mg) son

del orden de 2 a 4 nm. El segundo mecanismo involucra la nucleación heterogénea de la fase S en los

ĺımites de grano y ĺımites de subgrano[66]. Los precipitados de la fase S frecuentemente nuclean de

manera heterogénea en los anillos de dislocaciones [86], cambiando únicamente en espesor y desviación

relativa una con respecto de otra. Esta desviación o relación de antifase resultaŕıa en un splitting de los

espectros de difracción en el difractograma de la fase S, estas reflexiones son t́ıpicas de estructuras con

dominios de antifase [67]. La nucleación heterogénea rápida de la fase S a lo largo de las dislocaciones



28 Caṕıtulo 2. Aleaciones Al-Mg-Cu

Figura 2.9: Figura esquemática de las diferen-
tes variantes de la fase S en el eje de zona [1
0 0].

(a) (b)

Figura 2.10: (a1) Perfil de concentración de sitios vacantes en un ĺımite de grano. (a2) Dependencia
del ancho de la PFZ con la concentración cŕıtica de sitios vacantes (Xc

V ) y la velocidad de enfriamiento.
(b) PFZ en una aleación Al − 4 %Cu [3].

sugiere que los solutos difunden a las dislocaciones durante las primeras etapas de envejecimiento. La

presencia de zonas libres de precipitados (PFZ) cerca de las dislocaciones indicaŕıan en este esquema

que existe una disminución de solutos en sus vecindades[87]. Debido a que los sitios vacantes tienen

una alta difusividad es dif́ıcil evitar la pérdida de estos en los ĺımites de grano e interfases. Lo cual

tiene un importante efecto en la distribución de los precipitados que se forman en la vecindades de

los ĺımites de grano durante el envejecimiento. Cerca de los ĺımites de grano la concentración de sitios

vacantes tendrá el valor de equilibrio de la temperatura de envejecimiento, mientras que lejos de los

ĺımites de grano tendrá el valor de la temperatura de solución en estado sólido.Esto ocasiona la forma-

ción de zonas libres de precipitados (PFZ). El tamaño de la PFZ está determinado por concentración

de sitios vacantes[3]. La fase S′ no dependeŕıa del contenido de sitios vacantes originados durante el
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enfriamiento rápido, debido a que esta fase precipita en las dislocaciones [75]. Se cree que los planos

de la red sufren desplazamientos a través del precipitado, excepto en los planos (0 2 0)Al los cuales

permaneceŕıan perfectamente sin distorsión a través de la part́ıcula. Esto se especula a partir del

empleo de patrones de Moiré digitales. La interpretación de los análisis de Moiré de las estructuras

de interfases de dislocación señala que la nucleación de precipitados de la fase S está asociada con

desplazamientos en el plano (0 2 0) y forma un ángulo agudo con el plano hábito (0 2 1) [67].

Se sugiere que el mecanismo de crecimiento de los precipitados S′ es por migración de ĺımites. Los

ĺımites creceŕıan sobre las direcciones (1 0 2). La similitud entre los nuevos ĺımites y las áreas inme-

diatamente enfrente de otros ĺımites bien desarrollados parecen indicar que la nucleación de nuevas

etapas o el avance de las etapas maduras involucra un cierto desorden de átomos de Cu y Mg. Por lo

tanto, es posible que la etapa final en el avance de los limites es la correcta colocación del soluto en la

posición apropiada en S’y no la difusión hacia la part́ıcula [66].

Según Jena et al la precipitación de la fase S′ ocurre entre 253 y 367oC, el crecimiento de los precipi-

tados sucedeŕıa por crecimiento radial con difusión controlada, la disolución de esta fase ocurre entre

380.36 y 398.91oC [72]. De la misma manera Zahra et al sugiere que la forma asimétrica de los últimos

picos (endotérmico y exotérmico), en los intervalos 270-350oC y 350-450oC, indican la presencia de las

fases S′ y S [69, 82]. La asimetŕıa de estos picos es el resultado del traslape de dos picos (precipitación

y disolución de las fases S′ y S, respectivamente)[69].

2.4. Mecanismos de endurecimiento en aleaciones Al-

Cu-Mg

El endurecimiento ocurre en dos distintas etapas separadas por una etapa en la cual la dureza

puede permanecer constante por muchas horas, como se observa en la figura 2.11. La primera etapa de

endurecimiento ocurre rápidamente, al menos 60 % del endurecimiento total durante el envejecimiento

ocurre durante esta primera etapa[62, 73]. El tiempo que permanece la dureza constante es de 5 min

a 100h [63, 87].

Ringer propone un mecanismo llamado cluster hardening, en el cual el endurecimiento rápido está aso-

ciado con la formación de aglomerados mientras que las zonas GPB se forman considerablemente des-

pués y contribuyen a la segunda etapa de endurecimiento[62, 63, 73]. Al aplicar deformación plástica

se observó un endurecimiento adicional en la primera etapa, lo cual sugiere que la fuente de endureci-

miento puede estar asociada con la interacción soluto-dislocación. Si los átomos solutos son segregados

en las dislocaciones, y existe una fuerte interacción entre las dislocaciones y los átomos segregados,

entonces las dislocaciones son bloqueadas y el endurecimiento puede preceder a la precipitación hete-

rogénea. Como se explicó en la sección 2.2.1, los átomos de Mg tienden a difundir hacia las dislocaciones

provocando un envejecimiento por deformación dinámica(Dynamic Strain Ageing) [66].
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Figura 2.11: Curva Dureza Vickers vs Tiempo de envejecimiento para una aleación Al-1.1 % Cu-1.7 %
Mg ( %at.) envejecida a una temperatura de 150oC. (Imagen extráıda de referencia [62]).

Charai et al menciona que después de un tratamiento térmico apropiado, los aglomerados inducen un

efecto de endurecimiento inicial en el cual el tamaño de los átomos de Mg es el factor crucial. En las

primeras etapas de envejecimiento (superior a 1h) principalmente el contenido de Mg controla el in-

cremento en el módulo de resistencia. Por lo tanto, a tiempos de envejecimiento mayores, la influencia

del contenido de Cu es dominante [69]. El endurecimiento rápido se debe a la precipitación de zonas

GPB,[66] mientras que la segunda etapa de endurecimiento observada por Ringer es resultado de la

formación de la fase S” y S′ [82].

Ratchev et al, basándose en experimentos de redisolución, atribuyen que el endurecimiento en las pri-

meras etapas de envejecimiento es provocado por dos tipos de precipitados: aglomerados Cu/Mg y la

fase S”. La contribución de los aglomerados se apegan al mecanismo cluster hardening propuesto por

Ringer, mientras que la contribución de la fase S” puede ser relacionado con la precipitación de esta

fase en las hélices y anillos de dislocaciones, provocando que el movimiento de las dislocaciones sea

bloqueado[73, 87, 89]. Gouma[59] menciona que probablemente el proceso de ordenamiento asociado

con la formación de zonas GPB es el responsable del incremento en la dureza observado. La disolución

de las zonas GPB pueden contribuir al reblandecimiento del material.

En resultados recientes, Reich et al [87] y más tarde Nagai et al [89], basándose en resultados obtenidos

por 3DAP (three-dimensional atom-probe) y microscoṕıa Electrónica de transmisión, afirman que ni

la precipitación ni la formación de aglomerados son el origen del rápido incremento inicial de la dureza.

Las zonas GPB se forman en la segunda etapa de endurecimiento y la precipitación heterogénea de la

fase S y la formación de aglomerados de Cu-Mg ocurren durante la región en donde la dureza perma-

nece constante después del endurecimiento rápido. Sugieren que los átomos de Cu y Mg son atrapados

en las dislocaciones, y la interacción dislocaciones-solutos es posiblemente el origen del endurecimiento

rápido[89].
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En la condición de sobre-envejecimiento, los precipitados S estaŕıan formados dentro de los granos.

Estos precipitados incoherentes pueden inducir un gran número de defectos para liberar la enerǵıa de

deformación provocada por la coherencia [89].

2.5. Fase T

Como se mencionó anteriormente, las aleaciones Al-Mg-Cu se encuentran en una región ternaria,

hasta ahora se han descrito las fase metastables presentes en la secuencia de precipitación de las alea-

ciones Al-Cu-Mg en donde se involucra la aparición de la fase S (Al2CuMg) y sus fases metaestables.

La fase T tiene una composición Al6CuMg4 y una estructura cúbica centrada en el cuerpo (Grupo

Espacial Im3, 162 Átomos/Celda Unitaria) con parámetro de red a = 1.428nm [38].
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Capı́tulo 3
Técnicas de Caracterización

En este caṕıtulo se describirán las principales técnicas empleadas para la caracterización de las

aleaciones. Se hará una descripción de la Difracción de Rayos X, la funciones de modelado de los picos

de difracción. Se explicará el método Rietveld y los métodos para la medición de microdeformaciones y

la obtención de esfuerzos residuales empleando difracción de rayos X. Se describirán la manera en que

se obtuvieron las enerǵıas de activación de las fases precipitadas. Finalmente, se describirá brevemente

la Microscoṕıa Electrónica de Alta Resolución y el método empleado para la simulación de la imagenes

de microscopia.

3.1. Difracción de Rayos X (DRX)

La difracción de rayos X por el método de polvos es una técnica principalmente nos permite

identificar fases cristalinas con base en picos que satisfacen la ley de Bragg.

Una manera sencilla de entender la difracción de rayos X en un difractómetro con la configuración

Bragg-Brentano es la siguiente, si se env́ıan rayos X de una longitud de onda dada (1.5406 Å para el

cátodo de Cu) hacia un material colocado como lo muestra la figura 3.1, y se coloca un detector en

un ángulo igual al ángulo de incidencia, entonces se producirá el efecto de difracción cada vez que se

cumpla la ley de Bragg. Según esta ley si el haz de rayos X incide con un ángulo arbitrario contra

un conjunto de planos cristalinos, generalmente no habrá un haz reflejado, debido a que los rayos

difractados por los planos del cristal deben viajar diferentes distancias y tenderán a estar fuera de

fase y cancelarse entre śı. Sin embargo, a un ángulo espećıfico conocido como ángulo de Bragg, los

rayos difractados estarán en fase debido a que la distancia que recorren será un número entero de las

longitudes de onda.

Matemáticamente la ley de Bragg está representada por la ecuación 3.1:

nλ = 2dsenθ (3.1)

33
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Figura 3.1: Esquema en donde se muestra la relación entre el ángulo de Bragg y la distancia entre
planos atómicos (Ley de Bragg)

Donde n es un número entero, λ es la longitud de onda de los rayos X, d es la distancia interplanar

del cristal, θ es el ángulo de incidencia del haz de rayos X.

Los rayos difractados son recibidos por el detector y son transformados en pulsos eléctricos los cuales

se registran análogamente; con los datos obtenidos y con la ayuda de una computadora se obtienen

gráficas de intensidad relativa en función del ángulo 2θ [90].

Los factores que afectan la intensidad relativa de los haces difractados en el caso de un haz incidente

monocromático son [91]:

1. Factor de Polarización. Este factor proviene de la ecuación de Thompson la cual describe la

intensidad absoluta del haz dispersado en función de la intensidad absoluta del haz incidente.Este

nombre es incorrecto debido a que este factor es introducido a la ecuación precisamente porque

el haz incidente no es polarizado. El factor de polarización es igual a:

1 + cos2 2θ
2

(3.2)

2. Factor de Estructura. El factor de estructura es la onda resultante de la dispersión de todos

los átomos de una celda unitaria. Este factor es sensible al arreglo de los átomos en la red
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cristalina. Está determinado por:

F =
N∑
n=1

fn exp(2πi(hxn + kyn + lzn)) (3.3)

Donde N es el número de átomos en la celda unitaria; xn, yn, zn son las coordenadas de los áto-

mos en la celda unitaria; h, k, l son los ı́ndices de Miller y fn es el factor de dispersión atómica

del átomo n.

3. Factor de Multiplicidad.

Este factor indica la proporción relativa de los planos que contribuyen a la misma reflexión.

También se puede definir como el número de planos (hkl) de la misma familia que tienen la

misma distancia interplanar.

4. Factor de Lorentz. Este factor reagrupa muchos efectos que dependen del ángulo θ y que tienen

influencia sobre la intensidad integral del pico de difracción. La intensidad integral corresponde

a la enerǵıa total difractada por el cristal. El factor de polarización de Lorentz esta determinado

por:

L.P. =
1 + cos2 2θ
sen2θ cos θ

(3.4)

5. Factor de Absorción. El haz incidente y reflejado son parcialmente absorbidos al pasar a través

del cristal. Consecuentemente, la intensidad de la reflexión disminuye. El efecto de la absorción

no depende únicamente del coeficiente de absorción del cristal también de la sección transversal

y en el caso de polvos, de la densidad de empaquetamiento de las part́ıculas. Conforme el ángulo

θ se incrementa, el volumen de la muestra que contribuye a la reflexión también se incrementa.

Por lo tanto, el factor de absorción disminuye con un incremento en el ángulo de Bragg [92].

6. Factor de Temperatura. Los efectos del incrementos en la temperatura son: Expansión de

la red cristalina, decremento en la intensidad de los picos de difracción y crecimiento en la

intensidad del ruido de fondo. Para caracterizar el decremento en la intensidad de los picos de

difracción se introduce un factor exp(−2M) en el cual se toma en cuenta la vibración térmica

de los átomos. Este factor es función de la temperatura y del ángulo θ.

Aśı como existen factores que afectan en la intensidad de los picos de difracción también existen

factores que influencian en el ancho y morfoloǵıa de los picos de difracción. Un patrón de difracción

de polvos ideal consiste en picos simétricos y delgados (como funciones delta) posicionados según la
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celda unitaria. Sin embargo, cuando la red cristalina es imperfecta los picos de difracción de rayos X se

ensanchan. De acuerdo con la teoŕıa de dispersión cinemática este ensanchamiento se presenta cuando

los cristalitos son pequeños (∼ 1µm), aśı como, cuando los defectos en la red cristalina son abundantes.

Es decir, que el ensanchamiento de los picos está influenciado principalmente por un factor de tamaño

y un factor de deformación[93, 94].

Las fuentes comunes de deformación son: dislocaciones, errores de apilamiento, maclas, microesfuerzos,

esfuerzos internos de largo alcance, ĺımites de grano, ĺımites de subgrano, esfuerzos internos, defor-

maciones por coherencia, heterogeneidades qúımicas, defectos puntuales, precipitados e inclusiones.

La influencia que tienen estos elementos de la microestructura sobre el perfil del pico de difracción

(aberraciones) se muestra en la tabla 3.1[93, 94].

Fuente de deformación Aberración de los picos
Variación en la
posición

Ensancha-
miento

Asimetŕıa Ensancha-
miento
an-
isotrópico

Forma

Dislocaciones X X X X
Error de apilamiento X X X X X
Maclas X X X X X
Microesfuerzos X
Esfuerzos internos de largo al-
cance

X X

Ĺımites de grano X X
Ĺımites de subgrano X X
Esfuerzos internos X
Deformaciones por coherencia X X X
Heterogeneidades qúımicas X X X
Defectos puntuales X
Precipitados e inclusiones X X
Tamaño de cristalito X X X

Tabla 3.1: Correlación entre aberraciones en los picos de difracción y defectos cristalinos[93].

Como se puede observar en la tabla 3.1, las aberraciones del perfil del pico de difracción puede

clasificarse de la manera siguiente[93]:

Variación en la posición del pico. Está relacionado con los diferentes tipos de esfuerzos internos

y defectos planares, especialmente errores de apilamientos y maclas.

Ensanchamiento. Está relacionado con el tamaño de cristalito y microesfuerzos. Por lo tanto,
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gradientes de esfuerzos y/o heterogeneidades qúımicas pueden causar también el ensanchamien-

to.

Asimetŕıa. Puede ser ocasionado por esfuerzos internos de largo alcance, defectos planares o

heterogeneidades qúımicas.

Ensanchamiento anisotrópico. Es ocasionado por la forma anisotrópica del cristalito y deforma-

ciones anisotrópicas.

Forma. Se refiere al modo en que la intensidad decae en el ruido de fondo.

El perfil intŕınseco de una reflexión particular debido al efecto del tamaño de cristalito tiene un

ancho de pico integral, βS . El tamaño aparente de los cristalitos (DV ) en la dirección normal a los

planos de dispersión se conoce como fórmula de Scherrer y está determinado por[103]:

DV =
λ

βS cos θ
=

1
β∗S

(3.5)

donde λ es la longitud de onda de los rayos X.

La relación entre el tamaño aparente con las dimensiones f́ısicas de los dominios cristalinos no es di-

recta. Normalmente, se asume una forma particular promedio de los cristalitos con el fin de relacionar

el tamaño aparente obtenido para las distintas reflexiones de Bragg con dimensiones caracteŕısticas.

El tamaño aparente tiene su interpretación f́ısica en la distribución normalizada columna-longitud.

Todas las fracciones de todos los cristales o cristalitos los cuales tienen el mismo espesor paralelo

al vector de difracción corresponden a una columna con una longitud particular. Cada longitud de

la columna va a tener un peso proporcional a la fracción volumétrica del material encontrado en la

columna particular. El ensanchamiento en el pico de difracción debido al tamaño es la suma ponde-

rada de los picos individuales correspondientes a las columnas individuales. El significado directo del

ensanchamiento de los picos debido al tamaño está entonces relacionado con la distribución ponderada

columna-longitud en la muestra. Es decir, depende del tamaño, forma y distribución de tamaños de

los cristalitos.

El perfil intŕınseco de una reflexión particular debido a las microdeformaciones tienen un ancho de pico

integral βD. La microdeformación aparente (η) está determinada por la ecuación de Stokes-Wilson[104]:

η = βD cot θ (3.6)

Mientras que la microdeformación máxima promedio (ε) se deriva de la microdeformación aparente

como:

ε =
∆d
d

=
η

4
=

1
2
β∗Ds (3.7)
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donde

β∗D =
βD cos θ

λ
(3.8)

mientras que s es la distancia interplanar en el espacio rećıproco y está determinado a través de la ley

de Bragg por:

s =
λ

2senθ
(3.9)

Consideraciones teóricas y experimentales han mostrado que el ensanchamiento debido a las microde-

formaciones puede ser aproximado mediante una función Gaussiana, mientras que el ensanchamiento

debido al tamaño de los cristalitos puede ser aproximado mediante una función Lorentziana[105].

Como se mencionó con anterioridad, los espectros de difracción de Rayos X además de proporcionar

información de la estructura cristalina, también proporcionan información del tamaño de cristalito y

de los elementos microestructurales, los cuales provocan aberraciones en los picos de difracción. La

manera en que puede extraerse esta información es mediante el modelado de los picos de difracción.

3.2. Función de modelado de perfil

El perfil de los picos de difracción puede ser modelado por medio de funciones matemáticas que se

describen por medio de su posición (2θK), una intensidad IO y el ancho de la función representado por

el ancho de pico medio (H).Las funciones más empleadas por medio de las cuales se puede describir el

perfil del pico son [102]:

1. Gauss

G(x) = aG exp(−bGx2) (3.10a)

donde

aG =
2
H

√
ln 2
π

bG =
4 ln 2
H2

(3.10b)

El ancho de pico integral (βG) está determinado por:

βG =
1
aG

=
H

2

√
π

ln 2
(3.10c)

2. Lorentz

L(x) =
aL

1 + bLx2
(3.11a)

donde

aL =
2
πH

bL =
4
H2

(3.11b)
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El ancho de pico integral (βL) está determinado por:

βL =
1
aL

=
πH

2
(3.11c)

Sin embargo, una de las funciones que mejor describe el perfil de los picos es la función Voigt, la cual

es una convolución de una función gaussiana G(x) y una función Lorentziana L(x) y está definida por

[95]:

V (x) = L(x)⊗G(x) =
∫ +∞

−∞
L(x− u)G(u)du (3.12)

Dicha función puede escribirse en términos de los anchos integrales de las componentes gaussiana (βG)

y Lorentziana (βL) como [95, 102]:

V (x) = V (x,HL,HG) = V (x, βL, βG) =
1
βG

RE

[
erf

(√
π

βG
| x | +i βL

βG
√
π

)]
(3.13)

erf(x) =
2√
π

∫ x

0
e−t

2
dt (3.14)

Debido a que matemáticamente es dif́ıcil trabajar con funciones Voigt, la mayoŕıa de los programas de

refinamiento aproximan dicha función por medio de la función pseudo-Voigt, la cual es una combinación

lineal de una función Gaussiana y una Lorentziana con el mismo ancho de pico medio (H) descrita

por [102]:

pV (x) = pV (x, η,H) = ηL(x) + (1− η)G(x) (3.15)

El ancho integral de la función pseudo-Voigt normalizada está determinado por:

βpV =
πH/2

η + (1− η)
√
π ln 2

(3.16)

Numéricamente es más fácil calcular la función pseudo-Voigt empleando la función de Thompson-Cox-

Hastings, la cual es una función que relaciona los anchos de pico medio de la función Gaussiana (HG)

y Lorentziana (HL) con los parámetros (η,H) de la función pseudo-Voigt [96]

H = 5

√
H5
G + 2.69269H4

GHL + 2.42843H3
GH

2
L + 4.47163H2

GH
3
L + 0.07842HGH4

L +H5
L (3.17)

η = 1.36603
HL

H
− 0.47719

(
HL

H

)2

+ 0.11116
(
HL

H

)3

(3.18)

La variación de los anchos tanto Gaussiano como Lorentziano en función del ángulo de difracción

está determinado por[97][102]:

H2
G = (U + (1− ξ)2D2

ST ) tan2 θ + V tan θ +W +
IG

cos2 θ
(3.19)
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donde

U + (1− ξ)2D2
ST es un término asociado a las microdeformaciones.

IG es un término asociado al efecto del tamaño de los cristalitos.

Los términos U e IG son los parámetros a refinar,D2
ST es un término que modela las microdeforma-

ciones anisotrópicas y ξ es un parámetro de mezclado empleado.

Para incluir el término contribuyente a las microdeformaciones provenientes del ensanchamiento Lo-

rentziano se tiene[97, 102]:

HL = (X + ξDST ) tan θ +
Y + F (SZ)

cos θ
(3.20)

donde

X + ξDST es un término asociado a las microdeformaciones.

Y + F (SZ) es un término asociado al efecto del tamaño de los cristalitos.

Los términos X y Y son los parámetros a refinar, mientras que F (SZ) es una función que modela el

ensanchamiento anisotrópico debido al tamaño de la part́ıcula.

Las ecuaciones 3.19 y 3.20 nos permiten ajustar las funciones de modelado del perfil con los picos en

el espectro experimental mediante el ajuste de parámetros asociados a las microdeformaciones y al

tamaño de los cristalitos. Este ajuste puede realizarse empleando un método conocido como Método

Rietveld.

3.3. Método Rietveld

El método Rietveld [98, 99] comenzó a emplearse desde 1969, este método consiste en ajustar

teóricamente los parámetros estructurales, aśı como los parámetros que dependen de las condiciones

experimentales, al perfil completo de un difractograma de rayos X obtenido por el método de polvos

suponiendo que el difractograma es la suma de un número de reflexiones de Bragg que cumplen con las

restricciones impuestas por el grupo espacial del material. Posteriormente, los parámetros escogidos se

ajustan en un proceso iterativo hasta que se alcanza una condición de convergencia con los valores de las

intensidades experimentales y del modelo estructural. Los factores que contribuyen a las intensidades

de los picos de difracción son[100]:

Factores estructurales. Entre los cuales se encuentran el factor de disperśıón atómica, el

factor de estructura, polarización, multiplicidad y factores de temperatura.

Factores instrumentales. En los cuales se encuentra la intensidad del haz de rayos X, la

eficiencia del difractómetro, la divergencia axial permitida y el ancho de la rejilla para los rayos

dispersados.
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Factores de la muestra. Entre los cuales están la absorción, el tamaño de los cristalitos, el

grado de cristalización, la orientación de los cristales y las microdeformaciones de la red.

La función minimizada en el refinamiento del patrón de difracción por el método Rietveld es el

residuo, Sy y esta definido por[100–102]:

Sy =
∑
i

wi(yobsi − ycali )2 (3.21)

donde yobsi es la intensidad observada en el paso i -ésimo del difractograma, ycal es la intensidad calcu-

lada en el paso i -ésimo, mientras que wi se conoce como factor de peso y es inversamente proporcional

a la varianza y está determinado por[100–102]:

wi =
1
yobsi

(3.22)

Las intensidades calculadas ycal están determinadas por[100–102]:

ycal = s
∑
K

LK | FK |2 φ(2θi − 2θK)OKA+ ybi (3.23)

donde s es el factor de escala y depende de la cantidad de muestra irradiada, la intensidad de la radia-

ción y la eficiencia del detector, aśı como del arreglo óptico dispuesto en el equipo, K representa los

ı́ndices de Miller (hkl) para una reflexión de Bragg, LK contiene los factores de Lorentz, polarización

y factores de multiplicidad, φ es una función de perfil para la reflexión, 2θi es el ángulo de difrac-

ción alrededor de una posición de Bragg teórica 2θK , OK es una función que modela la orientación

preferencial de los cristales en la muestra, A es el factor de absorción, el cual depende del espesor de

la muestra y de la geometŕıa del difractómetro, ybi es la intensidad del ruido de fondo en el punto i,

mientras que FK es el factor de estructura para la K -ésima reflexión de Bragg, el cual está determinado

por[100–102]:

FK =
∑
j

Njfj exp(2π(hxi + kyi + lzi)) exp(−Bjsen2θ/λ2) (3.24)

donde h k l son los ı́ndices de Miller para la K -ésima reflexión, xi yi zi son las coordenadas fraccionarias

del j -ésimo átomo en el modelo, Nj se refiere a la ocupación de los átomos, fi es el factor de forma

atómico del j -ésimo átomo, B es el parámetro de temperatura isotrópico del j -ésimo átomo, θ es el

ángulo de incidencia del haz de rayos X.

La minimización del residuo Sy se realiza por medio de un refinamiento por mı́nimos cuadrados. Los

parámetros para el refinamiento por mı́nimos cuadrados son[100]:

1. Parámetros estructurales. Factor de temperatura isotrópico promedio, coordinadas fraccio-

narias xi yi zi del j -ésimo átomo, la ocupación ni del j -ésimo átomo, factor de temperatura
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isotrópico del del j -ésimo átomo.

2. Parámetros del perfil. Parámetros U V W del ancho de pico medio (FHWM por su siglas en

inglés), 2θO posición ′cero′ del detector, parámetros de red.

3.3.1. Criterios de ajuste

Para estimar la calidad del ajuste se emplean varios criterios numéricos. Los mas empleados

son[100–102]:

Factor de Perfil (Rp)

Rp =
∑

i | yobsi − ycali |∑
i y
obs
i

(3.25)

Factor de Perfil Ponderado (Rwp)

Rwp =
[∑

iwi | yobsi − ycali |2∑
iwi(y

obs
i )2

] 1
2

(3.26)

Donde yobsi es la intensidad observada en el difractograma, ycali es la intensidad calculada (ver ecuación

3.24) y wi es el factor de peso (ver ecuación 3.22).

Desde un punto de vista puramente matemático Rwp es el factor que mejor refleja la evolución del

refinamiento debido a que en el numerador se encuentra la función residuo Sy (ecuación 3.21) que

está siendo minimizada. Sin embargo, este factor está influenciado por la función elegida para ajustar

el perfil[100, 101]. Por lo tanto otro factor que debe tomarse es la bondad de ajuste, χ2, la cual

está definida por[100–102]:

χ2 =
[
Rwp
Rexp

]2

(3.27)

Donde Rexp se conoce como Factor Esperado de Perfil Ponderado. Este factor refleja la calidad

de los datos colectados (estad́ıstica de conteo) y está determinado por[100–102]:

Rexp =
[

N − P∑
iwi(y

obs
i )2

] 1
2

(3.28)

Donde N es el número de datos y P es el número de parámetros. El cociente Rwp

Rexp
se conoce como

Indicador de bondad de ajuste. Un valor de χ2 ≤ 1.3 se considera como satisfactorio, aunque un valor

pequeño de χ2 puede deberse a un valor alto de Rexp debido a que el tiempo de adquisición de datos

es insuficiente, o a un valor muy pequeño de Rwp, que sucede cuando se tiene un ruido de fondo muy

grande[100, 101].
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Otros factores que empleados para estimar la calidad del ajuste son[100–102]:

Factor cristalográfico (RF )

RF =
∑

h | F obsh − F calh |∑
h | F obsh |

(3.29)

Donde F obsh y F calh son los factores de estructura observados y calculados, respectivamente. Este factor

está predispuesto por el modelo estructural pero da un indicativo de la confiabilidad de la estructura.

Esta factor no se utiliza activamente en el refinamiento, pero disminuye mientras que el modelo es-

tructural mejora durante el evolución del refinamiento[101].

Factor de intensidades de Bragg (RB)

RB =
∑

h | Iobsh − Icalh |∑
h | Iobsh |

(3.30)

Donde Iobsh y Icalh son la intensidades de Bragg observados y calculadas, respectivamente. El valor de

I = mF 2 siendo m la multiplicidad y F el Factor de estructura.

Los valores de los factores R obtenidos constituyen una gúıa en el momento de decidir si un ajuste es

satisfactorio o no, pero en ningún caso deben sustituir el juicio cŕıtico de una persona familiarizada

con este tipo de ajustes[100].

Los criterios mas importantes para juzgar la calidad de un refinamiento empleando el método Riet-

veld son: (i) el ajuste del patrón calculado y los datos observados y (ii) el sentido qúımico del modelo

estructural. El primero puede ser evaluado basándose en la perfil final obtenido (gráfica de perfil obser-

vado, perfil calculado y residuo), mientras que el segundo en un cuidadoso análisis de los parámetros

atómicos finales[101].

3.4. Medición de microdeformaciones empleando Difrac-

ción de Rayos X

Como se mencionó en la sección 3.1 el ancho de los picos de difracción está influenciado por dos

factores principalmente que son el tamaño de cristalito y la presencia de microdeformaciones. De tal

manera que un apropiado análisis del perfil del pico de difracción puede proporcionarnos información

tal como el tamaño promedio de cristalito o tamaño de dominios cristalinos coherentes, distribución

de tamaños de cristalitos y a la naturaleza y extensión de las imperfecciones de la red. Una de las

maneras en las que se puede separar la información proveniente del efecto de tamaño del cristalito y

el efecto de la microdeformación es mediante el método de anchos integrales.



44 Caṕıtulo 3. Técnicas de Caracterización

3.4.1. Método de Anchos Integrales

Como se mencionó con anterioridad, el método de anchos integrales nos permite separar los efectos

del ensanchamiento del pico debido al tamaño de cristalito y las microdeformaciones. Este método

depende de la suposición de la forma del ensanchamiento del perfil debido a cada efecto. Por lo tanto,

la solución numérica depende también de dichas suposiciones y tienden a diferir entre ellas aśı como

de otros métodos[106].

Las fórmulas para la separación de los efectos debidos a las microdeformaciones y debidos al tamaño

de los cristalitos empleadas por este método son[106, 107]:

1. Lorentz-Lorentz (Curvas de Williamson-Hall)

β =
1
DV

+ 2εs (3.31)

2. Lorentz-Gauss (Aproximación parabólica)

β =
1
DV

+
4ε2s2

β
(3.32)

3. Gauss-Gauss

β =
1
D2
V

+ 4ε2s2 (3.33)

donde β es el ancho de pico integral, DV es el tamaño aparente de los cristalitos, ε es la microdefor-

mación aparente y s es la distancia interplanar en el espacio rećıproco. Basándose en la aproximación

Lorentz-Lorentz, podemos elaborar un gráfico de β∗S = β cos θ/λ en función de s, estas gráficas son

conocidas como curvas de Williamson-Hall [108]. En donde, por medio de la ordenada al origen se

obtiene el tamaño aparente del cristalito (DV ), mientras que la pendiente proporciona información

sobre la microdeformación de la red cristalina, ε. Las curvas de Williamson-Hall nos dan información

cualitativa relacionada con la naturaleza de los dominios coherentes de difracción.

Este método se empleará para seguir, de manera cualitativa, la evolución de la precipitación[109]

debido a las microdeformaciones que generan los precipitados en la matriz de Al.

3.4.2. Caracterización de Distorsiones de la Matriz

Como se ha mencionado anteriormente, los sistemas endurecibles por precipitación producen zonas

de deformación en la matriz alrededor de los precipitados,debido a la coherencia entre estos con la

matriz.
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En sólidos cristalinos, las transformaciones de envejecimiento comienzan con regiones transformadas

finitas (aglomerados, zonas o precipitados)lo cuales son entre uno o varios ordenes de magnitud más

pequeños que el cristal original. En este caso, la matriz puede considerarse como continua. Para

precipitados coherentes, las posiciones atómicas puedes ser consideradas como posiciones atómicas de

la matriz que experimentaron una transformación simple de sus posiciones originales sin pérdida o

ganancia de sitios. Por otra parte, las zonas de precipitación pueden ganar o perder sitios y tener

una continuidad parcial o no tener continuidad con respecto a los planos cristalinos de la matriz

(precipitados semi-coherentes e incoherentes). En los casos antes mencionados, la matriz que rodea a

los precipitados se deforma o distorsiona dependiendo de los nuevos arreglos atómicos, de la diferencia

en tamaños atómicos y de las relajaciones asociadas con la estructura de la interfase[110].

Estas zonas de deformación que crecen con el envejecimiento dan como resultado efectos de difracción

especiales, entre los que están la partición de las intensidades integrales en picos de Bragg, Dispersión

Estática Difusa y Cuasiĺıneas[111]. Esta teoŕıa fue desarrollada por Houska[110] y está basada en

los conceptos originalmente propuestos por Krivoglaz[112]. De acuerdo a esta teoŕıa, las intensidades

integrales relativas para cada pico de la matriz están dadas por[110, 111]:

Bragg ⇒ exp(−2M) (3.34a)

Dispersión Estática Difusa ⇒ 2M exp(−2M) (3.34b)

Cuasiĺıneas ⇒ 1− exp(−2M)− 2M exp(−2M) (3.34c)

Donde el factor 2M se conoce como Factor de atenuación. En la figura 3.2(a) se muestra pico de

difracción por el método de polvos en donde se observa la contribución de cada uno de los coeficientes

de partición. Mientras que en la figura 3.2(b) se muestra la variación de los coeficientes de partición

en función del valor del Factor de atenuación, 2M.

El segundo y tercer coeficiente son componentes de dispersión difusa que se manifiestan en reflexiones

con forma de picos de Bragg. Los picos de Dispersión Estática Difusa incluyen las dispersión de Huang

y la dispersión de Strokes-Wilson. Estos picos son muy cercanos a los picos de Bragg, sin embargo, la

extensión de los pico de dispersión difusa estática puede extenderse de estos a varias distancias.

La difracción de las zonas de distorsión severa en la muestra da como resultados picos similares a

los picos de Bragg (Cuasiĺıneas) demasiado agudos como para ser considerados como la difracción

de una nueva fase. Conforme la zona de distorsión severa de la matriz se incrementa, las Cuasiĺıneas

incrementan en intensidad. Los anchos de las Cuasiĺıneas son comparables a los picos medidos en una

muestra metálica que ha sido trabajada en fŕıo. Las Cuasiĺıneas pueden tener grandes corrimientos

con respecto a las posiciones de Bragg.

Para determinar el efecto de los precipitados sobre la matriz de Al se elaboró un programa en el

cual se ajustaron los patrones de difracción experimentales con funciones pseudo-Voigt y tomando en
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(a) (b)

Figura 3.2: (a) Pico de difracción correspondiente al plano (2 0 0) resultante de una deformación de
-20% actuando perpendicular a una zona elipsoidal en una matriz de Cu. Para estas condiciones el
factor 2M = 2.4 (b) Variación de los coeficientes de partición en función del Factor de atenuación,
2M (Imágenes extráıdas de referencia [111]).

consideración los coeficientes de partición al ajustar el valor del factor atenuación 2M. El programa

para realizar el ajuste fué realizado en MATLAB, en el Anexo 3 se muestra el programa empleado

para realizar dicho ajuste.

3.5. Medición de esfuerzos residuales empleando Difrac-

ción de Rayos X

Si tenemos una barra de metal y ésta es deformada elásticamente al aplicar un esfuerzo, es decir,

una fuerza aplicada por unidad de área en un sección transversal. Al remover la fuerza externa, el

esfuerzo desaparecerá, y la barra de metal regresará a su dimensiones iniciales. Sin embrago, en ciertas

operaciones al remover la fuerza externa los esfuerzos persisten, este tipo de esfuerzos reciben el nombre

de esfuerzos residuales[91]. En el Anexo 1 se presenta la clasificación de estos esfuerzos.

Consideremos el sistema de coordenadas mostrado en la figura 3.3. Los ejes Si son los correspondiente

a la superficie de la muestra, siendo los ejes S1 y S2 los que se encuentran contenidos en la superficie y

el eje S3 el eje normal a dicha superficie. Mientras que los ejes Li se denomina sistema de coordenadas

de laboratorio, en el cual el eje L3 es el eje normal a los planos (hkl) en el cual la distancia interplanar

debe ser medido. El ángulo formado por L2 y S2 se conoce como ángulo ϕ y se encuentra en el plano

formado por S1 y S2. El ángulo es ψ el ángulo formado por el eje S3 y L3.
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(a) (b)

Figura 3.3: (a) y (b) Definición de los ángulos ϕ y ψ y la orientación del sistema de laboratorio Li
con respecto al sistema de la muestra Si.

Cuando la distancia interplanar, d, se obtiene del pico de difracción originado por los planos (hkl),

entonces la componente de la deformación en el eje L3 puede ser obtenido empleando la fórmula[119]:

(ε′33)ϕψ =
dϕψ − d0

d0
(3.35)

en donde d0 corresponde a la distancia interplanar en un estado libre de esfuerzos.

La deformación en el sistema de coordenadas de la muestra puede ser obtenida aplicando el tensor de

transformación

(ε′33)ϕψ = a3ka3lεkl (3.36)

donde a3k y a3l son los cosenos directores entre L3 − Sk y L3 − Sl.

Sustituyendo los coeficientes de la matriz de transformación tenemos [118]:

(ε′33)ϕψ = ε11Cos
2ϕsen2ψ + ε12sen2ϕsen2ψ + ε22sen

2ϕsen2ψ

+ ε33cos
2ψ + ε13cosϕsen2ψ + ε23senϕsenψ (3.37)

La ecuación 3.37 es la ecuación fundamental empleada el la medición de esfuerzos por difracción de

rayos X.
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3.5.1. Método de sen2ψ

En este método, los esfuerzos y las deformaciones pueden ser relacionadas mediante la ley genera-

lizada de Hooke [117]

εij =
1 + υ

E
σij −

υ

E
δijσkk (3.38)

La deformación medida εϕψ se puede expresar de la manera siguiente:

εϕψ =
1 + υ

E
(σ11cos

2ϕ+ σ12sen2ϕ+ σ22sen
2ϕ− σ33)sen2ψ +

1 + υ

E
σ33

1 + υ

E
(σ13cosϕ+ σ23senϕ)sen2ψ − υ

E
(σ11 + σ22 + σ33) (3.39)

Esta expresión se puede condensar de la manera siguiente

εϕψ = Fijσij (3.40)

donde σij son las componentes del tensor de esfuerzos con relación a la muestra. Fij son los coeficientes

conocidos como constantes elásticas radiocristalográficas (CER). En el caso de un material isótropo,

las CER pueden ser descritas en función de los ángulos ϕ y ψ y de las constantes elásticas, siendo

[114, 119]
1
2
S2 =

1 + υ

E
S1 = − υ

E
(3.41)

mientras que las CER están determinadas por:

F11 =
1
2
S2cos

2ϕsen2ψ + S1 F12 =
1
4
S2sen2ϕsen2ψ

F22 =
1
2
S2sen

2ϕsen2ψ + S1 F23 =
1
4
S2senϕsen2ψ (3.42)

F33 =
1
2
S2cos

2ψ + S1 F31 =
1
4
S2cosϕsen2ψ

La ecuación 3.40 facilita la implementación de una regresión lineal generalizada para calcular las

componentes del tensor de esfuerzos a partir de la medición de una serie de valores εϕψ en distintas

direcciones.

El principio en la determinación del esfuerzo en una dirección ϕ es el siguiente: Se obtiene la evolución

de la deformación εϕψ en función de sen2ψ, la pendiente es proporcional a σϕ y la ordenada al origen

es proporcional a la traza del tensor de esfuerzos.

Estas fórmulas son deducidas tomando como condición que el material es isótropo microscópicamente

y que los esfuerzos son homogéneos en el material. Pero en la difracción asimétrica, las contantes de

elasticidad (1
2S2 y S1) dependen del plano cristalino (hkl) sobre el cual se está realizando la medición.

Las constantes elásticas radiocristalográficas (1
2S2 y S1) empleadas pueden ser calculadas modelan-

do el comportamiento mecánico del agregado policristalino o bien siendo medidas. Las expresiones
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empleadas son las siguientes[120][116]:

1
2
S2 = A2

(
1 + υ

E

)
S1 = −

( υ
E

)
+A1

(
1 + υ

E

)
(3.43)

donde

A1 = −(0.2− Γ(hkl))∆ A2 = 1− 3A1 (3.44)

Donde Γ(hkl) se conoce como factor de orientación del plano (hkl) y esta determinado por

Γ(hkl) =
h2k2 + k2l2 + l2h2

(h2 + k2 + l2)2
(3.45)

mientras que ∆ está definido por

∆ =
5(Arx − 1)
2Arx + 3

(3.46)

Arx es un coeficiente denominado coeficiente de anisotropia radiocristalográfica que expresa la aniso-

tropia elástica del volumen que difracta.

En la teoŕıa clásica los estados de esfuerzos en superficies libres la relación ”d vs sen2ψ” es lineal,

sin embrago, en un estado de esfuerzos residuales mas general la relación ”d vs sen2ψ” no es lineal.

Los términos σ13 y σ23 dependen de sen2ψ, esto resulta en diferentes relaciones de ”d vs sen2ψ” para

ψ > 0 y para ψ < 0, este efecto es conocido como partición de ψ (ψ splitting).

Para tratar este problema de no linealidad Dolle[116] propone un método en donde introduce dos

términos, la deformación promedio, a1 y la desviación, a2, de la deformación promedio, lo cuales

está determinados por:

a1 =
(εϕψ+ + εϕψ−)

2
=

(dϕψ+ + dϕψ−)
2d0

− 1

= ε33 + [ε11cos2ϕ+ ε12sen2ϕ+ ε22sen
2ϕ− ε33]sen2ψ (3.47)

a2 =
(εϕψ+ − εϕψ−)

2
=

(dϕψ+ − dϕψ−)
2d0

= (ε13cosϕ+ ε23senϕ)sen | 2ψ | (3.48)

Por lo tanto, ε33 puede obtenerse por la intercepción de a1 vs sen2ψ, si d0 es conocido. Las componentes

del tensor ε11, ε12 y ε22 pueden ser obtenidas de (∂a1/∂sen
2ψ). Para ϕ = 0o se puede obtener (ε11−ε33)

mientras que para ϕ = 90o se obtiene (ε22 − ε33). La componente ε12 del tensor puede obtenerse para

ϕ = 45o. Las componentes ε13 y ε23 se obtienen para (∂a1/∂Sen | 2ψ |) cuando ϕ = 0o y ϕ = 90o,

respectivamente.

Una vez preparadas las superficies de la muestras empleando el método descrito en el Anexo 2, se

analizaron en un difractómetro Bruker AXS modelo B8 Advance equipado con monocromador de

grafito y con radiación Kα de cobre. Las condiciones empleadas fueron: Voltaje de 35kV y corriente de

30mA. Tamaño de paso 0.02o con un tiempo de 9seg por paso. Los datos obtenidos fueron adquiridos
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y analizados empleando el programa Diffrac Plus versión 2000. Los datos obtenidos en formato ASCII

fueron después procesados empleando el programa Origin Pro 7.0.

Las mediciones de esfuerzos residuales se realizaron en un difractómetro del tipo SetX equipados con

detectores lineales con un radio de goniómetro de 180mm. Se obtuvo el pico correspondiente a los

planos (3 1 1)Al modificando los valores del ángulo ψ y empleando tres valores distintos del ángulo ϕ

(0o, 45o y 90o).

3.6. Calorimetŕıa Diferencial de Barrido (DSC)

La calorimetŕıa se refiere a los métodos de análisis térmico en los cuales se mide la evolución

térmica de una muestra bajo un programa de temperatura controlado. La calorimetŕıa diferencial de

barrido (DSC por sus siglas en inglés) se refiere a la medición de la evolución térmica de una sustancia

durante el calentamiento (o en algunos casos enfriamiento), las mediciones involucran la determinación

del comportamiento relativo a la sustancia misma y una sustancia de referencia. El DSC es una técni-

ca que se ha empleado para analizar reacciones sólido-sólido tales como la precipitación, disolución y

recristalización, determinación de temperaturas de fusión y para estudios de solidificación[121].

En muchos casos, los datos obtenidos en la calorimetŕıa se analizan únicamente de manera cualita-

tiva, relacionando la presencia de efectos endotérmicos y exotérmicos con reacciones particulares sin

obtener obtener una descripción cuantitativa de estas reacciones. Una manera de realizar una análisis

cuantitativo de la reacciones es por medio del modelado de las reacciones. El modelado de una reacción

térmicamente activada es la derivación de la descripción completa del progreso de una reacción para

cualquier tratamiento térmico (isotérmico, con calentamiento lineal o cualquier otro tratamiento no

isotérmico)[121].

Una de los aspectos importantes en el análisis cuantitativo es que nos permite obtener las enerǵıas

de activación de la reacciones. La importancia de la determinación de la enerǵıa de activación de la

reacción radica en el hecho de que ésta puede ser relacionada con la enerǵıa de activación del proceso

f́ısico el cual determina la velocidad de reacción. Para experimentos con calentamiento lineal, Las

enerǵıas de activación de la reacción pueden ser determinadas realizando experimentos a diferentes

velocidades de calentamiento[121].

3.6.1. Determinación de la Enerǵıa de Activación

Los modelos para una reacción térmicamente activada toman como suposición que la rapidez de

transformación durante la reacción es el producto de dos funciones, una que depende únicamente de

la temperatura, T y otra que depende de la fracción transformada, α, es decir [122–125]:

dα

dt
= f(α)k(T ) (3.49)
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La función dependiente de la temperatura se asume que sigue una dependencia tipo Arrhenius:

k = ko exp
(
− E

RT

)
(3.50)

Donde E es la enerǵıa de activación de la reacción, R es la constante universal de los gases (R = 8.3143

J/K ·mol).
Los métodos para el análisis de las enerǵıas de activación confiables requieren la determinación de

las temperaturas Tf (β) , donde una etapa equivalente de la reacción es obtenida a varias velocidades

de reacción[126, 127]. De ah́ı el término de métodos de isoconversión. La etapa equivalente se define

como la etapa a la cual una cantidad fija es tramada o a la cual fracción fija de la cantidad total es

transformada[121].

Los métodos de isoconversión se basan en la aproximación de la integral de temperatura p(y), uno de

lo métdos más empleados el Kissinger-Akahira-Sunose (KAS)[128] donde, Al sustituir la ecuación 3.50

en la ecuación 3.49 e integrándola por separación de variables se obtiene[121]:∫ α

0

dα

f(α)
=
k0

β

∫ Tf

0
exp

(
− E

RT

)
dT =

k0E

βR

∫ ∞

yf

exp(−y)
y2

dy (3.51)

donde y = E/RT , yf = E/RTf , siendo Tf la temperatura equivalente a un estado de transformación

fijo, y β la velocidad de calentamiento. La integral en términos de la temperatura se le conoce como

integral de Arrhenius:

p(y) =
∫ ∞

yf

exp(−y)
y2

dy (3.52)

Integrando la ecuación 3.52 por partes y truncando la serie asumiendo que yf � 1 se tiene la aproxi-

mación propuesta por Murray y White[129] obteniendo:

p(y) ∼=
exp(−y)

y2
(3.53)

Aplicando logaritmos en la ecuación 3.51 sustituyendo la ecuación 3.53 y suponiendo una fracción

transformada, α constante entonces

ln

(
β

T 2
f

)
= − E

RTf
+ C (3.54)

Donde C un parámetro que no depende ni de T ni de β. De acuerdo a la ecuación 3.54 al realizar la

gráfica ln(T 2
f /β) versus 1/Tf se obtiene una ĺınea recta donde la pendiente es igual a E/R. La ventaja

de dicho método es que no se requiere hacer ninguna suposición acerca de f(α) [121].

En el presente trabajo se obtuvieron termogramas de la aleación Al-Mg-Cu en solución en estado

sólido con el fin de analizar los efectos térmicos relacionados con las aparición de la fases en el proceso
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de precipitación. También se obtuvieron los termogramas de la aleación Al-Mg-Cu con tratamientos

de envejecimiento a 180◦C con distintos tiempos de permanencia. Por otra parte, se obtuvieron ter-

mogramas a distintas velocidades de calentamientos con el fin de obtener las enerǵıas de activación de

las fases presentes. Las preparación de la muestras se describe en el Anexo 2.

3.7. Microscoṕıa Electrónica de Transmisión de Alta Re-

solución (HRTEM)

La microscoṕıa electrónica de alta resolución (HRTEM por sus siglas en inglés) es una técnica que

se ha ido extendiendo cada vez más en el estudio de los materiales debido a la posibilidad de visualizar

arreglos atómicos de manera directa. La resolución que se ha logrado obtener con los mejores micros-

copios actuales es de aproximadamente 0.15nm (utilizando un microscopio JEOL 2010 con cañón de

emisión de campo), es decir resolución atómica, esta caracteŕıstica le da la posibilidad de seguir las

primeras etapas de precipitación de una aleación, que es el fin de este estudio.

El microscopio electrónico de alta resolución consta básicamente de una lente objetiva y de una lente

condensadora como se muestra en la figura 3.4. La lente objetiva debe permitir el paso de varios haces

difractados junto con el haz trasmitido, de manera que la imagen está formada por la interferencia

de dichos haces. Estos haces deben tener una coherencia espacial y temporal suficiente, mientras más

grande sea el número de haces difractados mayor será el contraste y por consiguiente, la observación de

las caracteŕısticas de la muestra serán mejores. La interacción de los electrones con las lentes da lugar

a aberraciones que disminuyen la calidad de la imagen. La imagen obtenida en condiciones óptimas

es una proyección de la estructura a través de una cierta orientación, es decir, la imagen será una

proyección del potencial cristalino en la muestra a lo largo del eje de observación[130].

Un concepto importante en la interpretación de imágenes en microscoṕıa electrónica es la llamada

función de transferencia. Esta función representa la manera en que el microscopio transmite la infor-

mación que llega de la muestra. Si la muestra actúa como objeto de fase débil (weak-phase object)1,

entonces la función de transferencia T(u) es denominada función de transferencia de contraste(FTC).

Como puede verse en la figura , la FTC tiene numerosos puntos de corte con el eje x, cada uno de ellos

señala un cambio de contraste respecto a la zona anterior, es decir, de la región entre 0-0.5 tendŕıamos

una zona de puntos negros (representando las columnas atómicas) sobre fondo claro, sin embargo, en el

intervalo entre 0.5-0.55 tendŕıamos una zona de puntos blancos sobre fondo negro y aśı sucesivamente.

Este hecho dificulta la interpretación directa de las imágenes. Además la FTC posee una envolvente

1La aproximación de objeto de fase débil implica que la muestra es muy delgada por lo que la amplitud de
la función de onda transmitida va a ser relacionada linealmente con el valor del potencial de la muestra:

f(x, y) = 1− iσVt(x, y) (3.55)

donde σ es la llamada constante de interacción y Vt(x, y) es el potencial proyectado en la dirección z
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Figura 3.4: Esquema comparativo entre princi-
pales caracteŕısticas del microscopio electrónico
de alta resolución(HRTEM)

decreciente que hace que a partir de cierta frecuencia espacial(u) la señal ya no es detectable. La

función de transferencia está dada por la ecuación 3.56:

T (u) = 2A(u)senχ(u) (3.56)

Donde A(u) es la función de apertura y χ(u) se conoce como función de distorsión de fase y está de-

terminado por la ecuación 3.57:

χ(u) = π∆fλu2 +
1
2
Csλ

3u4 (3.57)

Donde Cs es el coeficiente de aberración esférica y depende de la calidad de las lentes; ∆f es el

desenfoque; λ es la longitud de onda del haz y depende del voltaje de aceleración y u es la frecuencia

espacial.

La función de transferencia refleja el hecho de que la aberración esférica de la lente objetiva introduce

ciertos cambios de fase. Obviamente, la mejor función de transferencia es la que tiene el menor número

de cortes en el eje u, el cual es el caso de una lente perfecta. El enfoque óptimo, se conoce como foco

de Scherzer y está determinado por la ecuación 3.58:

∆fsch = −1.2(Csλ)1/2 (3.58)

En este valor de foco todos los haces tiene una fase cercana a la constante fuera del primer cruce con

el eje u, este primer cruce se conoce como limite de resolución instrumental. La resolución relacionada

con el primer punto de inflexión de la función de transferencia, y que corresponde a la banda ancha

de las frecuencias espaciales donde no existe cambio de fase se le denomina resolución punto-a-punto

ó interpretable[131]. En la figura 5.25, se muestra la gráfica de la función de transferencia del micros-
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Figura 3.5: Función de transferencia del microscopio JEOL 2010F en las condiciones empleadas en
este estudio.

copio JEOL 2010F empleado en este estudio.

Como se mencionó con anterioridad, la imagen es idealmente la proyección del potencial cristalino de

la muestra, es decir, es un mapa de la distribución del potencial. Matemáticamente se puede decir

que las lentes del microscopio electrónico actúan como transformadores de Fourier, de tal manera que

el patrón de difracción es la Transformada de Fourier(TF) del potencial cristalino en la muestra y

la imagen es la TF inversa de dicho potencial. Por medio del patrón de difracción podemos obtener

información acerca de la simetŕıa puntual del compuesto. De los valores de las distancias que existen

entre los puntos de difracción es posible determinar los parámetros de red de la celda, para ello es

necesario obtener múltiples patrones de difracción en diferentes orientaciones de la muestra[130].

3.7.1. Simulación de Imágenes

La interpretación directa de las imágenes obtenidas por HRTEM no es trivial, debido a que los

electrones son fuertemente dispersados por la materia. Por lo tanto, los electrones son sensibles al

potencial cristalino. Consecuentemente, las imágenes de HRTEM son relacionadas con la distribu-

ción del potencial dentro del cristal. Hay muchos factores que afectan el contraste en una imagen

de HRTEM, tales como la estructura cristalina y parámetros del microscopio (desenfoque, espesor,

aberración esférica, etc.). La simulación de las imágenes obtenidas en el microscopio nos ayuda a in-

terpretar el contraste experimental de las micrograf́ıas en función de los parámetros que intervienen

en la formación de las mismas[132, 133].

El método empleado para simuluar las imágenes de HRTEM en este trabajo fue el método de Ondas
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de Bloch, el cual se describirá a continuación.

Método de Ondas de Bloch

En este método se supone que un haz de electrones monocromático que incide perpendicular a la

superficie de un sólido cristalino perfecto. Si representamos el potencial cristalino V (r), la función de

onda Ψ(r) de un electrón que se mueve dentro de un cristal con una enerǵıa (eE), mucho mayor que

las enerǵıas de los electrones del cristal, satisface la ecuación de Schrödinger [132]:

∇2Ψ(r) +
8π2me

h2
[E + V (r)]Ψ(r) = 0 (3.59)

donde e es la carga del electrón, E el potencial de aceleración (en V), h la constante de Planck y m

la masa del electrón.

El método de ondas de Bloch hace uso del Teorema de Bloch, el cual establece que una solución

particular del movimiento de un electrón con una enerǵıa E en un potencial periódico V (r) es de la

forma:

Ψ(r) = b(k, r) exp[−2πik · r] (3.60)

donde b(k, r) representa la periodicidad del potencial. Como resultado de de esta periodicidad b(k, r)

se puede desarrollar una serie de Fourier basándose en una onda plana con vector de onda h, donde h

es el vector de traslación en el espacio rećıproco[133]:

b(k, r) =
∑
h

Ch(k) exp[−2πih · r] (3.61)

Por lo tanto la solución particular de la ecuación de Schrödinger está dado por [133]:

Ψ(r) = Ch exp[−2πi(k + h) · r] (3.62)

Para resolver la ecuación de Schrödinger empleando la aproximación de Bethe se introduce una función

U(r) definida por:

U(r) =
2me
h2

V (r) (3.63)

La función U(r) permite considerar la refracción del frente de onda por el potencial medio en el cristal

V0 [133]:

U(r) =
2me
h2

V0 +
∑
h

Vh exp[−2πi(k + h) · r]

 (3.64)

U(r) = U0 +
∑
h

Uh exp[−2πi(k + h) · r] (3.65)
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Sustituyendo en la ecuación 3.59 tenemos [133]:

∇2Ψ(r) + 4π2k2
0Ψ(r) = −4π2U(r)Ψ(r) (3.66)

donde k0 es le vector de onda del frente de onda propagándose en un medio con potencial E + V0 y

está determinado por [133]:

k0 =
√

2meE
h

[
1 +

V0

2E

]
(3.67)

Las imágenes obtenidas por HRTEM fueron analizadas empleando el programa Digital Micro-

graph. Las imágenes de HRTEM simuladas se obtuvieron empleando el programa EMS desarrollado

por Stadelmann [134]. Los parámetros empleados para la simulación fueron: Voltaje de Aceleración:

200kV, Coeficiente de aberración esférica: 0.7mm, Convergencia del haz: 0.75mrad y Extensión de

foco (”Spread of focus”): 5nm. El modelo estructural empleado para simular la fase es el el modelo

propuesto por Perlitz y Westgren[70]. La interferencia entre las redes de la fase S y la matriz de Al,

se analizaron empleando el método de coincidencia de redes propuesto por Reyes-Gasga et al [135],

en donde las imágenes simuladas para cada una de las fases se traslapan y se analizan los patrones de

Moiré generados al hacer interferir las dos redes cristalinas.

Las muestras fueron analizadas en un microscopio electrónico de transmisión de emisión de campo de

la marca JEOL modelo 2010F con un voltaje de aceleración de 200kV. Las preparación de la muestras

se describe en el Anexo 2.



Capı́tulo 4
Fabricación de Aleaciones

En este caṕıtulo se describirá como se fabricaron las aleaciones, las composiciones empleadas y los

tratamientos térmicos realizados a cada una de las muestras. El proceso de fabricación de las muestras

consiste en la fundición, homogenización y laminado tanto en caliente como en fŕıo de las muestras.

Posteriormente, las muestras fueron sometidas a un tratamiento de solución en estado sólido y un

tratamiento de envejecimiento artificial.

4.1. Fundición

Los elementos se fundieron en un crisol de grafito empleando un horno de inducción con atmósfera

controlada (Atmósfera de Argón) para disminuir las pérdidas de Mg por oxidación. Una vez fundida,

la aleación fue colada dentro del horno en una lingotera de cobre para obtener lingotes con un espesor

de 25mm.

Las fundiciones se realizaron empleando elementos con pureza controlada. La composición de la alea-

ción se muestran en la tabla 4.1: La composición de la aleación se determinó por espectrometŕıa

Aleación Al Mg Cu Si Fe Mn Cr Ti V
AMC-PL Bal. 4.28 0.68 0.047 0.052 0.0082 <0.001 <0.002 0.0041

Tabla 4.1: Composición de la aleación Al-Mg-Cu estudiada en esta tesis.

de chispa (”spark source mass spectrometry”). En el diagrama de fases de la figura 2.1(b), se puede

observar la región en la que se encuentran la aleación obtenidas en este estudio.
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4.2. Homogenización

El tratamiento de homogenización tiene como objetivo principal eliminar las consecuencias de la

microsegregación, aśı como, incrementar las propiedades de las aleaciones de colada. En el caso de

aleaciones de fundición otra ventaja es que se mejora la formabilidad después de tratamientos termo-

mecánicos subsecuentes, tales como laminado, extrusión, forjado, etc [136].

Durante el tratamiento de homogenización se llevan a cabo una serie de procesos entre las que

están[136, 139]:

Disolución de fases metaestables.

Eliminación de inhomogenidades de concentración de los elementos aleantes (microsegragación).

Fragmentación y Esferoidización de part́ıculas no-disolvibles.

El proceso de fragmentación, cuagulación y esferoidización está directamente relacionado con

el movimiento de difusión de los átomos. La fuerza termodinámica impulsora que provoca un

cambio en la morfoloǵıa de las part́ıculas es la tendencia de disminuir la enerǵıa libre de Gibbs

del sistema.

Cambios en la microestructura de la solución sólida.

Debido a que el tratamiento térmico se lleva a cabo a una temperatura elevada, se presenta

un proceso de redistribución dinámica de las dislocaciones y cambios en las estructuras de

dislocaciones. La microestructura de dislocación que se formó durante la solidificación se ordena.

Este proceso se manifiesta en la creación de configuraciones de dislocaciones mas estables y en

general en la reducción de la densidad de dislocaciones[136].

Descomposición de la solución sólida en el transcurso del tratamiento isotérmico acompañado

por la formación de dispersores (en aleaciones que contienen elementos de transición).

Si la aleación de Aluminio contiene elementos de transición tales como Manganeso, Titanio,

Zirconio, etc. entonces los productos de la descomposición de la solución sólida supersaturada,

será retenida prácticamente a cualquier régimen de tratamiento térmico. Debido al bajo coefi-

ciente de difusión de estos elementos en el Aluminio y a su persistente microsegragación[136].

Los lingotes homogenizados que contienen mas del 0.1 % de elementos de transición contendrán

dispersores en su microestructura.

Desarrollo de porosidad secundaria.

Otro proceso importante que acompaña la homogenización es la formación y desarrollo de po-

rosidad. Los nuevos poros son formados por la disolución de inclusiones de fases en exceso y

debido a la diferencia en su volumen espećıfico[136].
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Las caracteŕısticas del tratamiento de homogeneización empleado en este estudio fueron las siguien-

tes, los lingotes fueron sometidos a un tratamientos térmico a una temperatura de 500oC durante 24

horas. Posteriormente, los lingotes se enfriaron al aire libre.

4.3. Laminado

El proceso de laminado empleado para la obtención de láminas con un espesor de 1mm, se muestra

en la figura 4.1

Figura 4.1: Diagrama del proceso de
fabricación de las láminas de la alea-
ción Al-Mg-Cu.

Antes de someter los lingotes al proceso de laminado, estos fueron rectificados con el objetivo de

obtener un mejor acabado superficial de las láminas.

En la figura 4.2(a) y 4.2(b), se muestra la aleación antes y después del proceso de laminado.

4.3.1. Laminado en caliente

En sentido estricto, el término laminado en caliente se aplica cuando el material es deformado a

una temperatura superior a la temperatura de recristalización del metal. Los granos deformados son

recristalizados, lo cual mantiene una microestructura equiaxiada y se previene el endurecimiento por

deformación[137].

Como se mencionó con anterioridad, el laminado en caliente puede verse como una sucesión de pasos

de deformación y recocido. Las caracteŕısticas metalúrgicas más importantes son la recristalización

y el desarrollo de orientaciones cristalográficas preferenciales (textura). En aleaciones de Aluminio

comerciales no es común que se presente una recristalización dinámica. Por lo tanto, la recristalización

se presenta entre cada paso de laminado, y particularmente, en el periodo de enfriamiento después
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(a) (b)

Figura 4.2: Imágenes de una muestras de la aleación Al-Mg-Cu antes y después del proceso de lami-
nado (a)Sección transversal y (b)Sección longitudinal.

de que se completa la deformación. Esto se conoce como recristalización post-dinámica e influye en el

desarrollo de una textura con orientación Cúbica {0 0 1}〈1 0 0〉[139]. Durante el laminado en caliente y

la recristalización puede desarrollarse una textura con orientación Cúbica, orientación C y orientación

B, véase tabla 4.2[138].

Designación Indices de Miller Ángulos de Euler
{h k l}〈u v w〉 ϕ1 Φ ϕ2

C {1 1 2}〈1 1 1〉 90o 30o 45o

S {1 2 3}〈6 3 4〉 59o 34o 65o

B {0 1 1}〈2 1 1〉 35o 45o 0o/90o

Goss {0 1 1}〈1 0 0〉 0o 45o 0o/90o

Cúbica {0 0 1}〈1 0 0〉 0o 0o 0o/90o

Cúbica RD {0 1 3}〈1 0 0〉 0o 22o 0o/90o

Cúbica ND {0 0 1}〈3 1 0〉 22o 0o 0o/90o

R {1 2 4}〈2 1 1〉 53o 36o 60o

P {0 1 1}〈1 2 2〉 65o 45o 0o/90o

Tabla 4.2: Indices de Miller y ángulos de Euler de las orientaciones más importantes del Al y sus
aleaciones después del laminado y la recristalización[138].

Los parámetros de laminado en caliente tales como la velocidad de laminado y temperatura de

salida controlan la enerǵıa almacenada durante la deformación en caliente,y con esto, el progreso de

la recristalización durante el periodo de enfriamiento entre paso de laminado.

En este estudio, el laminado en caliente se realizó a una temperatura de 400oC. Los lingotes con un
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espesor de 24mm fueron laminados en caliente hasta llevarlos a un espesor de 9mm, aplicando reduc-

ciones de 1mm/paso. La velocidad de laminado fue de 2.5mpm.

4.3.2. Laminado en fŕıo

La laminado en fŕıo es generalmente necesaria en muchas aplicaciones para impartir una cierta

resistencia al material. Las principales ventajas de la deformación en fŕıo son:

1. Incremento de la resistencia (endurecimiento por deformación).

2. Mejoramiento de la calidad superficial comparada con el trabajo en caliente.

Por lo tanto, en el laminado en fŕıo se aplica una determinada deformación para obtener un produc-

to con una resistencia deseada y para producir una lámina con una buena calidad superficial. Un

cambio adicional en la microestructura es ocasionado por la fragmentación y alineación de part́ıculas

intermetálicas. Después del laminado en fŕıo, las láminas están formadas por una microestructura

deformada con granos elongados en la dirección de laminado. El centro de la lámina generalmente

contiene una orientación B; mientras que, en las bordes de la lámina, se incrementa la orientación

C[139], ver tabla 4.2. La principal variable en el laminado en fŕıo es la intensidad de la textura de

laminado, la intensidad de la textura de laminado está relacionada con la calidad e intensidad de la

textura de recristalización final.

La laminado en fŕıo se realizó a una velocidad de 2.5mpm. Los lingotes con un espesor de 9mm fueron

deformados hasta obtener láminas de 1mm de espesor, aplicando reducciones de 1mm/paso. Conforme

se iba disminuyendo el espesor de la láminas se iba disminuyendo también la reducción por paso.

4.4. Tratamientos térmicos

4.4.1. Tratamiento de Solubilización en Estado Sólido

Como se mencionó anteriormente, para obtener una solución sólida sobresaturada es necesario

llevar la aleación por encima de la temperatura de solvus.

El tratamiento de solubilización en estado sólido se aplica a las láminas con el fin de redisolver las

fases secundarias, las cuales, precipitan durante el procesamiento termomecánico. Este tratamiento es

acompañado por una recristalización[139].

La textura observada después de la recristalización está compuesta por granos en la orientación Cúbi-

ca, algunas veces acompañada de algunas rotaciones comúnmente referidas como orientaciones R y

orientaciones P, ver tabla 4.2. La textura de recristalización de la mayoŕıa de las aleaciones laminadas
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de Al se caracterizan por una tener una orientación Cúbica con una fuerte dispersión en la dirección

de laminado(RD) con respecto a la orientación Goss[139]. Es bien establecido que los núcleos de las

orientaciones Cúbica y Cúbica rotada RD forman bandas, las cuales presentan una microestructura

similar a la deformada y son conocidas como Bandas Cúbicas[140–142]. Durante el crecimiento de

grano subsecuente, los granos con una orientación Cúbica permanecen[141, 143].

Además de las bandas cúbicas, los ĺımites de grano sirven como sitios de nucleación. La nucleación en

las ĺımites de grano se da por el crecimiento de subgranos cercanos a la frontera de grano pre-existente

en la matriz deformada. En consecuencia, este mecanismo provoca una textura similar a la textura

de laminado[144, 145]. Durante el crecimiento de grano subsecuente, los granos con orientaciones R

prevalecen[143].

Por otra parte, la recristalización está influenciado por el estado de la precipitación. Las part́ıculas

grandes (mayores a 1µm) pueden promover la recristalización debido a que sirven como sitios adiciona-

les de nucleación[146]. La textura resultante por este mecanismo son las orientaciones P y una rotación

significativa de la orientación Cúbica de 20◦-30◦ con respecto a la dirección normal a la dirección de

laminado hacia {0 0 1}〈3 1 0〉 [141, 147]. Sin embargo, las part́ıculas pequeñas impiden el progreso de

la recristalización. Bajo ciertas circunstancias, el movimiento de la ĺımites de grano de gran-ángulo es

suprimido, lo que ocasiona que la enerǵıa de las dislocaciones que es almacenada en la microestructura

durante el proceso de deformación pueda ser únicamente liberada por una reacción de recuperación,

la cual se conoce como recristalización continua o recristalización in situ[145, 148, 149].

En el presente trabajo, una vez fabricadas las láminas, éstas fueron cortadas en muestras con dimen-

siones de 8x20x1mm aproximadamente. Dichas láminas fueron calentadas en un horno de resistencia

conteniendo un baño de sales a una temperatura de 550oC y fueron mantenidas a esa temperatura

durante 30 minutos. Posteriormente, las láminas fueron enfriadas rápidamente en un recipiente con

agua a temperatura ambiente (20oC aproximadamente).

4.4.2. Tratamiento de Envejecimiento

Una vez realizado el tratamiento de solución de la láminas, éstas fueron sometidas al tratamiento

térmico de envejecimiento. Para realizar este tratamiento de envejecimiento se calentaron las muestras

en un horno de resistencia conteniendo un baño de sales a las temperaturas de envejecimiento reque-

ridas. Las temperaturas empleadas fueron 160oC, 180oC y 200oC.

Las muestras fueron mantenidas a la temperatura de envejecimiento durante distintos tiempos de

permanencia. Los tiempos de envejecimiento variaron entre 1 minuto y 2 semanas.

Una vez transcurrido el tiempo de permanencia, las láminas fueron sacadas del baño de sales y se

enfriaron rápidamente en agua a temperatura ambiente (20oC aproximadamente).



Capı́tulo 5
Resultados

5.1. Calorimetŕıa Diferencial de Barrido (DSC)

Una de las técnicas que permite seguir el comportamiento cinético de la formación de los preci-

pitados es la calorimetŕıa diferencial de barrido. En la figura 5.1, se muestra un termograma de un

muestra de Al puro y otra de la aleación Al-Mg-Cu después de ser sometida a un tratamiento de

solubilización en estado sólido por 30 minutos a 550◦C.

Figura 5.1: Termograma de la muestra de referencia de Al puro y su comparación con una muestra
de la aleación Al-Mg-Cu.
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Como se observa en el termograma del Al puro no existe la aparición de picos, es decir, no existen

transformaciones de fase. Únicamente, se puede observar una pendiente la cual proporciona informa-

ción de la ĺınea base proveniente del equipo. A diferencia del termograma del Al puro, en el termograma

perteneciente a la muestra de la aleación Al-Mg-Cu se observa la aparición de picos los cuales son atri-

buidos a la formación y/o disolución de las fases presentes en la aleación. En la figura 5.2 se muestra

un termograma de la muestra de la aleación Al-Mg-Cu una vez que se extrajo la ĺınea base provenien-

te del equipo. El termograma obtenido es similar a los obtenidos para las aleaciones Al-Cu-Mg; esto

implicaŕıa que la secuencia de precipitación en las aleaciones Al-Mg-Cu podŕıa ser la misma que se

presenta en las aleaciones Al-Cu-Mg.

Figura 5.2: Termograma de la aleación Al-Mg-Cu empleada en este estudio.

Basándose en la interpretación realizada por Jena et al [72] para aleaciones Al-Cu-Mg, pueden

identificarse 5 picos en donde el pico II está asociado a la precipitación de zonas GPB, mientras que

el pico III se asocia a la disolución de dichas zonas GPB. El pico IV podŕıa estar relacionado con la
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disolución de la fase S” o zonas GPB2. Debido a que el área debajo del pico de disolución de las zonas

GPB es menor que el área debajo del pico de precipitación de las zonas GPB, entonces esto implica

que las zonas GPB no se disuelven en el intervalo de temperatura del pico III. Sin embargo, el área

bajo la curva de los picos II y IV es mayor que el área bajo la curva del pico debido a la precipitación

de las zonas GPB, lo que implica que algunas de las zonas GPB son estabilizadas. Debido a que no hay

un pico bien definido perteneciente a la precipitación de la fase S” (o zonas GPB2) entonces las zonas

GPB podŕıan sufrir una transformación in situ en la fase S”. Sin embargo, Ringer et al [63] sugieren

que los cambios en la pendiente pico III se dan por un traslape de picos, mientras que el pico VI y el

pico VII están asociados con la precipitación y disolución de la fase de equilibrio S, respectivamente.

Como se mencionó en el caṕıtulo 2, la diferencia entre la fase S′ y la fase S está determinada por su

grado de coherencia con la matriz de Al. Por lo tanto, el cambio en la pendiente presentado en el pico

V podŕıa estar relacionado con la transformación de la fase S′ en la fase S.

A diferencia de los termogramas obtenidos para las aleaciones Al-Cu-Mg, en los termogramas se

presenta la aparición de un primer pico endotérmico (pico I) el cual podŕıa estar asociado a las

disolución de aglomerados (o clusters). Otra diferencia significativa entre los termogramas de las

aleaciones Al-Cu-Mg y Al-Mg-Cu proviene del pico relacionado con la precipitación de las zonas GPB

(pico II), en las aleaciones Al-Cu-Mg este pico es ancho y su intensidad es baja, mientras que en

las aleaciones Al-Mg-Cu este pico es delgado y con una gran intensidad, esto es indicativo de que el

intervalo de formación de dichas zonas es más estrecho. Para obtener la enerǵıa de activación de la

precipitación de las zonas GPB se obtuvieron termogramas con distintas velocidades de calentamiento.

Al incrementar la velocidad de calentamiento, las temperaturas (TP ) de los máximos en las curvas de

transformación, esto implica que la transformación es cinéticamente controlada.

Figura 5.3: Picos atribuidos a la
formación de zonas GPB obteni-
dos a distintas velocidades de ca-
lentamiento.
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La enerǵıa de activación se obtiene de la pendiente de la recta que pasa por los puntos al obtener

la gráfica de ln(T 2
P /β) vs 1000/TP , siendo TP la temperatura a la que se presenta el pico máxima en la

curva de transformación a distintas velocidades de calentamiento. En la figura 5.3 se muestra el pico

atribuido a la formación de las zonas GPB a distintas velocidades de calentamiento, mientras que en

la figura 5.4 se muestra la gráfica ln(T 2
P /β) vs 1000/TP para dichos picos. El valor de la enerǵıa de

activación obtenido para la precipitación de las zonas GPB en la aleaciones Al-Mg-Cu es de 62.161

kJ/mol, los valores reportados para la enerǵıa de activación de las zonas GPB en aleaciones Al-Cu-

Mg van de 52.3-67 kJ/mol [72],[69]. El mismo tratamiento fue aplicado para obtener las enerǵıas de

activación de las otras fases presentes, sin embargo, debido a la poca definición de los picos provocado

por el traslape de los mismos, se hizo imposible la obtención de dichas enerǵıas.

Figura 5.4: Gráficas ln(T 2
P /β) vs

1000/TP para los picos atribuidos
a la formación de zonas GPB.

Como se mencionó anteriormente, los picos presentes en los termogramas están asociados a las trans-

formaciones de fases dentro de la aleación, de tal manera que si la aleación se envejece previo al análisis

deben desaparecer o modificarse algunos de los picos presentes en el termograma debido a que las fa-

ses ya se formaron o están previas a transformarse. En la figura 5.5 se muestran los termogramas de

muestras de la aleación Al-Mg-Cu envejecidas a 180oC con distintos tiempos de permanencia. Como

se describió anteriormente, en la muestra de enfriamiento rápido se identifican 7 picos, después de

2 minutos de envejecimiento (2M) los picos correspondientes a la disolución de aglomerados y los

correspondientes a la precipitación y disolución de las zonas GPB desaparecen, mientras que el pico

correspondiente a la disolución de la fase S” (GPB2) sufre un ligero corrimiento a temperaturas mas

elevadas, lo que podŕıa ser indicativo de que las zonas GPB precipitan rápidamente para después

transformarse in situ en las fase S” y posteriormente, continuar su crecimiento. Después de 1 hora
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de envejecimiento a 180oC, (1H) el pico IV se corre ligeramente a temperaturas mayores lo podŕıa

indicar que la fase S” precipita y continua creciendo. Conforme el tiempo de envejecimiento se incre-

menta, el área bajo la curva del pico V y pico VI disminuye lo podŕıa interpretarse como el inicio

de la precipitación de la fase S′.

Figura 5.5: Curvas de DSC de las aleaciones fabricadas en este estudio.

5.2. Ensayos de Dureza Vickers (HV)

Por medio de los ensayos de microdureza o dureza Vickers se hizo un seguimiento de la influencia

que tienen los precipitados sobre las propiedades mecánicas de la aleación. Para esto se obtuvieron

curvas de microdureza en función de la temperatura y tiempo de envejecimiento.

En la figura 5.6 se muestran los cambios en la microdureza obtenidos para la aleación Al-Mg-Cu a 3

temperaturas de envejecimiento (160, 180 y 200oC). Como se puede observar para las 3 temperaturas
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se tiene un incremento en la microdureza a 1 minuto de envejecimiento. Sin embargo, el valor la mi-

crodureza es distinto, para la aleación envejecida a 160oC el valor de la microdureza se incrementa de

∼ 97 V HN a 115 V HN , mientras que para las aleaciones envejecidas a 180oC y 200oC valores de la

microdureza son 107 V HN y 105 V HN , respectivamente. Después de este endurecimiento rápido, la

microdureza continua aumentando a una razón constante hasta alcanzar un pico de endurecimiento

máximo y después disminuir su microdureza (sobre-envejecimiento). Conforme se aumenta la tempe-

ratura de envejecimiento, el pico de endurecimiento máximo se presenta a tiempos mayores mientras

que el valor máximo de microdureza alcanzado disminuye.

(a) (b)

(c)

Figura 5.6: Variación de la microdureza Vickers en función del tiempo de envejecimiento a distintas
temperaturas (a) 160oC, (b) 180oC y (c) 200oC.
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Para la aleación envejecida a 160oC (ver figura 5.6(a)),aún después de 1 semana y 3 d́ıas (14470

minutos) de tratamiento térmico no se alcanza el pico de endurecimiento máximo. Para la aleación

envejecida a 180oC el pico máximo se alcanza a aproximadamente 10000 minutos de tratamientos

térmico mientras que para la aleación envejecida a 200oC el pico máximo se alcanza a 1000 minutos.

La forma de las curvas de envejecimiento dependen principalmente de dos factores: la composición y la

temperatura. En el caso de particular de este estudio, la composición se mantuvo constante. Conforme

la temperatura de envejecimiento se incrementa la difusión es mayor y el endurecimiento ocurre más

rápido, aunque también los efectos de reblandecimiento se aceleran resultando en un endurecimiento

máximo menos elevado. Como se mencionó en el caṕıtulo 1, uno de los factores más importantes en la

interacción precipitado-dislocación es la presencia de campos de esfuerzo alrededor de los precipitados,

esto se da cuando el precipitado es coherente con la matriz. El sobre-envejecimiento se da cuando el

precipitado pierde coherencia con la matriz y está asociado con un tamaño grande de precipitados,

mientras que el endurecimiento máximo está asociado con un tamaño óptimo y un número grande de

precipitados.

Temp. Envejecimiento Microdureza Inicial Pico Inicial Pico Máximo Tiempo
[oC] [V HN ] [V HN ] [V HN ] [min]
160

∼ 97
115 — —

180 107 133 10000
200 105 123 1000

Tabla 5.1: Composición de la aleación Al-Mg-Cu estudiada en esta tesis.

5.3. Difracción de Rayos X (DRX)

Se obtuvieron difractogramas de las láminas antes del tratamiento térmico de solución en estado

sólido, con el fin de identificar las fases que se forman durante el proceso de fabricación. Posteriormen-

te, se obtuvieron difractogramas de las láminas después del tratamiento de solución en estado sólido.

Los difractogramas obtenidos antes y después del tratamiento térmico de solución en estado sólido

se muestran en la figura 5.7. Los picos principales observados en dichos difractogramas correspon-

den a los planos del Al. Teóricamente (empleando la λ del Cu), el pico de mayor intensidad en el

difractograma del Al debeŕıa ser el correspondiente a los planos (1 1 1)Al (ubicado a un ángulo 2θ de

38.48o). En el difractograma de la muestra antes del tratamiento se puede observar que los dos picos

de mayor intensidad son los correspondientes a los planos (3 1 1)Al y (2 2 0)Al, mientras que en el

difractograma de la muestra después del tratamiento térmico se puede observar que el pico de mayor

intensidad corresponde a los planos (2 0 0)Al.

Como se menciona en la sección 4.3.1, a través del laminado en caliente se generan orientaciones cris-
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talográficas preferenciales de los granos, una de las orientaciones preferenciales principales generadas

por dicho proceso es la {0 1 1}〈2 1 1〉 (Orientación B). Por este motivo, el pico correspondiente a los

planos (2 2 0)Al está sobrestimado en comparación con el valor teórico esperado.

En el difractograma de la muestra después del tratamiento de solución en estado sólido se puede ob-

servar que el pico de mayor intensidad es el correspondiente a los planos (2 0 0)Al. El tratamiento de

solución en estado sólido se realiza a una temperatura de 550oC por media hora, a esta temperatura

se da una recristalización de los granos, a pesar de que el tiempo de permanencia en el tratamiento es

corto, es suficiente para que exista dicha recristalización. Como se mencionó en la sección 4.3.1, una de

las orientaciones de recristalización es la {0 0 1}〈1 0 0〉 (Orientación Cúbica), esto explicaŕıa porque el

pico de mayor intensidad en la muestra después del tratamiento térmico de solución en estado sólido

corresponde a los planos (2 0 0)Al.

Figura 5.7: Difractograma de la aleación AMC-PL antes y después del tratamiento de solubilización
en estado sólido.
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Como resultado del proceso de laminación, las muestras tiene esfuerzos residuales, este hecho puede

observarse en el perfil de los picos de difracción. En el difractograma de la muestra después del proceso

de laminado se puede observar que los picos del Al son muy anchos inclusive no se observa el pico

correspondiente a la radiación Kα2 del Cu. Después del tratamiento de solución en estado sólido, los

picos se adelgazan, esto debido a la formación de nuevos granos libres de esfuerzo. En la figura 5.8, se

muestra un acercamiento del difractograma de la aleación antes y después del tratamiento de solución

en estado sólido, en éste se puede observar que antes del tratamiento térmico existen la aparición de

picos los cuales pueden estar relacionados con la precipitación de impurezas durante el proceso de

fabricación, después del tratamiento térmico dichos picos desaparecen.

Figura 5.8: Acercamiento del difractograma de la aleación AMC-PL antes y después del tratamiento
de solubilización en estado sólido.
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Fase 2θ h k l Intensidad
38.917 1 3 1 999
19.179 0 2 0 796

Al2CuMg 45.287 1 1 3 773
34.965 1 1 2 654
45.211 2 0 0 546
38.48 1 1 1 999
44.73 2 0 0 469

Al 78.25 3 1 1 278
65.11 2 2 0 264
112.05 3 3 1 122

Tabla 5.2: Ángulos 2θ de los planos más intensos de las fases presentes en la aleación Al-Mg-Cu

La finalidad del tratamiento térmico de solubilización en estado sólido es poner en solución sólida

tanto al Cu como al Mg para después obtener una solución sólida metaestable, es decir, que los únicos

picos que debeŕıan presentarse son los correspondientes a la matriz de Al. En la tabla 5.2 se muestran

los planos principales de las fases que pudieran presentarse en la muestras de la aleación Al-Cu-Mg.

En la figura 5.9, se muestra el difractograma de una muestra de la aleación AMC-PL después del

tratamiento de solubilización en estado sólido y después del tratamiento de envejecimiento a 180oC

por 1 semana. Como se puede observar en el difractograma, después del tratamiento de envejecimiento

no aparecen picos los cuales pudieran estar relacionados con la aparición de precipitados.
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Figura 5.9: Difractograma de la aleación AMC-PL envejecida a 180oC.

Una manera de seguir la precipitación es analizando la influencia que tienen los precipitados sobre

la matriz, esto puede realizarse al obtener el estado de los esfuerzos residuales de las muestras. Supone-

mos que debido a que las muestras siguieron el mismo proceso de fabricación y preparación, entonces

los esfuerzos residuales seŕıan ocasionados por la formación de los precipitados. Una primera idea del

estado de esfuerzos ocasionados por los precipitados se obtiene al determinar los esfuerzos de tipo II

(véase sección 5.4) en donde se obtiene la interacción entre un número grande de granos empleando el

método de Sen2ψ descrito en las sección 3.5.1. En las figuras 5.10(a) a 5.10(e) se muestran las gráficas

de εφψ en función de Sen2ψ y Sen2 | ψ |, los puntos en dichas gráficas se ajustaron considerando un

comportamiento lineal y con el valor de las pendientes se obtuvieron las componentes del tensor de

esfuerzos.
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(a) ϕ = 0o (b) ϕ = 0o

(c) ϕ = 45o (d) ϕ = 45o

(e) ϕ = 90o

Figura 5.10: Comportamiento de la deformación de la red del Al en función del sen2ψ medido en las
reflexiones de los planos (3 1 1)Al.
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Los tensores de esfuerzos para muestras sometidas a tratamiento térmico a 180oC con distintos

tiempos de permanencia se encuentran representados en las matrices 5.1 a 5.5.

(2minutos) σ2M =

 −119.69 0 0

0 −39.78 0

0 0 0.721

 (5.1)

(1hora) σ1H =

 −114.49 0 0

0 −30.03 0

0 0 37.92

 (5.2)

(6horas) σ6H =

 −142.72 0 0

0 −56.03 0

0 0 1.832

 (5.3)

(3dias) σ3D =

 −160.01 0 0

0 −116.61 0

0 0 3.402

 (5.4)

(1semana) σ1W =

 −122.95 0 0

0 −80.354 0

0 0 0.053

 (5.5)

En la figura 5.11 se muestra la gráfica que nos describe el comportamiento de los esfuerzos normales

(σ11 y σ22) para muestras con distintos tiempos de envejecimiento a 180oC. En dicha gráfica se puede

observar que la muestra de enfriamiento rápido(AQ) es la que exhibe el menor valor tanto de σ11 como

de σ22, conforme el tiempo de permanencia se incrementa el valor del los esfuerzos principales también

se incrementa. Para la muestra con 3 d́ıas(3D) de permanencia a 180oC se obtiene el valor de máximo

de los esfuerzos, después de este tiempo el valor de los esfuerzos disminuye como se puede observar en

la muestra envejecida por 1 semana (1W) a 180oC.
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Figura 5.11: Comportamiento de los esfuerzos normales σ11 y σ22 del tensor de esfuerzos de muestras
envejecidas a 180oC.

Para darnos una idea del orden de magnitud de los esfuerzos internos del material, se puede obtener

el tensor de deformaciones, el cual se muestra representado en las matrices 5.6 a 5.10.

(2minutos) ε2M =

 −1.52 0 0

0 0.034 10

0 0 0.82

x10−3 (5.6)

(1hora) ε1H =

 1.28 0 0

0 −0.042 0

0 0 −1.7

x10−3 (5.7)

(6horas) ε6H =

 −1.8 0 0

0 −0.09 0

0 0 1.04

x10−3 (5.8)

(3dias) ε3D =

 −1.73 0 0

0 −0.88 0

0 0 1.5

x10−3 (5.9)

(1semana) ε1W =

 −1.36 0 0

0 −0.53 0

0 0 1.04

x10−3 (5.10)
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Otra manera de detectar el efecto de los precipitados sobre la matriz es por medio de la obtención

del estado de esfuerzos de tipo III (véase sección Anexo 1) a través del análisis del método de anchos

integrales descrito en la sección 3.4.1. Una manera de obtener información de manera cualitativa de la

microestructura es a través de la obtención de las curvas de Williamson-Hall, en donde la pendiente

se relaciona con las microdeformaciones, mientras que la ordenada al origen está relacionada con el

inverso del tamaño de cristalito. La influencia que tiene la precipitación sobre el ancho integral de

los picos se analizó empleando el método Rietveld. En la figura 5.12 se muestra un ajuste realizado

a una muestra envejecida por 1 semana a 180oC. Como se puede observar en la figura, se obtiene

un buen ajuste entre el patrón de difracción calculado y el patrón de difracción experimental. Como

se mencionó anteriormente, los picos que se observan en los difractogramas corresponde a los picos

pertenecientes a la matriz de Al, por lo que, el modelo empleado en los ajustes Rietveld fué la red

cristalina del Al.

Figura 5.12: Ajuste Rietveld realizado a una muestra envejecida por 1 semana a 180oC.
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En las figuras 5.13(a), 5.13(b) y 5.13(c) se muestran las curvas de Williamson-Hall obtenidas a distin-

tas temperaturas y tiempos de envejecimiento.

(a) (b)

(c)

Figura 5.13: Curvas Williamson-Hall para la aleación Al-Mg-Cu envejecida a distintas temperaturas
(a) 160oC, (b) 180oC y (c) 200oC.

Como se observa en la figura 5.13(a), para la aleación envejecida a 160oC la menor pendiente correspon-

de a la muestra en el estado de enfriamiento rápido, mientras que la de mayor pendiente corresponde a

la muestra envejecida por 1 semana. El incremento en la pendiente para las muestras envejecidas por

1 minuto y 30 minutos es prácticamente nulo. En la aleación envejecida a 180oC (ver figura 5.13(b))

se puede observar que la menor pendiente corresponde a la muestra en estado de enfriamiento rápido,

para las muestras envejecidas por 2 minutos y 30 minutos la pendiente se incrementa ligeramente,
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mientras que a partir de 6 horas de envejecimiento las pendientes se incrementan considerablemente

alcanzando su valor máximo a 3 d́ıas de envejecimiento, después las pendientes comienzan a disminuir.

Para la aleación envejecida a 200oC (ver figura 5.13(c)), se puede observar que la menor pendiente

corresponde al estado de enfriamiento rápido conforme el tiempo de envejecimiento se incrementa las

pendientes aumentan gradualmente hasta alcanzar su valor máximo para la muestra envejecida por 1

semana. Para la muestra envejecida por 1 semana 3 d́ıas la pendiente disminuye considerablemente.

En el estado de enfriamiento rápido, la pendiente positiva indica la presencia de microdeformaciones.

En esta etapa no hay precipitados presentes, en consecuencia, la microdeformación en la matriz es

probablemente ocasionada por la presencia de Mg y Cu en solución sólida. Para las 3 temperaturas de

envejecimiento, en las primeras etapas de envejecimiento (de 2 minutos(2M) a 30 minutos(30M)) se ha

reportado la aparición de aglomerados de Mg-Mg, Cu-Cu y Mg-Cu. Como se mencionó en el caṕıtulo

2, estos aglomerados son desordenados e incoherentes con la matriz, por lo tanto, la microdeformación

en la matriz puede ser similar a los elementos en solución sólida y la difracción de rayos X no es capaz

de resolver el efecto de los aglomerados en la matriz.

Conforme el tiempo de envejecimiento se incrementa las pendientes se incrementan, indicando que las

microdeformaciones en la matriz se van incrementando. En estas etapas se espera la probable aparición

de las fases metaestables S” y S′, dichas fases son coherentes con la matriz de Al, lo que trae por

consecuencia que las distorsiones alrededor de estos precipitados se incremente con el tiempo en el

tratamiento térmico. En la muestra envejecida a 160oC, después de una semana de envejecimiento la

curva no disminuye su pendiente lo que indica que aun no se llega al estado de sobre-envejecimiento.

Para la muestra envejecida a 180oC, a una semana de envejecimiento la pendiente de la curva de

Williamson-Hall disminuye con respecto a la muestra envejecida por 3 d́ıas, lo que indica que en este

punto se llega a la condición de sobre-envejecimiento. Para la muestra envejecida a 200oC, la pendiente

de la muestra envejecida por 1 semana 3 d́ıas disminuye considerablemente con respecto a la muestra

envejecida por una semana.
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En las aleaciones endurecibles por envejecimiento se puede crear zonas de distorsión en la matriz

alrededor de los precipitados; estas zonas producen efectos especiales en los patrones de difracción de

rayos X.

Figura 5.14: Ajuste del pico correspondiente a los planos (3 1 1)Al empleando el método Rietveld.

En la figura 5.14 se muestra el refinamiento Rietveld de los picos correspondientes a los planos (3 1 1)Al
a distintos tiempos de envejecimiento. Como se puede observar para la condición de enfriamiento rápi-

do (figura 5.14 (a)), se tiene un buen ajuste entre el patrón de difracción experimental y el patrón de

difracción calculado, pero conforme el tiempo de envejecimiento incrementa los patrones de difracción

calculados no se ajustan adecuadamente debido al crecimiento de los efectos de distorsión alrededor

de los precipitados. En la figura 5.15 se muestra el ajuste de las curvas empleando la teoŕıa propuesta

por Houska para las estimación de los campos de desplazamiento alrededor de los precipitados.

Los resultados de la estimación de los factores 2M en función del tiempo de envejecimiento para los

planos (4 0 0)Al, (3 1 1)Al y (2 2 0)Al se muestra en la figura 5.16. En la condición de enfriamiento

rápido, el factor 2M se fijó en 0 y se obtuvo un buen parámetro de ajuste, indicando que el campo
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Figura 5.15: Ajuste del pico correspondiente a los planos (3 1 1)Al empleando los factores 2M .

de desplazamiento en esta condición no está presente o es muy pequeña para ser detectada. Para las

muestras 2M y 30M el factor 2M se detectó a pesar de que su valor es menor que 1. Como lo predice

la teoŕıa, el factor 2M se incrementa con el tiempo de envejecimiento, para los planos (4 0 0)Al y los

planos (3 1 1)Al el máximo valor del factor 2M se obtiene a 3 dias de envejecimiento mientras que

para el plano (2 2 0)Al el valor máximo se obtiene después de 1 semana de envejecimiento. Conforme

el factor 2M se incrementa la contribución correspondiente a las cuasiĺıneas se hace más evidente.
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Figura 5.16: Comportamiento del los factores 2M en función del tiempo de envejecimiento.

Otro parámetro importante para seguir la secuencia de precipitación en las aleaciones Al-Mg-Cu

es la variación del parámetro de red. La adición de Mg ocasiona un incremento en el parámetro de

red del Al, mientras que se las adiciones de Cu provocan una disminución en el parámetro de red del

Al (véase sección 2.2.1 y 2.2.2). Para realizar dichas mediciones se empleo un estándar interno de Si

policristalino con el fin de determinar el cero del difractómetro y tomar como única contribución al

corrimiento de los picos la variación del parámetro de red.
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En las muestras de enfriamiento rápido el parámetro de red es de 0.40736 nm, este valor corresponde

con el parámetro reportado para las soluciones sólidas de aleaciones binarias Al-Mg (ver figura 2.3),

debido al contenido de Mg en la aleación la influencia que tiene éste sobre el parámetro de red del Al

es predominante mientras que la influencia que tiene el Cu es marginal. El parámetro de red del Al es

de 0.40488 nm lo que indicaŕıa el Cu y el Mg en solución sólida ocasionan una microdeformación de

la red del 0.6125 %.

(a) (b)

Figura 5.17: Variación del parámetro de red del Al en función del tiempo de envejecimiento a 160oC

(a) (b)

Figura 5.18: Variación del parámetro de red del Al en función del tiempo de envejecimiento a 180oC
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(a) (b)

Figura 5.19: Variación del parámetro de red del Al en función del tiempo de envejecimiento a 200oC

Conforme el tiempo de envejecimiento aumenta el parámetro de red de la aleación disminuye, es

decir, que el Mg deja la solución sólida para formar los precipitados. Conforme el Mg y el Cu dejan

la solución sólida, las microdeformaciones debeŕıan disminuir ya que la red cristalina de la aleación se

relaja. Sin embargo, las curvas de Williamson-Hall indican que conforme el tiempo de envejecimiento

aumenta las microdeformaciones aumentan lo que indicaŕıa este aumento en las microdeformaciones

es ocasionado principalmente por la presencia de los precipitados. La aleación tiene 4.28 % en peso

(4.746% atómico) de Mg y un 0.68 % en peso (0.289 % atómico) de Cu. Suponiendo que el Cu, el cual

es el elemento que se encuentra en menor concentración en la aleación, reaccionara su totalidad para

precipitar la fase de equilibrio S(Al2CuMg) entonces al menos un 4.457 % atómico de Mg permanece

en solución sólida, lo que provoca que el parámetro de red de la aleación no alcance el valor del

parámetro de red del Al puro.

5.4. Microscoṕıa Electrónica de Transmisión de Alta Re-

solución(HRTEM)

La presencia de fases metaestables, en las aleaciones endurecidas por precipitación, juegan un

papel primordial en la evolución de su comportamiento mecánico. La secuencia de precipitación en

las aleaciones Al-Mg-Cu aún sigue siendo controversial, el problema ha sido abordado por un gran

número de grupos de investigación internacionales en los cuales algunos apoyan la existencia de la

fase metaestable S”, mientras que otras refutan su existencia. Estudios recientes realizados empleando

microscoṕıa electrónica de alta resolución (HRTEM por sus siglas en inglés) apoyan la idea de que la
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fase S” es una variante de orientación de la fase estable S (Al2CuMg). Basándose en dicha suposición

se analizaron imágenes de HRTEM de una muestra de Al-Cu-Mg.

Como se menciono en el caṕıtulo 2, se ha reportado que la relación epitaxial entre la fase S y la matriz

de Al es:

(0 1 0)S // (0 2 1)Al [1 0 0]S // [1 0 0]Al

En el esquema de la figura 5.20(a) se muestra una proyección de las redes del Al y la fase S de acuerdo

con la relación epitaxial. En la figura se puede observar que las direcciones [1 0 0]Al y [1 0 0]S , son

paralelas. Las direcciones [0 1 0]Al y [0 1 3]S tienen una diferencia de 2.92o, mientras que las direcciones

[0 0 1]Al y [0 2 1]S tienen una diferencia de 5.75o. De acuerdo con esta relación de orientación existen 12

Figura 5.20: (a) Proyección de las redes del Al y la fase S de acuerdo con la relación epitaxial (0 2
1)Al // (0 1 0)S; [1 0 0]Al // [1 0 0]S. (b) Diagrama en 3D de la relación epitaxial entre las redes del
Al y la fase S.

variantes. En las figuras 5.21(a-c) se muestran 3 de estas variantes de orientación (las otras 9 variantes

restantes se forman por la rotación de estas 3 con respecto a la matriz de Al). En dichos Patrones de

Difracción Simulados(PDS) los puntos grises corresponde a la reflexiones provenientes de los planos de

la matriz de Al, los puntos negros corresponden a los reflexiones provenientes de los planos de la fase

S, mientras que los ćırculos rellenos corresponden a reflexiones generadas aparentemente por doble

difracción.

La variante I, mostrada en la figura 5.21(a), es la variante identificada como patrón de difracción

caracteŕıstico de la fase S. La variante II, mostrada en la figura 5.21(b), corresponde al patrón de

difracción que ha sido identificado como la fase S”, mientras que la variante III de la figura 5.21(c),

aún no se ha reportado experimentalmente.
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(a) Variante I (b) Variante II

(c) Variante III

Figura 5.21: Patrones de Difracción Electrónica Simulados para las variantes de orientación de la
fase S con respecto a la red del Al.
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En la figuras 5.22(a), 5.23(a) y 5.24(a) se muestran la imágenes obtenidas por HRTEM de 3

regiones de la aleación Al-Cu-Mg envejecida a 150◦C por 4 d́ıas, mientras que en las figuras 5.22(b),

5.23(b) y 5.24(b) se muestran las Transformadas Rápidas de Fourier(TRF) correspondientes a estas

regiones. Como se puede observar, las TRF de estas zonas exhiben patrones similares a los observados

a los patrones de difracción simulados para las variantes de la fase S con respecto a la matriz de Al(ver

figura 5.21). La TRF de la figura 5.22(b) la cual corresponde a la región mostrada en la figura 5.22(a)

es similar a la variante de orientación I (5.21(a)), la cual como se menciono anteriormente ha sido

identificada como la fase S. La figura 5.22(d) muestra la TRF inversa al aplicar un filtro de Fourier

sobre la reflexiones del Al, donde se observa la imagen esperada para la red del Al en el eje de zona [1

0 0]. De manera similar en la figura 5.22(c) se muestra la transformada TRF inversa cuando se aplica

el filtro de Fourier sobre las reflexiones del precipitado de tal manera que se extrae la información de

la matriz de Al para mostrar de manera clara la estructura del precipitado. En la figura 5.23(b) se

Figura 5.22: Imagen obtenida por HRTEM de una muestra de Al-Cu-Mg envejecida por 4 d́ıas a
150◦C (a) Región en donde se muestra un precipitado. La TRF de dicha zona (b) se ha identificado
como el patrón de difracción electrónico caracteŕıstico de la fase S. La TRF muestra un patrón similar
al PDS obtenido para la variante de orientación I. (c) TRF inversa en donde se ha aplicado un filtro
de Fourier sobre las reflexiones del precipitado. (d)TRF inversa en donde se ha aplicado un filtro de
Fourier sobre las reflexiones de la matriz de Al.

muestra la TRF de la imagen de HRTEM mostrada en la figura 5.23(a). Este patrón ha sido reportado

como el correspondiente a la fase metaestable S 2es similar al patron de difracción simulado para la

variante de orientación II (figura 5.21(b)). En la imagen de HRTEM moestrada en la figura 5.23(a) no

es posible observar un contraste proveniente del precpitado. Por lo tanto, al aplicar el filtro de Fourier

sobre las reflexiones de la matriz, la TRF inversa es similar a la mostrada en la figura 5.22(d). Cuando

el filtro de Fourier es aplicado sobre las reflexiones del precipitado, la TRF inversa (ver figura 5.23(c))

muestra una imagen ligeramente similar a la imagen observada para la matriz de Al. Este pequeño

cambio entre las dos redes cristalinas genera patrones de Moiré los cuales pueden ser confundidos con

la presencia de una fase. Por medio de la FRT de la figura 5.24(b), la cual corresponde a la región

mostrada en la figura 5.24(a), se puede observar que es similar al patrón de difracción simulado para la
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Figura 5.23: Imagen obtenida por HRTEM de una muestra de Al-Cu-Mg envejecida por 4 d́ıas a
150◦C (a) Región en donde al obtener la TRF de dicha zona (b) se observa el patrón de difracción
electrónica que se ha sido asociado a la fase S”. La TRF muestra un patrón similar al PDS obtenido
para la variante de orientación II. (c) TRF inversa en donde se ha aplicado un filtro de Fourier sobre
las reflexiones del precipitado.

variante III (figura 5.21(c)). De la misma manera, en la imagen de la región no es posible detectar un

contraste originado por el precipitado, solamente mediante la obtención de la TRF es posible detectar

la presencia de una red cristalina adicional. Cuando se aplicar el filtro de Fourier sobre las reflexiones

de la matriz, la TRF inversa es similar a la mostrada en la figura 5.22(d), al obtener la TRF inversa

aplicando el filtro de Fourier sobre la reflexiones adicionales se obtiene la imagen mostrada en la figura

al aplicar el filtro de Fourier sobre las reflexiones de la matriz, la TRF inversa es similar a la mostrada

en la figura 5.24(c). La introducción de está variante de orientación proporciona información adicional

que apoya la idea de que la fase S”puede ser entendida como un efecto de interferencia entre la red

cristalina de la fase S y la matriz de Al.

Figura 5.24: Imagen obtenida por HRTEM de una muestra de Al-Cu-Mg envejecida por 4 d́ıas a
150◦C (a) Región en donde al obtener la TRF de dicha zona (b) se observa un patrón similar al PDS
obtenido para a variante de orientación III. (c) TRF inversa en donde se ha aplicado un filtro de
Fourier sobre las reflexiones del precipitado.
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El análisis de las micrograf́ıas de los precipitados se dificulta debido a que las precipitados están

embebidos en la matriz de Al, por lo que es necesario aislar la información proveniente de cada una

de las redes cristalinas presentes. Como se mencionó en la sección 3.7, un concepto importante en la

interpretación de las imágenes de microscoṕıa es la función de transferencia en donde mientras más

planos estén involucrados en la formación de la imagen antes del primer corte más definida será la fase

observada.

(a) Aluminio (b) Variante I

(c) Variante II (d) Variante III

Figura 5.25: Función de transferencia para el microscopio JEOL 2010F en donde se colocaron las
reflexiones observables para cada una de las redes cristalinas. (a) Red cristalina del Al en el eje de
zona [1 0 0]; (b) Fase S en el eje de zona [1 0 0]; (c) Fase S en el eje de zona [0 2 1] y (d) Fase S en
el eje de zona [0 1 3].

Las imágenes de microscoṕıa de alta resolución mostradas en las figuras 5.23(a) y 5.24(a) no presentan

un contraste notorio con respecto a la matriz de Al, y es posible identificar la presencia de un ordena-
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miento distinto al del Al únicamente al obtener su TRF. En las figuras 5.25(a-d), se muestra la función

de transferencia para el microscopio empleado y en la cuales se colocaron las reflexiones observables en

el eje de zona en el cual se encuentran orientadas las fases presentes. En la figura 5.25(a) se muestra la

función de transferencia y se anexaron las distancias interplanares pertenecientes a la matriz de Al en

el eje de zona [1 0 0]. Las imágenes de HRTEM de la matriz de Al no tienen un contraste muy definido

debido a que únicamente dos planos cristalinos intervienen en la formación de la imagen. En la figura

5.25(b) se muestra la función de transferencia y las distancias interplanares de los planos que aparecen

para la variante I de la fase S, como se puede observar antes del primer corte intervienen al menos 8

planos en la formación de la imagen, por este motivo las imágenes obtenidas tiene bastante contraste

y se ven muy bien definidas. Sin embrago, para las variantes II y III las imágenes están formadas por

únicamente 2 planos, como se muestra en las figuras 5.25(c) y 5.25(d), esto trae por consecuencia que

las imágenes del ordenamiento presente no tengan una diferencia de contraste notable con respecto a

la matriz de Al. En consecuencia, esto dificulta su interpretación.

Para ayudarnos a interpretar las imágenes de HRTEM se simularon imágenes tanto de la matriz de

Al como de la fase S en las variantes II y III. Como se mencionó en la sección 2.3.1, la fase S tiene

una estructura cristalina ortorrómbica, con un grupo espacial Cmcm (No. 63), y parámetros de red

aS = 0.430± 0.001nm, bS = 0.930± 0.013nm y cS = 0.780± 0.01nm. Las posiciones atómicas del Al,

Cu y Mg en la estructura de la fase S se muestran en la tabla 5.3. La imagen simulada de las matriz

Átomo X Y Z
Cu 0 0.072 0.25
Mg 0 0.778 0.25
Al 0 0.356 0.056

Tabla 5.3: Posiciones atómicas de los elementos de la fase S para el modelo propuesto por Perlitz y
Westgren[68, 70].

de Al se muestra en la figura 5.26(a) en este se puede observar un patrón de cuadros similar al encon-

trado en las imágenes experimentales mostrada en la figura 5.22(d). En la figura 5.26(b) se muestra

una imagen simulada perteneciente a la variante II de la fase S, en está imagen se puede observar un

patrón de puntos similar al observado en imagen experimental filtrada de la figura 5.23(c). Mientras

que en la figura 5.26(c), se muestra la imagen simulada de la variante III de la fase S en donde se

observa un patrón similar al observado en la imagen experimental filtrada de la figura 5.24(d).
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(a) (b)

(c)

Figura 5.26: Imágenes simuladas para (a) Red cristalina del Al en el eje de zona [1 0 0] y para la red
cristalina de la fase S en el eje de zona (b)[0 2 1] y (c)[0 1 3].

En el caso de los precipitados, estos se encuentran inmersos en la matriz de Al, por lo tanto la

imagen experimental es la interferencia de las dos redes. Dichas redes al interactuar entre si pueden

formar patrones de Moiré. Para entender la interacción de las dos redes se empalmaron las imágenes

provenientes de las redes del precipitado en las variantes II y III con la imagen proveniente de la red de

la matriz de Al. En la figura 5.27(a) se muestra la interferencia de la red de la matriz con la variante

II en este se puede observar un patrón de Moiré similar al que ha sido identificado como la fase S”.

En la figura 5.27(b) se muestra la interferencia de la red de la matriz con la variante III de la fase S,

en este caso el patrón de Moiré generado no es tan evidente pero la imagen generada es similar a la
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imagen experimental presentada en la figura 5.24(c).

(a) (b)

Figura 5.27: Superposición de la red cristalina del Al en el eje de zona [1 0 0] con la red cristalina
de la fase S en el eje de zona (a)[0 2 1] y (b)[0 1 3].
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Las curvas DSC obtenidas para las aleaciones Al-Mg-Cu presentan grandes similitudes con las

curvas DSC reportados para las aleaciones Al-Cu-Mg, ver figura D.1, lo que podŕıa indicar que la

secuencia de precipitación de estas aleaciones es la misma.

Figura D.1: Termograma de DSC obtenido con una velocidad de calentamiento de 20◦C/min para
una aleación Al-2.03% Cu-1.28% Mg (% peso) con tratamiento de solubilización en estado sólido a
525◦C [69].

Una de las principales diferencias se presenta en el segundo pico exotérmico (ver figura 5.2), el cual

aparece a 135oC aproximadamente. En las aleaciones Al-Mg-Cu el pico es más delgado y de menor in-

tensidad que el de las aleaciones Al-Cu-Mg lo que indica que el intervalo de formación de la fase es más

estrecho. Este pico ha sido relacionado con la formación de zonas GPB. Como ha sido reportado en la

literatura, la estabilidad de las zonas GPB, la cual se entiende como una aglomeración de átomos de

Cu y Mg, está relacionada con el contenido de Mg esto podŕıa ocasionar que las zonas GPB se forman
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de manera más homogénea. En la figura 5.5, se muestra las curvas DSC de la aleación en función del

tiempo de envejecimiento. En donde se puede observar que después de 2 minutos de envejecimiento a

180oC no aparece el pico relacionado con la formación zonas GPB.

El comportamiento mecánico observado para la aleación después de ser sometido al tratamiento de

envejecimiento a 180oC se muestra en la figura 5.6(b). Después de 2 minutos de envejecimiento, se

observa un incremento en la dureza de la aleación, el mecanismo de endurecimiento relacionado con

este rápido incremento en la dureza del material aun no ha sido determinado claramente. Se han pro-

puesto varios mecanismos entre los que están la formación de aglomerados (Cu-Cu, Cu-Mg y Mg-Mg),

la interacción vacancia-solutos y la formación de zonas GPB.

Empleando la técnica de DRX se pudo observar que en las primeras etapas de envejecimiento, las

microdeformaciones asociadas a las fases presentes son similares a la muestra después del enfriamien-

to, donde las microdeformaciones son asociadas a los elementos en solución sólida. Dado que estas

singularidades en la periodicidad no afectan el estado elástico de la matriz. Es importante notar que

el incremento en esta dureza primaria, es menor a mayor temperatura, lo cual es explicable a partir

de dos fenómenos que compiten: a mayor temperatura, mayor rapidez de difusión; pero a mayor tem-

peratura se produce un reblandecimiento de la matriz.

Por otra parte, la aparición del cambio de pendiente en las curvas DSC ha sido visto y comprobado

por múltiples laboratorios en el mundo. De ah́ı la conclusión lógica de asociarlo con la aparición de

una fase metaestable denominada como S”. Sin embargo, la información que se obtiene por HRTEM,

indica que la periodicidad de su supuesta red puede ser explicada en términos de una orientación

particular de la matriz de Al, con otra orientación particular de la fase de equilibrio S. La coincidencia

de ambas redes podŕıa prácticamente explicar todos los patrones de difracción electrónica obtenidos

experimentalmente. En este trabajo, se han encontrado variantes (Variante III) nunca vistas experi-

mentalmente, las cuales son compatibles con el modelo anterior de coincidencia de redes. Tomando en

consideración lo antes mencionado en este sistema pueden existir los siguientes escenarios:

1. La fase S” no existe como tal, su supuesta periodicidad de red es explicable con base al modelo

de coincidencia de redes.

2. La fase S” existe, su formación puede ser asociada con el cambio de pendiente en curvas DSC

del sistema, lo cual ha sido vista por múltiples laboratorios en el mundo. No hay ninguna otro

cambio de entroṕıa en el sistema que pueda explicar este cambio de pendiente. Sin embargo,

esto quiere decir que el modelo de coincidencia de redes es una casualidad que permite explicar

el 90% de las variantes.

Se podŕıa pensar que en el escenario 1, el cambio en la pendiente podŕıa estar relacionado con la

disolución de aglomerados Mg-Mg, Mg-Cu y Cu-Cu. Debido a la diferencia de composición de dichos

aglomerados, las enerǵıas asociadas a su disolución son únicas provocando que se tenga una traslape

de picos lo que genera que se vea un cambio en la pendiente, o que exista otro fenómeno aun no
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visto en el sistema y que explique los resultados de DSC. Sin embargo, no se encontró evidencia en

ningún otro sistema ni cercano ni lejano que apoyen lo anterior. En el caso del escenario 2, se podŕıa

pensar que existen otros precipitados diferentes a los que se pueden explicar por coincidencia de redes

y que solamente faltaŕıa detectarlos y caracterizarlos. Sin embargo, el sistema ya ha sido estudiado

minuciosamente, sin jamás haber encontrado otro tipo de precipitados. En el estado actual, y con

base a nuestros propios resultados, creemos que el escenario 1 parece más factible, pero no podemos

afirmarlo más allá de esta discusión.

Es importante recordar que, aunque nos interesa desde el punto cient́ıfico lo que ocurre con la endure-

cimiento rápido, en realidad es el endurecimiento total el que nos interesa más en este estudio. Por otra

parte, para tiempo de envejecimiento mayores, el efecto de los esfuerzos alrededor de los precipitados

es importante. Como se observa en los resultados de medición de esfuerzos residuales y en las curvas de

dureza en función del tiempo del envejecimiento, mientras los esfuerzos alrededor de los precipitados se

incrementan, la dureza del material también se incrementa. Este resultado corresponde con el modelo

clásico para explicar el fenómeno de endurecimiento por precipitación, sin embargo, lo notable es que

el seguimiento de la precipitación empleando técnicas de medición de esfuerzos por difracción de rayos

X no ha sido extensivamente utilizado.
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Conclusiones

1. La fase metaestable S”no existe.

Las imágenes de HRTEM y las FFT que han sido asociadas a la presencia de la fase S”pueden

explicarse como una variante de observación de la fase estable S. El contraste observado en las

imágenes de HRTEM es resultado de patrones de Moirè generados por la interferencia de la red

cristalina del Al y de la fase S.

2. La secuencia de precipitación en las aleaciones Al-Mg-Cu es similar a la presentada

en las aleaciones Al-Cu-Mg.

Los espectros de DSC en las aleaciones Al-Mg-Cu son similares a los reportados para las alea-

ciones Al-Cu-Mg, lo cual indica que la secuencia de precipitación en dichas aleaciones es similar

a la observada en las aleaciones Al-Cu-Mg. Las aleaciones Al-Mg-Cu se encuentran en una re-

gión ternaria (α-S-T) del diagrama de fases. Sin embargo, no se encontró evidencia de picos

relacionados con la presencia de la fase T en la aleación.

3. La precipitación puede ser seguida por la medición de esfuerzos residuales en la

aleación.

El crecimiento de los precipitados provoca deformaciones de la matriz alrededor de los mismos,

generando a su vez esfuerzos, las interacciones matriz-precipitado cambian según la naturaleza de

la interfase (coherencia del precipitado). El seguimiento del desarrollo de los esfuerzos residuales

a través del proceso de envejecimiento nos proporciona información de la naturaleza y evolución

de los precipitados.

4. El primer pico de endurecimiento está asociado con la presencia de complejos

vacancia-soluto.

El primer pico de endurecimiento es aún controvertido y muchos modelos se han propuesto. Los

resultados obtenidos por la medición de esfuerzos residuales indican que en las primeras etapas

de envejecimiento la deformación alrededor de los precipitados no es tan significativo, por lo que
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se apoya la idea de que la primera etapa de endurecimiento este asociada con la interacción de

las dislocaciones con complejos vacancia-solutos.

5. El comportamiento mecánico de la aleación Al-Mg-Cu es similar al comportamiento

mecánico de las aleaciones Al-Cu-Mg.

Las curvas de dureza Vickers en función del tiempo de envejecimiento a diferentes temperaturas

presentan un primer pico de envejecimiento a tan sólo unos cuantos segundos de tratamiento

térmico seguido por una meseta. Posteriormente presentan un segundo pico de endurecimien-

to y después una disminución en la dureza. Dicha similitud entre los comportamientos de las

aleaciones Al-Mg-Cu y Al-Cu-Mg está relacionada con las similitudes en sus secuencias de pre-

cipitación.



ANEXO 1. Clasificación de Esfuerzos Residuales

Los esfuerzos residuales en un cuerpo son aquellos que no son necesarios para mantener un equi-

librio entre el cuerpo y su entorno, dichos esfuerzos a veces son llamada esfuerzos internos, pero el

término no es del todo correcto debido a que todos los esfuerzos ya sea residuales o aplicados exter-

namente son internos. El término residual enfatiza el hecho de que los esfuerzos permanecen después

de que todas la fuerzas externas son removidas[91]. Estos pueden clasificarse por su causa, por la

escala o de acuerdo al método mediante el cual son medidos. Los esfuerzos residuales se originan por

el desajuste entre dos regiones distintas[113]. En la figura A.1 se esquematizan algunos ordenes de

esfuerzos residuales. Los esfuerzos residuales se clasifican de la siguiente manera [113–115], ver figura

A.2:

Esfuerzos de orden I o macroesfuerzos. Vaŕıan continuamente sobre largas distancias, como ejem-

plo de los macroesfuerzos se tienen los originados por una deformación plástica no uniforme al

doblar una barra, los originados por gradientes térmico localizados como sucede en soldaduras

y tratamientos térmicos.

Esfuerzos de orden II o esfuerzos intragranulares. Son aquellos que vaŕıan a nivel de los gra-

nos, es decir, a dimensiones microscópicas. Estos esfuerzos existen en los materiales policrista-

linos simplemente por el hecho de que las propiedades térmicas y mecánicas de granos vaŕıan

debido a la orientación. Otros esfuerzos a escala granular más significativos son los que ocurren

cuando la microestructura contiene varias fases o cuando se presentan transformaciones de fase.

Esfuerzos de orden III. Se dan a dimensiones submicroscópicas. En esta escala se encuentran los

esfuerzos debidos a la coherencia de interfases y los campos de esfuerzos de dislocaciones. En la

figura A.3 se representan las fuentes de esfuerzos residuales del orden III.
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Figura A.1: Tabla donde se esquematizan diferentes ordenes de esfuerzos residuales: macroesfuerzos
y microesfuerzos[113].

Figura A.2: Definición esquemática de dife-
rentes tipos de esfuerzos residuales. Los es-
fuerzos residuales del orden I representan una
fracción considerable del material, en los del
orden II la longitud es comparable con el ta-
maño de grano, mientras que en los de or-
den III la longitud es menor al tamaño de
grano[113].
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Figura A.3: Representación esquemáti-
ca de las deformaciones que originan los
esfuerzos residuales de orden III.



102 ANEXO 1. Clasificación de esfuerzos residuales



ANEXO 2. Preparación de muestras

Preparación Metalográfica

Las laminas con 1mm de espesor fueron cortadas para obtener muestras 20mm de largo por 8mm

de ancho. Dichas láminas fueron sometidas a un tratamiento de solución en estado sólido, después

fueron envejecidas artificialmente a distintas temperaturas y tiempos de permanencia en el tratamien-

to térmico. Posteriormente, las láminas fueron terminada superficialmente siguiendo la preparación

metalográfica convencional de la siguiente manera:

La superficie se desbastó gradualmente empleando papel abrasivo de carburo de silicio de distintos

grados. La secuencia de papel abrasivo utilizada fué 240, 360, 600, 1000 y 1500. El acabado final de la

superficie se realizó empleando alumina con tamaño de part́ıcula de 1µm y después un último acabado

empleando alumina con tamaño de part́ıcula de 0.3µm.

Calorimetŕıa Diferencial de Barrido (DSC)

Se analizaron discos con 5.9mm de diámetro y 1mm de espesor. Los discos fueron sometidos a un

tratamiento térmico de solución en estado sólido a una temperatura de 550oC durante 30 minutos.

Posteriormente, se enfriaron en agua a temperatura ambiente (20oC aproximadamente) para obtener

una solución sólida metaestable.

Los discos solubilizados fueron introducidos en el caloŕımetro, se bajo la temperatura hasta -30oC,

para después se calentados con distintas velocidades de calentamiento (5,10,15oC/min) hasta llevarlos

a una temperatura de 520oC. Se empleó una atmósfera de Nitrógeno (N2) para disminuir la oxidación

de los discos.
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Microscoṕıa Electrónica de Transmisión de Alta Resolu-

ción (HRTEM)

Las muestras que se analizaron en HRTEM tiene la composición mostrada en la tabla . Los lingotes

de fundición fueron homogenizados, laminados en fŕıo y maquinados en discos de 1mm de espesor.

Después de este proceso, las muestras se sometieron a un tratamiento de solubilización en estado

sólido a 525oC por 0.5horas en un horno de sales, para evitar problemas de oxidación. Posteriormente,

las muestras fueron enfriadas en agua a temperatura ambiente (20oCaproximadamente). Después se

sometieron a un tratamiento de envejecimiento a 150oC.

Para observarlas en el HRTEM, los discos fueron desbastados mecánicamente hasta un espesor de

0.2mm aproximadamente, después se sometieron a un pulido electroĺıtico en discos de 3mm de diámetro

en un aparato Struers Tenupol. Se empleó una solución de Metanol y ácido ńıtrico en una proporción

de 3:1, respectivamente.



ANEXO 3. Programa para obtención de factor

de atenuación 2M
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18/09/07 07:33 PM C:\Documents and Settings\O...\fit_LSQcurve_16par_modified_03.m 1 of 5

clc 
clear all; 
close all; 
 
[fname,pname]=uigetfile('*.dat'); 
file_name=[pname,fname]; 
fid = fopen(file_name); 
a = fscanf(fid,'%g %g',[2 inf]); % It has two rows now. 
a = a'; 
fclose(fid); 
 
b = size(a); 
k = 1: b(1); 
plot(a(k,1),a(k,2),'-o', 'MarkerSize',2) 
 
figure(); 
m = 2176:2326; 
xdata = a(m,1); 
ydata = a(m,2); 
 
plot(a(m,1),a(m,2),'ro', 'MarkerSize',3) 
hold on 
 
lambda_1 = 1.54053; 
lambda_2 = 1.54431; 
 
%PARAMETROS DE LA FUNCIÓN PSEUDO-VOIGT (BRAGG) 
%x(1)==> xc (posición del primer pico) 
%x(2)==> A (Factor de escala) 
%x(3)==> w (Ancho del pico pseudo-Voigt) 
%x(4)==> mu (Factor de mezcla) 
 
%PARÁMETROS DE LA FUNCIÒN PSEUDO-VOIGT (STATIC DIFFUSE) 
%x(5)==> xc (posición del primer pico) 
%x(6)==> w (Ancho del pico pseudo-Voigt) 
%x(7)==> mu (Factor de mezcla) 
 
%PARÁMETROS DE LA FUNCIÒN PSEUDO-VOIGT (QUASILINE) 
%x(8)==> xc (posición del primer pico) 
%x(9)==> w (Ancho del pico pseudo-Voigt) 
%x(10)==> mu (Factor de mezcla) 
 
%x(11)==> Attenuation Factor 
 
%x(12)==> Background 
 
s = struct('ini',{ 64.7, 5000,0.05, 0.5,... 
                   64.7, 0.005, 0.05,... 
                   64.7, 0.005, 0.05,... 
                   0.0001, 25},... 
           'coef',{'x(1)','x(2)' ,'0.1438','0.5224' ,... 
                   'x(3)','x(4)','x(5)',... 



18/09/07 07:33 PM C:\Documents and Settings\O...\fit_LSQcurve_16par_modified_03.m 2 of 5

                   'x(6)','x(7)','x(8)',... 
                   'x(9)','x(10)' }); 
 
fid = fopen('myfun.m','w'); 
fprintf(fid,'function F = myfun(x,xdata)\n\n'); 
fprintf(fid,'%M = 0.2;\n'); 
fprintf(fid,'%y0 = 30;\n'); 
fprintf(fid,'lambda_1 = 1.54053;\n'); 
fprintf(fid,'lambda_2 = 1.54431;\n\n'); 
fprintf(fid,'%The Ratchinger method\n') 
fprintf(fid,'%theta_2 = theta_1+(2*tan((pi/180)*(theta_1)))*((lambda_2-lambda_1)/lambda_1)
\n\n'); 
fprintf(fid, 'F = %s + ((exp(-%s))*(%s*(%s*(2/pi)*(%s./(4*(xdata-%s).^2+%s.^2))+(1-%s)*
(sqrt(4*log(2))/(sqrt(pi)*%s)*exp(-(4*log(2)/%s.^2)*(xdata-%s).^2)))+...\n',... 
        s(12).coef, s(11).coef, s(2).coef,s(4).coef,s(3).coef,s(1).coef,s(3).coef,s(4).
coef,s(3).coef,s(3).coef,s(1).coef); 
fprintf(fid, '((0.5*%s)*(%s*(2/pi)*(%s./(4*(xdata-(2*180/pi)*(asin((lambda_2/lambda_1)*sin
((pi/180)*(%s/2))))).^2+%s.^2))+(1-%s)*(sqrt(4*log(2))/(sqrt(pi)*%s)*exp(-(4*log(2)/%s.^2)
*(xdata-(2*180/pi)*(asin((lambda_2/lambda_1)*sin((pi/180)*(%s/2))))).^2)))))+...\n' ,... 
        s(2).coef,s(4).coef,s(3).coef,s(1).coef,s(3).coef,s(4).coef,s(3).coef,s(3).coef,s
(1).coef); 
fprintf(fid,'(%s*exp(-%s))*(%s*(%s*(2/pi)*(%s./(4*(xdata-%s).^2+%s.^2))+(1-%s)*(sqrt(4*log
(2))/(sqrt(pi)*%s)*exp(-(4*log(2)/%s.^2)*(xdata-%s).^2)))+...\n',... 
        s(11).coef,s(11).coef,s(2).coef,s(7).coef,s(6).coef,s(5).coef,s(6).coef,s(7).coef,
s(6).coef,s(6).coef,s(5).coef); 
fprintf(fid,'((0.5*%s)*(%s*(2/pi)*(%s./(4*(xdata-(2*180/pi)*(asin((lambda_2/lambda_1)*sin
((pi/180)*(%s/2))))).^2+%s.^2))+(1-%s)*(sqrt(4*log(2))/(sqrt(pi)*%s)*exp(-(4*log(2)/%s.^2)
*(xdata-(2*180/pi)*(asin((lambda_2/lambda_1)*sin((pi/180)*(%s/2))))).^2)))))+...\n' ,... 
        s(2).coef,s(7).coef,s(6).coef,s(5).coef,s(6).coef,s(7).coef,s(6).coef,s(6).coef,s
(5).coef); 
fprintf(fid,'(1-(exp(-%s))-(%s*exp(-%s)))*(%s*(%s*(2/pi)*(%s./(4*(xdata-%s).^2+%s.^2))+(1-
%s)*(sqrt(4*log(2))/(sqrt(pi)*%s)*exp(-(4*log(2)/%s.^2)*(xdata-%s).^2)))+...\n',... 
        s(11).coef,s(11).coef,s(11).coef,s(2).coef,s(10).coef,s(9).coef,s(8).coef,s(9).
coef,s(10).coef,s(9).coef,s(9).coef,s(8).coef); 
fprintf(fid,'((0.5*%s)*(%s*(2/pi)*(%s./(4*(xdata-(2*180/pi)*(asin((lambda_2/lambda_1)*sin
((pi/180)*(%s/2))))).^2+%s.^2))+(1-%s)*(sqrt(4*log(2))/(sqrt(pi)*%s)*exp(-(4*log(2)/%s.^2)
*(xdata-(2*180/pi)*(asin((lambda_2/lambda_1)*sin((pi/180)*(%s/2)))) ).^2))))));',... 
        s(2).coef,s(10).coef,s(9).coef,s(8).coef,s(9).coef,s(10).coef,s(9).coef,s(9).coef,
s(8).coef); 
status = fclose(fid); 
 
lb = [ 64.5,0,... 
       64.5,0,0,... 
       64.5,0,0,... 
       0.0001,0]; 
ub = [ 65.2,inf,... 
       65.2,1,1,... 
       65.2,1,1,... 
       5,50];    
 
   x0 = [ s(1).ini,s(2).ini,... 
          s(5).ini,s(6).ini,s(7).ini,... 



18/09/07 07:33 PM C:\Documents and Settings\O...\fit_LSQcurve_16par_modified_03.m 3 of 5

          s(8).ini,s(9).ini,s(10).ini,... 
          s(11).ini,s(12).ini];   
 
options = optimset('Display','final','Largescale','off','MaxFunEvals',100000,'MaxIter',
100000,'LevenbergMarquardt','on'); 
                
[x,resnorm,residual,exitflag,output] = lsqcurvefit(@myfun,x0,xdata,ydata,lb,ub,options); 
 
fid = fopen('myplot.m','w'); 
fprintf(fid,'function F = myplot(x,xdata,d)\n\n'); 
fprintf(fid,'%M = 0.2;\n'); 
fprintf(fid,'%y0 = 30;\n'); 
fprintf(fid,'lambda_1 = 1.54053;\n'); 
fprintf(fid,'lambda_2 = 1.54431;\n\n'); 
fprintf(fid,'figure(2);\n'); 
fprintf(fid, 'plot(d,%s+((exp(-%s))*(%s*(%s*(2/pi)*(%s./(4*(xdata-%s).^2+%s.^2))+(1-%s)*
(sqrt(4*log(2))/(sqrt(pi)*%s)*exp(-(4*log(2)/%s.^2)*(xdata-%s).^2))))))\n',... 
        s(12).coef, s(11).coef,s(2).coef,s(4).coef,s(3).coef,s(1).coef,s(3).coef,s(4).
coef,s(3).coef,s(3).coef,s(1).coef); 
fprintf(fid,'hold on\n'); 
fprintf(fid, 'plot(d,%s+((exp(-%s))*((0.5*%s)*(%s*(2/pi)*(%s./(4*(xdata-(2*180/pi)*(asin
((lambda_2/lambda_1)*sin((pi/180)*(%s/2))))).^2+%s.^2))+(1-%s)*(sqrt(4*log(2))/(sqrt(pi)*%
s)*exp(-(4*log(2)/%s.^2)*(xdata-(2*180/pi)*(asin((lambda_2/lambda_1)*sin((pi/180)*(%
s/2))))).^2))))))\n',... 
        s(12).coef, s(11).coef,s(2).coef,s(4).coef,s(3).coef,s(1).coef,s(3).coef,s(4).
coef,s(3).coef,s(3).coef,s(1).coef); 
fprintf(fid, 'plot(d,%s+((%s*exp(-%s))*(%s*(%s*(2/pi)*(%s./(4*(xdata-%s).^2+%s.^2))+(1-%s)
*(sqrt(4*log(2))/(sqrt(pi)*%s)*exp(-(4*log(2)/%s.^2)*(xdata-%s).^2))))))\n',... 
        s(12).coef,s(11).coef,s(11).coef,s(2).coef,s(7).coef,s(6).coef,s(5).coef,s(6).
coef,s(7).coef,s(6).coef,s(6).coef,s(5).coef); 
fprintf(fid, 'plot(d,%s+((%s*exp(-%s))*((0.5*%s)*(%s*(2/pi)*(%s./(4*(xdata-(2*180/pi)*
(asin((lambda_2/lambda_1)*sin((pi/180)*(%s/2))))).^2+%s.^2))+(1-%s)*(sqrt(4*log(2))/(sqrt
(pi)*%s)*exp(-(4*log(2)/%s.^2)*(xdata-(2*180/pi)*(asin((lambda_2/lambda_1)*sin((pi/180)*(%
s/2))))).^2))))))\n',... 
        s(12).coef,s(11).coef,s(11).coef,s(2).coef,s(7).coef,s(6).coef,s(5).coef,s(6).
coef,s(7).coef,s(6).coef,s(6).coef,s(5).coef); 
fprintf(fid, 'plot(d,%s+((1-(exp(-%s))-(%s*exp(-%s)))*(%s*(%s*(2/pi)*(%s./(4*(xdata-%s).
^2+%s.^2))+(1-%s)*(sqrt(4*log(2))/(sqrt(pi)*%s)*exp(-(4*log(2)/%s.^2)*(xdata-%s).^2))))))
\n',... 
        s(12).coef,s(11).coef,s(11).coef,s(11).coef,s(2).coef,s(10).coef,s(9).coef,s(8).
coef,s(9).coef,s(10).coef,s(9).coef,s(9).coef,s(8).coef); 
fprintf(fid, 'plot(d,%s+((1-(exp(-%s))-(%s*exp(-%s)))*((0.5*%s)*(%s*(2/pi)*(%s./(4*(xdata-
(2*180/pi)*(asin((lambda_2/lambda_1)*sin((pi/180)*(%s/2))))).^2+%s.^2))+(1-%s)*(sqrt(4*log
(2))/(sqrt(pi)*%s)*exp(-(4*log(2)/%s.^2)*(xdata-(2*180/pi)*(asin((lambda_2/lambda_1)*sin
((pi/180)*(%s/2))))).^2))))))\n\n',... 
        s(12).coef,s(11).coef,s(11).coef,s(11).coef,s(2).coef,s(10).coef,s(9).coef,s(8).
coef,s(9).coef,s(10).coef,s(9).coef,s(9).coef,s(8).coef); 
 
fprintf(fid, 'plot(d,%s+((exp(-%s))*(%s*(%s*(2/pi)*(%s./(4*(xdata-%s).^2+%s.^2))+(1-%s)*
(sqrt(4*log(2))/(sqrt(pi)*%s)*exp(-(4*log(2)/%s.^2)*(xdata-%s).^2)))+...\n',... 
        s(12).coef,s(11).coef, s(2).coef,s(4).coef,s(3).coef,s(1).coef,s(3).coef,s(4).
coef,s(3).coef,s(3).coef,s(1).coef); 
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fprintf(fid, '((0.5*%s)*(%s*(2/pi)*(%s./(4*(xdata-(2*180/pi)*(asin((lambda_2/lambda_1)*sin
((pi/180)*(%s/2))))).^2+%s.^2))+(1-%s)*(sqrt(4*log(2))/(sqrt(pi)*%s)*exp(-(4*log(2)/%s.^2)
*(xdata-(2*180/pi)*(asin((lambda_2/lambda_1)*sin((pi/180)*(%s/2))))).^2)))))+...\n' ,... 
        s(2).coef,s(4).coef,s(3).coef,s(1).coef,s(3).coef,s(4).coef,s(3).coef,s(3).coef,s
(1).coef); 
fprintf(fid,'(%s*exp(-%s))*(%s*(%s*(2/pi)*(%s./(4*(xdata-%s).^2+%s.^2))+(1-%s)*(sqrt(4*log
(2))/(sqrt(pi)*%s)*exp(-(4*log(2)/%s.^2)*(xdata-%s).^2)))+...\n',... 
        s(11).coef,s(11).coef,s(2).coef,s(7).coef,s(6).coef,s(5).coef,s(6).coef,s(7).coef,
s(6).coef,s(6).coef,s(5).coef); 
fprintf(fid,'((0.5*%s)*(%s*(2/pi)*(%s./(4*(xdata-(2*180/pi)*(asin((lambda_2/lambda_1)*sin
((pi/180)*(%s/2))))).^2+%s.^2))+(1-%s)*(sqrt(4*log(2))/(sqrt(pi)*%s)*exp(-(4*log(2)/%s.^2)
*(xdata-(2*180/pi)*(asin((lambda_2/lambda_1)*sin((pi/180)*(%s/2))))).^2)))))+...\n' ,... 
        s(2).coef,s(7).coef,s(6).coef,s(5).coef,s(6).coef,s(7).coef,s(6).coef,s(6).coef,s
(5).coef); 
fprintf(fid,'(1-(exp(-%s))-(%s*exp(-%s)))*(%s*(%s*(2/pi)*(%s./(4*(xdata-%s).^2+%s.^2))+(1-
%s)*(sqrt(4*log(2))/(sqrt(pi)*%s)*exp(-(4*log(2)/%s.^2)*(xdata-%s).^2)))+...\n',... 
        s(11).coef,s(11).coef,s(11).coef,s(2).coef,s(10).coef,s(9).coef,s(8).coef,s(9).
coef,s(10).coef,s(9).coef,s(9).coef,s(8).coef); 
fprintf(fid,'((0.5*%s)*(%s*(2/pi)*(%s./(4*(xdata-(2*180/pi)*(asin((lambda_2/lambda_1)*sin
((pi/180)*(%s/2))))).^2+%s.^2))+(1-%s)*(sqrt(4*log(2))/(sqrt(pi)*%s)*exp(-(4*log(2)/%s.^2)
*(xdata-(2*180/pi)*(asin((lambda_2/lambda_1)*sin((pi/180)*(%s/2))))).^2)))))))',... 
        s(2).coef,s(10).coef,s(9).coef,s(8).coef,s(9).coef,s(10).coef,s(9).coef,s(9).coef,
s(8).coef); 
status = fclose(fid); 
 
 
d = 63.5:0.02:66.5; 
myplot(x,xdata,d); 
 
  
t = size(residual); 
v = size(x0); 
c = 1:t(1); 
plot(d,residual(c)-50,'m-', 'MarkerSize',2) 
 
% Sum squared error performance function 
Rexpn = t(1)-v(2); 
 
S = sum(residual.^2) 
% S = sse(residual) 
 
sigma = []; 
for tem = 1:1:t(1) 
    sigma(tem) = 1 / ydata(tem); 
end 
 
chi = sum((sigma)*(residual.^2))/Rexpn 
 
Rpn = sum(abs(residual)); 
Rpd = sum(ydata); 
Rp = (Rpn/Rpd)*100 
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Rwpn = sum((sigma)*(residual.^2)); 
Rwpd = sum((sigma)*(ydata.^2)); 
Rwp = (sqrt(Rwpn/Rwpd))*100 
 
Rexp = (sqrt(Rexpn/Rwpd))*100 
 
chi_2= (Rwp/Rexp)^2 
 
Y_prom = poissfit(ydata); 
Yexp_prom = poissfit(myfun(x,xdata)); 
var_exp = sum((myfun(x,xdata)-Yexp_prom).^2); 
var_tot = sum((ydata - Y_prom).^2); 
R_square = var_exp/var_tot 
 
res_fit = x' 
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Characterization of precipitation in Al–Mg–Cu alloys by X-ray
diffraction peak broadening analysis
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The present study examines the aging behavior of Al–Mg–Cu alloys based on the elastic
effects on the matrix due to coherent precipitates; these effects were followed by X-ray
diffraction peak broadening analysis. We conclude that the growing of matrix distortion
zones around the precipitates is well described by the 2M factors established by Houska. In
terms of mechanisms, in the first stages of ageing the rapid hardening seems to not be
related with the interaction of dislocations with the stress field around the precipitates. The
incremental microhardness observed in this alloy can be attributed to the formation of
clusters or to solute-dislocation interactions.

© 2007 Elsevier Inc. All rights reserved.
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1. Introduction

Recently, Al–Mg–Cu alloys have caused great interest in the
automotive industry for potential use in car-body panels
because they increase the paint–baking response without
diminishing good formability, mechanical resistance and
corrosion resistance of classical Al–Mg alloys. After stamping
processes, the car parts must be assembled and painted. The
paint–baking treatment is carried out between 150 to 180 °C for
20–30 min. Al–Mg alloys (AA5xxx series) lose part of their
mechanical properties during the paint–baking treatment due
to the recoverymechanism. Small additions of Cu improve the
mechanical strength of Al–Mg alloys during these heat
treatments by precipitation hardening [1–5].

Ratchev et al. claimed that the age-hardening behavior of
Al–Mg–Cu alloys1 is similar to that in the Al–Cu–Mg alloys[1–2].
These similarities include two stage-hardening. The first stage
(rapid-hardening stage) is realized after only several minutes
of ageing. The differences are associated with the behavior

following the first stage where the Al–Cu–Mg alloys develop a
plateau on the age hardening curve, whereas the Al–Mg–Cu
alloys continue to harden at a relative low rate.

The correlationbetween themicrostructural changes and the
hardening behavior is still not clearly defined. According to
Silcock, the rapid hardening stage was attributed to the
homogeneous precipitation of GPB (Guinier–Preston–Bagar-
yatsky) zones [6]. Ringer et al. proposed a mechanism called
“cluster hardening”. According to this mechanism Mg–Mg, Cu–
CuandMg–Cuclusterswere responsible for the initialhardening,
and GPB zones were detected later in the ageing process and
were responsible for the second hardness increase [7–9]. Studies
made by Charaï et al. indicated that clusters of Mg–Mg followed
by Cu–Cu and Cu–Mg are formed during and immediately after
quenching. These clusters induce an initial hardening effect for
which the size of the Mg atoms seems to be a crucial factor [10].
Based on three-dimensional atom probe and transmission
electron microscopy, Reich et al. revealed that a heterogeneous
S-phase and clusters form after the rapid hardening stage, and
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solute segregation to existing dislocations causes dislocation
locking and is responsible for the initial rapid hardening [11].
Later, the solute-dislocation interaction mechanism was sup-
ported by Nagai et al. with results obtained using the positron
annihilation technique. [12].

The degree of strengthening obtained depends on the
volume fraction and the size of particles, and on the nature of
the interaction of the particles with dislocations (precipitate/
matrix interface). In Al–Mg–Cu alloys the mechanical response
is related to the distribution and evolution of the solute atoms
(Mg and Cu) and to the nature of interfaces betweenmetastable
phases and the aluminummatrix.

Conventional Transmission Electron Microscopy (TEM) and
High Resolution Electron Microscopy (HREM) are powerful tools
for characterizing the microstructure (such as cell structure,
morphology, orientation, etc.) of the intermediate phases in
thesealloysbydirectobservation.However, these techniquesdo
not give information about the bulk sample. Moreover, sample
preparation for TEM and HREM is highly time consuming and
may induce changes in the defect structure during sectioning
and polishing. On the contrary, the X-ray diffraction peak
broadening analysis provides the microstructural parameters
in a statistical manner (averaged over a volume of 109 μm3).
Moreover, thespecimenpreparation is less timeconsuming [13].

The shape and breadth of the X-ray diffraction profile are
both determined by themean crystallite size or distribution of
sizes, and by the imperfections prevailing in the crystalline
lattice. Hence, appropriate analysis of the line profile should
yield such information as the mean crystallite dimension or
size of the coherent crystalline domains, and the nature and
extent of lattice imperfections [14]. The X-ray line profile
analysis procedure can be used to analyze defects in the
microstucture associatedwith precipitation phenomena. Such
studies have been recently reported in Inconel 625 [15].

In spite of the fact that the precipitation sequence in Al–Mg–
Cu alloys has been extensively studied using microscopy
techniques, no work related with the elastic effects of pre-
cipitates in the bulk matrix and its correlation withmechanical
behavior have been reported. In thisway, X-ray diffraction peak
broadening using the Rietveld method was used here to
characterize the ageing behavior of Al–Mg–Cu alloys following
microdeformation of the Al matrix due to coherency with the
precipitates. The microstructural evolution has been correlated
with the microhardness response of the alloy.

2. Experimental

The investigation was carried out on ternary alloys having the
following chemical composition (wt.%):

Alloys Al Mg Cu Si Fe Mn Cr Ti V

AMC Bal. 4.28 0.68 0.047 0.052 0.0082 b0.001 b0.002 0.0041

AmixtureofAl,Mg,andCuwasmelted intoagraphite crucible
in an induction furnace under an Ar atmosphere. After homog-
enization, the cast ingots were rolled. The rolling process was
divided in two steps: 1) Hot rolling of ingots from 24mm to 9mm
at 400 °C and 2.5 m/min. 2) Cold rolling of 9 mm ingots to obtain

1 mm thick sheets. The sheets were cut using a SiC metallo-
graphic disc, into 10mm×20mm specimens. Solution treatment
was performed in a salt bath for 0.5 h at 550 °C and followed by
water coolingat roomtemperature (≈20 °C). Theageing treatment
was performed in a salt bath at 180 °C for several ageing times
(fromminutes to weeks) and followed by water quenching.

A Shimadzu HMV-2microhardness tester was employed in
order to obtain Vickers microhardness measurements. Micro-
hardness samples were prepared by a standardmetallograph-
ic process. The load retained was 490.3 mN (HV 0.05) for 10 s
using a 40X objective lens. Mean values were obtained after 10
measurements per specimen.

The X-ray diffraction (XRD) profiles of the sample were
recordedusing a BrukerAXSmodel D8Advanceddiffractometer
with CuKα radiation and a graphite monochromator. The scan
was made between the angular range of 20°–120°. The step size
andstep timewere0.02° and0.9 s per step, respectively,with the
X-ray generator power set at 35 kV and 30mA. Both the Rietveld
refinement and profile analysis were made using Fullprof
software. The instrumental broadening was estimated using a
LaB6 specimen. For the lattice parameter determination, Si
polycrystalline powder was used as an internal standard.

The attenuation factor 2M fitting process was carried out
employing a Matlab owner-routine. A non-linear Levenberg–
Marquardt method was used to search for the best fit. The
integral intensities were modeled with three pseudo-Voigt
functions. Each function describes the matrix scattering in
terms of 3 components: Bragg peak (B), static diffuse (SD) and
quasilines peak (Q).

2.1. Method of Analysis

FromXRDanalysis, the crystal structure is determined from the
intensities and the angular position of the Bragg peaks in the
diffraction pattern. Themicrostructural information is deduced
from the broadening of the Bragg peaks. The total broadening of
the diffraction peaks is due to the instrumental broadening of
thediffractometer and to thebroadeningdue to averagedomain
sizes (crystallite-size) and the lattice microstrains.

Among the different methods for analyzing the peak profile,
theRietveldmethodhasbeenwidely employed for thispurpose.
In thismethod, thewholediffraction profile is fitted by theVoigt
approximation, the FWHM of the Gauss and Cauchy profile of
the Voigt function is calculated from the pseudo-Voigt approx-
imation parameters and the Thompson-Cox-Hastings formula-
tion [16]. The intrinsic integral breadth is calculated from the βG
and βC, intrinsic components for Gauss and Cauchy functions,
respectively, using the DeKeijser formula [17]:

y ¼ bCffiffiffi
p

p
bG

ð1Þ

b4 ¼ bG
� 1

2 y
ffiffiffi
p

p þ 1
2 py2 þ 4ð Þ1=2�0:234ye �2:176yð Þ

p
180

� � Cosh
k

� �
ð2Þ

2.2. Integral Breadth Method

In the simplified integral breadth method the broadened peak
due to the crystallite size and the lattice strain is assumed to
be either a Cauchy function or a Gaussian function[18].This
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method employs the following equations for size-strain sepa-
ration [19]

b ¼ 1
D
þ 2es Cauchy� Cauchy Williamson�Hallplotð Þ ð3Þ

b ¼ 1
D
þ 4e2s2

b
Cauchy� Gaussian intermediate parabolicð Þ ð4Þ

b ¼ 1
D2 þ 4e2s2 Gaussian� Gaussian approximation ð5Þ

where β is the integral breadth of the intrinsic profile at a
certain reflection, D is the volume weighted domain size, λ is
the wavelength of the incident radiation.

The Williamson–Hall plots simple qualitative information
related to the nature of coherently diffracting domains (size-
strain information). In this study, Williamson–Hall plots (β ⁎vs.
s plots, where β ⁎=βCosθ/λ) were obtained by single-line micro-
structural analysis. According to this model the slope is
related to the microstrain ɛ and the y-intercept of the line is
related to the crystallite size D.

2.3. Characterization of Matrix Distortions

The precipitates in age-hardenable alloys can produce zones of
distortion in the matrix surrounding them due to coherency.
These zones grow with ageing, causing the partitioning of the
integrated intensities of matrix peaks into three features: Bragg
peak, broader static diffuse scattering and quasilines. The in-
tegrated intensities for each matrix peak is determined by [20]

Bragg e�2M ð6Þ
Static diffuse 2Me�2M ð7Þ
Quasiline1� e�2M � 2Me�2M ð8Þ

The sharpness of the Bragg peaks is determined by the
overall size of the matrix lattice and is independent of the

number or size of precipitates, and the distortion around them.
The static diffuse peaks tend to appear near Bragg peaks. Bragg-
like quasiline peaks are related to severe matrix distortion, so
that as the volume fraction of distortion grows the quasilines
increase their intensity. Quasilines may be located anywhere
but normally the shift from the Bragg peak is not large [20, 21].

The attenuation factor 2M increases with the distortion zone
and with peaks located at larger distance in reciprocal space.
In the as-quenched condition and early stages of ageing, Bragg
and broad static diffuse peaks are predominant [21].

3. Results and Discussion

The peak profile analysis by the Rietveld method of the α–Al
matrix was used to characterize the precipitation in Al–Mg–Cu
alloys. Fig. 1 shows the Rietveld refinement for the Al–Mg–Cu
alloy aged for 1 week (1W). The spectrum contains only Al
peaks and the effect of precipitates is observed indirectly from
the peak broadening and the asymmetric aspect of the profile.
Table 1 shows the fit agreement parameters, for the remaining
aged samples.

After refinements were done, Williamson–Hall plots were
obtained from the integral breadths. It can be clearly seen from
Fig. 2 that as the time of ageing increases, the slope grows
indicating that microstrains in the α–Al matrix increase. The
lowest slope corresponds to the as-quenched (AQ) condition
whereas the highest slope corresponds to the specimen aged
for 3 days (3D).

In the AQ condition, the positive slope indicates the presence
of microstrains in thematrix. In this state no precipitates are yet
present; hence, the microstrain in the matrix is probably due to
the presence ofMg andCu in solid solution. TheWilliamson–Hall
plots for the alloys aged for 2 min (2M) and 30 min (30M) show a
small increment in their slopes with respect to the AQ condition.
It is reported that in the early stages of ageingMg–Mg, Cu–Cu and

Fig. 1 –Rietveld refinement of Al–4.28 wt.% Mg–0.68 wt.% Cu alloy aged for 1 week at 180 °C.
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Mg–Cu clusters are the first to appear. These clusters are
disordered and are not coherent with matrix. Therefore, the
strain in the matrix could be similar to the elements in solid
solution andXRDprofile analysis is unable to resolve the effect of
clusters on the α–Almatrix. At 6 h (6H) of ageing, themicrostrain
increases considerably. In this state the coherent precipitates S”-
phase and S-phase are expected to appear, and coherency strain
takes place. At 3 days (3D) of ageing, the S”-phase dissolves but
the S-phase is still present, and the matrix remains strained by
the coherency with the precipitate. At 1 week (1W) of ageing, the
slope is still positive but decreaseswith respect to the 3D sample.

At this time, the S-phase precipitates continue growing and lose
their coherency and, therefore, the matrix begins to relax.

The tendency of slopes in Williamson–Hall plots is better
shown by plotting the average maximum strain at different
ageing times (Fig. 3). Integral breadths of every reflection were
substituted in the maximum strain formula (which is derived
from the Stokes–Wilson apparent strain equation η=βCotθ),
and an average value of Max.Strain was calculated:

Max:Strain ¼ e ¼ b ⁎d
2

ð9Þ

where β ⁎=βCosθ/λ and d is the interplanar distance.
Fig. 3 shows that in the early stages of ageing (before

30 min) the variation in the Max.Strain is negligible. After
30 min of ageing, Max.Strain increases to attain its maximum
value at 3 days of ageing.

As was mentioned, age-hardenable alloys can produce
zones of distortion in the matrix surrounding the precipitates;
these zones produce special features in XRD patterns. Fig. 4
shows the Rietveld refinement for the peaks corresponding to
the (311) planes of the α–Al matrix at different times of ageing.
As can be seen in the AQ condition (Fig. 4 (a)), the fitted curve
correlates well with the experimental data, but as the time of
ageing increases the curves do not fit well due to the growth of
these distortion effects around the precipitates.

Fig. 5 shows the curves fitted using the theory proposed by
Houska [20] for the estimation of displacement fields around
precipitates. The results of 2M factor estimation as a function of
ageing time for (400), (311) and (220) planes are shown inFig. 6. In
the AQ condition the 2M factor was fixed at 0 and a good
agreement parameter was obtained, indicating that the dis-
placement field in this condition is not present or is too small to
be detected. For the 2M and 30M samples the 2M factor was
detectable despite its value being b1. As predicted by the theory,
the 2M factor increases with ageing time; for (400) and (311)
planes the greatest value of the 2M factor is obtained at 3 days of

Table 1 – Goodness of fit parameters obtained from
Rietveld method for several aging time samples

RF Rwp Rexp χ2

AQ 4.88 28.8 16.8 2.955
2M 7.97 28.7 15.3 3.52
30M 3.87 31.6 18.7 2.845
6H 2.71 22.5 13.9 2.617
1D 3.84 26.1 15.4 2.863
3D 3.15 28 17.9 2.466
1W 3.07 25 16.0 2.454

RF ¼ 100
P

h j VFobs;h V� Fcalc;hjP
h VFobs:h V

Rwp ¼ 100

Pn
i¼1

wijyi � yc;ij2

Pn
i¼1

wiy2i

2
6664

3
7775

1=2

Rexp ¼ 100
n� p
Pn
i¼1

wiy2i

2
6664

3
7775

1=2

v2 ¼ Rwp

Rexp

� �2

Fig. 2 –Williamson–Hall plots of Al–4.28 wt.% Mg–0.68 wt.% Cu alloy aged at 180 °C.
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ageing while for the (220) plane the greatest value is obtained
after 1 week of ageing. As the 2M factor grows the contribution
corresponding to quasilines becomes more evident.

Fig. 7 shows the variation of the α–Al lattice parameter as a
function of ageing time. In the as-quenched (AQ) condition the
Mg atoms in solid solution expand the α–Al lattice parameter a

Fig. 3 –Max.Strain evolution as a function of aging time for Al–4.28 wt.% Mg–0.68 wt.% Cu alloy aged at 180 °C.

Fig. 4 –Asymmetry aspects of (311) α–Al XRD peaks corresponding to a) as-quenched condition (AQ), b) 2 min (2 M), c) 6 h (6H)
and d) 1 day (1D) of ageing at 180 °C.
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Fig. 5 –Peaks profile convolution analysis based on 2 M factors for (311) α–Al XRD peaks corresponding to a) as-quenched
condition (AQ), b) 2 min (2 M), c) 6 h (6H) and d) 1 day (1D) of ageing at 180 °C.

Fig. 6 –2 M factors plots as a function of aging time for Al–4.28 wt.% Mg–0.68 wt.% Cu alloys aged at 180 °C.
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from 0.40489 nm for pure Al, to 0.40736 nm. This value cor-
responds to the value expected from the addition of 4.2%.wt of
Mg (see Fig. 3 in reference [22]). As the time of ageing increases,
the α–Al matrix begins to relax because Mg and Cu atoms leave
the solid solution to form metastable phases. At more advanced
times of ageing, the lattice parameter tends to 0.40709 nm,
indicating that in the over-ageing condition (1 week of ageing
at 180 °C) themigration ofMg atoms has finished. The amount of
S-phase (Al2CuMg) in the alloy is governed by Cu concentration.
Because the amount of Mg and Cu in the alloy is 4.28 wt.%
(4.746 at.%) and 0.68 wt.% (0.289 at.%), respectively, if all Cu

atoms react to form the S-phase then we expect to retain at
least 4.457 at.% of Mg in solid solution. For this reason, the
lattice parameter of the α–Al matrix never reaches the lattice
parameter of pure Al.

The mechanical response of the alloys to ageing can be
followed by the change in microhardness. Fig. 8 shows the
Vickers microhardness as a function of ageing time. The age-
hardening behavior is associated with the interaction between
dislocations and the strain field around the precipitates [23]. In
the AQ condition the Vickers hardness is 83 VHN. After 2 min of
ageing, the hardness increases to 107VHNwhile after 30min the

Fig. 7 –Variation of α–Al lattice parameter as a function of aging time for Al–4.28 wt.% Mg–0.68 wt.% Cu alloys aged at 180 °C.

Fig. 8 –Vickers hardness as a function of aging time for Al-4.28 wt% Mg-0.68 wt% Cu alloys aged at 180 °C.
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hardness is ≈111 VHN. According to the Williamson–Hall plots,
the microstrain in the 2M and 30M samples is almost equal to
that of the AQ sample; on the other hand, the 2M factor value is
small (b1) but increases compared to the AQ condition. Taking
into account these results, the rapid hardening is probably
producedby solute-dislocation interactions asproposedbyReich
et al., together with the hardening due to the growing of the
clusters. As the clusters are disordered and incoherent with the
matrix, the main mechanism that causes the hardening is
modulushardening [24].Afterwards, thehardening increasesata
slow rate. According to the results of the Williamson–Hall plots
and the 2M factor, the strain fields around the precipitates are
responsible of this increment. At 1week of ageing, the hardening
reaches itsmaximumvalue but the slope in theWilliamson–Hall
plots and the 2M factor is lower than the values obtained at 3 days
of ageing. At this point, the precipitates begin to lose coherency,
the matrix is relaxed and the microhardness begins to fall.

4. Conclusions

The present study has demonstrated that with the use of XRD
peak broadening analysis it is possible to detect the precipitation
of S-phase and identify the nature of the precipitate/matrix in-
terface. The presence or absence of microstrains might indicate
the kind of precipitate (coherent or incoherent), whereas the lat-
tice parameter variation indicates the matrix relaxation process.

In the early stages of ageing, the distortion in the matrix
around the precipitates due to coherency is negligible. As the
time of ageing increases, XRD diffraction peaks are broadened
andasymmetry features appear due to the growingof distortion
zones around the precipitates. These features are explained in
terms of 2M factors established by Houska. The mechanical
behavior of the alloy can be followed by the microstuctural
changes. In the first stages, the rapid hardening is not related to
the interaction of dislocations with the strain field around the
precipitates. However, the increment in microhardness can be
related to the formation of clusters or solute-dislocation
interactions. After the rapid hardening, the increment in
microhardness seems to follow the traditional hardening
mechanism due to the coherency of precipitates with matrix.

Further work is in progress in order to study the ageing
behavior of Al–Mg–Cu alloys at different temperatures, and we
will continue experimenting with other age-hardenable alu-
minum alloys to verify if the study of precipitation using XRD
peak broadening analysis can be generalized.
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[122] Málek J. Thermochim. Acta. Vol 267. p 61. (1995)

[123] Sesták J., Berggren G. Thermochim. Acta. Vol 3. p 1. (1971)

[124] Starink M.J. J. Mater. Sci. Vol 32. p 4061-4070. (1997)

[125] ProutE.G., Tompkins F.C. Trans. Faraday Soc. Vol 42. p 468. (1946)

[126] Starink M.J. Thermochim. Acta. Vol 404. p 163-176. (2003)

[127] Ortega A. Int. J. Chem. Kinet. Vol 34. p 193. (2002)

[128] Akahira T., Sunose T. Trans. 1969 Joint Convention Four Electrical Institutes. 246. (1969)

[129] Murray P., White J. Trans. Brit. Ceram. Soc. Vol 54. p 204. (1955)
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