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EDITORIAL

Nos complace presentar el presente nimero 2 (segundo semestre del afio 2017) del volumen 37 de la Revista
Latinoamericana de Metalurgia y Materiales. En este nimero se publican 10 articulos regulares de autores
iberoamericanos y un articulo invitado.

La coleccion COMPLETA de la RLMM se encuentra digitalizada y a disposicion de todos de manera gratuita
(open access) en nuestra pagina web:

www.rimm.org
Especificamente nuestro archivo histérico que se puede consultar en:
http://www.rlmm.org/library.php

el cual contiene todos los articulos publicados por nuestra revista desde 1981 hasta el afio 2008 (ademas de los
nimeros suplementarios publicados en 2009). El resto de la coleccion se encuentra publicada en el formato
nuevo de la pagina web.

Queremos una vez mas destacar nuestra reciente indexacion el ScieELO Citation Index.

Desde el afio 2015 hemos ingresado a los indices compilados bajo la red WEB OF SCIENCE de Thomson
Reuters en la categoria de SciELO Citation Index que agrupa a 700 prestigiosas revistas de lberoamérica. Esto
significa que al hacer busquedas en la Web of Science usando el criterio de “todas las bases de datos” (“all data
bases”), las publicaciones en la RLMM Yy citas a las mismas son tomadas en cuenta para calculos de numero de
publicaciones indexadas e indices “h”. Esta nueva indexacion amplia todavia mas la divulgacion de los articulos
publicados en nuestra revista, la cual ya esta indexada desde el afio 2009 en SCOPUS.

Prof. Alejandro J. Miller S.
Editor en Jefe

pISSN: 0255-6952 | eISSN: 2244-7113
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RESUMEN

La fabricacion por manufactura aditiva (MA) ha sido investigada y desarrollada desde los tltimos 20 afios. Esto ha conllevado también
al avance de otras areas como la ingenieria de tejidos. La novedad y la ventaja de estas técnicas recaen en el hecho de que en lugar de
fundamentar el proceso en la eliminacion de material, ésta crea piezas tridimensionales capa por capa y con mucha precision
directamente de modelos CAD (Computer Aided Design), con altas complejidades geométricas y usando materiales que no podrian ser
producidos a través de procesos de fabricacion tradicionales. Durante estas Gltimas dos décadas, se ha hecho un progreso significativo
en el desarrollo y comercializacion de nuevos e innovadores procesos de MA y prototipado rdpido (PR), asi como de numerosas
aplicaciones con muchos avances en la industria aeroespacial, automotriz, biomédica, biomecanica, farmacoldgica y otros campos. Este
articulo revisa los principales procesos y aplicaciones de esta actual y novedosa tecnologia, y va acompafiado con resultados de algunos
proyectos de investigacion donde han participado los autores. También presenta cuales son los desafios y necesidades futuras en estas
tecnologias, y a su vez considera otras metodologias y tecnologias que compiten a la par de la MA y PR, como lo son el electrohilado o
electrospinning, desarrollo de hidrogeles y la impresion de 6rganos o bioprinting.

Palabras Claves: manufactura aditiva, prototipado rapido, electrohilado, andamios, polimeros biodegradables, impresién de érganos,
ingenieria de tejidos.

TECHNIQUES FOR MANUFACTURING POLYMER SCAFFOLDS WITH POTENTIAL
APPLICATIONS IN TISSUE ENGINEERING

ABSTRACT

Build object using additive manufacturing (AM) has been researched and developed over the past 20 years. This has also led to the
advancement of others areas as well as tissue engineering. The novelty and advantage of these techniques lie in the fact that instead of
basing the process in material removal, it creates three-dimensional objects layer by layers and very accurately directly from CAD
(Computer Aided Design) models, with high geometric and material complexities that could not be produce through traditional
manufacturing processes. In the report literature over the past two decades, it has made significant progress in the development and
commercialization of new and innovative processes of AM and rapid prototyping (RP), as well as numerous applications have now
created many advances in aerospace, automotive, biomedical, biomechanics, pharmacology and other fields. This article reviews the
main processes and applications of this current and new technology, and is accompanied with results of some research projects where
the authors have participated. It also presents what challenges and future needs in these technologies, and in turn considered other
methodologies and technologies that compete with the AM and RP, such as electrospinning, hydrogels and organ printing or bioprinting.

Keywords: additive manufacturing, rapid prototyping, electrospinning, scaffold, biodegradable polymers, bioprinting, tissue
engineering.
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1. INTRODUCCION

En la actualidad, lo que se podria llamar la edad
actual de la medicina, la ingenieria de tejido
(también reconocida por algunos autores como
medicina regenerativa) ha ido tomando una fuerza y
una viabilidad en cuanto a los estudios de
investigacion multidisciplinarios [1,2,3], muchos de
los cuales ya ha mostrado resultados probados,
centrados en la regeneracién y recuperacion de
tejidos, y que han estado mas enmarcados en los
Gltimos tiempos en cuanto a tejidos: dseo [4], piel
[5], cartilago [6], etc. La creacion de tales
estructuras, denominadas andamios, deben cumplir
ciertos  requisitos, es decir deben  ser
tridimensionales (3D), porosas Yy con poros
interconectados, biocompatibles y biodegradables
(preferiblemente) [1-3, 7]. La ingenieria de tejidos
también ha ido dando paso a un area también
novedosa que es la impresion de O&rganos [8],
aunque esta es un area dentro de la cual hay muchos
aspectos del punto de vista metabdlico y fisiologico.
Esto hace que a través de las tecnologias actuales se
pudiesen reproducir érganos (o parte de Grganos)
gue cumplan funciones vitales y puedan reproducir
las mismas tal y como lo hace el organismo
humano.

En las dltimas décadas, los profesionales dedicados
a la ingenieria de tejidos, donde resaltan esfuerzos
de licenciados quimicos, ingenieros de materiales,
fisicos, bidlogos, médicos, odontélogos,
farmacéuticos, ingenieros quimicos, entre otros, han
conceptualizado su trabajo, estableciendo criterios y
apuntando a mover una plataforma de ingenieria de
tejido holistica, paso a paso en aplicaciones clinicas,
que incluyen el disefio y fabricacién de estos
andamios  (scaffolds), el aislamiento vy
caracterizacion  celular, proliferacion  celular,
diferenciacion celular, uso de bioreactores, etc. [9]

Pero /Qué son estos andamios o estructuras 3D?.
Los andamios son soportes 0 estructuras
tridimensionales temporales, en los que las células
pueden crecer y formar tejidos, por lo que al
momento de disefiarlos y fabricarlos, se deben tener
en consideracién aspectos que van desde la técnica o
método a utilizar para su fabricacion, como el
control de la topografia y rugosidad de la superficie,
porosidad, forma y tamafio de poro, lo cual es
importante para aumentar la migracion de las células
en su interior y en la superficie de los mismos [1-3,
7, 10]. La obtencion de andamios permite entonces

que estos templete tridimensionales actlen como
una estructura soporte que debe tener caracteristicas
y propiedades que le permitan biomimetizar [11] el
tejido que se pretende regenerar sobre sus bases, es
decir que sirva como una matriz extracelular (MEC)
[12] que permita que se dé la adhesion y su posterior
proliferacion y diferenciacion celular. Hasta la
verificacion de la formacion de tejido neonato sobre
éste y que luego conlleve a la formacion de un tejido
nUevo con sus propias caracteristicas bioldgicas,
mecanicas, etc.

Para la fabricacion de andamios, se deben
considerar varios aspectos que son fundamentales
[7,10]: (1) estos deben poseer geometrias que
permitan direccionar la regeneracion tisular o la
generacién de nuevo tejido a la par de que ocurre la
formacion de ese nuevo tejido, asi como de los
sistemas de vascularizacion y aquellos que permiten
el intercambio de fluidos y nutrientes bioldgicos;
también para el descarte de los desechos que se
generen; y es por ello que deben ser estructuras
porosas y que exista interconexion entre ellos. (2)
los andamios, tienen también que proporcionar
temporalmente  unas propiedades = mecanicas
adecuadas a las funciones para las cuales fue
diseflado y fabricado; esto recae en el hecho de
poder seleccionar los biomateriales adecuados para
poder garantizar estas propiedades. (3) La
degradacion es un aspecto fundamental, pues lo que
se espera es que a medida que el nuevo tejido se va
formando, el andamio vaya permitiendo su fijacion
en esa estructura 3D y que los productos de
degradacion que vayan generando no presenten
caracter toxico, sino que siga permitiendo a la
estructura que sea biocompatible en el tiempo. Es
por ello que generalmente los andamios son
fabricados a partir de polimeros sintéticos que
presenten biocompatibilidad y biodegradabilidad, se
pueden usar también biopolimeros (como por
ejemplo alginato, quitosano, coldgeno, etc.) [13,14],
inclusive proteinas [15], asi como también hacer
materiales compuestos [16] (usando materiales
inorganicos como las biocerdmicas como lo son la
hidroxiapatita, fosfato de calcio, etc.). Y finalmente
otro aspecto a tomar en consideracion son las
caracteristicas superficiales que deben presentar
esos andamios, lo cual evidentemente estd asociado
a los procesos de biocompatibilidad, y a las posibles
modificaciones superficiales que se puedan hacer a
estos andamios (como por ejemplo la insercion
quimica de péptidos como RGDS, RGDV, PDSGR,

©2017 Universidad Simén Bolivar 121
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VTXG, etc. [10, 17,18]) o a tratamientos fisicos tipo
plasma [19] entre otros.

Este articulo de revision esta enfocado en presentar
informacion general sobre los procedimientos o
métodos de fabricacion de andamios usados en
ingenieria de tejidos, y cuales son las perspectivas
futuras en esta interesante y multidisciplinaria érea.
El articulo va acompafiado de algunos resultados
experimentales que son producto de la investigacion
de los autores.

Desde las ultimas 3 décadas, muchos grupos de
investigacion [1-3, 7, 10-14, 20, 21] han venido
desarrollando técnicas novedosas para dar forma a
biomateriales (bien sean de naturaleza polimérica,
cerdmica, metélica o material compuesto) en
estructuras 3D complejas que exhiban unas
propiedades  esperadas  para  determinadas
aplicaciones en la ingenieria de tejidos 0 medicina
regenerativa. Y han sido los materiales poliméricos
los que han venido aportando més avances en este
particular, dada su versatilidad quimica [22],
propiedades reoldgicas [23], mecanicas o elastico-
plasticas [24], y de posibilidad de afiadir aditivos
quimicos [25] o inclusive farmacos [26] o
biomoléculas [27]. También estd la formulacién de
materiales compuestos [28], que son necesarios para
garantizar un mejor desempefio fisico-quimico,
mecanico, farmacol6gico y quirlrgico de estos
andamios. Teniendo siempre como clave que seran
aspectos relacionados con el disefio [29], seleccién
de material, biocompatibilidad, biodegradabilidad y
métodos de fabricacién, lo que le dard a los
pacientes y a los médicos la seguridad que
posteriormente le conferira el éxito a los mismos.

Para estas consideraciones de disefio y de
propiedades finales de los andamios se deben tener
en cuenta la relacion estructura quimica-propiedades
de estos materiales poliméricos (sean de origen
natural o sintético, mezclas de ambos, o de
materiales compuestos). Por ejemplo es bien sabido
que materiales poliméricos que exhiben una alta
cristalinidad muestran un incremento en sus
propiedades mecanicas, pero son mas dificilmente
degradables [30]. Técnicas de procesamiento que
puedan, por ejemplo, inducir degradacién termo-
oxidativa, induzcan mejoras en la capacidad
degradativa de estas estructuras, pero a expensas de
reducir su resistencia, y el tiempo de vida del
andamio [31]. Otra atencion de suma importancia
que se debe tener, es que la inclusién de ciertas

biomoléculas en estos andamios, bien sea por alguna
modificacion que haya sido implementada en su
superficie, o colocada en su formulacion, algun
factor de sefalizacion celular, farmaco, aditivo, etc,
no pueden ser inactivadas durante el proceso de
fabricacion de estos andamios [17, 26,27], por lo
gue a veces no es tan sencillo decidir cual es la
tecnologia o metodologia a escoger para su
obtenciéon.  Es alli también, donde el carécter
multidisciplinario de la ingenieria de tejidos se
perfila, pues es para estos casos donde la discusion
entre investigadores de diferentes areas (biologia,
fisica, quimica, ingenieria, medicina, farmacologia,
etc.) se hace realmente necesaria para poder
garantizar su fabricacion y buen desempefio [32].

Entonces, las técnicas de fabricacidn para ingenieria
de tejidos dependen en muchos casos del polimero
en cuestion, de sus caracteristicas superficiales y de
la funcion potencial que debe tener el andamio
[13,14,17]. La mayoria de las técnicas envuelven
tratamientos térmicos y de presion, asi como el uso
de solventes (organicos) que deben ser debidamente
eliminados [33]. Los costos también deben ser
considerados. Muchas de las propuestas actuales
consideran que durante el proceso de fabricacion de
los andamios sea posible la incorporacion de lineas
celulares, lo cual a nuestro modo de ver esta todavia
en etapa de discusion y de validacién, dado que
justamente estas técnicas de manufactura que
involucran aplicacién de calor, o de presion, o del
uso de solventes o reactivos quimicos, siempre son
unas limitantes al momento de pensar en que deben
estar presentes células al mismo momento en que
estos andamios con fabricados.

Mientras tanto, cada técnica presenta sus ventajas y
desventajas, pero cada una de ellas debe ser
considerada como la técnica mas apropiada para
reunir todos los requerimientos que son necesarios
para la recuperacion de un tejido en particular. A
continuacion se presentan los aspectos mas
importantes de las técnicas mas usadas y reportadas,
que dieron sus primeros aportes en la generacion de
estos andamios, asi como las que actualmente se
estan usando y aun en etapa de desarrollo, dado que
cada dia aparecen nuevas y mas novedosas opciones
para fabricar soportes para esta interesante area
como lo es la ingenieria de tejidos.

1.1 Hiladoy tejido de fibras
El tejido de fibras es una de las técnicas, junto con
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la de lixiviacion de particulas y evaporacion de
solventes, que se usé inicialmente para la obtencion
de membranas y andamios tridimensionales,
teniendo mucho alcance dada la sencillez de las
mismas y sus bajos costos. Matrices 3D porosas
pueden ser construidas por la unién de fibras de
polimeros, generando una especie de nodos en los
puntos de union entre las fibras, bien sea por la
utilizacion de un polimero secundario, 0 usando una
fusion controlada entre estos, aplicando algin tipo
de sellado térmico. Por ejemplo, fibras de PGA se
han unido mediante la incorporacion en la solucién
de poli(L-Lactico) PLLA, luego estos son enfriados
y se da la posterior eliminacion del PLLA usando un
solvente que es selectivo sdlo a este polimero [34].

En el caso de un poliéster-eter biodegradable como
la Poly(p-dioxanona) (PPDX) la cual ha sido muy
usada para la fabricacion de suturas [35] también se
empleo esta técnica para el desarrollo de estructuras

Gota
Milimétrica

7 Superficie

La micropipeta toca la
linea de contacto

Figura 1. Proceso de hilado desde el fundido.

3D mediante el proceso de hilado y luego fusion
controlada [36]. En este caso primeramente se
forman los filamentos a través de un proceso de
hilacién desde el fundido (como lo muestra la figura
1).

Luego estos filamentos son  recolectados
cuidadosamente y embebidos dentro de un molde
(en este caso se usé una capsula de aluminio), la
cual es sellada y sometida a un proceso de fusion
controlado para no permitir la fusion total y
desorientacion de las fibras, sino solamente generar
una fusién superficial (considerando la temperatura
de fusién onset del polimero) que permita generar la
union interfacial entre fibras o sinterizacion [36],
como se muestra en la figura 2.

s

La micropipeta se
mueve hacia la
linea de contacto

Al retivar la
micropipeta se
produce la

nanofibra

_

Nanofibra

Figura 2. Microfotografia MEB de un sistema de hilado y tejido de fibras (por confinamiento) de polimero. Se observa
una matriz 3D porosa, construida por la sinterizacion por fusion de las fibras.
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Sin embargo, a pesar de la simplicidad de esta
técnica, las dificultades que presenta mayormente es
el control de la porosidad, el control de los
diametros de las fibras, la desorientacion de las
fibras y colapso cuando se usaba el proceso térmico
sin un buen control para la union entre los
filamentos.

1.2 Solvent casting y lixiviacion de particulas

Casi de manera simultanea, y como una
consecuencia de las desventajas que presentaba la
técnica anterior para controlar tamafio de poros y
didmetro de fibras, surge como una alternativa la
técnica de formacion de membranas por solvent
casting y lixiviacién de particulas. En este caso el
tema del control del tamafio de poros, en muchos
casos pudo ser controlado. Es por ello que en este
caso, con una buena seleccion de la sal a usar, se
conseguia controlar el tamafio de poros, a altas
concentraciones de sal, sin perder su estabilidad
fisica se podia proporcionar una interconectividad
de poros, se generaba una buena relacion superficie-
area-volumen, asi como el nivel de cristalinidad. La
técnica entonces consiste en realizar un proceso de
separacién de fases, donde se usa una solucion
polimérica, y debe tener un buen solvente y que sea
deseablemente volatil, donde se coloca un
compuesto porégeno (como una sal u otro polimero,
preferiblemente soluble en agua) el cual es
mezclado, y se deja secar hasta formar una
estructura tridimensional, que una vez formada, es
sometida a la accién de un buen solvente para el
compuesto pordgeno pero mal solvente para la
matriz polimérica, la cual finalmente va a formar la
estructura o red 3D [1, 37]. Esta estructura luego
debe ser debidamente lavada para garantizar la
eliminacion total del porégeno y de posibles restos
de solventes. En la siguiente figura 3, se presenta un
diagrama esquematico de como se puede conseguir
este proceso de formacion de andamios.

En la figura 4 a continuacion, se muestra la
obtencién de andamios 3D usando los poliésteres
policaprolactona (PCL) y mezcla PCL/PPDX
(figuras 4A y 4B respectivamente) con la inclusion
de sal (NaCl) previamente tamizada. Alli mismo se
muestra en las figuras 4C y 4D como esa estructura
3D porosa es cubierta por una monocapa celular
luego de la deposicion de células condriocitos [38].

Disclucién
SBolvente

% Gelacion

=1
—
— =

!
b

Se forma una estructura
nano fibrosa

Figura 3. Proceso esquematico para la preparacion de
andamios usando la técnica de lixiviado.

Figura 4. Observacion por MEB, de un andamio usando
poliésteres biodegradables, a través de la técnica de
lixiviacion (agente porégeno usado: NaCl).

En otro trabajo, se muestra el uso de un agente
pordgeno (carbonato de calcio) para fabricar la
estructura tridimensional, que corresponde a un
material compuesto. En este caso, se uso Poli&cido
Lactico (PLA) como matriz, un PLA modificado
con anhidrido maléico como agente
compatibilizante y la fase dispersa fue la zeina (una
proteina vegetal extraida del maiz), y el carbonato
de calcio en forma de polvo. En la figura 5, entonces
se aprecia como este agente logra formar la red 3D
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de este material compuesto [39].

Figura 5. Microfotografia de un andamio poroso de un
poliéster /zeina donde se usé como agente porégeno
CaCOs.

1.3 Espumado con gas

Una preocupacion importante con las estrategias
clasicas de fabricacion de andamios como la
evaporacion de solventes y lixiviacion de particulas,
son los posibles restos de esos solventes los cuales
conducen a una respuesta inflamatoria en el tejido
después de la implantacion. Un método que evita
cualquier tipo de disolventes organicos es el método
de fabricacion de andamios usando un gas como
agente de expansién [40]. La metodologia es crear
discos de polimero comprimidos (por ejemplo
poliésteres) que son ligeramente calentados (al
menos por encima de su temperatura de transicién
vitrea, en aquellos casos donde pueda ser necesario)
y luego con COyg.s) a alta presion. A medida que se
reduce la presion, la nucleacién y formacién de
poros se generan en la matriz de polimero en
funcion de la cantidad de gas inyectado y en la
reduccién de la tasa de presién. El tamafio medio de
poros varia desde 100 hasta 500 um. Sin embargo,
un inconveniente de este método sigue siendo que la
morfologia de poros formada corresponde a poros
fundamentalmente cerrados, lo cual es una limitante,
pues se sabe que los andamios para ingenieria de
tejidos deben garantizar interconectividad entre
poros para responder a una posterior vascularizacion
y difusion celular. Una solucion de este problema,
sin necesidad del uso de solventes, ha sido la
incorporacién de sales y su lixiviacion y crear de
esta manera una red de poros abiertos en los
andamios producidos por espumado con gas [41].

1.4 Moldeo desde el fundido

Un método alternativo para la produccion de
andamios tridimensionales, es a través de un
proceso de inyeccién en un molde desde el fundido.
Esta técnica requiere de mezclar las particulas de un
polimero y de un pordgeno que se combinan y son
inyectadas en un molde en un proceso donde la
temperatura debe estar por encima de la temperatura
de transicién vitrea del polimero (para polimeros
amorfos) o de la temperatura de fusion (para los
polimeros  semicristalinos). Después de la
reorganizacion del polimero, el material compuesto
es extraido del molde, enfriado, y se sumergen en un
liquido apropiado para lixiviar el pordgeno. La
estructura porosa resultante tiene la forma exterior
exactamente igual que la del molde. Un ejemplo
muy Gtil en este caso es mezclar poliésteres con
microparticulas de gelatina para formar el
compuesto, y luego lixiviar de esta manera la
gelatina en agua destilada o desionizada [42].

1.5 Extrusion

Mientras que la extrusiébn es un método de
procesamiento bien documentado para polimeros
industriales y diversas aplicaciones, este método es
relativamente nuevo para la fabricacién de andamios
biocompatibles y porosos. Uno de los primeros
trabajos reportados usando esta técnica aplicada a la
ingenieria de tejidos, fue el trabajo de Widmer y
colaboradores en 1998 [43], quienes utilizaron un
copolimero poliacido(Lactico-Glicélico) PLGA y
PLLA para formar andamios tubulares para la
regeneracién del nervio periférico. En este trabajo,
se fabricaron inicialmente membranas de estos
polimeros utilizando la técnica de “solvent casting”,
donde en una solucion de los mismos se dispersaron
particulas de cloruro de sodio como agente
generador de poros. Las membranas se cortaron en
un tamario apropiado se cortaron y fueron cargadas
en la extrusora. En la extrusora se aplica calor y
presion al material compuesto (polimero/NaCl) y lo
fuerza a pasar través de una boquilla (para dar la
forma deseada de cilindro tubular) y lo empuja
hacia fuera de la boquilla para formar estos
conductos cilindricos. Después los conductos se
enfrian, y se sumergen en agua para lixiviar la sal y
se secan a vacio.
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1.6 Electrospinning o electro-hilado

Esta técnica fue patentada por Formhals en 1934
[44], en donde un arreglo experimental era descrito
para la produccion de fibras poliméricas empleando
fuerza electrostatica. Cuando se producen fibras
bajo este método, el proceso se denomina electro-
hilado, mejor conocido como electrospinning [45-
47]. En otras palabras, el electrospinning es una
técnica que permite la creacion de micro vy
nanofibras a través de un chorro de solucion
polimérica eléctricamente cargada o de polimero en
estado fundido. Las fibras obtenidas a través del
electrospinning se denominan fibras electrospun
[47].

Los andamios producidos por electrospinning son
herramientas muy atractivas para la ingenieria de
tejidos, dado que estos imitan fisicamente
(biomimetizan) a una matriz extracelular natural, y
es por ello que estos andamios actian como buenos
soportes para la adhesion y desarrollo celular [11].

El equipo de electrospinning en su forma mas
basica, consiste en una pipeta o reservorio para
contener una solucién polimérica (cuya punta debe
ser un capilar metalico muy delgado a través del

1T,

=

Fuente de poder (KV)

cual descendera el polimero), dos electrodos
(formando una configuracion punta-placa), y una
fuente de voltaje de corriente continua (DC) en el
rango de los kilovoltios (kV) [46]. Debido al alto
voltaje aplicado, una gota polimérica es halada
desde la punta de la pipeta formando cientos de
fibras; cada fibra se carga eléctricamente, y dichas
cargas generan dobleces o curvas de manera que las
fibras poliméricas serpentean hasta que son
depositadas en el colector, todo esto generado por la
diferencia de potencial que esto induce. Durante ese
viaje, el didmetro de cada fibra se reduce, y el
solvente es volatilizado durante el viaje, por lo que
se garantiza su eliminacion. Finalmente, estas fibras
son colectadas, al azar, quedando sinterizadas por
algin posible resto de solvente, en la superficie
metalica dispuesta para ello, y que ha sido conectada
a tierra (voltaje cero) [1, 45-47], generando una
especie de malla. Seguidamente, se presenta un
esquema sencillo del montaje experimental o
requerimientos del proceso de electrospinning,
figuras 6-8 [46].

Parametros de soluciéon

©OG

Parametros de aguja

QO®

& Distancia punta colector ->

Figura 6. Disefio basico de un equipo de electrospinning (vertical) y variables de proceso.
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Bomba para el control de
caudal de inyeccién de la solucion
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Figura 7. Disefio basico de un aparato de electrospinning (horizontal) y partes del equipo.

Solucion externa

Capilar
Capa externa Co-axial

de lafibra

Capainterna
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(a tierra)

b Cono co-axial

“jet” de fibras I

Co-axiales

Solucion interna

re

Fuente de alto voltaje ]

Colector I

Figura 8. Disefio basico de un aparato de electrospinning con sistema co-axial.

El resultado del proceso es una red tridimensional
de fibras dispuestas al azar sobre la superficie del
colector, porosas, e interconectadas entre si; para
ello, durante el recorrido desde la punta del capilar
hacia el colector realizado por la fibra en formacion,
debe ocurrir la evaporacion del solvente empleado
para generar la solucion polimérica requerida.

Existen importantes caracteristicas dentro del

proceso de electrospinning [45]:

« Se debe disponer de un solvente adecuado para
disolver el polimero a emplear.

e La presion de vapor del solvente debe ser la
adecuada para que su evaporacion sea lo
suficientemente rapida para que la fibra mantenga
su integridad cuando alcance el colector, pero no

tan rapida como para permitir que la fibra se

endurezca antes de que alcance el

rango

nanométrico.

La viscosidad y tension superficial del solvente
no debe ser tan alta para prevenir que el chorro
formado no sea tan pequefio y permitir el
drenaje libre de la solucion polimérica desde el
capilar.

La fuente de poder deber ser adecuada para
superar la viscosidad y tension superficial de la
solucion para formar y sostener el chorro desde
el capilar.

La distancia entre el capilar y el colector puesto
a tierra, debe ser suficientemente amplia como
para que el solvente se evapore a tiempo y las
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fibras se formen; ademas, de que no se creen
chispas entre los electrodos.

La técnica de electrospinning permite obtener fibras
de distintas morfologias, mediante la variacion de
los parametros de proceso, modificando los
elementos o configuracion de ellos. Seguidamente
se muestran fibras electrospun de diversos tipos de
morfologias, como se muestra en la figura 9 [46].

Las tablas 1 y 2, presentan los parametros en
consideracion en el proceso de electrospinning,
cuyas modificaciones permiten obtener fibras de

25kV. X1,000 10pm 0027 12KV-13

25kV X1,000 10pm 0076 25/JUN/12

distintas morfologias como las expuestas en la
figura 9. Ademas de la morfologia, algunos de estos
parametros se relacionan con los defectos presentes
en las fibras (gotas), e influyen directamente en el
didmetro de las mismas [48].

En la figura 10, se muestra el disefio y el equipo de
electrospinning construido en la divisién de
tecnologias  tridimensionales del Centro de
Tecnologia e Informacdo Renato Archer (CTI) en
Brasil, el cual fue construido por los autores, y que
tiene una disposicion horizontal.

' . ’/_,
/ \ VA

25kV  X10,000 1pm 0078 25/JUN/12

Figura 9. Tipos de fibras electrospun. (a) aplastadas o tipo cintas; (b) microfibras porosas; (c) nanofibras; d) fibras y
membrana tipo velo; (e) mezcla de micro y nano fibras, y fibras ramificadas; (f) disefio de lo que seria una fibra coaxial.

Tabla 1. Variables del proceso de electrospinning [46,47].

Propiedades del polimero

Propiedades de la solucion

Caracteristicas del montaje

Peso molecular

Distribucion del peso molecular
Temperatura de transicion vitrea

Viscosidad
Viscoelasticidad

Concentracién

Propiedades del sustrato
Caudal de alimentacion

Magnitud del voltaje aplicado

(Tg)
Geometria y arreglo de los
Solubilidad Tension superficial electrodos. Distancia punta-
colector.
Conductividad eléctrica Presion de vapor del solvente
Humedad relativa
©2017 Universidad Simon Bolivar 128 Rev. LatinAm. Metal. Mat. 2017; 37 (2): 120-146



Rev. LatmAm, Metal, Mat,

Articulo Invitado

www.rimm.org

Tabla 2. Efecto de los pardmetros de operacion en el tipo de fibras y mallas obtenidas.

Observaciones

Fibras discontinuas
interrumpidas en su extension
por la formacion de gotas

Discontinuidad generalizada de
las fibras con diametros no
consistentes en toda su
extension

Fibras discontinuas y de
didmetros inconsistentes en su
extension

Disminucion de
empaguetamiento de fibras o
entramado originando poros

mas amplios

X500 50pm 0000 Muestra A

Fibras discontinuas y diametros
inconsistentes en su extension

15kV X100  100pm 0012 5KV

Parametro Variacion
Disminucién
Concentracion de la
Solucion
Aumento
Disminucién
Distancia punta-
colector
Aumento
Disminucién
Voltaje
Aumento

Discontinuidad de las fibras,
posible disminucion del
entramado, y fibras con

didmetros menores

15KV X20,000 1pm 0010 125KV

A continuacion se muestran en las figuras 11 y 12,
los andamios obtenidos mediante electrospinning a
partir de dos poliésteres biodegradables, la Poli(e-
caprolactona) (figura 11) [49], y el Poliécido lactico
(figura 12) [47] wusando los equipos de
electrospinning de la USB (con disposicion vertical)
y del CTI (con disposicion horizontal)
respectivamente.

1.7 Prototipado rapido de formas libres sélidas

Es la técnica més avanzada para la fabricacion de
andamios, también conocida como sélido de libre

forma (solid free form), permite la obtencion de un
objeto tridimensional previamente modelado con un
programa de disefio afiadido por computadora
(CAD), que luego es expresado como una serie de
secciones transversales usando un método de
fabricacion por capas (capa por capa) que es
controlado por computadora [50].
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Figura 11. Microfotografias MEB de mallas obtenidas a partir de una solucion de PCL/cloroformo (30 % p/v), d = 25 cm,
V = 15 kV. Se observan didmetros uniformes de fibras, diametro @ = 3-5 pum, estructura de poros interconectados, con
tamafio de poros = 30-50 um, y buena sinterizacion.
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Figura 12. Microfotografias MEB de mallas obtenidas a partir de una solucién de PLA/cloroformo (12,5 % p/v), d = 13
cm, V =11 kV. (a) malla obtenida; (b) MEB de la disposicidon de las fibras y poros; (c) superficie porosa de las fibras; (d)
espesor de la malla 3D vy sinterizacion de la fibras; () mezcla de micro y nano fibras; y (f) detalle de las nano fibras

formadas.

Entre las tecnologias de prototipado rapido (PR)
estan [51]: modelado por deposicion de material
fundido (FDM, en inglés), sinterizacion selectiva
por laser (SLS, en inglés), estereolitografia (SLA,
en inglés), impresion por bioextrusion 3D (3D-P),
fabricacion por corte y laminado (LOM, en inglés),
fotopolimerizacion por luz UV (SGC, en ingles).
Estas técnicas permiten fabricar andamios con
arquitectura altamente reproducible y variable en
cuanto a composicion, permiten controlar tamafo,
forma, geometria e interconectividad de la matriz
produciendo estructuras biomiméticas.
Adicionalmente puede integrarse a la técnica de
adquisicion de imagenes (tomografias
computarizadas, TC) permitiendo que el injerto se
ajuste al tamafio, forma, etc. de algin paciente en
particular.

Sin embargo, hay limitaciones respecto a la variedad
de polimeros que pueden usarse [52]. Cada una de
las tecnologias mencionadas difiere en el estado y
cantidad de material empleado, traslucidez, calidad
superficial, precision, costos, propiedades de
resistencia mecanica, procesos de postcurado, entre

otros. En la tabla 3 se mostrara un resumen de las
principales diferencias entre las principales
tecnologias nombradas en el prototipado rapido.

La mayoria de los estudios de investigacion actuales
llevados a cabos por los mas importantes centros de
desarrollo y uso de prototipado rapido [53, 54],
parecen indicar que la evaluacion de parte de estas
tecnologias en funcién de costo tiempo favorecen a
la bioextrusion y a la FDM con la mejor relacién
costo-beneficio. [55]. Adicionalmente a los precios
competitivos se destacan por las buenas propiedades
mecanicas manifestadas por estas estructuras, que
pueden ser generadas formas diversas y por ser de
facil colocacion [56].

Estos motivos conducen a que en esta revision, se
considere una explicacion mas detallada de las
técnicas de prototipado rapido: Bioextrusion y
FDM, vya que han sido las técnicas mas
implementadas en la biofabricacion de implantes
por parte de nuestros grupos de investigacién. Sin
embargo alguna breve resefia se considerara sobre
las otras técnicas.
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1.8 Sinterizacion selectiva por laser (SLS)

El sinterizado selectivo por laser (conocido en inglés
bajo el nombre de SLS: selective laser sintering),
permite imprimir objetos funcionales sin recurrir a
un aglutinante intermediario 0 a una eventual etapa
de ensamble [57]. Antes de la impresion, la
concepcidn del objeto es realizada a partir de un
software de CAD (por ejemplo: CATIA,
SolidWorks, ProEngineer) para que este sea enviado
a una impresora en formato numérico. Luego, la
impresion se realiza capa por capa, a partir de
polvos fusionados, gracias a la temperatura generada
por un laser CO,. Esta tecnologia hace posible la
fabricacion de objetos a partir de una amplia gama
de materiales — como metales (titanio, acero y
aleaciones) y los polimeros (generalmente
poliamidas y policarbonatos), respetando las altas
exigencias de las piezas funcionales, como la
resistencia mecanica y la resistencia quimica y a la
temperatura. Ademas, este procedimiento permite
obtener piezas con color y sin limites de forma
gracias a la ausencia de soportes, logrando al mismo
tiempo, un alto nivel de calidad del producto y una
gran estabilidad a lo largo del proceso de
fabricacion. En consecuencia, este proceso es
utilizado, no solamente en el area de disefio y en la
industria automoévil e aerondutica, donde tiene su
mayor interés y usuarios, sino también en la
ingenieria biomédica (donde las piezas impresas
deben ser biocompatibles).

1.9 Estereolitografia (SLA)

El concepto basico de la Estereolitografia es formar
estructuras 3D mediante la laminacién de capas
delgadas en dos dimensiones superpuestas para asi
formar objetos en 3D [58]. Por lo general consiste
en el curado o solidificacion de un polimero
fotosensible liquido por un rayo laser UV
proyectado sobre la superficie de un fotopolimero.
El laser suministra la energia que induce una
reaccion quimica, enlazando un gran nimero de
pequefias moléculas (mondmeros) formando asi un
polimero  altamente  reticulado  [59]. La
Estereolitografia es un método aditivo porque
construye objetos capa por capa, y COmo
consecuencia es también generalmente conocida
como técnicas de fabricacion por capas para generar
andamios 3D. En los Ultimos afios esta técnica ha
venido siendo popularizadas dado que se usa en la
construccion de retratos tridimensionales.

1.10 Fabricacion por corte y laminado (LOM)

Se basa en el uso de una hoja de papel encolada que
se posiciona automaticamente sobre una plataforma
y se prensa con un rodillo caliente quedando
adherida a la hoja precedente [60]. La técnica LOM
€S un proceso automatizado que genera una pieza
tridimensional basada en una representacion CAD
por laminacion secuencial de laminas transversales.
El sistema Optico consta de espejos que
proporcionan el haz laser sobre la superficie en
tratamiento a través de una lente focal que lo enfoca
con un tamafo aproximado de 25mm. EIl corte del
laser es controlado por una mesa de posicionamiento
XY. El proceso de fabricacion consta de tres partes:
(1) La generacion del fichero CAD-STL; (2)
Construccion: en la fase de construccidn, las capas
finas de adhesivo recubierto con material son
secuencialmente unidos el uno al otro siendo
previamente cortados por el rayo laser. El laser
incide sobre la superficie quemando el perimetro
indicado por el modelo CAD en cada seccion
transversal, una vez hecho esto todo lo que se
encuentra dentro de los limites se libera de la hoja.
La plataforma con la pila de capas desciende y una
nueva seccion de materiales avanza. Vuelve a
ascender la plataforma y el material calentado se
superpone para ir uniéndose la pieza repitiendo el
proceso; y (3) Finalmente se separa del material de
apoyo. El factor temperatura es critico y ha de
mantenerse constante a lo largo del proceso por lo
gue la maquinaria dispone de un circuito cerrado
gue asegura este condicionante

1.11 Fotopolimerizacién por luz UV (SGC)

La tecnologia Solid Ground Curing (SGC), data del
afio 1991, y se basa, al igual que la estereolitografia,
en la solidificacion de un fotopolimero o resina
fotosensible [61]. En la fotopolimerizacién, sin
embargo, se irradia con una lampara de UV de gran
potencia todos los puntos de la seccién
simultaneamente. La tecnologia SGC realiza un
curado de un fotopolimero capa a capa. En lugar de
usar un l&ser explorador para realizar el curado de
una capa dada, la capa completa se expone a una
fuente de luz UV a través de una mascara que se
coloca encima de la superficie de un polimero
liquido. El proceso de endurecimiento requiere de 2
a 3 segundos por capa. Primeramente se genera un
modelo CAD dividido por capas para lo cual se
puede utilizar un software. Para cada capa se genera
una mascara. Se distribuye una capa plana delgada
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de fotopolimero liquido sobre la superficie de
trabajo y se coloca la méscara encima, se expone
entonces a una fuente UV de alta energia. El liquido
expuesto a la fuente solidifica y el que gueda oculto
por la méascara queda en estado liquido. Acto
seguido se limpia el area de trabajo retirando el
liquido sobrante y se rellenan las areas abiertas de la
capa con cera caliente, la cual servird de sostén al

Tabla 3. Caracteristicas de las principales tecnologias de prototipado rapido PR [51].

enfriarse. Dentro de las consideraciones geométricas
de esta técnica se tiene que el tamafio maximo de las
piezas es de: 36 x 51 x 51cm, por lo que permite
crear piezas grandes y complejas (como estructuras
de proteinas, hélices de ADN, modelo de 6rganos,
etc.) [62].

A continuacion se presenta una tabla resumen sobre
las caracteristicas de estas técnicas de PR.

SLA SGC SLS LOM FDM Bioextrusion
. S S S . Deposicion de Deposicion de
Tecnologia Polimerizacion Polimerizacion  Sinterizacion ~ Laminado filamentos polimero fundido
Léaser Si No Si Si No No
ABS, ceras, Polimeros
Policarbonato Papel Nylons, PLA termoplasticos en
Materiales Fotopolimeros Fotopolimeros Poliamidas Poliésteres (deben estar en general.
Ceras poliamidas forma de Poliésteres
filamentos) biodegradables
Tamario de - 45-100 100-1000 200-1000
poros (um)
Resolucion 0,05 0,05 0,075 0,05 0,05 01
(mm)
Pr(‘:g'ms')"” +0,020 +0,020 +0,250 +0,020 +0,125 +0,050
Tamafio depende de
maximo de 50x50x60 36x51x51 30x40 lamina 30x30x30 25x30x40
piezas (cm) usada
Materiales
Material mas . economicos y mayor
P Materiales variedad, no necesita
econoémico y - )
d Alta econdémicos y de soportes ni de
L e mayor iy . ;
Alta precision, variedad. no | Precision,y | mayor variedad, no filamentos
. mejores S es mas necesita de previamente
Tecnologia : necesita de L A
e propiedades rapido que soportes, mas formados. No
madura, rapida y L soportes. No L .
. S mecanicas y no - los otros rapido que SLA. necesita de solventes.
Ventajas alta precision . necesita de . . ~
necesita de métodos, No necesita de Grandes tamafos de
solventes. - >
soporte - materiales solventes. Alto poros. Alto radio
Alto radio - . e
. baratos radio superficie/ superficie/
superficie/ .
Volumen. Volumen. Permite la
Volumen. . L
inclusion de
pordgenos.
Equipo de alta Piezas pu_eder_l
I tener apariencia
Modelos complejidad y . .
. Las piezas granulada. Piezas pueden tener
traslucidos, grande que - Puede -
- . tienen un . Depende de que el | alguna deformacion,
quebradizos, necesita de ocurrir .
. 8 aspecto material este en altos % de
necesita de mucho espacio, laminad deforma- f de fil o
Desventajas | soportes. Pueden | Y estecnologia _\aminado, cion de las orma '.5, lamento contraccion.
| tiene una baja - con didmetros Altas temperaturas
tener restos de cara. Pueden - laminas e
. tolerancia especificos. de proceso
mondémero. tener restos de
. Altas temperaturas
mondémero.
de proceso
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1.12 Bioextrusion

La bioextrusion es una técnica de prototipaje rapido
basada también en la técnica cléasica de extrusion de
polimeros [63], donde los andamios porosos, se
hacen por capas de microfilamentos que son
direccionalmente extruidos y alineados [64], como
se muestra en la figura 13. Mientras que en la figura
14, se observan estructuras 3D obtenidas mediante
la técnica de bioextrusion, donde los didmetros
promedios de fibras son de 200-250 um, asi como
los tamafios de poros.

En la figura 13 se muestra un esquema del equipo de
deposicion de fibras 3D. Dicho sistema procesa
materiales variados con altas presiones y
temperaturas, que van desde polimeros sintéticos y
naturales, hasta biocompuestos, materiales de alta,
media y baja viscosidad. Uno de los retos que tienen
hoy dia muchas investigaciones es tratar de llevar de
manera directa ciertas lineas celulares durante el
proceso de fabricacion de este tipo de andamios 3D
mediante bioextrusion.

Ademas, actualmente estos equipos pueden poseer
un sistema de esterilizacién incorporado; que

permite la fabricacion de andamios con diferentes
configuraciones (basados en algun tipo de software),
lo que conlleva a que se puedan tener diferentes
geometrias de poros y diferentes porosidades y
formas de interconectividad entre esos poros. Posee
una plataforma y un sistema de deposicién movil en
los planos X, y, z ; lo que permite justamente
construir las estructuras 3D con un cierto nimero de
capas (figura 14). Como se muestra en la siguiente
figura, las estructuras obtenidas pueden llegar a ser
del orden de ~100-200 pum.

A continuacién, en la figura 15, se muestra que no
solo se puede usar el sistema de bioextrusion para
obtener andamios construidos con homopolimeros,
sino que también se pueden usar polimezclas. En
este caso se muestra una PLA/PCL (en diferentes
rangos de composicion p/p), se aprecia que a pesar
de las diferencias en el punto de fusion de los
polimeros que conforman esta mezcla, se pueden
obtener estructuras interesantes y con buena
estabilidad dimensional [65].
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Figura 13. Esquema de un equipo de bioextrusion para deposicion de fibras 3D [63].
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Figura 14. Esquema del desarrollo de estructuras 3D usando una bioexttrusora. Fotografia de la maquina durante el
proceso de fabricacion de un andamio de PCL. Detalle visto por MEB.

-

Figura 15. Micrografias MEB de andamios 3D obtenidas mediante bioextrusion, usando los homopolimeros PCL y PLA 'y

polimezclas PLA/PCL 90:10 y 80/20 respectivamente.

1.13 Deposicion de material fundido (FDM)

El modelado por deposicion de material fundido
(FDM, por sus siglas en inglés Fused Deposition
Modeling) esta basado en la deposicion sobre una
plataforma de capas de material fundido proveniente
del calentamiento y ablandamiento de filamentos de
polimeros para la fabricacion del modelo [66]. Al
mismo tiempo otros filamentos blandos forman

apoyo para las superficies libremente suspendidas
del modelo, para poder ser construidas. El polimero
mas empleado en el filamento para el modelo es el
ABS (acrilonitrilo butadieno estireno). La maquina
de FDM posee una plataforma recubierta con una
espuma densa y flexible que se mueve en sentido
vertical (eje z) y un cabezal equipado con dos
boquillas extrusoras del filamento calentado: una
para la alimentacion de las capas del modelo

©2017 Universidad Simén Bolivar 135

Rev. LatinAm. Metal. Mat. 2017; 37 (2): 120-146



Rev. LatmAm, Metal, Mat,

Articulo Invitado

www.rlmm.org

disefiado y otra para la construccion de los soportes.
Los filamentos se almacenan en la maquina, la cual
es calentada al vacio. Debe evitarse la humedad del
material dentro de la boquilla extrusora, de lo
contrario se formardn ampollas que impediran la
continuidad de deposicion del material fundido. Las
boquillas de extrusién son alimentadas a través de
dos guias giratorias conectadas a un motor que van
transportando los filamentos almacenados en un
rollo. El software utilizado por el equipo FDM es
una combinacién de CAD/CAM, no integrado a la
maquina, ésta Ultima se conecta al computador con
el sistema CAM (siglas en inglés de manufactura
asistida por computador), que se encarga del
monitoreo de los comandos de construccion. Para
cada capa se generan comandos por los cuales la
boquilla va depositando el material fundido. Al
finalizar cada capa el cabezal desciende y se lleva a
cabo la deposicion de mas material en una nueva
capa. La operacién se repite hasta que el modelo
haya culminado. Ademas del ABS, resinas
termoplésticas adecuadas a este proceso son también
usadas, lo cual incluyen poliésteres (como el PLA

Gltimamente  muy  empleado), polipropileno,
elastomeros, [67]. La escasa o nula cantidad de
material perdido durante y después del proceso
implica una limpieza reducida del equipo. La figura
16, muestra un esquema del equipo FDM para
prototipado rapido.

Las siguientes figuras 17, 18 y 19, muestran detalles
de las geometrias que se pueden disefiar a través de
un software de computador (como el Rhinoceros
[68] que es un software libre usado por el CTI) y
como estas geometrias pueden ser totalmente
alcanzadas a través de un equipo de PR tipo FDM
copiando fielmente la disposicion en diferentes
angulos de los filamentos de cada capa de la
estructura tridimensional. Posteriormente como esta
disposicion y buena sinterizacion entre filamentos e
interconectividad entre los poros creados puede ser
verificada usando la técnica de microscopia
electronica de barrido (como lo resume la figura 19).
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Soporte |
Extrudado

 Filamento de
Soporte

Calentadores

Tt

Base de
'Poliuretano

Figura 16. Esquema de una maquina FDM de prototipado répido.
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Figura 17. Disefio de andamios, usando el software Rhinoceros ® program; considerando la orientacion de la deposicion
de las fibras capa por capa. Vista superior del disefio. Orientacion entre fibras: a) 36 °, b) 40 °, ¢) 56 ° d) 120 °.

Figura 18. Fotografia de los andamios construidos mediante FDM, siguiendo las indicaciones pautadas por el software
Rhinoceros ® program; considerando la orientacion de la deposicion de las fibras y numero de capas (como se mostré en
la figura 17 anterior).
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Parametros

0.7mm
136°/36°/

10 layers

0.7mm
140°/40°/

9 layers

0.7mm
/56°/56°/

6 layers

0.7mm
1120°/120°/

6 layers

0.7-0.5-1mm
/90°/

9 layers

Rhinoceros®

Observacion por MEB

Figura 19. Relacion entre el disefio del andamio usando el software Rhinoceros ® program, y la observacion por MEB de
la disposicion real de las fibras. Se aprecia que la maquina FDM consigue copiar bien el sentido de deposicion de las fibras

de acuerdo al patrdn de fibras disefiado.

1.14 Sistemas hibridos o de doble escala

Una de las grandes limitaciones que presentan los
andamios construidos a través de bioextrusion o
FDM es que generalmente se producen poros con
tamafios de poros muy grandes, los cuales podrian
ser para algunos sistemas celulares muy poco
ventajosos para garantizar un adecuado proceso de

adhesion y proliferacion celular. A diferencia que el
electrospinning, como vya fue anteriormente
expuesto, que logra biomimetizar bastante bien la
matriz extracelular. La desventaja entonces de los
sistemas bioextruidos o por FDM, unido con la
ventaja de las estructuras obtenidas por el
electrospinning pueden ser de alto interés para de
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ese mondo proponer la construccion de un sistema
hibrido, que vendria a ser realmente un sistema de
doble escala [69].

Es asi, como una de las estructuras tipo andamio
donde se pueden combinar técnicas, es la
construccion de los denominados sistemas hibridos
(desde el punto de vista de varias técnicas usadas) o
de doble escala (desde el punto de vista de los
diferentes didmetros que se pueden alcanzar en los
filamentos que conforman estas estructuras 3D). En
este caso se pueden usar las técnicas de
bioextrusion, o de FDM vy electrospinning. Esto no
solo permite la combinacién de técnicas, sino
también la combinacion de materiales que pueden
ser usados para la fabricacion de estos novedosos
sistemas.

En este caso, capa por capa se obtiene mediante las
técnicas de FDM o Bioextrusion y con un patrén
predefinido, un filamento de una masa fundida de
polimero y el andamio 3D se va construyendo
colocando capas una encima de la otra. De esta
forma, la arquitectura 3D final esta determinada, y

los filamentos que la constituyen son generalmente
gruesos y con grandes tamarios de poros.

Luego de esto se puede incorporar la deposicion de
filamentos que estardn a micro y nanoescala
utilizando electrospinning. Entonces, bien sea en la
parte superior del andamio ya formado por
bioextrusion o FDM, por ambas caras, o entre las
capas que lo conforman, se puede aplicar la técnica
de electrospinning, dejando asi entre los poros una
malla fina y que biomimetiza una matriz
extracelular. La idea se muestra claramente en la
figura 20, donde se presenta un esquema del proceso
de dos pasos para la fabricacién de andamios 3D de
doble escala: (a) en primer lugar, una estructura de
microfilamentos 3D de PLA fue construida capa por
capa mediante un proceso de bioextrusion; (b) en
segundo lugar, usando electrospinning se depositan
fibras ultrafinas de PLA y/o PCL. En las figuras 21
y 22, se muestran detalles, usando microscopia
electronica de barrido, de este tipo de sistema
combinado o hibrido.

'
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Figura 20. Disefio propuesto de como se pueden combinar las tecnologias (0 materiales). Imagen (a) de impresion 3D
(bioextrusion o FDM), con (b) la técnica de electrospinning; para construir (c) un sistema hibrido.
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Figura 21. Micrografias SEM del andamio hibrido y a doble escala. (a) andamio 3D de PCL
obtenido por bioextrusion, donde se muestran los macro poros. (b) imagen del sistema combinado después de la
deposicion de micro y nano fibras de PLA usando electrospinning. Estos filamentos muestran una orientacién preferencial
y cubren los macros poros creados por bioextrusion, generando un mejor soporte para cultivo celular. ( ¢) detalle la buena
adhesién que tienen los filamentos depositados por electrospinning sobre los filamentos previamente creados.
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Figura 22. Microfotografia MEB de um sistema hibrido. La base construida por FDM usando PLA, y luego la deposicion
de fibras de PCL usando electrospinning. Se muestran (con las flechas) detalles de los diferentes niveles de didmetro que
se pueden alcanzar en estos sistemas combinando tecnologias y materiales.

los mismos en base a su composicion pueden

1.15 Otros tipos de andamios T - !
presentar una estructura de red tridimensional tipo

1.15.1 Hidrogeles andamio, es decir porosa y con interconectividad,
Si bien los hidrogeles no son materiales que se que los convierte en potenciales biomateriales para
preparen mediante el uso de alguna técnica de aplicaciones en ingenieria de tejidos [70].

manufactura como las mencionadas anteriormente, Los hidrogeles son materiales poliméricos
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reticulados naturales o sintéticos que al entrar en
contacto con el agua, se hinchan y se vuelven
blandos y elasticos [71, 72]. Una parte significativa
de ellos no se disuelve debido a las reticulaciones
(que pueden ser fisicas y/o quimicas), y debido a la
flexibilidad de las cadenas del polimero, es posible
gue las moléculas de disolvente ingresen en la
estructura tridimensional sin menoscabo de su
estabilidad dimensional [73].

El caracter hidréfilo de estos geles es debido a la
presencia de grupos hidréfilos dentro de la red
polimérica 3D tales como: alcoholes, é&cidos
carboxilicos, amidas y acidos sulfénicos, entre otros
[74], estos geles pueden absorber desde bajos
valores de agua (si son altamente reticulados y mas
rigidos, entre 10-20%) hasta > 1000 % de su peso
seco en agua. En base a su estructura quimica,
pueden tener la capacidad de cambiar su
comportamiento de hinchamiento, en respuesta a
estimulos externos, tales como cambios en el pH, la
fuerza ionica, temperatura [70, 75].

En el caso de los trabajos que dirigimos en nuestras
investigaciones, trabajamos preferencialmente en
sistemas denominados de red interpenetrada. Un
hidrogel de Red interpenetrada (IPN) corresponde a
una mezcla de dos o mas polimeros reticulados, que
pueden ser incompatibles, pero estan entrelazados

fisicamente, formando una estructura
tridimensional, y que puede tener como beneficio
las caracteristicas fisicas y quimicas de la matriz y
de la red interpenetrada que los conforma [71].

En el caso del trabajo desarrollado por J. Rojas y
Sabino [76], en la formulacién de hidrogeles en base
acrilamida y con red IPN de oligosacaridos de
quitosano y/o Polivinilalcohol, se lograron obtener
apositos flexibles los cuales podrian servir para los
procesos de regeneracion de piel que haya sufrido
quemaduras graves. En esta investigacion se verifico
la capacidad de absorber y liberar farmacos como
antibidticos, antinflamatorios, etc. En la siguiente
figura 23, se muestra uno de los apositos
(acrilamida/PVA) y su morfologia interna observada
mediante microscopia electrénica (MEB). En esa
misma figura se muestran también hidrogeles
obtenidos a partir de soluciones viscosas de
quitosano, el cual fue reticulado usando genipina
gue es un agente reticulante extraido naturalmente y
que posee caracter biocompatible.

o 10 1nl 12 1y oy ‘.“"‘NI-I‘.X

20kV X300 50pm

25kV X500 50um 0082 F3PVAF

i 4
0002 0.01-196

Figura 23. Superior: Fotografia de los andamios interpenetrados Acrilamida/PVA sintetizados en forma de ldminas
flexibles (ap6sitos), y su morfologia interna observada por MEB. Inferior: morfologia interna de hidrogeles de Quitosano

reticulados con genipina.
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1.15.2 Bioprinting

Bioprinting 3D es el proceso de creacion de
patrones o estructuras donde se colocan células en
un espacio cerrado usando algunas de las
tecnologias de impresién 3D, donde se espera que la
funcidn celular y su viabilidad se conservan dentro
de la construccién previamente impresa [77,78]. En
general, Bioprinting 3D utiliza el método de
adicionar capa por capa para crear estructuras de
tejido similar a las que se utilizan en campos de la
ingenieria de tejidos. La técnica Bioprinting cubre
una amplia gama de materiales. Actualmente,
muchas nuevas investigaciones afirman que el
Bioprinting se puede usar para imprimir tejidos y
6rganos para ayudar al suministro y la liberacién de
farmacos. Ademas, el Bioprinting 3D ha comenzado

Pre-procesamiento  Procesamiento

L 28GR0

Bio-imagem
CAD

Bio-impresion

Q

a ser incorporado como un método para la impresion
de andamios. Por ejemplo, segin estos reportes,
estos andamios se pueden utilizar para regenerar
articulaciones y ligamentos [79]. La primera patente
relacionada con esta tecnologia fue presentada en
los Estados Unidos en 2003, y luego de todo el
proceso de analisis fue concedida en el 2006, por lo
que la hace una de las técnicas mas novedosas en la
altima década [80].

Entonces, esta tecnologia de impresion, que puede
ser usada para la impresion de 6rganos artificiales
Bioprinting 3D [81], usa la analogia con la
tecnologia de prototipado rapido, y se puede dividir
en tres pasos mas importantes: pre-procesamiento,
procesamiento y post-procesamiento (ver figura 24).

Post-procesamiento

o

: é 2
Oy
N
L
Bioreactor
Bio-monitoreo

Fase clinica

Figura 24. Etapas principales en la tecnologia Bioprinting para impresion de 6rganos.

Etapa de Pre-procesamiento

La etapa de pre-procesamiento se puede definir
como el desarrollo del disefio asistido por
computador, es decir corresponde al "plano o
modelo" del tejido humano u 6rgano en 3D, basado
en el uso de modalidades de imagenes clinicas
(como Tomografias) y softwares especiales de
prototipado rapido [77,78]. Esto genera lo que se
conoce como Blueprint que no es mas que el archivo
STL que conforma la instruccion real para el
bioprinter robético y manda hasta ese equipo las
instrucciones de como imprimir o construir un tejido
3D. Esta es una etapa fundamental, ya que no es
posible la bio-impresion de oOrganos y tejidos
humanos sin el desarrollo de estos "planos o
modelos” basados en CAD, como lo muestra la

figura 25.

Es por eso, que la realizacion de la tecnologia de
prototipado répido es imposible sin las herramientas
computacionales, la informatica y el software
correspondiente. La adquisicion de imagenes
clinicas utilizando  modernas  técnicas  de
imagenologia, tomografias, resonancia magnética,
etc., y transforméndolas en disefio asistido por
computador (CAD) y archivos STL generados son
pasos realmente importantes y esenciales en el
proceso de Bioprinting. Los modelos matematicos
podrian también ser utilizado para la cinética de
prediccion de la siembra de células, el crecimiento
de tejido, la oxigenacion y la vascularizacion en las
construcciones de tejidos usando Bioprinting [82,
83].
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Figura 25. Del “plano o modelado” a las estructuras finales. Donde se plantea el uso de microparticulas (denominadas

spheroids) que son colocadas por capas.

Etapa de Procesamiento

El procesamiento o el Bioprinting robética (como
tal) asistido por computador incluyen la preparacion
de la "bioink™ tinta o esferoide que es una micro
estructura de tejido auto-ensamblado; el desarrollo
del "bio-paper" o hidrogel procesable 'y
biocompatible; y el uso de "bioprinter robético”
que no es mas que un dispensador robético de alta
precisién y controlado por un computador. Ya hay
varios bioprinters 3D disponibles en el mercado y
dispensador de robética. El centro de tecnologia CTI
en Campinas (Sao Paulo — Brazil) cuenta con el
equipo BIOFAB@CT]I que es una bio-impresora 3D
[84] que puede ser usada para estos fines.

Etapa de Post-procesamiento

El resultado inmediato de la técnica de Bioprinting
no es el organo funcional y viable [84]. Es
importante darse cuenta de que se necesita de
tiempo para que estos esferoides del tejido bio-
impreso se fusionen y el tejido bio-impreso se
compacte, remodele y madure, con la finalidad de
tener entonces estructuras que correspondan a
tejidos (neonatos) funcionales [86]. Es decir, con el
fin de convertir estas estructuras bio-impresas en un
tejido funcional o en un 6rgano adecuado para su
implantacion clinica en el cuerpo humano deberé
efectuarse un proceso de fusion de tejidos,
activacion del proceso de remodelacidn tisular y la
maduracion del tejido funcional. Este proceso debe
realizarse en camara de perfusion disefiado
especialmente 0 que son conocidos como
"bioreactores”; y el tiempo que precisa para que esto
ocurra es relativamente corto tiempo (requiere de
dias o semanas, no de meses). En un Bioreactor de
perfusion basado en "la maduracion acelerada del
tejido" requiere de una monitorizacion no invasiva y
no destructiva de la maduracion del tejido bio-

impreso [87]. Esta etapa de post-procesamiento es
probablemente el paso mas esencialmente crucial en
la tecnologia de impresion de érganos, y para que
este post-procesamiento sea eficaz asi como la
maduracion de un tejido acelerado requerira del
desarrollo de nuevos tipos de bioreactores, de
tecnologias de maduracidn de tejidos mas eficientes,
asi como de métodos no-invasiva y un bio-
monitoreo no destructivo. Es por eso, que a pesar de
gue se hacen esfuerzos en este tipo de tecnologia
desde la ultima década, aun son muchos los retos
que se deben vencer para poder garantizar el
desarrollo de un tejido u érgano artificial a partir de
esta novedosa tecnologia.

2. CONCLUSIONES

Para satisfacer las necesidades de diversos tejidos en
cuanto a sus procesos de reconstruccion 'y
reemplazo, diversas estrategias de ingenieria han
intentado  proporcionar de manera artificial,
soluciones bioldgicas permanentes.

Como componentes claves de cualquier aplicacion
de la ingenieria de tejidos, los andamios requieren
para garantizar su biocompatibilidad de una alta
porosidad, tamafio de poros e interconectividad,
superficie o topografia y caracteristicas quimicas
adecuadas para que ocurra la adhesion, proliferacion
y migracion celular, asi como también la difusion de
nutrientes y vascularizacion. También requieren que
sean biodegradables y con una buena integridad
mecanica temporal.

La técnica de procesamiento de andamios que sea
seleccionada puede tener un profundo efecto sobre
las propiedades finales y la geometria de los
andamios. Los esquemas de fabricacion en esta
revision y su desarrollo en el tiempo ofrecen una
solucidn practica y prometedora para la fabricacion
de andamios que puedan reparar y regenerar
diferentes tipos de tejidos (duro, suave, elastico,
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etc.). Cada método presenta sus ventajas distintivas
(por ejemplo la facilidad de procesamiento, la
capacidad de incorporar moléculas bioactivas, o el
aumento de las propiedades estructurales, entre
otras) y sus limitaciones (ejemplo algunos polimeros
son mejores para una técnica u otra, el uso de
biopolimeros que a veces ofrecen buena
biocompatibilidad, pero son dificiles de procesar y
no presentan las mejores propiedades mecanicas, la
posible presencia de restos de disolventes organicos,
equipos sofisticados requeridos, y los costos, etc.).
Por lo tanto no existe una técnica universal para la
fabricacion de andamios y para todas las
aplicaciones de ingenieria de tejidos. Dependiendo
del tipo de tejido y el grado de dafio del tejido, del
proceso de regeneracion, y las propiedades del
andamio se deben priorizar con el fin de seleccionar
el método de fabricacion y material mas adecuado.
En la actualidad, los "ingenieros de tejidos" y otros
profesionales, dado el caracter multidisciplinario de
esta interesante drea, estan trabajando para
incorporar a los andamios moléculas bioactivas,
farmacos y también el gran reto de incorporar lineas
celulares durante el proceso de fabricacion. El reto
siempre ha sido también desarrollar materiales
inteligentes y producir estructuras con propiedades
mecanicas que coincidan con la de un tejido
especifico, y de esa manera mejorar el tiempo de
produccién y por tanto sus costos. Los hidrogeles se
presentan ademas como otro tipo de estructura
tridimensional porosa y con caracter blando que
puede ayudar a los procesos regenerativos de ciertos
tejidos. Actualmente, respecto a las técnicas de Bio-
impresion, se estan dedicando esfuerzos para poder
entender y biomimetizar la generacion de 6rganos
artificiales, pero todavia no se tienen resultados
contundentes, dado que no solo implica la
generacion de una estructura soporte sino que esta
cumpla con las funciones metabolicas y fisioldgicas
caracteristicas de cada 6rgano.

Finalmente, estas tecnologias y procedimientos aqui
considerados van a permitir obtener esas
interesantes estructuras 3D cuyo objetivo final es
ayudar a que haya una integracion tejido-implante,
durante el proceso de regeneracion, y mejorando
considerablemente  la  biofuncionabilidad vy
biocompatibilidad del mismo.
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Aleacion AA2050-T8

RESUMEN

En el presente trabajo se analizé el efecto de la adicién del inhibidor de corrosion nitrato de cerio (I11) (Ce(NO3);-6H,0) y
el tiempo de envejecimiento, en la sintesis de recubrimientos hibridos sol-gel sobre la aleacion de aluminio AA2050-T8
(Al-Cu-Li). Para ello se prepararon soles a partir de una mezcla de los precursores tetraetoxisilano (TEOS) y
glicidiltrimetoxisilano (GPTMS) en una relacién molar TEOS:GPTMS de 3:1, empleando como catalizador acido acético
y como solvente etanol. El andlisis de los procesos de hidrélisis y condensacidn de los soles sintetizados se llevd a cabo
mediante espectroscopia FTIR y ensayos reologicos, mientras que la caracterizacion de los recubrimientos se realiz6 a
través espectroscopia infrarroja de reflectancia total atenuada (FTIR-ATR), microscopia electrénica de barrido (SEM),
determinacion de angulo de contacto y ensayos de adherencia. Los resultados experimentales demostraron que las
caracteristicas fisicoquimicas de los recubrimientos estuvieron influenciadas por ambas variables analizadas. En este
sentido, el aumento del tiempo de envejecimiento permitié la obtencion de soles con adecuada mojabilidad, adhesion y
mayor carécter hidrofébico; mientras que, por otro lado, el efecto de la adicién de nitrato de cerio en el proceso de
hidrélisis y condensacion fue ain mas significativo, lograndose depositar recubrimientos de calidad notablemente superior
incluso para tiempos iniciales de envejecimiento del sol.

Palabras Claves: Corrosion, Aluminio, Recubrimiento, Sol-gel, Hibrido.

EFFECT OF THE ADDITION OF CERIUM NITRATE AND THE AGING TIME DURING THE
SYNTHESIS OF HYBRID TEOS-GPTMS SOL-GEL COATINGS ON THE AA2050-T8
ALUMINIUM ALLOY

ABSTRACT

In the present work, the effect of the addition of the corrosion inhibitor cerium nitrate (Ce(NO3);-6H,0) and the aging time
were evaluated during the synthesis of hybrid sol-gel coatings applied on the AA2050-T8 aluminium alloy. Sols were
prepared from a mixture of the precursors tetraethylorthosilicate (TEOS) and glycidoxypropyltriethoxysilane (GPTMS) in
a molar ratio TEOS:GPTMS of 3:1, using acetic acid and ethanol as catalyst and solvent respectively. The hydrolysis and
condensation process of the hybrid sols was monitored by Fourier Transform Infrared (FTIR) Spectroscopy and
rheological tests, whereas sol-gel coatings were characterized using attenuated total reflectance infrared spectroscopy
(FTIR-ATR), scanning electron microscopy (SEM), contact angle measurements, and scratch tests. The experimental
results showed that the physicochemical characteristics of the hybrid sol-gel coatings obtained were influenced by both the
aging time and the addition of the corrosion inhibitor. In this regard, an increase of the aging time resulted in uniform
coatings with an adequate adhesion and greater hydrophobic features. On the other hand, the effect of the addition of
cerium nitrate in the gelation process was more significant, producing coatings with superior physicochemical features,
even for short aging times.
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1. INTRODUCCION

Debido a las condiciones de operacién vy
regulaciones ambientales cada vez méas exigentes
con relacion al consumo de combustible, la industria
aerondutica ha tenido la necesidad de implementar
nuevos materiales en busca de reducir el peso de sus
componentes sin perder prestaciones mecéanicas. En
este sentido, las aleaciones de aluminio son
empleadas con gran frecuencia para numerosas
aplicaciones debido a su excelente relacion
resistencia/peso y su buena tolerancia al dafio [1].
Especial atenciébn se ha centrado sobre las
aleaciones Al-Cu-Li, debido a su excelente
resistencia mecéanica, elevada tolerancia al dafio y
baja densidad [1-3]. Tal es el caso de la aleacidn
AA2050-T8 que ha encontrado aplicacién en la
industria militar para la fabricacion de pequefias
piezas como tornillos, remaches y soportes de culata
de algunos fusiles [3].

Sin embargo, al alear el aluminio con otros
elementos para aumentar las propiedades mecanicas
se origina una reduccion en la resistencia a la
corrosion. En particular, para las aleaciones Al-Cu-
Li, la presencia de cobre promueve la precipitacién
de fases de naturaleza catddica que induce la
aparicion de fendémenos de corrosion localizada
tanto por picadura como intergranular,
especialmente en ambientes clorurados; mientras
que, la precipitacion de fases ricas en litio, de
naturaleza anddica, favorece la aparicién adicional
de un severo problema de corrosion por exfoliacion
en ese mismo tipo de ambientes [2,3]. De este
modo, para poder aprovechar las excelentes
prestaciones mecanicas que ofrecen las aleaciones
Al-Cu-Li, es necesario disefiar recubrimientos que
brinden una adecuada proteccion contra la
corrosion.

Dentro de las alternativas presentes, la ruta sol gel
se ha convertido en una interesante alternativa para
la produccion de recubrimientos de naturaleza
ceramica o vitrea, ideales para la proteccién contra
la corrosion de diferentes materiales metalicos como
acero inoxidable, aluminio y magnesio [4-7]. Estos
recubrimientos se caracterizan por su facil
aplicacion sobre estructuras grandes y complejas, el
uso de equipos relativamente econémicos para su
obtencion, las bajas temperaturas de tratamiento, sus

Comercialmente, la sintesis de recubrimientos sol-
gel es realizada mediante la ruta del gel polimérico,
donde el sol se obtiene mediante reacciones
sucesivas de hidrdlisis y condensacién de
precursores, que dan lugar a la formacion de redes
poliméricas que se extienden por todo el medio
liquido [11,12]. Los precursores empleados para la
sintesis de recubrimientos via sol-gel son
clasificados en dos grupos: los precursores de
peliculas inorganicas y los de peliculas organicas.
Los precursores de peliculas inorganicas son
usualmente alcoxidos metélicos del tipo M(OR),
donde R es un grupo alquilo, O es un atomo de
oxigeno, y M es un i6n metalico. En este sentido, los
alcoxidos mas empleados en el disefio y sintesis de
recubrimientos  sol-gel son los alcoxisilanos
(Si(OR),), debido a su reactividad moderada que
hace mas controlable el proceso de sintesis. Entre
los alcoxisilanos mas ampliamente usados se
destaca el tetraetoxisilano (Si(OEt)s, TEOS),
convencionalmente empleado en la sintesis de
estructuras de silice (SiO,) para catalizadores,
membranas y farmacos [9,10]. Los recubrimientos
obtenidos mediante el uso de este tipo de
precursores, se caracterizan por su elevado grado de
adhesion al sustrato metalico y excelentes
propiedades mecéanicas y térmicas. Sin embargo,
presentan gran tendencia al agrietamiento durante la
etapa de secado, por lo que es dificil obtener
recubrimientos de adecuada calidad con espesores
superiores a un micrometro.

Por otro lado, se encuentran los precursores de
peliculas organicas, de estructura R’M(OR),4,
(normalmente también base silano (R’Si(OR);
organoalcoxisilano), donde un grupo alcoxido (RO)
es sustituido por un grupo funcional organico R’, del
tipo amino (APS), vinilo (VTMS), metacrilato
(MPS), etc [13-16]. Este tipo de precursores suelen
actuar como agentes de acoplamiento debido a que,
al reaccionar entre si y con otros precursores,
aumentan el grado de entrecruzamiento y la
flexibilidad de la estructura de silice. En este
sentido, uno de los precursores de peliculas
organicas mas usados en la sintesis de
recubrimientos sol-gel es el glicidiltrimetoxisilano
(GPTMS), debido a que la presencia del grupo epoxi
origina estructuras aislantes y de elevada densidad
[17]. En general, los recubrimientos orgéanicos se

excelentes caracteristicas morfoldgicas, y la caracterizan por su gran flexibilidad, baja tendencia
significativa resistencia a la corrosion [8-10]. al agrietamiento, espesores considerables vy

excelentes caracteristicas morfolbgicas e
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hidrofdbicas. Ademas, estos recubrimientos también
se destacan por poseer bajas temperaturas y tiempos
de curado, por lo que son idéneos para la proteccion
de materiales con bajo punto de fusion y elevada
susceptibilidad a los tratamientos térmicos, como es
el caso de diferentes aleaciones de aluminio,
especificamente la aleacién AA2050-T8. A pesar de
lo anterior, la principal desventaja de estos
recubrimientos es su baja adhesién al sustrato
metalico.

En la actualidad, se ha propuesto emplear una
combinacion de ambos tipos de precursores para dar
lugar a los denominados “recubrimientos hibridos”.
Con ello se busca alcanzar las mejores propiedades
de adhesion y estabilidad térmica de las peliculas
inorgéanicas, junto con la flexibilidad y baja
tendencia al agrietamiento de las peliculas organicas
[18-21]. Los recubrimientos hibridos se caracterizan
ademas por su estructura porosa, que permite la
incorporacién de diferentes especies dopantes que,
al ser agregadas en pequefias cantidades durante el
proceso de sintesis, pueden modificar las
propiedades quimicas, morfoldgicas y protectoras de
los recubrimientos [21-24]. Tal es el caso del cerio
(en forma de sal de nitrato, acetato o cloruro), que se
emplea cominmente como inhibidor de corrosion
debido a que, al ser incorporado dentro del
recubrimiento, actla difundiéndose a través de la
porosidad hacia las zonas donde la pelicula ha
experimentado algin dafio, precipitando en forma de
hidréxido insoluble sobre los sitios catodicos [23].
Este fendbmeno proporciona al recubrimiento un
efecto de autocurado, haciéndolo alin mas atractivo
con objeto de obtener sistemas de proteccion contra
la corrosion mas duraderos.

Sin embargo, los estudios realizados hasta la fecha
muestran que la incorporacion de especies activas
como dopantes, durante la sintesis del sol, puede
afectar de manera significativa las reacciones sol-
gel, alterando dréasticamente los tiempos de
envejecimiento y propiedades finales de los
recubrimientos [24].

Basado en estas premisas, el objetivo del presente
trabajo fue evaluar la influencia de la adicion de
nitrato de cerio y del tiempo de envejecimiento en la
sintesis de recubrimientos sol-gel base TEOS-
GPTMS, depositados sobre la aleacion de aluminio
AA2050-T8 (Al-Cu-Li) de aplicacion en la industria
aeronautica.

2. PARTE EXPERIMENTAL

2.1 Material objeto de estudio

El material objeto de estudio fue la aleacién
AA2050-T8 proporcionada por la compariia Alcan
Aerospace (Reino Unido) y cuya composicion
nominal (% peso) es: 3,2-3,9 Cu; 0,7-1,3 Li; 0,2-0,6
Mg; 0,2-0,5 Mn; 0,2-0,7 Ag; 0,10 Fe; 0,1 Ti; 0,08
Si; 0,06-0,14 Zr.

2.2 Sintesis y caracterizacion de soles hibridos
base y dopados con nitrato de cerio

Los soles hibridos fueron preparados utilizando una
mezcla de tetraetoxisilano (TEOS) como precursor

de peliculas inorganicas y 3-
glicidilpropiltrimethoxisilano ~ (GPTMS)  como
precursor de peliculas organicas. Inicialmente,

ambos precursores fueron mezclados con una
relacion molar de 3:1, empleando etanol como
solvente, y acido acético (0,5% vol.) como
catalizador en una relacion en volumen con respecto
a la mezcla TEOS-GPTMS de 1.1 y 0,51,
respetivamente. Después, se afiadid nitrato de cerio
(rn hexahidratado (Ce(NO3);-6H,0) en
concentraciones molares de 0,5; 15; vy 25 %
respecto a los precursores. Durante la sintesis de los
soles se mantuvo agitacion continua de 250 rpm,
posteriormente se suspendi6 la agitacion y los soles
fueron almacenados para ser estudiados a diferentes
tiempos de envejecimiento. Toda la
experimentacion fue llevada a cabo a temperatura
ambiente (25 °C).

Con objeto de estudiar el efecto de la adicion de
cerio en las reacciones de hidrdlisis y condensacion
durante el proceso de gelificacién, se llevd a cabo
un analisis mediante espectroscopia infrarroja de los
precursores y de los soles a diferentes tiempos de
envejecimiento. Para ello, se utilizdé el
espectrofotometro infrarrojo con transformada de
Fourier (FTIR) SHIMADZU modelo 84005. Asi
mismo, dichos soles fueron también caracterizados
mediante ensayos reoldgicos en funcién del tiempo
de envejecimiento, empleando el reémetro digital
BROOKFIELD modelo DV.III + RHEOMETER
V5.0 utilizando la aguja ULA 0.0. Estas pruebas se
llevaron a cabo a temperatura ambiente (25 £+ 1 °C)
y las medidas de viscosidad se registraron hasta el
punto de gelificacion. Finalmente, de forma
complementaria el pH de los soles fue monitoreado
constantemente para estudiar su efecto en el proceso
de gelificacion.

©2017 Universidad Simén Bolivar

149

Rev. LatinAm. Metal. Mat. 2017; 37 (2): 147-159



Rev, LatmAm, Metal, Mat,

Articulo Regular,

www.rimm.org

2.3 Deposicion 'y caracterizacion de los

recubrimientos hibridos

Previo a la sintesis de los recubrimientos, la aleacién
AA2050-T8 fue desbastada con papel abrasivo hasta
una granulometria 600. La deposicion de los soles
sobre las muestras se realizO mediante la técnica
dip-coating a una velocidad de inmersién-extraccion
de 6 cm/min, y un tiempo de inmersion de 2 min
para garantizar la adhesion del recubrimiento al
sustrato metélico. A continuacion, las muestras
fueron secadas al aire libre por 30 min v,
posteriormente, sometidas a un tratamiento térmico
de secado-curado donde permanecieron 4 horas a 60
°C seguido de otro a 120 °C, durante 2 horas. Este
tratamiento de aumento gradual de la temperatura se
realizé con el objetivo de minimizar la formacién de
grietas.

La caracterizacién quimica de los recubrimientos se
llevé a cabo mediante espectroscopia infrarroja de
reflectancia total atenuada (FTIR-ATR) utilizando el
equipo NICOLET iS50 FTIR de Thermo Scientific,
mientras que la caracterizacion microestructural de
las peliculas se realiz6 mediante microscopia
electronica de barrido empleando el microscopio
Quanta 650 FEG Ambiental, equipado con
detectores para el analisis de energias dispersivas de
rayos X (EDX) y electrones retrodispersados (BSE).
Asi mismo, se realizaron medidas de angulo de
contacto con base en la norma D7334-08 [25],
empleando el equipo DATAPHYSICS-OCS 15EC,
con el fin de determinar el caréacter hidrofobico-
hidrofilico de los recubrimientos. Cada medida fue
tomada 3 veces para garantizar la reproducibilidad y
obtener valores promedio. Finalmente, la adherencia
de los recubrimientos se evalué mediante la prueba
de rayado empleando el equipo Scratch Test
Microtest MTR2 con carga variable de 0 a 30 N y
una velocidad de indentacion de 0,5 N/s a lo largo
de un recorrido total de 5 mm [26].

3. RESULTADOS ANALISIS
RESULTADOS

Y DE

3.1 Caracterizacion de los soles hibridos

3.1.1 Ensayos reolégicos y evolucion de pH

En la Figura 1 se presenta la evolucién de la
viscosidad con respecto al tiempo de envejecimiento
para el sol base y los soles dopados con diferentes
concentraciones de Ce(NOj);. Todos los soles
muestran un aumento progresivo y moderado de la

viscosidad con el tiempo de envejecimiento desde
0,002 Pa-s hasta llegar a un punto critico (0,023 Pa-s
para el sol base y entre 0,006 - 0,009 Pa-s para los
soles dopados con cerio) en donde la viscosidad
experimenta un cambio brusco de pendiente
asociado al inicio de la formacion del gel. También
se observa que el cerio influye notoriamente en la
viscosidad, disminuyendo el tiempo de gelificacion
hasta aproximadamente 168 horas para los soles con
mayor porcentaje de cerio.

100
SOL BASE

%Ce(NO,),
—a&—0,5 /
—a—15 /
—h—25

10 4

14

0,1+ /

Viscosidad [Pa.s]

0,01 4

100 150 200 250 300

Tiempo [h]
Figura 1. Evolucion de la viscosidad con respecto al
tiempo de envejecimiento en funcion del %Ce(NO;)s.

Con el fin de comprender en detalle el papel que
desempeiia el Ce(NOz); en el proceso de
gelificacion, complementariamente se estudio la
evolucion del pH con el tiempo de envejecimiento
para todos los soles, Figura 2. Inicialmente, el sol
base presenta un aumento de pH desde 4 hasta
valores entre 4,5-5,0, debido al consumo de iones
H" (que actta de catalizador en el proceso) durante
la activacion inicial de los grupos alcoxidos en la
etapa de hidrdlisis, Figura 2(a). Posteriormente,
después de 24 horas de envejecimiento, se presenta
un periodo de estabilizacion asociado a la presencia
de un equilibrio entre las reacciones de hidrolisis y
condensacion debido al consumo y la liberacion,
tanto de moléculas de agua como de iones H'.
Finalmente, cuando el proceso de hidrolisis esta
practicamente completo, se ve favorecida la
liberacion de iones H* disminuyendo el pH hasta su
valor inicial Figura 2(b). Con relacion al efecto de la
adicion de Ce(NOz); se observa que, para tiempos
iniciales, su presencia disminuye el pH del sol hasta
alcanzar valores de 2,5 para el sol de mayor

©2017 Universidad Simén Bolivar

150

Rev. LatinAm. Metal. Mat. 2017; 37 (2): 147-159



Rev, LatmAm, Metal, Mat,

Articulo Regular

www.rlmm.org

concentracion de cerio. Este hecho esta asociado
con la hidrélisis de Ce(NO3z); en solucién acuosa,
que libera iones H* haciendo la solucién cada vez
mas acida [27]. Dicha disminucion de pH acelera las
reacciones de hidrolisis del sol, provocando que la
etapa de estabilizacion del pH se alcance a tan sélo
8 horas de envejecimiento y los tiempos de
gelificacion se reduzcan significativamente (Figura
1).

a)
54
A e —
E——
SOL BASE
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—*—25
2 v T T T ’ T
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4 Hu-w * u
T
[e%
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3 %Ce(NO,),
—A—0,5
—=—15
5 —*k—25
6 Sb 160 15;0 260 25’0 360
Tiempo [h]

Figura 2. Evoluciéon del pH de los diferentes soles
estudiados hasta: a) 24 horas y b) gelificacion.

3.1.2 Espectroscopia FTIR

Los espectros FTIR de los precursores TEOS y
GPTMS empleados para la sintesis de los diferentes
recubrimientos, son presentados en la Figura 3.

Con relacion al precursor TEOS, Figuras 3(a) y (b),
el espectro IR muestra las bandas ubicadas entre
3000-2800 cm™ y 1500-1300 cm™ asociadas a la
vibracion de tension y flexidn, del enlace C-H de los

grupos metileno (-CHy-) y metilo (CHj) [18,28-30].
Ademas, se observan bandas a 1110 y 1080 cm™, asi
como a 790 y 475 cm™, pertenecientes a la tension
de los enlaces Si-O-C y Si-O (genérica),
respectivamente [10,31-33]. Especificamente, en
este precursor, las bandas ubicadas en 1170 y 960
cm™ se encuentran relacionadas con la vibracion de
balanceo de los enlaces presentes en los grupos
etoxilo [29,34,35]. Por otro lado, con respecto al
precursor organico GPTMS, Figuras 3(c) y (d),
ademas de las bandas en comun con el precursor
TEOS, se evidencian las bandas relacionadas con el
anillo epoxidico a 3050, 1250, 910 y 860 cm™
[29,36,37] y las correspondientes a la vibracion de
los enlaces Si-C y el balanceo de los grupos
metileno (-CH,-) de la cadena orgénica a 1190 y 820
cm™, respectivamente [36,38]. Asi mismo, se
observa que, para este precursor, la banda
relacionada con la tension Si-O (genérica) aparece a
450 cm™ [31].

De manera comparativa, en la Figura 4 son
mostrados los espectros IR del sol base a diferentes
tiempos de envejecimiento.

Se observa, ademas de la presencia de las bandas
caracterizadas con anterioridad, dos bandas
centradas a 3400 y 1640 cm™, originadas por la
vibracion de tension y flexion, respectivamente, de
los enlaces O-H del agua y alcohol presentes en el
proceso de sintesis [33,39], Figura 4(a). Asimismo,
se evidencia la presencia de la banda ubicada a 960
cm™, superpuesta sobre la del grupo etoxilo del
precursor TEOS y relacionada con la tension de los
enlaces Si-OH originados en las reacciones de
hidrolisis [18,28,35]. Por otro lado, se observan las
bandas asociadas a la vibracion de tension de los
enlaces Si-O (genérica) a 790 cm™y 450 cm™, ésta
Gltima solapando la banda a 475 cm™. El anélisis por
deconvolucién permite hacer un seguimiento
detallado de las reacciones de hidrélisis y
condensacion, Figuras 4(b) y (c). En este sentido, se
evidencia el avance del proceso de hidrolisis con la
disminucion de la intensidad de las bandas asociadas
a la presencia de enlaces Si-O-C (1110-1100 y
1080-1070 cm™), y el aumento de la intensidad de
dos bandas ubicadas a 1205-1200 y 1170 cm™,
superpuestas sobre las bandas de los precursores y
relacionadas con la presencia de grupos Si-OH en el
GPTMS vy el TEOS, respectivamente. Ademas, el
anélisis de la banda situada en 1025 cm™, asociada a
la vibracion de los enlaces Si-O-Si, indica que la
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condensacion de las especies hidrolizadas también
se esta llevando a cabo [31,35,38,39]. Finalmente,
las bandas centradas a 1130 y 1050-1045 cm™ son
originadas por la vibracion de tension de los enlaces
Si-O (genérica) y C-O (principalmente del alcohol),
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Figura 3. Espectros FTIR de los precursores empleados en la sintesis sol-gel y sus correspondientes deconvoluciones en la

region 1150-1040 cm™: a) y b) TEOS; c) y d) GPTMS.

Con respecto a la influencia del Ce(NOs); en los
procesos de hidrolisis y condensacion, en la Figura 5
se muestran los espectros IR del sol dopado con 2,5
%Ce(NOs); a diferentes tiempos de envejecimiento.
La diferencia mas notoria radica en la presencia de
la banda a 1380 cm™ asociada con la vibracion del
enlace N-O [40], y relacionada con la presencia del
ion nitrato procedente de la disociacion de la sal del
inhibidor, Figura 5(a). Asi mismo, en la Figura 5(c)
se observa que las bandas asociadas con los
procesos de hidrolisis (1205-1200, 1170 y 960 cm™)

y condensacion (1025 cm™) presentan una
intensidad mayor que en el sol base para la mitad
del tiempo de envejecimiento (168 horas), indicando
qgue la presencia de cerio en el sol acelera las
reacciones sol-gel, lo cual esta en concordancia con
los resultados observados en los ensayos reoldgicos.
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3.2 Caracterizaciébn de los recubrimientos En primer lugar, se observa la presencia de bandas

hibridos en torno a 3400, 1640 y 960 cm™, lo que indica que

o aun existe grupos silanol (Si-OH) remanentes [18,

3.2.1 Analisis ATR-FTIR 28, 31, 35, 41], y que la condensacién no es
En la Figura 6 son presentados los espectros IR de completa (Figura 6(a)).

los recubrimientos obtenidos a partir del sol base y
dopados con 2,5 %Ce(NQOs)s, depositados sobre la
aleacion AA2050-T8 a diferentes tiempos de
envejecimiento.
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Figura 6. a) Andlisis ATR-FTIR de los recubrimientos realizados con el sol base y dopado con 2,5 %Ce(NO3)s.
Deconvoluciones para el sol base: b) 2 horas y c) 240 horas; y dopado con 2,5 %Ce(NO3)s: d) 2 horas y €) 120 horas.
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Con relacion al recubrimiento obtenido a partir del
sol-base, se evidencia que para tiempos de
envejecimiento de 2 horas predominan las bandas
relacionadas con el grupo Si-O-C a 1110-1100 y
1080-1070 cm™ [34,35], Figura 6(b), sefialando que
el recubrimiento esta constituido principalmente de
los precursores sin reaccionar; mientras que,
después de 240 horas aumenta considerablemente la
intensidad de la banda asociada con el enlace Si-O-
Si a 1020 cm™ [31,35,38,39], Figura 6(c), asi como
también la intensidad de las bandas originadas por la
vibracion Si-O (genérica) a 790 y 450 cm®
[10,31,32], posiblemente debido a la formacion de
estructuras poliméricas de SiO,4, 1o que indica una
densificacion de la red de silice como consecuencia
del avance de las reacciones de hidrolisis y
condensacion.

En cuanto al recubrimiento dopado con 2,5
%Ce(NO3)s, se confirma que a s6lo 2 horas el
proceso de hidrélisis y condensacion ha avanzado
considerablemente, de tal forma que la intensidad de
la banda relacionada con los enlaces Si-O-Si (1020
cm™) es mas intensa que en el recubrimiento base al
mismo tiempo de envejecimiento, Figura 6(b) y(d).
El anterior efecto se intensifica a las 120 horas,
Figura 6(e), donde a la mitad del tiempo de
envejecimiento las intensidades de las bandas se
igualan con las del espectro del recubrimiento base,
Figura 6(c), confirmando nuevamente la aceleracion
de las reacciones sol-gel causado por la presencia
del cerio.

3.2.2 Microscopia electrdnica de barrido

La Figura 7 muestra las micrografias electrénicas de
los recubrimientos base y dopados con 2,5
%Ce(NOs3)3, depositados sobre la aleacion AA2050-
T8 a diferentes tiempos de envejecimiento.

Se observa que para tiempos cortos de
envejecimiento, los recubrimientos base presentan
baja uniformidad y continuidad, asociado al bajo
grado de avance de las reacciones hidrolisis y
condensacion del sol, con presencia de mayoritaria
de precursor sin hidrolizar (Figura 7(a)). Sin
embargo, a medida que se incrementa el tiempo de
envejecimiento, el avance de las reacciones sol-gel
permite incrementar la mojabilidad del sol sobre el
sustrato metalico y obtener recubrimientos de mayor
homogeneidad (Figura 7(b)). Es de aclarar que, para
tiempos superiores a 240 horas, el sol presentd una
viscosidad tan elevada que no permitié la deposicion

del recubrimiento. Por otro lado, los recubrimientos
con Ce(NQOs); presentan, para todos los tiempos de
envejecimiento, caracteristicas morfoldgicas
notablemente superiores a las de los recubrimientos
base, lo que esta asociado al mayor grado de
hidrélisis y condensacion de los soles dopados,
Figuras 7(c) y (d). Todos los resultados anteriores
concuerdan con el andlisis FTIR realizado
previamente (ver Figura 6(a)).

De forma complementaria, en la Figura 8 se
muestran las micrografias de seccion transversal de
los recubrimientos. Se observa que el espesor
incrementa con el tiempo de envejecimiento y con la
adicion de Ce(NOs)s, alcanzando valores maximos
en torno a 10 um. Este resultado esta relacionado,
por un lado, con el incremento del grado de
hidrolisis y condensacion del sol (reflejado en el
aumento de la viscosidad) y, por otro, con la
incorporacion del cerio dentro de la estructura a
través de la formacion de enlaces adicionales [42],
que permite la densificacion de la red. Asi mismo,
no se evidenciaron signos de agrietamiento aparente
para cualquiera de los recubrimientos depositados
bajo las condiciones estudiadas.

3.2.3 Angulo de contacto

En la Tabla 1 se muestran las medidas de angulos de
contacto para los recubrimientos sol-gel con
diferentes  tiempos de  envejecimiento y
concentraciones de Ce(NOs);, depositados sobre la
aleacion AA2050-T8.

Tabla 1. Angulo de contacto (°) para los diferentes
recubrimientos hibridos sol-gel en funcion del tiempo de
envejecimiento y la concentracion de Ce(NO3)a.

Tiempo (horas)

%Ce(NOy)s 2 120 240
0 72+2 - 75+ 2
05 67,005 - 86 + 2
1,5 677+05 70%1 -
2,5 80+ 1 88+ 1 -
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240 horas

2,5 %Ce(NO,), 2,5 %Ce(NO,),
2 horas 120 horas

Figura 7. Micrografias electronicas superficiales de los recubrimientos sol-gel: a) y b) base, ¢) y d) dopados con 2,5
%Ce(NOs)s, a diferentes tiempos de envejecimiento.

A5 ) Base

=== 5 2 horas

4} 2,5 %Ce(NO,) “aln ~ 2,5%Ce(NO,),
HHI 2horas L 120 horas

Figura 8. Micrografias electronicas de la seccion transversal de los recubrimientos sol-gel: a) y b) base, c) y d) dopados
con 2,5 %Ce(NOs)s, a diferentes tiempos de envejecimiento.
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El &ngulo de contacto de todos los recubrimientos se
encuentra en el rango de 67 - 88° (inferior a 90°) por
lo que presentan una hidrofobicidad moderada [25].
Asi mismo, se observa que el aumento del tiempo de
envejecimiento y de la concentracién de Ce(NO;);
mejoran progresivamente el caracter hidrofébico de
los recubrimientos, lo que se encuentra asociado al
grado de hidrolisis y condensacion del sol. En este
sentido, para tiempos iniciales de envejecimiento se
encuentra mas favorecida la reaccion de hidrdlisis,
predominando la formacién de grupos Si-OH libres,
de cardcter hidrofilico, cuya presencia conduce a
una reduccién del angulo de contacto; sin embargo,

al aumentar el tiempo de envejecimiento se
a 2 horas |
)0'4' ——120 horas
{ =240 horas

Lc2 (Falla adhesiva)

Coeficiente de friccion
N

Lc1 (Falla cohesiva)

LN NN [ R [ O I . O LSRN IO O
8 10 12 14 16 18 20 22 24 26 28 30
Carga [N]

aceleran, no solo las reacciones de hidrélisis, sino
también las de condensacion, lo que genera una
mayor densificacidn de la red de SiO,, dificultando
la penetracidn del agua e incrementando el valor del
angulo de contacto. Este efecto es mas evidente en
los recubrimientos depositados a partir de los soles
dopados con Ce(NO3)s.

3.2.4 Ensayo de adherencia

En la Figura 9 se presentan los resultados del ensayo
de adherencia realizado a los recubrimientos
obtenidos a partir del sol base y del sol dopado con
2,5 %Ce(NOj);, a diferentes tiempos de
envejecimiento.

= 2 horas
— 120 horas

Lc2 (Fallaadhesiva)

Coeficiente de friccion
N

Lc1 (Falla cohesiva)
0 LS A A
0 2 4 6 8

N NN R LR R A NN LI ENE N A
10 12 14 16 18 20 22 24 26 28 30
Carga [N]

2,5 %Ce(NO,),
120 horas

Figura 9. Analisis del ensayo de adherencia de los recubrimientos sol-gel: a) y b) base, ¢) y d) dopados con

2,5 %Ce(NOs)s, a diferentes tiempos de envejecimiento.

De las gréficas obtenidas en el ensayo se puede
determinar el primer tipo de falla cohesiva, que se
presenta en todos los recubrimientos realizados con
el sol base para cargas de aproximadamente 1 N
(Lcl), Figura 9(a), indicando que la pelicula
presenta buena adherencia con el sustrato y que su
degradacion ocurre por fallas parciales en su
estructura. Por otro lado, también es posible
distinguir la carga critica de falla adhesiva (Lc2),
donde el recubrimiento pierde sus caracteristicas de
adherencia y se desprende del sustrato metélico.
Dicha carga experimenta un incremento de 9 a 13 N
a medida que aumenta el tiempo de envejecimiento

del sol, hecho que estaria atribuido al mayor grado
de hidrdlisis que permite la aparicion de gran
nimero de grupos silanol disponibles para de la
formacion de enlaces Si-O-Al vy, por ende,
incrementa la adhesion entre recubrimiento vy
sustrato metélico.

Con relacién a los recubrimientos sol-gel dopados
con 2,5 %Ce(NOs);, se observa que todos
presentaron las mismas caracteristicas cohesivas que
el recubrimiento base, con una falla (Lcl) producida
a cargas de 1 N, Figura 9(c). Sin embargo, se
evidencia que los recubrimientos mejoran sus
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propiedades adhesivas con la adicion del Ce(NO)s,
alcanzando a soportar hasta una carga de 19 N,
resultado asociado de nuevo al mayor grado de
hidrolisis del sol dopado al momento de depositar el
recubrimiento.

Finalmente, las macrografias dpticas de las huellas
resultantes del ensayo de adherencia, confirman el
tipo de falla que presenta cada uno de los
recubrimientos, Figuras 9(b) y (d). De esta forma, a
medida que se incrementa la carga sobre la
superficie, se evidencian dos tipos de dafios
progresivos: uno por espalacion y otro por
formacién de grieta, ambos de tipo cohesivo,
asociados directamente con el comportamiento

mixto organico-cerdmico caracteristico de los
recubrimientos de naturaleza hibrida [26].

4. CONCLUSIONES

Las caracteristicas  fisicoquimicas de los

recubrimientos hibridos sol-gel base TEOS-GPTMS
depositados sobre la aleacion de aluminio AA2050-
T8, estuvieron influenciadas por el grado de
hidrolisis y condensacion del sol, que a su vez se
encontr6 afectado tanto por el tiempo de
envejecimiento como por la adicion de Ce(NO3)s.

El aumento del tiempo de envejecimiento permiti6
obtener soles con mayor grado de hidrdlisis y
condensacion, hecho que favorece, por un lado, la
presencia de grupos silanol necesarios para
conseguir una adecuada mojabilidad y, por ende,
recubrimientos  con  buena  adhesion y
homogeneidad; y por el otro, la obtencion de
peliculas con mayor grado de condensacién, lo que
conlleva a una red de SiO, mas densa con mayor
efecto barrera.

La adicion de Ce(NOjz); como agente dopante
inhibidor mejord sustancialmente las caracteristicas
fisicoquimicas del recubrimiento. Su presencia
acelerod, desde tiempos iniciales de envejecimiento,
aun mas el grado de hidrolisis y condensacién con
respecto al sol base sin dopaje, permitiendo obtener
recubrimientos mas homogéneos, con mayor grado
de adhesion e hidrofobicidad. Lo anterior, fue
atribuido a la significativa reduccion inicial del pH
del sol causada por la hidrolisis de la sal de cerio
durante los primeros estadios del proceso sol-gel.
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ESTUDIO CINETICO DE LA PRECIPITACION DE FASES EN UNA ALEACION AA7075
SOMETIDA A LOS TRATAMIENTOS TERMICOS T6 Y T7
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RESUMEN

Los tratamientos térmicos (TT) T6 y T7 se utilizan para reforzar la resistencia mecénica y la resistencia al agrietamiento bajo tension de
las aleaciones de aluminio de la serie 7000. Esto se logra debido a que dichos tratamientos regulan la precipitacion y disolucién de
diferentes precipitados cuya fraccion en volumen varia al interior y en los contornos de los granos. Hasta ahora se ha utilizado medidas
de DSC en la caracterizacion de las diferentes transformaciones exo y endotérmicas asociadas a los procesos de precipitacion y
disolucidn de esas fases, recayendo sobre los maximos de dichas reacciones el peso del analisis térmico caracteristico. Si bien esto es
cierto en reacciones simples, en reacciones complejas propias de las aleaciones multi—-componentes estos maximos son el resultado de
numerosos procesos. Hasta ahora en la literatura los picos mejores definidos experimentalmente corresponden a las reacciones de
disolucion de fases por lo que se han reportado frecuentemente sus parametros cinéticos, no asi para los parametros de la precipitacion.
De alli que se propone estudiar la cinética de precipitacion de las fases °, n y S en una aleacion AA7075 sometidaa los TT T6y T7 a
través de la deconvolucion de sus picos obtenidos por DSC. Se utilizan funciones de transferencia asimétrica de Weibull y el modelo
cinético de Sestak—Berggren combinado con el método de isoconversidn para determinar los parametros cinéticos de cada reaccion. A
través de dichos parametros se establece que el patrén de precipitacion de la fase n” es similar para ambos TT, no asi para las fases 1 y
S, siendo el mecanismo fisico responsable de la precipitaciéon de dichas fases, predominantemente, la migracion de aleantes favorecida
por la pre—precipitacion inicial de zonas Guinier Preston que sirve de precursoras de los procesos subsiguientes.

Palabras claves: Precipitacion de fases, Aleacion AA7075, Tratamientos T6 y T7, Deconvolucion.

KINETIC STUDY OF PHASE PRECIPITATION OF AN AA7075 ALLOY UNDER T6 AND T7
TEMPER

ABSTRACT

T6 and T7 tempers are used to reinforce the mechanical strength and resistance to stress cracking of the aluminum alloys of the 7000
series .This is achieved because such treatments regulate the dissolution and precipitation of various precipitates which varies the
volume fraction inside and the grain boundaries. Hitherto have been used DSC measurements to characterize the different exo and
endothermic transformations, which are associated With precipitation and dissolution of phases that Occur during that process, relapsing
on the reaction peak values the principal weight of the characteristic thermal analysis. While this is true on simple reactions, on typical
complex reactions of multicomponent alloys these peaks are the result of numerous processes. So far in the literature best
experimentally defined peaks correspond to phase dissolution reactions, being frequently reported their Kinetic parameters, but not for
the parameters of the precipitation reaction. Hence it aims to study the kinetics of precipitation of phases n', n and S on an AA7075
alloy subjected to the T6 and T7 tempers through deconvolution of the peaks obtained by DSC. Asymmetric transfer functions of
Weibull and the Sestak-Berggren kinetic model combined with the isoconversion method to determine the kinetic parameters of each
reaction are used. Through these parameters it is established that the pattern of precipitation of the m' phase is similar for both temper,
but not for the n and S phases, being the physical mechanism responsible of precipitation of these phases predominantly the migration
of alloying elements favored by the initial pre-precipitation of Guinier Preston zones, serving as precursor of subsequent processes.

Keywords: Phase precipitation, AA7075 alloy, T6 and T7 treatments, deconvolution.
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1. INTRODUCCION

Las aleaciones de la serie 7000 son aleaciones de
forja cuyas propiedades mecanicas pueden ser
potenciadas al ser tratadas térmicamente. Su utilidad
es incuestionable tanto a nivel civil como militar [1,
2] debido a su elevada resistencia mecénica y por su
resistencia a la corrosion bajo tension obtenida bajo
los tratamientos térmicos especificos de dos pasos
T6 y T7 [3-8]. Estos tratamientos al ser integrados
en uno de tres pasos (RRA) [9-14] permite la
obtencién de una aleacion con cualidades mecanicas
Optimas. Numerosos trabajos, a través de diferentes
técnicas, han caracterizado micro-estructuralmente a
estas aleaciones, evidenciando, dependiendo de la
concentracion de aleantes, una serie de reacciones
gue pudiesen resumirse como sigue [5, 15-17]:

Solucién Sdlida — Zonas Guinier Preston | —
Zonas Guinier Preston Il > Fasen’ — Fasen
— Fase T —» Fase S

La fase metaestable n’-Mg,Zny; [18]- MgZn [5,8]
cristaliza en una estructura hexagonal con
parametros de red a = 0.496 nm y ¢ = 1.40 nm [19,
20, 21]. La fase n-MgZn, [18] también es hexagonal
con pardmetros a = 0.5221 nm y ¢ = 0.8567 nm
[19], mientras que la fase S-Al,CuMg [18] cristaliza
en una estructura ortorrémbica con parametros de
red a=0.431, b =0.956, and ¢ = 0.747 nm [22], y
la fase T-Al,MQ,Zn;[23]- AIMg,.Zn;y[18]- se
presenta bajo una estructura cristalina clbica [16].

La presencia de diferentes tipo de dispersoides,
también, ha sido detectada [24, 25], lo que sin duda
reduce la explicacién de propiedades generales, en
particular las mecanicas, a un problema de cantidad
y distribucién de precipitados y de defectos, todos
regulados por el tratamiento o los tratamientos
termo—mecénicos aplicados. Los cambios micro-
estructurales, tanto  isotérmicos como no
isotérmicos, responsables de las propiedades del
material pueden ser ponderados a través del estudio
de la cinética de reaccion de fases y los pardmetros
propios de esa cinética.

GOmez et al. [26] presentan un resumen general
sobre los diferentes enfoques que tedricamente se
han utilizado para el estudio de reacciones en estado
solido y donde resalta la teoria de reaccién quimica
como el esquema de mayor uso en la evaluacién de
los pardmetros cinéticos. En esta teoria los

mecanicos fisicos responsables de la reaccion son
introducidos a través de una funcion cinética, cuya
unicidad es cuestionable ya que para una misma
data experimental se pueden obtener diferentes
parametros cinéticos dependiendo del modelo
usado; dicho en otras palabras, los pardmetros
cinéticos se hacen modelo—dependiente. Con la
intencidon de corregir estas debilidades, y tener en
cuenta no solo la etapa de crecimiento de
precipitados en el proceso de formacion de las fases
sino también la etapa de nucleacién, se han
realizado modificaciones tendientes a obtener una
mejor informacion de la data experimental [27, 28].
Por otro lado la teoria de isoconversion [29-31],
independientemente del modelo cinético utilizado,
permite determinar la energia de activacion aparente
de la reaccion, reduciendo de esta manera la
ambigiedad generada por la teoria de reaccion.
Evaluada la energia de activacion, el rango de
ambigliedad de los otros parametros cinéticos
disminuye.

La Calorimetria Diferencial de Barrido (DSC) se ha
constituido en una herramienta basica para el
estudio de la cinética de reaccion en el estado
s6lido, en particular muchos trabajos han sido
publicados en aleaciones de la serie 7000 [3, 5, 15,
32-33], debido a la sensibilidad mostrada por esta
técnica a los cambios de energia medibles asociados
a las transformaciones microestructrales. Sin
embargo vy a criterio de los autores, se deben tener
en cuenta ciertas consideraciones interpretativas
sobre muchos estudios realizados: 1. Para reacciones
simples, donde solo una reaccién es dominante, el
analisis térmico reflejado en la literatura es robusto
y no queda duda en su interpretacion. 2. Pero para
reacciones complejas donde coexisten numerosas
reacciones tal andlisis debe ser tomado con
precaucion. En el caso particular de las aleaciones
comerciales de aluminio, compuesta de muchos
elementos de aleacion, ocurre simultaneamente la
precipitacion de diferentes fases conjuntamente con
la redistribucion y aniquilacion de defectos
estructurales, y del desplazamiento de las juntas de
granos reguladores de la difusion atomica,
conduciendo, obviamente a una respuesta
calorimétrica compleja [7, 34—36]. Los termogramas
en esos casos reflejan variaciones de flujo de calor
también complejas caracterizadas por una reaccion
“envolvente” que recibe la contribucion de cada una
de las reacciones particulares participantes.

©2017 Universidad Simén Bolivar

161

Rev. LatinAm. Metal. Mat. 2017; 37 (2): 160-178



Rev, LatmAm, Metal, Mat,

Articulo Regular,

www.rimm.org

Mas alld de lo util e interesante que resulta poder
correlacionar las propiedades mecéanicas con la
distribucién y propiedades de precipitados, en este
trabajo queremos visualizar los cambios en los
pardmetros cinéticos en la medida que se ejecutan
los diferentes pasos de los TT T6 y T7. Delasi et al.
[3, 4] simulan la evolucién del flujo de calor
mediante una reaccion de primer orden y evallan
los pardmetros cinéticos, entalpia y entropia de
disolucién de fases, de una aleacion AA7075
sometidas a los TT T651 y T751. Ghost et al [37]
determinan los pardmetros cinéticos de una aleacion
AAT7150 sometida al tratamiento T7, focalizandose
en la cinética de disolucion de las Zonas
Guinier—Preston y de las fases n’, n y S. Utilizan el
modelo cinético de Johnson—Melh—Avrami con
valores de N =1, 3/2 y 2 con el fin de seleccionar el
mecanismo fisico que permite la reproduccion de su
data. Un similar anélisis es realizado por Wei et al.
[38] en una aleacion Al-Zn—-Mg—Cu-Li sometida a
los tratamientos T6 y T7. En cada caso se utiliza la
temperatura del pico de reaccibn como la
temperatura a la cual la maxima razén de la reaccion
es alcanzada, criterio objetable en procesos
complejos de reaccion donde el maximo de la
reaccion envolvente es la suma de procesos
individuales.

El objetivo de este trabajo consiste en separar la
reaccion envolvente obtenida por DSC en una
aleacion AA7075 sometida a los TT T6 y T7 vy
caracterizar de manera individual cada reaccion
participante mediante la evaluacion de sus
parametros cinéticos. El trabajo esta organizado
como sigue: en la seccion 2 se expondra la base
tedrica y metodologia de célculo, en la seccion 3 los
aspectos experimentales y finalmente en la seccién 4
se mostraran los resultados y discusion.

2. ASPECTOS TEORICOS

2.1 Teoria Cinética

La evolucién isotérmica de la extension de
conversion o durante una reaccién, en la teoria de
reaccion quimica aplicada al estado solido [39-41],
viene dada por la relacion

d AH
= KMF@=—

ey (1)

Donde K es la constante de reaccion y la funcion F
se asocia con los mecanismos fisicos que generan la
reaccion. El término a la derecha de la ecuacion 1

establece la relacion entre los aspectos propios de la
rapidez de reaccion y las medidas experimentales de
calorimetria, siendo AH el flujo de calor y A
represente el area bajo la curva de flujo de calor
medida en unidades de flujo de calor por tiempo. La
evolucion no-isotérmica 0 en temperatura de o se
obtiene de la expresion (1) considerando la razén de

. d
calentamiento (@ = d—z ), de tal forma que:

da _K(T)F(a) _AH
T~ @ A

(2)

donde A’ se mide en unidades de flujo de calor por
temperatura.

Considerando que K cumple con la relacion de
Arrhenius, entonces el pre—factor Ko, la energia de
activacion Q y el mecanismo fisico definido por
F(o) definen el triplete cinético que caracteriza la
reaccion.

K =Kgexp Qe (3)

RT

La literatura reporta una amplia variedad de
modelos cinéticos que cubren las reacciones que
ocurren en estado solido [42-44]. Diferentes
mecanismos conducen a diferentes funciones F. El
punto de partida para el estudio de la cinética de
formacion de una nueva fase deberia involucrar la
consideracion adecuada del proceso de nucleacion;
sin embargo, la mayoria de estos modelos cubren
principalmente la etapa de crecimiento, donde de
forma particular se incluyen los efectos propios de
la reaccion. En tabla 1 se presenta de manera
resumida las funciones cinéticas asociadas a los
diferentes mecanismos que ocurren con mayor
frecuencia durante los cambios de fases. Todas esas
funciones, excepto Ay y M., establecen una
dependencia fija con a lo que se traduce en una
forma funcional Unica, en cambio Ay es el producto
de dos funciones, una fija (1-a) decreciente y una
funcidn logaritmica dependiente de N. Este modelo
conocido como modelo de
Johnson—Mehl-Avrami—Erofeev—Kolmorokov

[45-47] es de uso frecuente; sin embargo, su rango
de validacion y realidad de parametros obtenidos ha
sido cuestionado en ciertos casos. El esquema mixto
Mum, llamado modelo de Sestak—Berggren combina
también dos funciones variables, una decreciente y
otra creciente cuya forma funcional depende de los
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exponentes n y m [48-50]. La valoracién de los
parametros m y n permite reproducir la mayor
cantidad de cinéticas consideradas en la literatura
[34]. Es importante resefiar que las expresiones AN
y Mnm presentan un rango comuln de existencia
para valores particulares de sus pardmetros N, my n
[50].

Los mecanismos de reaccion resefiados en la tabla 1
se asocian con la siguiente simbologia:

R2: Reaccion controlada por los contornos de la fase
(&rea de contraccion).

R3: Reaccion controlada por los contornos de la fase
(volumen de contraccion).

F1: Nucleacién aleatoria seguida por un crecimiento
instantaneo de nacleos (Ecuacion de
Avrami—Erofeev n = 1).

AN: Nucleacién y crecimiento aleatorio de los
nacleos a través de diferentes modelos de
nucleacion y el crecimiento (Ecuacion de Johnson -
Melh-Avrami—Erofeev—Kolmogorov n # 1).

D2: Difusion bidimensional.
D3: Difusidn tridimensional (Ecuacion de Jander).

D4: Difusion tridimensional  (Ecuacion
Ginstling—Brounshtein).

L2: Escision aleatoria de cadena de polimero.

de

Mnm: Esquema mixto de Sestak—Berggren.

2.2 Deconvolucion

El andlisis global de sefiales en sistemas con
respuestas multiples conlleva muchas veces a
conclusiones que enmascaran los verdaderos
resultados individuales. Tal es el caso del analisis
térmico  diferencial en  aleaciones  multi-
componentes donde la sefial medida abarca una serie
de efectos particulares solamente separables
siguiendo técnicas matematicas de deconvolucion.
La deconvolucién es una herramienta de gran
importancia en el tratamiento y procesamiento de
sefiales, basado en el principio de linealidad e
invariancia temporal de dicha sefial. La integral de
convolucién define la sefial de salida generada por
uno o varios impulsos de entradas X(t) debido a una
funcién de transferencia g(t) [51, 52]:

4

El problema opuesto de la convolucion es la
deconvolucién, donde conocida la salida Y(t) y la

V@) = X+ g(t) = [ X@)gt — Ddr

funcién de transferencia g(t) se logra determinar las
posibles funciones de entrada que generan dicha
salida. La deconvolucién puede interpretarse como
un problema inverso, esto es, conocida la salida y en
principio, también la respuesta al impulso, se busca
estimar la sefial de entrada [51]. En nuestro caso la
sefial de salida la constituye el flujo de calor medido
por DSC, y disponemos de amplio grupo de
funciones de transferencia, de tal forma que los

impulsos particulares de entrada pueden ser
determinados.
Como en nuestro previo trabajo [34], la

deconvolucion se hace a través del software PeakFit
(Systat Software Inc.) y hemos seleccionado como
funcion de transferencia la funcion de Weibull cuya
asimetria permite abarcar una mayor extension de
conversion o. La funcidn de Weibull [53] esta

definida por
1-Wy 1y W1
W= W (W, - 1) w: [T-—-W] (L-L-; - 1)W;
L W 7 W, + W,
14 Wa
B (T— W, [W,-1 E) W, — 1
P w, T\ LT ®)

Donde Wy T se asocian a la data medida de flujo de
calor y temperatura y los cuatro pardmetros de
ajuste corresponden a la amplitud del pico (W,),
anchura del pico (W;), forma y extension de la
curva (W,) y asimetria del pico (W5).

3. ASPECTOS EXPERIMENTALES

3.1 Muestras estudiadas

En este trabajo fueron usadas muestras de la
aleacion  AAT7075 suministradas por Kaiser
Aluminum, of Foothill Ranch, California, USA,
cuya composicion es presentada en la tabla 2.

3.2 Tratamientos Térmicos (TT)

Las muestras son homogeneizadas y luego, para
minimizar su evolucion estructural, son templadas
en agua fria (3°C). A continuacién se aplican los
tratamientos térmicos T6 (envejecimiento artificial)
y T7 (estabilizacion por sobre envejecimiento) [53].
En la figura 1 se muestran los pasos seguidos en la
aplicacion de estos tratamientos.
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Tabla 1. Funciones cinéticas F(a), derivadas de F(F’(a)), e integral del inverso de F, (g (o) ),

cinéticos [42-44].

para diferentes modelos

Simbolo F(o) F'(a) g(a)=(1/F(a))da
1 1
R2 (- o) - B 2-[1- a- 7]
z 2 1
R3 - a) - T o 3-[1-a- o3
F1 1-0) -1 -In(1-0a)
Ay a- oot Nm@-weN-— =
a)-In(l—a)]” W [~ 1n{1 — c)]N [-In(1 — a)IN
D2 - - ! 1 In(1
In(l— o) [(1- o) -la(l— O (-a)hl-a+a
30 a3 - i
D3 ! — [1 - a‘]i]
2 [1_ (1-@5] [1— a- ﬁ!ﬁ]
3 1-a)73
—a) 3 20 4
D4 I - 7 1-—)--a)s
2 [(1 a)3 1] 2 |- @31 ( ’ )
1
L2 2 (a2 - o) -2 ~2 1.1(05 -1)
ra
_ no.m _ oo m Y n a™ (1 - )" n m n—1
Mnm 1-a)'a l-a)a [(l:) (1_0[)] —— n+m+1ja (1-c)™ ! da

Tabla 2. Composicién nominal de la aleacion AA7075
(% peso).

Fe, Si,
Al zZn Mg Cu Mn, Cr,
Ti
Balance 5.1-6.1 21-29 12-20 0.44

En concordancia con lo reportado en la literatura
[3-8] para estos TT pudiésemos prever los cambios
microestructrales en cada paso como sigue:

1. El tratamiento de homogeneizacion diluye
gruesos precipitados y defectos creados durante
la preparacion de la aleacion. En nuestro caso se
realiza a 480°C durante 30 minutos, pero en la
literatura se han considerado diferentes

temperaturas y tiempos de homogeneizacion.
Luego la aleacidn se templa en agua refrigerada
(3°C). Las medidas de DSC luego de este
tratamiento  permiten visualizar toda la
secuencia de formacién y disolucion de fases.
La velocidad de temple controla la cantidad de
defectos de temple y los efectos de
pre—precipitacion que pudiesen ocurrir. Cuando
se inicia el calentamiento de la muestra en el
calorimetro se tiene una distribucion inicial de
defectos y agregados atomicos los cuales van a
reaccionar al aumento de la temperatura, de alli
que se deberia detectar: la reagrupacion de sitios
vacantes y su disolucion, formaciéon de zonas
Guinier Preston y su disolucion, formacion de la
fase n’ y su disolucion, formacion de la fase ny
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su disolucion, todo esto para temperaturas por
debajo de 450°C y por encima de esta
temperatura, dependiendo principalmente de la
concentracién de Cu y de la relacion Zn:Mg la
formacion y disolucion de las fases Sy T.

2. Mantener la muestra 2 horas a temperatura
ambiente, permite estabilizar térmicamente la
aleacion, regulando la cantidad y distribucion de
los sitios vacantes de temple, propiciando el
inicio de la difusion de los elementos de mayor
difusividad como el Zn y el Mg los cuales
tienden a formar zonas Guinier—Preston. De alli
que la condicién inicial luego de este
envejecimiento  natural debe conducir a
termogramas ligeramente diferentes a los de la
condicidn anterior, debido al efecto de los sitios
vacantes de temple y a la distribucion casi
homogénea de una incipiente formacion de
zonas Guinier—Preston.

3. Las 6 horas de envejecimiento en el TT T6 a
100°C refuerza la aniquilacion de defectos y
profundiza la  precipitacion de zonas
Guinier—Preston, pero ahora con una incipiente
formacion de precipitados n’, de tal forma que
el termograma luego de este paso deberia
resaltar la  disolucion de las zonas
Guinier—Preston y reforzar la formacion de la
fase 1’ ya iniciada y su posterior disolucion; a
mayores temperaturas el termograma debe
manifestar un comportamiento similar al
obtenido en las muestras homogeneizadas.

4. Finalmente, la Ultima etapa del TT T6, 15 horas
a 140°C propicia la precipitacién abundante de
1’ y su transicion a la fase n.

5. Mientras que en el sobre—envejecimiento a
170°C aplicado en el TT T7 propicia la
disoluciéon mas expedita tanto de sitios vacantes
residuales del paso previo como formacion y
disolucién violenta de zonas Guinier—Preston,
precipitacion, redistribucion y disolucién de
precipitados 1’ y precipitacion o reconversion
de precipitados m’ en precipitados mn. El
sobre—envejecimiento de 6 horas a 170°C
permite que una fraccion de atomos de Cu
dejen la solucion solida y regulen la presencia
de la fase n especialmente en los contornos de
grano. El termograma para muestras bajo esta
condicion debe mostrar un gran pico
endotérmico para los procesos disolutivos bajo

100°C y una amplia reaccion exotérmica que
abarca las reacciones que involucran la
transicion n° — n y la precipitacion de n. A
temperaturas superiores ocurren reacciones
donde el Cu se incorpora al proceso de

precipitacion.
100 °C 140 °C
6 Horas BBY 15 Horas
Env. Env.

20°c R

2
Horas

Figura 1. Esquema de los tratamientos térmicos T6y T7.

3.3 Medidas del flujo de calor

Las medidas de flujo de calor se realizaron en un
equipo Perkin Elmer TAC 7/DX DSC entre 20°C y
600°C a diferentes razones de calentamiento. El
equipo es calibrado siguiendo el método estandar
propuesto por la Perkin Elmer, tanto en temperatura
como energia, utilizando Zinc e Indio como
materiales de referencia y exigiendo un
apartamiento menor al 0.5 % tanto en la temperatura
de fusion como en la entalpia. Se us6é aluminio de
alta pureza como linea base. Los termogramas
obtenidos muestran completa concordancia con las
reportadas por otros autores y en particular con los
resultados de Valera et al [55]. Como estamos
interesados en la precipitacion de fases que ocurren
luego del pico de disolucion de las zonas de
Guinier—Preston, este estudio serd restringido a ese
rango de temperatura.

Una breve acotacion debe ser hecha en torno a la
participacion de cada reaccion en las cinéticas que
pretendemos analizar. Los picos y valles de los
termogramas son indicativos de que la reaccion o
combinacion de reacciones alcanzan un equilibrio
entre las fuerzas impulsoras de la precipitacion (o
disolucién) y el empobrecimiento de la matriz en el
caso de precipitacion (o de los precipitados en caso
de disoluciéon del material que soportaba dicho
proceso). Si en la reaccion participa un solo
elemento, sin duda que la reaccidn se asocia a dicho
maximo; pero la participacién de muchos elementos
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puede dar lugar a muchas reacciones haciendo muy
complicado asignar el m&ximo a una de esas
reacciones. La nitidez de los picos de disolucion en
los termogramas reportados en la literatura ha
conllevado a que los estudios cinéticos se focalicen
con preferencia en las reacciones de disolucion de
fases, dedicando poca atencion a la etapa de
precipitacion; Es por ese motivo que en el presente
estudio es dedicado, principalmente, a obtener
informacion de la cinética de precipitacion de dichas
fases. Se propone separar estas reacciones, que se
muestran en los termogramas como una funcién
envolvente compleja, en sus reacciones individuales,
y analizarlas a la luz de la teoria cinética expuesta
en el capitulo anterior.

Otro aspecto interesante y motivo de polémicas es
como limitar el fin de una reaccion y el inicio de la
otra. Consideramos que tal limite debe estar fijado
por la inflexién de la curva de flujo de calor con
temperatura. Dicho de otra forma, la derivada
segunda del flujo de calor respecto a la temperatura
genera el criterio mas aconsejable para definir
dichos limites. La naturaleza discreta de la data
pudiese complicar este criterio. No obstante, el
suavizado de la curva ayuda en la obtencién del
punto de inflexion.

3.3.1 Etapa de homogeneizacion

En la figura 2 se muestra el resultado
correspondiente a la etapa de homogenizacion,
comun a ambos TT, en la regién de temperatura
posterior a la disolucion de las zonas
Guinier—Preston y enmarcada en la region de
temperatura ubicada entre el punto de inflexion a la
derecha de la reaccion endotérmica correspondiente
a la disolucion de las zonas Guinier—Preston y el
punto de inflexion a la derecha de la reaccién
endotérmica correspondiente a la disolucion de fases
n y S. Entre estos dos puntos se fija la linea base
que hace horizontal la data de flujo de calor. En ella
se manifiesta dos reacciones exotérmicas bien
demarcadas que se desplazan hacia temperaturas
mas elevadas en la medida que el valor de ® es mas
alto.

Igualmente se observa el incremento del area bajo la
curva o entalpia producto del efecto térmico
introducido cuando @ crece. Sin embargo, la razén
entre el flujo de calor y ® no muestra tal
incremento.
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Figura 2. Termograma mostrando el flujo de calor vs
temperatura de la aleacién AA7075 luego de la etapa de
homogeneizacion del TT T6, a diferentes razones de
calentamiento: 50°C/min, 100°C/min,
150°C/min, — 200°C/min.

3.3.2 Etapas intermedias del tratamiento T6

Luego de la homogeneizacion la aleacion se deja 2
horas a temperatura ambiente, lo cual permite una
reorganizacion microestructural, eliminando los
sitios vacantes de temple y propiciando el inicio de
la precipitacion de las zonas Guinier—Preston. El
proximo paso es un envejecimiento a 100°C que
hace profusa la precipitacion de las zonas
Guinier—Preston y su transicion a la fase n’.

3.3.3 Envejecimiento artificial a 140°C (T6)

La etapa final del tratamiento térmico T6 es el
envejecimiento de las muestras por 15 horas a
140°C. EIl termograma correspondiente a esta etapa
es mostrado en la figura 3. Se observan dos
reacciones exotérmicas diferentes a las obtenidas en
la primera etapa de este TT, siendo la primera
reaccion dominante y de mayor entalpia que la
segunda. Es entorno a esta primera reaccion que esta
asociada la gran resistencia mecénica reportada en
esta aleacion cuando es sometida a este TT y
literalmente debe corresponder a la precipitacion de
la fase m’, mientras que en la segunda reaccion
estaria involucrada la fase .

3.3.4 Etapa de sobre envejecimiento a 170°C (T7)

En cuanto al TT T7, este tiene un paso inicial de
homogeneizacién como el tratamiento T6 seguido
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de un sobre—envejecimiento a 170°C por 6 horas.
Este envejecimiento es suficiente para propiciar la
transicion n” —n, siendo en principio esta tltima la
fase dominante en la microestructura. La figura 4
muestra el termograma correspondiente al TT T7.
Se muestran dos reacciones exotérmicas, siendo la
segunda de ella de mayor entalpia que la primera, lo
cual sin duda corrobora la mayor presencia de
precipitados asociados con la segunda reaccion que
los obtenidos en el TT T6. Igualmente se observa
una ligera inflexion luego del pico de precipitacion
de la fase n, debido a la incorporacion de Cu en el
proceso de precipitacion.
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Figura 3. Termograma mostrando el flujo de calor vs
temperatura de la aleacion AA7075 obtenido después de
la etapa final del TT T6, a diferentes razones de
calentamiento: 50°C/min, 100°C/min,
150°C/min, — 200°C/min.

Los resultados experimentales ac& obtenidos al ser
examinados en correspondencia con los resultados
reportados en la literatura nos permiten corroborar la
secuencia de precipitacion que sigue la aleacion
AAT7075 al ser sometidaalos TT T6y T7.

La identificacion de fases y su reproducibilidad en
un sistema multi-componentes, como lo es la
aleacion AA7075, es sumamente compleja e
incorpora una combinacién de fases de equilibrio y
de fases metaestables; por lo tanto muy pequefias
variaciones de las condiciones en las que se
producen y sintetizan afectan la distribucion atomica
de sus diferentes componentes y por lo tanto
introduce cambios en su  microestructura. La
velocidad de enfriamiento asi como la relacion entre

los aleantes principales Zn: Mg: Cu han llevado a
numerosos investigadores a identificar para la
misma aleacién diferentes tipos de fases,
compuestos intermetalicos y dispersoides. De alli
que se requeriria la suma de diferentes técnicas
experimentales para identificar las fases presentes
bajo determinadas condiciones. Se recurre en
primer lugar al diagrama de fase del sistema Al-Mg-
Zn-Cu, donde tres dominios de soluciones sdlidas
continuas son formados por las fases identificadas
a partir del ternario Al-Mg-Zn hasta el ternario Al-
Cu-Mg [56] y donde todas las fases de interés en el
presente estudio tienen cabida: m° (MgxZny;), m
(MgZny), T( Al,Mg,Znz ) y S( Al,CuMg). Lim et al
[23] usando microscopia electronica de transmisién
y DSC, para un grupo de aleaciones dentro de los
limites de la AA7175, establecen que la formacion
de estas fases dependen de la constitucion de los
elementos aleantes y de la razén de enfriamiento.
Reportan la desaparicion del pico exotérmico que
caracteriza la fase T en sus medidas de DSC cuando
la razbn Zn/Mg es mayor a 2.8 y velocidad de
enfriamiento desde la homogeneizacién
relativamente baja (0.67 Kmin™). Li et al [16]
usando las mismas técnicas establecen que la fase T
solo aparece para aleaciones de la serie 7xxx con
concentraciones de Mg superior a 3,2% peso y que
solo bajo condiciones particulares (limite de Mg en
la aleacion AA7075) y una concentracion de Zn
8,6% de Zn a 460 °C esta fase podria detectarse.
Otras fases estables y metaestables, en la region de
interés, son reportadas por Saunders [57] mediante
técnicas de modelado termodinamico, dependiendo
su presencia de las condiciones aplicadas. Zhang et
al [58] usando SEM y DSC demostraron que en la
aleacion Al-Zn-Mg-Cu AA7150 hay al menos tres
tipos de fases inducida por temple en rangos de
temperatura diferentes en una amplia gama de
velocidades de enfriamiento continuo. Este estudio
identific6 una reaccion de alta temperatura en un
rango de velocidad enfriamiento de
aproximadamente 0005 a 2 K/s de
aproximadamente 450 ° C hasta 350 ° C, que
corresponde al crecimiento de la fase S (Al2CuMg).
Es basado en estos antecedentes y considerando que
nuestra aleacion contiene una concentracion en peso
de Mg menor a 3% y ademas que el temple es
realizado en agua refrigerada, las reacciones
mostradas se asocian las fases metaestable 1’, a la
estable 1 y a la fase estable S, la cual se forma a
temperaturas superiores a las temperaturas de
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formacion de las anteriores.
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Figura 4. Termograma mostrando el flujo de calor vs
temperatura de la aleacion AA7075 obtenido después de
la etapa final del TT T7, a diferentes razones de

calentamiento; — 50°C/min, — 100°C/min,
150°C/min, — 200°C/min.

4, RESULTADOS

4.1 Deconvolucion de los resultados

experimentales

Considerando la complejidad de la reaccién global o
funciéon envolvente generada por la medida
experimental del flujo de calor, donde coexisten
numerosas reacciones, procedemos primeramente a
separarlas en funciones o reacciones simples
mediante deconvolucion. Se seleccionan a las
funciones de Weibull como funcién de transferencia
y se fija el nimero de picos para una deconvolucion
aceptable a partir del coeficiente de correlacién R
En este trabajo, como en previos trabajos, el nimero
de picos estara fijado por la condicién R*> 0.99. La
ventaja de usar funciones de Weibull radica en la
consideracion de la asimetria de la misma, la cual es
controlada por un pardmetro de ajuste que se anula
en casos de funciones simétricas tipo funciones de
Gauss.

En la figura 5 se muestra el resultado de la
deconvolucién para muestras homogeneizadas. Para
diferentes valores de @, donde se observa
claramente el efecto de la wvelocidad de
calentamiento sobre la variacion del flujo de calor.
Con solo dos reacciones individuales se logra cubrir
la reaccion total y que en concordancia con la
literatura deben corresponder a la precipitacion de
las fasesn’ y 1.

Para bajos valores de @ ambas fases presentan
entalpias similares con una importante region de
coexistencia, la cual disminuye en la medida que @
crece, siendo la entalpia asociada a la fase n’
dominante sobre la de la fase n.

En la figura 6 se muestran los resultados de la
deconvolucién para el TT T6. Nuevamente dos
importantes reacciones exotérmicas son observadas,
tradicionalmente asociadas con la precipitacion de
las fases n’ y m; sin embargo, la deconvolucion
muestra tres reacciones necesarias para cumplir con
la condicién R? > 0.99. Sin duda la primera reaccién
debe ser asociada a la precipitacion de la fase n’, la
segunda a la precipitacion de la fase n y la dltima a
la precipitacién de una fase que contiene Cu en su
estequiometria (Fase S). A nivel de entalpia, la
primera reaccién es dominante sobre la segunda y
ésta sobre la tercera. El incremento de @ refleja un
importante efecto sobre el segundo pico global,
mostrando como dominante la precipitacion de la
fase n’ representada por la primera reaccion.

En la figura 7 se muestran los resultados de
deconvolucién para muestras sometidas al
tratamiento T7. Nuevamente la reaccion global
presenta dos picos, pero en este caso la segunda de
ellas es dominante sobre la primera. La
deconvolucién muestra tres reacciones individuales
que se asocian con las fases m’, n y S,
respectivamente. La segunda de estas reacciones
correspondiente a la precipitacion de la fase n
aparece como dominante para todos los valores de
O.

En la tabla 2 se muestran los parametros de
deconvolucién para cada muestra considerada. Se
incorporan en esta tabla, ademas de los parametros
W; (i = 0,3), el area total A’ (total), las areas
particulares de cada reaccion Ag y el valor de R El
parametro W, define la altura del pico, W; genera su
posicion en °C, W, es el parametro de escala y esta
relacionado con la anchura de la reaccion y W3
define la asimetria de la funcion, de tal forma que la
informacién contenida en tabla 2 nos permite
establecer de manera comparativa la predominancia
de una reaccion sobre otra. El caracter difusivo de
cada reaccion particular es también verificado del
comportamiento creciente de W; cuando @ se
incrementa. Un analisis sucinto de esta tabla refleja
la respuesta dominante de la precipitacion de la fase
1’ sobre la fase 1 en las muestras homogeneizadas
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con una amplia presencia de n en todo el rango de
temperatura estudiado y deducido del hecho que W,
de la segunda reaccion es dominante sobre el W, de
la primera reaccion e igualmente su factor de
asimetria W3, También el area Ar de la segunda
reaccion se muestra dominante sobre la primera,
excepto para @ = 50°C/min cuyas magnitudes son
comparables. EI TT T6 genera tres reacciones de
precipitacion de intensidad W,. Wy para este TT se
desplaza hacia las temperaturas elevadas con @
creciente, W, indica la presencia de la tercera
reaccién en todo el rango de temperatura siendo esta
la reaccion més asimétrica de las tres. El area Ag de
la primera reaccion es dominante sobre las otras dos.

—
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Este comportamiento paramétrico de las reacciones
confirman lo que experimentalmente ha sido
evidenciado: una fase 1’ (primera reaccion)
dominante sobre la fase n (segunda reaccion) y
sobre la fase que contiene Cu (tercera reaccion). En
cuanto al TT T7 se observa una variacion
paramétrica diferente, siendo la segunda reaccion
correspondiente a la precipitacion de la fase n la
reaccion dominante, con una amplia coexistencia de
las fases n y S para todos los valores de @
(intercepcion de las reacciones 2 y 3).
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Figura 5. Deconvolucion del flujo de calor para muestras de la aleacion AA7075 sometida al tratamiento de
homogeneizacion (Primer paso de los TT T6 y T7), a diferentes valores de ®: a) 50°C/min, b) 100°C/min, ¢) 150°C/min, d)
200°C/min. @ Flujo de calor medido, — Ajuste teérico. — Primera y — segunda reaccion de deconvolucion usando

funciones de transferencia de Weibull.
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Figura 6. Deconvolucion del flujo de calor para muestras de la aleacién AA7075 sometida al TT T6 a diferentes valores de
@: a) 50°C/min, b) 100°C/min, ¢) 150°C/min, d) 200°C/min. @ Flujo de calor medido, — Ajuste tedrico. — Primera, —
segunda y — tercera reaccion de deconvolucién usando funciones de transferencia de Weibull.
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Figura 7. Deconvolucion del flujo de calor para muestras de la aleacion AA7075 sometida al TT T7 a diferentes valores
de ®@: a) 50°C/min, b) 100°C/min, c) 150°C/min, d) 200°C/min. @ Flujo de calor medido, — Ajuste tedrico. — Primera, —
segunda y — tercera reaccion de deconvolucién usando funciones de transferencia de Weibull.
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Tabla 2. Parametros de deconvolucion correspondientes a las figuras 5, 6 y 7.

® (°C/min) (T?tal) R?  Reaccion W, W, W, W, Ar

50 365.181  0.9947 1 4.61596 265.079 27.481 2.2201 137.550
Hom 2 440640 317.879 4730.541 244122  227.630
100 802.243  0.9989 1 16.2646  289.348 43.232 2.4640 704.348
Hom 2 2.2953 357.297 160.764  10.1952 97.896
150 935.505 0.9966 1 16.9122  305.546 41.359 2.2845 742.632
Hom 2 5.2754 371.272 1103.683 82.0519  192.873
200 1302.906 0.9989 1 22.4796 324.173 50.403 2.4120 1154.074
Hom. 2 4.2805 387.131 110.201 8.5543 148.832
50 160.163  0.9982 1 4.2832 253.115 19.386 2.4994 82.241
T6 2 2.2926 277.142 19.306 2.2688 47.233
3 1.3896 291.782 261.970 32.2286 30.689

100 227.884  0.9972 1 7.0735 269.028 14.297 2.1794 111.143
T6 2 2.7579 298.862 42.581 4,6093 67.514
3 2.4013 311.023 158.266  20.9618 49,227

150 328.856  0.9978 1 7.8782 284.711 17.547 1.8227 170.567
T6 2 5.5838 311601 31.169 3.8209 119.235
3 2.5456 325.304 76.428 13.5035 39.054

200 612.725  0.9980 1 12.894 292.140 24.547 1.8573 386.314
T6 2 5.976 318.821 24.860 2.5415 145.201
3 3.731 330.685 229.800 28.6836 81.210

50 408.714  0.9976 1 6.043 254.464 24.391 2.3383 153.757
T7 2 5771 285.475 30.793 2.0071 206.696
3 1.743 312.291 71.392 6.9311 48.261

100 957.366  0.9992 1 11.719 270.405 20.419 2.1789 263.013
T7 2 11.953 306.284 38.027 2.2089 494,706
3 4,650 340.408 565.215 35.772 199.647

150 1113.306 0.9984 1 12.070 286.937 22.205 1.9824 314.255
T7 2 14.313 319.124 35.148 2.3741 518.731
3 7.408 354.860 43.755 2.9437 280.320

200 1818.138 0.9994 1 15.136 289.309 19.104 2.1584 319.981
T7 2 21.731 320.946 43.034 2.4143 951.843
3 11.629 361.877 56.838 3.1013 546.314

4.2 Determinacién de la energia de activacion Kissinger). Los resultados para la muestra

por el método de isoconversion
Haciendo uso de la relacion de isoconversion [31]:

o
In [T_"] =C _% (9)
Y considerando la columna 1 (®) vy la columna 6
(W, en grados Kelvin) de la tabla 2 procedemos a
determinar los pardmetros involucrados en la
ecuacion. Conociendo @ y T se pudiese realizar una
regresion linear exigiendo como valor de N aquel
que linealiza la ecuacion previa, sin embargo
procedemos a utilizar el valor de N habitualmente
usado en la literatura es N = 2 (Ecuacién de

homogeneizada y los TT T6 y T7 se muestran en la
figura 8.

Un buen comportamiento lineal para cada reaccion
es obtenido, lo que confirma un comportamiento
tipo Arrhenius de nuestra cinética. Los parametros
de isoconversion para cada reaccion se presentan en
la tabla 3. En ella se indica entre paréntesis el
margen de error estimado sobre cada pardmetro asi
como el coeficiente de determinacion o correlacion
R?. El valor méas alejado al comportamiento lineal
esperado es el correspondiente a la tercera reaccion
del TT T7. En general los valores de Q reportados
en este trabajo muestran que para muestras

©2017 Universidad Simén Bolivar

171

Rev. LatinAm. Metal. Mat. 2017; 37 (2): 160-178



Rev, LatmAm, Metal, Mat,

Articulo Regular,

www.rimm.org

homogeneizadas tanto la fase n’ como m requieren
similar energia para activarse, de alli que la
transicion n’—mn ocurra de manera natural mediante
la redistribucion de &omos de Zn de la fase
metaestable 1’ en torno a los &tomos de Mg en la
fase estable MgZn,. En esta transicion solo se
modifican los parametros de la red manteniendo su
estructura cristalina hexagonal. La energia de

71

@

In@/72)

T T T
160 170 180

1/ T (105 K™Y

9 .
140 150

71

In@/T2)

1
190

In(®/T2)

activacion para la precipitacion de la fase n’
(reaccion 1), para ambos TT T6 y T7, muestran
similares valores; mientras que Q para la segunda
reaccion (fase n) esmayorenel TT T7 queenel TT
T6. Un valor ligeramente superior de la energia de
activacién para la tercera reaccion es obtenido con
el TT T6.
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Figura 8. Gréficos de isoconversion para la determinacién de Q en cada una de las reacciones deconvolucionadas. a.
Muestras homogeneizadas b. TT T6 c. TT T7. @ Primera reaccion, A Segunda reaccion, B Tercera reaccion.

Tabla 3. Parametros de isoconversién para cada TT considerado.

R TT Pendiente C R’ Q (kJ/mol)

1 H —6521.3853 (559) 3.4973 (0.98) 0.980 54.220 (4.65)
2 H —6571.188 (612) 2.23744 (0.97) 0.970 54.635 (5.09)
1 T6 —9179.6246 (671) 8.86533 (1.227) 0.984 76.322 (5.58)
2 T6 —9529.837 (401) 8.5978 (0.700) 0.995 70.234 (3.33)
3 T6 —10575.312 (648) 9.9613 (1.104) 0.989 87.926 (5.39)
1 T7 —9003.062 (781) 8.48747 (1.42) 0.978 74.854 (6.49)
2 T7 —10105.640 (415) 9.3434 (0.713) 0.995 84.021 (3.45)
3 T7 —9118.600 (1061) 6.7115 (1.738) 0.961 75.815 (8.81)
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4.3 Evaluacion de los parametros cinéticos

Tomando el logaritmo natural de las ecuaciones 2 y
3 se obtienen la siguiente relacion:

In [ﬁﬁ] =InkK,

Conocido el valor de Q, se hacen variar los valores
de n y m hasta conseguir el par (n, m) que hace
lineal la ecuacion previa. El valor de Q obtenido por
isoconversién en la tabla 3 viene afectada por el
error sefialado entre paréntesis, por lo tanto,
cualquier par (n, m) que genere un valor de Q en ese
rango sera considerado como valido. En la tabla 4 se
muestran los parametros cinético obtenidos por
regresion lineal.

El andlisis detallado de esta tabla nos permite
establecer:

1. Los valores del par (n, m) de cada reaccion
fluctian en torno a un valor lo que hace pensar
en una funcién cinética Unica para cada
reaccion.

2. Si bien el valor de Q de la primera y segunda
reaccion de las muestras homogeneizadas son
similares, el par (n, m) para la precipitacion de
n’ se ubica en torno a (1.005,0.434) mientras
que para la precipitacion de n se ubica en
(0.709,0.681), lo cual es indicativo de funciones
cinéticas diferentes.

3. La primera reaccién en el TT T6 se caracteriza
por el par (1.006,0.430) mientras que en T7 es
(1.006,0.438), en completo acuerdo con el par
(n, m) de la muestra homogeneizada. Esto nos
indica que la precipitacién de la fase n’ en
cualquier condicion de las estudiadas sigue un
mismo patrén de precipitacion.

4. La segunda reaccion en el TT T6 se caracteriza
por el par (0.876.0.561) mientras que la segunda
reaccion de T7 muestra el par promedio (1.094,
0.354). De estos valores se puede inferir que la
fase m sigue patrones cinéticos diferentes para
cada TT considerado.

(10)

RT

5. En cuanto a la tercera reaccion para T6 el par
promedio es (0.711, 0.753) y para T7 (0.831,
0.533), indicativo de un patron de precipitacion
ligeramente diferente para ambos TT.

6. Otro pardmetro a considerar es la frecuencia
promedio de salto atémico, representada por el
valor Ko, el cual para la fase n’es del mismo

orden de magnitud para ambos TT T6 y T7,
pero dos drdenes de magnitud inferior para la
muestra homogeneizada. La segunda reaccion
presenta valores inferiores dos y un orden de
magnitud para las muestras homogeneizadas y
parael TT T6 respecto al valor de Ky parael TT
T7. Igualmente hay hasta dos Ordenes de
magnitud de K, para la tercera reaccion para
ambos TT.

4.4 Discusion

La buena definicion de las reacciones endotérmicas
obtenidas a través de los estudios calorimétricos ha
permitido determinar la energia de activacion para la
disolucion de fases previamente formadas. No
ocurre asi con las reacciones de precipitacion de
fases en la aleacion AA7075, debido a lo complejo
de las mismas. Ambas energia de activacion, para la
disolucion y para la precipitacion de fases, se
definen como la energia necesaria para vencer la
barrera de energia entre dos estados del sistema, en
un caso para formar exotérmicamente las fases y en
otro para disolverlas de manera endotérmica. Una
breve revision bibliografica, para aleaciones de la
serie 7000, revela que la energia de activacion para
la disolucién de una fase es generalmente superior a
la energia de activacion para la precipitacion de la
misma fase. Para estas aleaciones la energia de
activacion para la disolucion de la fase n’ ha sido
ubicada entre 88 y 116 kJ/mol para el TT T6 [3, 4,
22, 56], siendo la diferencia mostrada consecuencia
de la composicién de la aleacion y de los detalles
diferentes en el TT, mientras que para la disolucién
de n para este TT se reportan valores entre 52 y 67
kJ/mol [3, 4]. En el caso del TT T7 la disolucion de
1’ requiere una energia de activacion entre 68 y 86
kJ/mol [3, 4] aunque Donoso et al [60] reportan en
una aleacion Al-Zn-Mg un valor de 119 kJ/mol,
mientras que para este TT la disolucion de n
requiere entre 46 y 63 kJ/mol. Ghosh et al [37] en
una aleaciébn 7150 reportan en  muestras
homogeneizadas valores de 96.42 y de 174.67
kJ/mol para la disolucién de las fase n’ y de la fase
S’. En cuanto a la precipitacion de estas fases solo
conseguimos informacion en el trabajo de
Cordovilla et al [59] quienes, dependiendo de la
concentracion de Cu en muestras sometidas al TT
T6, obtienen valores de la energia de activacion para
la precipitacion de la fase n” entre 50.8 y 69.3 y
valores muy similares (59 - 69 kJ/mol) son
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reportados por Valera et al [55] para la precipitacion una aleacién Al-Zn—Mg reportan valores de energia
de la fase n en muestra homogeneizadas. En una de activacion de (82 + 9) kJ/mol para la
aleacion Al-Zn—Mg—Zr, Yannacopoulos et al [61] precipitacion de la fase n” y de (118 £ 18) kJ/mol
obtienen un valor de 56.95 kJ/mol para la para la fase n.

precipitacion de la fase 1’ en muestras
homogeneizadas, mientras que Afyfy et al [62] en

Tabla 4. Parametros cinéticos deducidos de la combinacién del método de isoconversion y del modelo de
Sestak—Berggren para los diferentes TT usados. QISO Corresponde al valor medido por isoconversién. QSB corresponde
al valor ajustado de Sestak-Berggren.

Qss @ TT/ Ko (10°) 2
(kJmol)  (°C/min) Reaccion " m  Qiso (kJ/mol) (min) R
53.952 50 0.980  0.450 0.073100 0.9996
54.201 100 Hom 1.005 0.440 54920 0.064668 0.9993
54.209 150 1 1.015 0.420 ' 0.067323 0.9994
54.062 200 1.020  0.425 0.053568 0.9992
54.560 50 0.720  0.545 0.016547 0.9975
54.610 100 Hom 0.740  0.680 54 635 0.022048 0.9999
54.881 150 2 0.645  0.765 ' 0.031554 0.9991
54.827 200 0.730  0.735 0.035566 0.9998
76.548 50 0.940  0.490 2.684345 0.9995
75.954 100 T6 0.955  0.490 76.322 3.434265 0.9996
76.632 150 1 1.050  0.400 ' 2.480346 0.9961
76.052 200 1.080 0.340 1.627411 0.9985
70.095 50 0.940 0475 0.278369 0.9994
69.948 100 T6 0.835  0.645 70.234 0.286287 0.9998
70.548 150 2 0.860  0.630 ' 0.512329 0.9948
70.259 200 0.870  0.495 0.324840 0.9910
87.810 50 0.700  0.710 8.369562 0.9998
87.981 100 T6 0.665  0.730 87926 9.884447 0.9990
87.784 150 3 0.755  0.810 ' 18.22847 0.9921
87.584 200 0.725  0.760 10.02289 0.9992
75.172 50 1.005 0.435 1.389245 0.9993
74.513 100 T7 0.995  0.445 74 854 1.634220 0.9995
74.655 150 1 1.050 0.415 ' 1.312644 0.9980
75.044 200 0.975  0.455 2.207328 0.9962
84.355 50 1.095  0.305 2.476262 0.9970
84.299 100 T7 1120  0.335 84.021 2.889113 0.9985
83.792 150 2 1.060 0.410 ' 2.633961 0.9988
84.050 200 1.100  0.365 2.869661 0.9951
76.143 50 0.760  0.640 0.3115817 0.9994
75.537 100 T7 0.745  0.575 75 815 0.1713725 0.9997
75.551 150 3 0.875  0.465 ' 0.1933541 0.9952
75.497 200 0.945  0.450 0.1819594 0.9976
La interpretacion de estos resultados, generalmente, principales Zn, Mg y Cu tienen una energia de
se ha realizado dentro del marco de la teoria de difusion de 116.7 [63], 118 [64] y entre 122 y 135
difusidn; sin embargo, considerando que los aleantes kJ/mol [65], respectivamente, se puede prever que el
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proceso difusivo que acompafia la disolucién de
fases debe ser un proceso asistido por otros
mecanismos capaces de reducir hasta en un 50% su
capacidad difusiva, tal como ocurre en los procesos
de disolucion de las fase m’ y m en muestras
homogeneizadas y de la fase m en muestras
sometidas a los TT T6 y T7, cuyas energias de
activacion son muy bajas.

Los defectos en el material, principalmente los sitios
vacantes, dislocaciones y juntas de grano, sirven de
vehiculos para aligerar la difusion atomica. En la
literatura se han reportado mecanismos capaces de
asistir la difusion y que permiten aumentar la
difusividad de los aleantes, tal es el caso de la pipe
difusién, la cual cortocircuita la trayectoria atémica
permitiendo un desplazamiento a través de tubos de
dislocaciones de borde con una energia de
activacion para la difusion de 0.6 veces la energia de
activacién en el volumen [66, 67]. También la
difusion a través de juntas de granos reduce la
energia de activacion hasta 0.5 la energia de
activacion del “bulk”, como es el caso de metales
FCC [68] y hasta 0.7 en otros casos [69]. De igual
forma en aleaciones de aluminio, luego de un
temple, ocurre una sobresaturacién de sitios
vacantes, las cuales son aprovechadas por aleantes
como el Zn, el Mg y el Cu para promover un
proceso de pre—precipitacion [70, 71] capaz de
aligerar los procesos cinéticos posteriores. En estos
casos la energia de activacion del proceso,
conformada por un término energético para la
creacion del defecto mas un término de migracion
[72], solo requeriré del ultimo, quedando la energia
de activacién para el proceso representada solo por
la energia de migracion. De esta manera se explica
la muy baja energia de activacion para la formacion
y disolucién de zonas Guinier—Preston en estas
aleaciones, la cual se ubica en el rango de 28 a 33
kd/mol [37]. Algunos resultados para la energia de
migracion de los aleantes mayoritarios en las
aleaciones de la serie 7000 son los siguientes:

e Mgy CuenAl62.5Yy 66.5kJ/mol [72].

e Zny Mgen Al 53y 59.9 kd/mol [73].

Note que ambos autores reportan valores muy
parecidos para la energia de migracion del Mg en
Al.

En este trabajo el valor de energia de activacion
calculado para la precipitacion de la fase i’ de (76 +
6) kd/mol estan en perfecto acuerdo con el reportado

por Garcia—Cordovilla et al. [59] utilizando el
modelo de Johnson—Mehl-Avrami, mientras que el
valor de Valera et al. [55] obtenido por
isoconversion muestra una buena concordancia con
el acd reportado de (55 + 5) kJ/mol para la
precipitacion de la fase n. Todos los valores de
energia de activacion para la precipitacién de las
diferentes fases n’, n y S obtenidos en el presente
trabajo son menores a los reportados en la literatura
para la disolucion de dichas fases. Los valores
similares de la energia de activacion en muestras
homogenizadas para las dos fases parece estar en
concordancia con el hecho de una pre—precipitacion
de zonas Guinier—Preston que sirven de precursores
a dichas fases. Para el TT T6, los respectivos
envejecimientos  borran el efecto de la
pre—precipitacion siendo la energia de activacion
hasta 20 kJ/mol superior para ambas fases ya que el
mismo tiene la virtud de propiciar la precipitacién
en gran volumen de la fase metaestable n’ con una
transicion menos dispendiosa a la fase estable n. La
tercera reaccion muestra un valor superior debido a
la participacion del Cu en la formacion de tal fase.
Para el TT T7, la fase n’ mantiene una energia
similar a la obtenida en T6, no asi la energia para la
precipitacion de la fase n que es 10 kJ/mol superior,
gracias al sobre—envejecimiento en dicho TT que
propicia un proceso difusivo asistido por la difusién
a través de las juntas de grano, lugar preferencial
para la locacion de esta fase.

De forma general se puede afirmar que los proceso
de precipitacion de fases en una aleacion AA7075
sometida a TT T6 y T7 obedecen principalmente a
la migracion de los aleantes Zn, Mg y Cu, los cuales
aprovechan la distribucion inicial de lagunas de
temple para generar una distribucion inicial de
precipitados que sirven como precursores de las
fases subsiguientes en la secuencia de precipitacion.
Las diferencias obtenidas con previos resultados son
consecuencias del tipo de aleacién y de los detalles
propios del temple, pero ademas del tipo de analisis
matematico implementado en el presente trabajo.

5. CONCLUSIONES

Se ha realizado un estudio sobre los pardmetros
cinéticos de las fases n’, n y S de una aleacion
AAT7075 sometidaalos TT T6y T7. Las medidas de
DSC son deconvolucionadas usando funciones de
transferencia de Weibull y son analizadas a través
de la teoria de rapidez de reaccion combinada con el
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RESUMEN

Se sintetizaron materiales mesoporosos silicoaluminofosfatos con morfologia irregular usando dos surfactantes neutros
(dodecilamina y hexadecilamina) y uno cationico (cloruro de hexadeciltrimetilamonio) a temperatura ambiente. En este
caso, tetraetil ortosilicato fue usado como fuente de silicio, mientras que isopropoxido de aluminio y écido fosfdrico
fueron usados como fuentes de aluminio y fdsforo, respectivamente. El analisis por difraccion de rayos X a bajo angulo
mostro patrones de difraccion que consistieron en una sola reflexion para los materiales calcinados, debido a un alto
desorden estructural originado por la incorporacién isomorfica de silicio, aluminio y fdsforo; incorporacién que fue
evidenciada por el estudio de resonancia magnética nuclear en el estado sélido de *’Al y 3P, que mostraron especies
predominantes en coordinacion tetraédrica. Los resultados de textura sefialaron que todos los materiales poseian areas
especificas superiores a los 500 m%g, presentando isotermas del Tipo IV, caracteristicas de materiales mesoporosos, sin
evidencia de condensacion capilar.

Palabras Claves: Silicoaluminofosfatos, Mesoporos, Caracterizacion.

SYNTHESIS AT ROOM TEMPERATURE OF MESOPOROUS SILICOALUMINOPHOSPHATE
PREPARED USING DIFERENT SURFACTANTS

ABSTRACT

Silicoaluminophosphate mesoporous materials with irregular morphology were synthesized using two neutral surfactants
(dodecylamine and hexadecylamine) and one cationic (hexadecyltrimethylammonium chloride) at room temperature. In
this case, tetraethyl orthosilicate was used as silicon source, while aluminium isopropoxide and phosphoric acid were
aluminium and phosphorous sources, respectively. The X-ray diffraction analysis at low angle showed diffraction patterns
of a simple reflection for the calcined materials due to a high structural disorder originated from the isomorphic
substitution of silicon, aluminium and phosphorous, which was evidenced by solid state ’Al- and **P-NMR, showing
predominant species with tetra-coordination. The textural results pointed out that all material had specific areas higher than
500 m%g with type IV isotherms, characteristic of mesoporous material, without capillary condensation.

Keywords: Silicoaluminophosphate, Mesoporous, Characterisation.
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1. INTRODUCCION

En la blsqueda de materiales mas activos en
quimica fina, los materiales silicoaluminofosfatos
(SAPO) son una de las alternativas mas generosas
gue se han producido en la sintesis de tamices
moleculares, desde su primera preparacion en 1984
[1]. Los SAPO han mostrados gran utilidad en un
gran numero de reacciones [2], y se han reportado el
uso de nuevos surfactantes para la preparacion de
estos tamices moleculares [3-6], e incluso se han
preparado a partir de otros silicoaluminofosfatos
precursores [7-10]. Recientemente, el uso catalitico
de los materiales SAPO se ha enfocado en
reacciones que involucre sitios &cidos fuertes. Chen
et al [11] prepararon SAPO de estructuras basadas
en cajas con anillos de 8 miembros (SAPO-34,
SAPO-18 y SAPO-35) y fueron empleados en la
reaccion de transformacion de metanol a olefinas.
Los productos principales de SAPO-34 y SAPO-18
fueron propeno y buteno, mientras que eteno y
propeno fueron los productos principales usando
SAPO-35. La formacion de coque dependid
marcadamente de la temperatura de la reaccion y en
la variacion sistematica del tamafio de la caja
estructural. En el mismo orden, Yan et al [12]
prepararon un tamiz molecular SAPO-34 usando un
método de post-sintesis y re-cristalizacion. El
material obtenido, con un menor enriguecimiento de
silicio en la superficie externa, mostrd6 un
significativo aumento en la actividad catalitica en la
reaccion de transformacion de metanol a olefinas. Li
et al [13] reportaron la sintesis de SAPO-34 usando
un ambiente de microondas con particulas de
tamafio de 20 nm, y un tiempo de vida méas largo
gue los materiales SAPO-34 preparados por el
método hidrotérmico convencional. Los autores
encontraron que la distribucién del silicio en el
material desempefio un papel importante en el
tiempo de vida y selectividad de los catalizadores
con relaciones C2/C3 mas bajos y baja
desactivacion por formacién de cogue. También, se
reportd la preparacion una serie de materiales
SAPO-41 a diferentes relaciones molares
SiO,/Al,O3. Otros materiales zeoliticos como lo son
SAPO-11, MCM-22 y HB fueron también
estudiados para comparaciones [14]. Todos los
materiales fueron impregnados con Pt al 0,5% en
masa. Los materiales PYHB y Pt/MCM-22
presentaron altos porcentajes de conversion a
temperaturas menores en comparacion a los

materiales del tipo SAPO estudiados, lo cual fue
atribuido a la mayor acidez mostrada por éstos,
aunque fueron mas selectivos hacia los productos de
hidrocraqueo. Los materiales SAPO presentaron
una mayor selectividad hacia los productos de
hidroisomerizacion. Otros parametros tales como el
contenido de silicio, temperatura y contenido de
platino, entre otros, fueron estudiados.

La sintesis de materiales SAPO mesoporosos,
basados en la sintesis de materiales aluminosilicatos
mesoporosos del tipo MCM-41 que contenian
unidades estructurales aluminofosfatos fue reportada
[15]. Los materiales exhibieron un buen
ordenamiento estructural, mientras que los estudios
de RMN de Al y *P mostraron que estos
heteroatomos fueron exitosamente incorporados en
la estructura. El estudio de la actividad catalitica en
el rearreglo Beckmann en fase de vapor mostré que
la incorporaciébn de grandes cantidades de
aluminofosfatos en la estructura del aluminosilicato
del MCM-41 promocionaba una mayor actividad y
selectividad, aunque también una mayor pérdida del
ordenamiento mesoestructural. La mayoria de los
materiales del tipo SAPO reportados son de
naturaleza microporosa, lo cual limita la entrada de
sustratos voluminosos en estos tamices moleculares
de diametro de poros estrecho, ademas, algunos
reportes sobre la sintesis de estos materiales con
diametros de poros mas grandes son muy escasos y
utilizan ambientes hidrotérmicos por largos periodos
de tiempo. Por todo lo anterior, el presente trabajo
de investigacién se enfocO en la preparacion y
caracterizacién de tamices moleculares mesoporosos
SAPO a temperatura ambiente y cortos tiempo de
envejecimiento, usando diferentes surfactantes, uno
catiénico y dos neutros, con futuras aplicaciones
potenciales en catalisis heterogénea, posiblemente
en catalisis acida.

2. PARTE EXPERIMENTAL

2.1 Sintesis de los silicoaluminofosfatos (SAPOSs)

Se prepararon materiales Mesoporosos
silicoaluminofosfatos  (SAPOs)  usando  tres
surfactantes: cloruro de hexadeciltrimetilamonio,

hexadecilamina y dodecilamina. Para el disefio de
esta sintesis, tetraetil ortosilicato, isopropdxido de
aluminio y 4&cido fosforico fueron usados como
fuentes de silicio, aluminio y  fosforo,
respectivamente. En un experimento tipico, se
preparé una solucion mezclando 46 ml de tetraetil
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ortosilicato con 4,17 g de isopropoxido de aluminio
en 60 ml de etanol absoluto a 65 °C (Tepuicion =
78,37 °C) bajo agitacion por 4 horas, para asi
obtener el precursor polimerizado Si-O-Al. Esta
solucion se dejé enfriar hasta temperatura ambiente,
y luego fue agregada muy lentamente, durante 1 h, a
una solucion de 0,05 moles del surfactante disueltos
en 100 ml de agua desionizada, bajo agitacion
constante. Posteriormente, se agregaron 1,40 ml de
H3PO, al gel formado, y se dejé bajo agitacion por 4
horas adicionales. El sélido se dej6 en afiejamiento a
temperatura ambiente por 24 horas, se recuperd por
filtracion, se lavé con agua destilada y se sec6 a 70
°C toda la noche. Los materiales antes de ser
calcinados fueron sometidos a una extraccion con
100 ml de una solucion de NH;NO; (1,0 mol/l) por
cada gramo de sélido, a 80 °C por una hora.
Finalmente, fueron calcinados a 550 °C por 16
horas. En el caso cuando dodecilamina vy
hexadecilamina fueron empleados como
surfactantes se uso etanol absoluto como cosolvente
en una relacion 2:3 v/v etanol:agua, para mejorar la
solubilidad de las aminas. Todos los reactivos
utilizados para la sintesis de los materiales
mesoporosos fueron suministrados por Sigma-
Aldrich. Para este trabajo de investigacion se
emplearon relaciones molares de Si/Al=10 vy
Al/P=1. Ademés, se adoptdé la siguiente
nomenclatura: SAPO1 (cloruro de
hexadeciltrimetilamonio), SAPO2 (hexadecilamina)
y SAPO3 (dodecilamina).

2.2 Caracterizacién fisicoquimica

Los patrones de difraccion de rayos X (DRX) fueron
obtenidos utilizando un difractémetro Phillips PW
710 con radiacion de Cu Ko (1,5418 A) y filtro de
niquel, una velocidad de paso de 0,02°/segundo en
el rango 1-15°/26. Las propiedades texturales fueron
determinadas con un analizador automaético
Micromeritics ASAP 2010 a la temperatura del N,
liquido. Las areas especificas fueron calculadas por
el método de Brunauer-Emmett-Teller (Sger), el
volumen de poro (V,) se determind a una presion
relativa de 0,99 y el didmetro promedio de poros
(Dgjy) fue estimado por medio de la aplicacion del
método de Barrett-Joyner-Halenda en la isoterma de
desorcion. Para este analisis, las muestras fueron
previamente desgasificadas a 150 °C por 4 h y una
presion de 10 Torr. Los espectros de resonancia
magnética nuclear (RMN) en el estado sélido a 25
°C de los nicleos de °Si, P y “’Al fueron obtenidos

usando un equipo Brilker Advance 300. La
morfologia fue observad a través de un microscopio
electronico de barrido (MEB) marca Phillips XL-30
acoplado a un microanalizador de rayos X (EDAX)
a través del modo de emision de energia dispersada.

3. RESULTADOS Y DISCUSION

Los patrones de difraccion de rayos X de los tres
materiales mesoporosos del tipo SAPO son
mostrados en la Figura 1. En esta se puede observar
que los difractogramas antes de calcinar presentan
una reflexion basal a bajos angulos (alrededor de
2°/20), y en algunos casos, otras sefiales de menor
intensidad. Sin embargo, después de calcinar, todos
los difractogramas presentan patrones de una sola
reflexion ancha y menos intensa, que puede ser
atribuida a un alto desorden estructural, debido a
una alta incorporacién de silicio, aluminio y fésforo
en la estructura posterior a la calcinacion,
originando una considerable distorsion en la
mesoestructura y un colapso parcial de la misma. En
todos los casos se observa que luego de calcinar, la
reflexion se desplaza a &ngulos de difraccion méas
bajos, lo que sugiere una expansién en la estructura,
producto de la incorporacién de aluminio y fosforo
Yy, en consecuencia, de la presencia de enlaces Al-O
y P-O mas largos que los enlaces Si-O. Se puede
apreciar que el material SAPOL1 es el que presenta
mayor deterioro estructural, posiblemente debido a
su naturaleza cationica.

En la Tabla 1 se presentan algunos valores
estructurales 'y elementales, como distancia
interplanar en el plano basal y porcentajes en peso
determinados por EDAX. Se puede observar que los
materiales  preparados  presentan  distancias
interplanares inclusive mayores que la de algunos
materiales analogos aluminosilicatos preparados
bajo condiciones similares [16], observandose una
mayor expansion para SAPO2. Esto se podria
asociar, a la mayor incorporacion de elementos
estructurales en la matriz, produciendo enlaces Al-O
y P-O que causan una marcada expansion en la
estructura, tal como se evidencia por los resultados
de DRX (Figura 1). Los porcentajes de los
diferentes componentes fueron muy cercanos a los
esperados tedricamente, lo cual refuerza lo sugerido
por el andlisis estructural, en que la alta distorsion
estructural es ocasionada por una alta incorporacion
metalica.
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Figura 1. Patrones de difraccion de rayos X del material
SAPOL1 (a), SAPO2 (b) y SAPO 3 (c).

Tabla 1. Valores de distancias interplanares en el plano
(100) y composiciones elementales en peso de los
silicoaluminofosfatos mesoporosos.

Material  digq (A) %Si %Al %P
SAPO1 38,30 38,45 3,09 3,69
SAPO?2 39,15 35,56 3,87 4,89
SAPO3 36,82 39,44 4,02 5,23

dyq0 = distancia interplanar plano (100)

En la Figura 2 se observan las isotermas de
adsorcion-desorcion de N, a 77 K de los
silicoaluminofosfatos. Aunque no se aprecia
claramente el punto de inflexion en el rango de
presiones relativas entre 0,20 y 0,40, caracteristico
de condensacion capilar, estas isotermas pueden ser
clasificadas como Tipo-1V, caracteristicas de
materiales mesoporosos, 1o que podria sugerir la
ausencia de un sistema de tamafio de poros bien
definido [9]. A presiones relativas, altas los
materiales SAPO2 y SAPO3 presentan una inflexion
con alta adsorcion de nitrégeno, la cual puede estar
asociada a la presencia de mesoporosidad
extraestructural o macroporosidad, lo cual se debe a
espacios abiertos entre agregados de particulas, y
que son caracteristicas de silicatos/aluminosilicatos
del tipo HMS, conocidos con porosidad de tipo de
hoyo de gusano [17]. Esto puede ser atribuido a la
naturaleza neutra de los surfactantes usados
(hexadecilamina y dodecilamina).

400

w
o
o

200 1

Volumen adsorbido[cm3/g]

100 ¢

0 \
0,0 0,2

0,4 0,6 0,8
Presién relativa [p/po]

1,0

Figura 2. Isotermas de adsorcion-desorcion de N, de los
silicoaluminofosfatos mesoporosos.

La Tabla 2 presenta algunas propiedades texturales
de los silicoaluminofosfatos. En todos los casos, las
areas especificas son superiores a 500 m%g, pero
inferiores a los materiales aluminosilicatos analogos
[18]. Este hecho puede estar basado en la presencia
de altas cantidades estructurales de aluminio y
fésforo, que producen un colapso parcial de la
estructura porosa, observado por DRX (Figura 1).
De igual manera, podria deberse a un posible
bloqueo de los poros por algunas especies de
aluminio y fosforo no estructurales, como Al,O; y
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AIPO,. Ademés, se puede observar que los
materiales preparados con surfactantes con cadenas
carbonadas mas largas (SAPO1 y SAPO2) producen
materiales con poros y volimenes superiores. Esto
tiene su principio en que surfactantes con cadenas
hidrofébicas méas largas producen micelas de
didmetros mayores, por el efecto de director
estructural, y que posterior a la calcinacion cada
micela se convierte en un poro.

Tabla 2. Propiedades  textuales de los
silicoaluminofosfatos mesoporosos.
Material ~ Sger(mg)  Vp (cm®/g)  Deay (A)
SAPO1 510 0,45 36
SAPQO2 610 0,48 32
SAPO3 580 0,34 25

Sger = Area especifica determinada por el método de Brunauer-
Emmett-Teller; V, = Volumen de poro determinado a una
presion relativa de 0,99; Dg;y = Didmetro promedio de poros
determinada por el método de Barrett-Joyner—Halenda.

En la Figura 3 se muestran los espectros de *’Al-
RMN (lado izquierdo) y *P-RMN (lado derecho) de
los silicoaluminofosfatos. En el espectro “’Al-RMN
se observa que, en todos los casos, la especie de
aluminio predominante es el tetracoordinado (sefial
cercana a los 50 ppm), lo cual indica que la gran
mayoria del aluminio fue exitosamente incorporado

en la matriz. EI SAPO2 presentd una mayor
incorporacion de aluminio, con sélo una leve sefial
cercana a 0 ppm, originada por la presencia de
aluminio octaédrico, mientras que el material
SAPO3 fue quien presentd6 mas aluminio no
estructural. Este hecho posiblemente sea ocasionado
a la mayor tensién en las paredes de los poros al
incorporarse el aluminio en cadenas de carbono de
menor tamafio, que luego de calcinar producen un
incremento del proceso de desaluminacion. Sin
embargo, es claro que en todos los sélidos la especie
principal fue el aluminio estructural [19,20]. De
estos resultados se puede sugerir que, para el tipo de
sintesis reportada en este trabajo, el uso de
surfactantes con cadenas mas largas promueve
mayor incorporacion de aluminio en la estructura,
reduciendo la posibilidad de que ocurra un proceso
de desaluminacidn al calcinar estos sélidos. Por otro
lado, los espectros de **P-RMN presentan una sefial
cercana a los -19 ppm, la cual es asignada a la
presencia de fésforo en un  ambiente
tetracoordinado. Las otras sefiales pueden ser
atribuidas a la presencia de atomos de fésforo con
una mezcla de coordinaciones del tipo
P(OH)(OY)4x donde Y = Si, Al [21,22]. Estos
resultados claramente muestran que materiales
silicoaluminofosfatos pueden ser preparados con
una exitosa incorporacion de aluminio y fdsforo
usando el método novedoso descrito en este trabajo.

2IAI-RMN

b st e

31P.RMN
SAPO1
SAPO2
i s A A
SAPO3
: o kit

200 150 100 50 0

-50 -100 -150

200 150 100 50 O

-50 -100 -150 -200

Desplazamiento quimico [ppm]

Figura 3. Espectros de ?’Al- y *'P-RMN en el estado sélido de los silicoaluminofosfatos mesoporosos.
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En el estudio morfoldgico de los
silicoaluminofosfatos (Figura 4) se muestran
algunos aglomerados de particulas esféricas, las
cuales son muy parecidas a las observadas
comunmente para materiales tipo MCM-41 o HMS
[23]. En el caso de los materiales SAPO1 y SAPO3
se apreciaron algunas pequefias particulas de forma
alargadas tipo plumillas, para las cuales se
determind, a través de un andlisis puntual de

Después de analizados los materiales SAPOs
preparados en este trabajo, se podria asumir que el
material SAPO2, preparado usando hexadecilamina,
parece ser el material mas promisorio para futuras
aplicaciones cataliticas, puesto que aungue también
fue sintetizado con un surfactante de cadena larga,
como el caso del material SAPO1, presentd una
mayor incorporacién de aluminio y fésforo en su
estructura  (especies tetracoordinadas) lo que
sugeriria una mayor densidad de sitios acidos tipo
Bonsted, que son deseables en algunos procesos
industriales de interés comercial, asi como su area
especifica y volumen de poro superior. Ademas, la
presencia de mesoporosidad extraestructural podria
permitir una superior difusion de los sustratos
voluminosos hacia los sitios activos del catalizador.

4. CONCLUSIONES

Se prepararon materiales mesoporosos del tipo
silicoaluminofosfatos, usando diferentes agentes
directores, a temperatura ambiente con estructuras
desordenadas, producto de una alta incorporacion de
aluminio, silicio y fosforo. ElI material SAPO2,
preparado con hexadecilamina, mostrd interesantes
propiedades estructurales y texturales, que lo
sefialan como el mejor material para futuros ensayos
cataliticos, especialmente en catalisis acida.

"4

EDAX, que eran ricas en aluminio, y que no se
observaron en el material SAPO2, sugiriendo una
naturaleza homogénea en la composicion de este
Gltimo solido. Esto podria estar relacionado a la
presencia del aluminio extraestructural que fue
observada por el anélisis 2 AI-RMN (Figura 3, lado
izquierdo). Esto podria sugerir que el tipo de
surfactante usado no esté relacionado directamente
con la morfologia de los materiales preparados.

Figura 4. Micrografias electrénicas de barrido para los silicoaluminofosfatos mesoporosos: (a) SAPO1, (b) SAPO2 y (c)
SAPO3 (escala 20 pum).
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Quantitative spatial distribution
micro-PIXE map of bismuth L shell
in the sample annealed at 773 K.
The map was drawn for an area of
83*83 um.

ABSTRACT

Bismuth oxide thin films (250 nm) were deposited via unbalanced DC magnetron sputtering on Ti-6Al:4V, and common
glass substrates. After being deposited, the films were heated (annealed) for 1 h between 473 and 1073 K in steps of 100
K. The morphology was characterized via scanning electron microscopy (SEM), the micro-structure was analyzed through
x-ray diffraction (XRD), and the electrochemical behavior was analyzed with the potentiodynamic polarization test.
Additionally, a proton-induced X-ray emission (PIXE) test was done on one of the samples in order to check the chemical
distribution of the elements in the surface. The SEM and XRD analyses showed that the post-annealing process affects
both the morphology and the structure of the films for all the samples. Finally, the electrochemical tests showed that films
grown at 773 K have the highest degree of corrosion resistance.

Keywords: Unbalanced magnetron, thin films, post annealing, electrochemical test, ion-beam analysis, PIXE, bismuth
oxide.

CARACTERIZACION DE PELICULAS DELGADAS DE OXIDO DE BISMUTO DEPOSITADAS
MEDIANTE SPUTTERING CON MAGNETRON DESBALANCEADO

RESUMEN

Peliculas delgadas de Oxido de bismuto (250 nm) fueron depositadas mediante sputtering DC con magnetron
desbhalanceado sobre sustratos de Ti-6Al:4V y vidrio comun. Después de ser depositadas, las peliculas fueron calentadas
(tratamiento térmico) durante 1 h entre 473 y 1073 K en pasos de 100 K. La morfologia fue caracterizada mediante
microscopia electronica de barrido (MEB), la micro estructura se analiz6 por difraccion de rayos x (DRX), y el
comportamiento electroquimico se analizé con la prueba de polarizacién potencio-dindmica. Ademas, se realizd una
prueba de emision de rayos x inducida por protones (PIXE) en una de las muestras para comprobar la distribucién quimica
de los elementos en la superficie. Los analisis MEB y DRX mostraron que el tratamiento térmico posterior afecta a la
morfologia y la estructura de las peliculas para todas las muestras. Finalmente, los ensayos electroquimicos mostraron que
peliculas crecidas a 773 K tienen el mas alto grado de resistencia a la corrosion.

Palabras Claves: magnetrén desbalanceado, peliculas delgadas, tratamiento térmico, ensayos electroquimicos, analisis
de haces de iones, PIXE, oxido de bismuto.
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1. INTRODUCTION

Bismuth oxide based materials exhibit high ionic
conductivity and have been proposed as suitable
materials for electrolyte in solid oxide fuel cells
(SOFC’s) and oxygen sensors. SOFC’s are
promising materials for the future of greener and
more efficient energy sources [1]. Additionally,
bismuth oxides exhibit interesting properties, such
as high refractive index, high electric permittivity,
and photoluminescence [2, 3]. For these reasons,
this material has been widely used in applied fields
like gas sensors, optical layers, and the production
of ceramic glasses [4, 6]. Furthermore, bismuth
oxides have shown to be excellent photo-catalysts in
water dissociation and decontamination under
visible light radiation [5]. Bismuth containing
hetero-metallic oxides is a potential candidate for a
wide variety of applications in the microelectronics
industry due to the high mobility of charge carriers,
and the large mean free path for electrons [9, 10]. A
low fusion point (576.2 K) and catalyst-free
synthesis are some of the other advantages of
bismuth compared with other semiconductor
materials [7, 8]. Recently it has been demonstrated
theoretically that bismuth is an attractive material
because of its low-scale thermo-electricity due to its
anisotropy [10], and moreover a low value of
effective mass and the large mean free path allow a
magneto-resistance effect, observed in bismuth as a
bulk [11], nanowires [12], and thin films. In
addition, semi-metal bismuth thin films become a
semiconductor at a critical thickness of around 30
nm [9, 10].

Bismuth oxide thin films has been deposited by
some techniques like physical vapor deposition
(PVD) which are excellent options for producing
coatings [8]; especially unbalanced magnetron
sputtering (UBM) technique has been increasing its
popularity because of its benefits for the final
product in terms of the homogeneity and
stoichiometry. Some researchers have shown that
the use of UBM in the production of bismuth allows
the presence of unusual electronic properties due to
the highly anisotropic Fermi surface of bismuth [9].
In this paper we deal with the correlation between
the chemical composition of the bismuth oxide thin
films and the corrosion resistance of the samples.

2. EXPERIMENTAL SETUP

Substrates of common glass (15*15 mm) and Ti-
6Al:4V alloy (cylinders of 13.5 mm in diameter and
3 mm in thickness) were used. These alloy cylinders
were polished with waterproof abrasive paper with
different grain sizes and then with a cloth
impregnated with alumina (grains diameter around 1
pm), the final average roughness of the alloy
substrates was 41 nm + 5 nm. Finally, the surfaces
were cleaned using acetone and the ultrasound bath
technique in order to eliminate contaminants.

The bismuth oxide coatings were grown through the
unbalanced magnetron sputtering technique using a
4-inches bismuth target (99.999 % pure). Deposition
of bismuth oxide thin films was done in a stainless
steel chamber with conditions: substrate-target
distance was kept constant at 50 mm; the working
pressure was around 3.3x10" Pa and the base
pressure was close to 8x10™ Pa; power supplied to
the target 40 W, argon—oxygen mixture (80:20) flux
of 9.0 sccm; 4 minutes of deposition time and room
temperature. Under these conditions, thin films with
thicknesses around 250 nm were produced. After
that, thermal treatments were applied to the bismuth
oxide produced films in a Barnstead Thermolyne
reference 1300 furnace from 473 to 1073 K in steps
of 100 K for one hour at each temperature, and then
they were slowly cooled until they reached room
temperature.

The microstructure of the films was analyzed via X-
ray diffratction (XRD) technique using a X’Pert Pro
Panalytical diffractometer with Cu Ko radiation
(A=1.5306 A) in the Bragg-Brentano mode from 20
to 80° 20 degrees and a step of 0.02°. The
morphological analysis was done using a FEI
Quanta scanning electron microscope, equipped
with dispersive x-ray (EDX) microprobe working at
20 kV. The micrographs were taken at 200X, 800X,
and 6000X.

In order to check the electro-chemical properties of
the thin films deposited on Ti-6Al:4V alloy,
potentiodynamic polarization tests were done with a
Gamry R600 potentiostat and the corrosion rate
(CR) was calculated via the Tafel extrapolation
technique. The samples were immersed in an
aqueous solution of 0,6M NaCl at 3.5%, acting as an
electrolyte that interacts with an exposed area of the
sample of 0.159 cm® A three-electrode cell
arrangement was used: one for reference (saturated
calomel - SCE), an auxiliary platinum electrode, and
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the surface of the sample acting as a third electrode.
The samples were immersed for 1 hour before
starting potentiodynamic polarization testing. The
measurements were carried out in a full range
between -300 mV and 300 mV with respect to open
circuit potential (Eocp) With a scan rate of 0.5 mV/s.
All these experimental conditions are in agreement
with those used by other researchers [13, 14].
Assuming that corrosion is uniform over all the
exposed area, corrosion rate (CR) can be calculated
in millimeters per year (mpy) from Faraday’s
equation, Equation 1, where K; is a constant that
takes a value of 0.1288, jcorr is the corrosion
current density, EW is the equivalent weight of the
corroding species in grams, and p is the density of
the corroding material in g/cm? [15]:

Jecorr

P

CR=K, EW (1)

In order to analyze the composition and chemical
distribution of the elements on the sample surface,
proton-induced X-ray emission (PIXE)
measurements were performed by using the nuclear
microprobe installed at the zero-degree beam-line of
the 5.5 MV CN Vand der Graaff accelerator located
at iThemba LABS, Faure, South Africa. A proton
beam of 3.0 MeV energy was used with current of
~100 pA focused onto a 4 um? spot produced. PIXE
spectra were registered with a PGT Si (Li) detector
positioned at a take-off angle of 135° with a 125
um-thick Be absorber interposed between Si(Li)
detector and target to shield the detector from
backscattered protons. The sample surface was
analyzed using a scanned area of 83x83 um. Beam
was ratered over the square area using a data matrix
of 128*128 pixels, with a total dwell time of 10 ms
per pixel. These PIXE experimental conditions are
quite similar to those widely used in this kind of
research [16, 17]. Following data collection,
evaluation of the event-by-event files were
guantitative analyzed with the GeoPIXE software
package using the Dynamic Analysis method [18].

3. RESULTS AND DISCUSSION

3.1 Scanning Electron Microscopy analysis

The morphology of the films was analyzed by
scanning electron microscopy (SEM), the images
were taken on the films grown onto Ti-6Al:4V and

common glass substrates. Figure 1 shows
morphology evolution of the film surface as a
function of the Ti-6Al:4V substrate temperature.
These micrographs were taken in same size areas. In
all the samples some droplets structures are pointed
out (circled in order to highlight a few) and are
formed due to agglomeration of bismuth particles
without melting, however there is an increase in the
droplets size and number as can be seen in Figure 2
of the samples grown on glass substrates; moreover,
in Fig 1 (a) and Fig 1 (b) some patches are shown
(pointed to by blue arrows) that indicates
inhomogeneity and are possibly formed due to
coalescence processes between some droplets that
move from its sites in order to form bigger droplets
like the ones on Fig 1 (c). Fig 1 (a) shows a smooth
and homogeneous surface with low roughness,
while Fig 1 (b) shows an increase in the quantity of
patches (inhomogeneity) and droplets. Finally, Fig 1
(c) shows a surface with high porosity and bigger
droplets, these droplets could be formed due to
coalescence process or recrystallization process that
take place at higher temperatures [19]. The coatings
grown on common glass exhibit a similar behavior,
i.e., they are homogeneous at low temperatures and
porous at high temperatures.

Figure 2 shows the surface micrographs taken at
6000X of the samples surfaces on glass substrates
without thermal treatment and annealed at 573 K,
673 K and 873 K. Porosity can clearly be seen in the
samples with thermal treatments as well as the
droplets (red circled), which are uniformly
distributed over the surface. Size and number of
droplets on the surface was analyzed through
ImageJ free software and we calculated that size of
droplets increases with the annealing temperature, as
well as the number of the droplets. The Table 1
shows the values of the droplets size and number as
a function on annealing temperature. As reported by
Sterzer et.al. the number and mainly the size of the
droplets increase as a function of temperature
because of coalescence processes [19]. Moreover,
lljinas and Marcinauskas studied the morphology
evolution of bismuth oxide films as a function of
temperature, they concluded that the change of
temperature influences the morphology of the films
and also its crystal structure; in our case, surface
roughness increased with the annealing temperature
from 0,2 to 1 um + 5nm [20].
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Figure 1. SEM micrographs taken at 800X to the surfaces of Ti-6Al:4V coated substrates. (a) Sample without thermal
treatment, (b) Sample with 573 K heat treatment and (c) Sample with 1073 K heat treatment.
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Figure 2. SEM images taken at 6000X of the surfaces of coated glass substrates. (a) Sample without thermal treatment, (b)
Sample with heat treatment at 573 K and (c) Sample with heat treatment at 673 K (d) Sample with heat treated at 873K.

The EDX analysis was done on the surface and also
on some droplets of the films grown at low
temperature and showed that their chemical
composition is metallic bismuth for droplets and
also for the smooth film (see Fig.3a), while the same
analysis on samples grown at high temperatures

showed oxygen in their chemical composition in the
smooth surface, droplets still are metallic bismuth
(see Fig. 3b). This chemical behavior can be
explained if we take into account the high power
(40W) applied to the target. This power probably
results in bismuth ions whit high kinetic energy
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when reaching the substrate surface, and thus the
formation time is not sufficient for the formation of
the Bi,O3; phase at room temperature. But not only
that, the difference of atomic masses between
bismuth (208 u) and oxygen (16 u) could allow
bismuth ions to displace the oxygen ions, because of
their large mass, under the experimental conditions
used. This can also explain the absence of bismuth
oxide in the samples without thermal treatment
because its chemical composition is only metallic
bismuth and confirm the XRD results for the
samples at room temperature. Also the presence of
oxygen in the sample annealed on the smooth
surface, supports the possibility of the growth of
bismuth oxide compounds at high temperatures, as
can be seen by XRD in the next section.

Table 1. Size and number of droplets of the bismuth
oxide thin films deposited on glass substrates and
different annealing.

sample Number of  Average size (2)f
droplets droplets [um-<]

Ti-6Al:4V RT 17 0.271 + 0.001
Ti-6Al:4V 573 K 20 0.329 £ 0.001
Ti-6Al:4V 673 K 26 0.397 + 0.001
Ti-6Al:4V 873 K 30 0.434 £+ 0.001

3.2 X-ray Diffraction analysis

Figure 4 shows the XRD patterns for the samples at
room temperature and annealed at 573, 873 and
1073 K. In the figure, peaks corresponding to the Ti-
6Al:4V substrate (red dots) according to the ICSD
98-008-4715 reference pattern are clearly seen [21,
22]; for the samples at room temperature, the XRD
pattern shows mainly metallic bismuth peaks (ICDD
01-085-1331) marked in blue [23]. However, in the
sample annealed at 573 K, a mixture of phases can
be seen: metallic bismuth peaks and peaks of
oxygen-deficient bismuth oxide Bi,O,33 marked in
the figure (ICDD 01-074-1374 and ICDD 00-027-
0051 respectively); this oxygen-deficient phase has
a tetragonal crystal system and can be formed due to
the annealing temperature. For the samples annealed
at higher temperatures 873 K and 1073 K the XRD
results showed the presence of the alpha phase of
bismuth oxide (a-Bi,Oz) (ICSD 98-006-6293) [24]
and also some peaks of the oxygen-deficient
bismuth oxide phase Bi,0,3; as in the case of the

573K film. This alpha phase crystallizes in a
monoclinic structure and is stable up to 1003K [25 -
27]; at this temperature other compounds appeared
like VO, and TiO, and a mixture of phases is clear,
this can be attributed to the high temperature that
also affects the substrate microstructure. These
results show the influence of the annealing
temperature on the formation of different bismuth
oxide phases and affects clearly the microstructure
of the film and also the substrate itself at high
annealing temperatures.

Bi

(a)

Ti

Bi
Al \Y 1
A i
30 60 90 120 150 180 210 240 27.0
Energy keV
Bi
Bi
oAll v
J.nﬁu A |-

120 150 180 21.0 27.0

Energy keV

30 60 9.0 24.0

Figure 3. EDX spectrum of surface of the sample on
titanium alloy substrates, (a) sample without heat
treatment and (b) sample with heat treatment at 873K.

3.3 Micro-PIXE analysis

PIXE analysis was done on the sample annealed at
773 K. Figure 5 shows the PIXE spectrum of the
sample collected in a specific square area of 6889
pum®.  Detection of bismuth x-ray peaks
corresponding to the M and L shells were identified
as well as the K-lines of Al, Ti and V which are the
main components of the Ti-6Al:4V alloy substrate.
Small amounts of Fe in the ppm range were detected
and appear to be part of the substrate. In this
particular area of the sample, a two-dimensional
elemental map performed by micro-PIXE (Figure 6)
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revealed the presence of the bismuth L x-ray shell
lines. In general, the map shows a homogenous
distribution of bismuth in the film with some
exceptions (agglomerates of enriched Bi encircled in
red and some Bi un-enriched patches encircled in
blue) that depends on the thermal treatment
temperature. In the case of agglomerates
(highlighted by red circles) with enriched Bi, the
concentration given by the color-coded scale bar at
the right of the map points at the weight percent
concentration of bismuth in a Bi,O3 phase, which is

close to 89%. The agglomerates of bismuth that are
highlighted can be correlated to the droplets seen via
SEM in Figures 1 and 2. It is important to say that in
PIXE spectrum of the figure 5 there is no evidence
of some chloride peak that would represent the
presence of this element on the surface of the film,
that fact suggests that the chemical reaction of the
electrolyte (NaCl) and the film surface is not
occurring on the electrochemical tests and that
supports the low corrosion rate exhibited by this
sample.

A

A\
A}

Intensity (a.u.)

XTiO,

25 26 27 28 29 30 Jim\VO,
20 (degreeAs) v Bi,0,,,
A Bi

¢+ a-Bi,O,
® Ti 6AI-4V

— 1073 K

—873K
573 K

—RT

60 70 80

20 (degrees)

Figure 4. XRD pattern of thin films grown at room temperature and heat treated at 573 K, 873 K and 1073 K.
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Figure 5. Experimental PIXE spectrum of Bi,O4/Ti-6Al:4V irradiated with 3.0 MeV 1H' of approximately 100 pA
current and a total charge of 57 nC collected over 3333 seconds. This irradiation was done on an area of 6889 pm? (p =

pile up).
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Figure 6. Quantitative spatial distribution micro-PIXE map of bismuth L shell in the sample annealed at 773 K. The map

was drawn for an area of 6889 um?.

3.4 Potentiodynamic polarization analysis

Figure 7 shows the polarization curves for the
coatings of bismuth oxide deposited on the titanium
alloy substrates and annealed at different
temperatures. This figure shows that the interception
of the Tafel slopes with the anodic and cathodic
branches is produced at higher currents, i.e., in the
coatings that were heat treated at 473 K. For these
coatings, the degradation obtained was calculated as
1.424 mpy, this value is in the order of magnitude of
the film without heat treatment and means a poor
anti-corrosive effects protection. On the other hand,
a lower current occurs in the sample with heat
treatment at 773 K. In this sample, the degradation
was calculated as 2.42E-04 mpy, making this
sample the best of the set for resistance against a
corrosive environment. These results may be related
to the appearance of the Bi,O; poly-crystalline
phase at high annealing temperatures, as can be seen
in the XRD analysis. In addition, it is known that
these oxide films passivate the surface. In this case,
the presence of bismuth oxide on the surface can
explain the fact that the curves show a rapid
passivation on the independent anode side. The
formation of the layer causes a chemically non-
reactive behavior under severe attack, which reduces
material degradation. Corrosion current density
(jeorr), corrosion potential (Ecorr), and corrosion

rate (CR) obtained during the electrochemical test
are presented in Table 2. As can be seen in PIXE
results, the samples with higher annealing
temperatures, for example the sample annealed at
773K behaves better against corrosive processes
among all the samples and the lack of chloride
signals supports this behavior, despite the fact of the
existence of pores like SEM micrographs probed.

Table 2. Electrochemical parameters of the bismuth
oxide thin films deposited on Ti-6Al:4V substrates.

Sample [ A?(?nrwrZ] E[<:\c/>]rr CR [mpy]
Ti-6Al:4V RT 1.20E-05 -0.386 3.578
Ti-6Al:4V 473 K 4.76E-06 -0.543 1.424
Ti-6Al:4V 573 K 1.74E-06 -0.353 5.21E-01
Ti-6Al:4V 673 K 9.47E-09 -0.196  2.83E-03
Ti-6Al:4V 773 K 8.11E-10 -0.19 2.42E-04
Ti-6Al:4V 873 K 1.05E-08 -0.413  3.14E-03
Ti-6Al:4V 973 K 1.58E-09 0.0(;181 4.73E-04
Ti-6Al:4Vv 1073 K  1.53E-09 0.214 4.56E-04
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Figure 7. Potentiodynamic polarization curves for the
samples annealed at different temperatures without
annealing (RT).

4. CONCLUSIONS

Thin films of bismuth oxide were grown on Ti-
6Al:4V alloy substrates at room temperature by
means of unbalanced DC magnetron sputtering, and
thermal treatments were applied to them. The results
obtained through XRD and PIXE tests show that at
high annealing temperatures (773K) the a-Bi,Os
phase is present along with other bismuth phases,
and that fact decreases the degradation of the
material by about 4 orders of magnitude compared
with the sample without annealing process, which is
a very interesting result for application in coatings
used for anticorrosive purposes. The PIXE spectrum
does not have any signal of the presence of chloride
and that result support the potentiodynamic electro-
chemical test result of the sample annealed at 773K,
this sample was the one which exhibited the best
behavior of the set against corrosive processes.

Number and size of droplets increase as a function
of annealing temperature, this phenomenon is
explained due to coalescence and recrystallization
processes, these effects have an increment with the
temperature, for that reason also the surface
roughness of the films increases as well with
temperature.
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CARACTER VISCOELASTICO DEL ALUMINIO AA6061 POR EFECTO DE LA
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ELECTRICA, MICROSCOPIA'Y MODELOS CUANTITATIVOS

José Luis Ochoa-M. y Adrian R. Arias P.

Laboratorio de Medidas Eléctricas en Materiales, Centro de Ingenieria de Materiales y Nanotecnologia, Instituto
Venezolano de Investigaciones Cientificas, IVIC, Apartado Postal 21827, Caracas 1020A — Venezuela.

E-mail: jlochoa@ivic.gob.ve

1
= 0.9 242 Etapa: Etapa comhbinada o X
c 0.8 desaceleramiento final de la transformac if)l}/’
- N X
< 0.7 + s 1 | ”,
Q: 06+— >4 ~777’,J¥!-A‘ \
¢A 05 v x| i Aproximacion |
T: \ ! atomistica
o oal '/-f\'\s e
a 0.3 A,A.;\ N ,l
E ot > - "
= 0.1 L 12 Etapa: ’ * ®

o [celeramiento ! ! \ | \

75 100 125 150 175 200 225 250 275 300 325
Temperatura de recocido estatico (°C)

RESUMEN

La accion de la temperatura genero transformaciones de fase en el aluminio AA6061 que provocaron deformacion y relajacion en la
microestructura. Estos efectos han sido cuantificados por resistividad eléctrica, e identificados y caracterizados por microscopia y
modelos cuantitativos. Cuatro regiones fueron establecidas: I: 20-190, II: 220-420, IIl: 420-520, IV: > 525 °C, con energias de
activacion: EL: 0,22-0,66, EXI: 0,99-1,32, EI': 4,40-5,17 eV/at., asociadas a difusion de mono y di-vacancias, migracion y enlace de
atomos de soluto, difusion de Mgy Si en Al. La microscopia revel6 limites de grano, precipitados nanométricos, y fases aciculares y
cilindricas. Los eventos reoldgicos mostraron etapas de aceleramiento, desaceleramiento y estacionariedad. Se determind un Nimero
de Deborah, De < 1, que define el caracter viscoelastico de la aleacion. Entre 85 y 200 °C se determiné que 0,1 < De < 0,3 indicando
alta difusion, con tasa de reaccion maxima a 150 °C. El modelo cuasi-lineal ajustd satisfactoriamente, expresando fenémenos
mecénicos cuasi-estaticos. Este modelo puede cuantificar deformacion, resistividad por deformacion y por deformaciones impuestas.

Palabras Clave: aluminio AA6061, resistividad eléctrica, microscopia, transformaciones de fase, NUmero de Deborah, modelo
cuantitativo cuasi-lineal.

VISCOELASTIC CHARACTER OF THE AA6061 ALUMINUM BY EFFECT OF THE
TEMPERATURE AND THE MICROSTRUCTURE, CHARACTERIZED BY ELECTRICAL
RESISTIVITY, MICROSCOPY AND QUANTITATIVE MODELS

ABSTRACT

The action of the temperature generated phase transformations in the AA6061 aluminum that caused deformation and relaxation in
the microstructure. These effects have been quantified by electrical resistivity, and identified and characterized by microscopy and
quantitative models. Four regions were established: I: 20-190, 11: 220-420, 111: 420-520, IV: > 525 °C, with activation energy: : E.:
0,22-0,66, EX: 0,99-1,32, EM'': 4,40-5,17 eV/at., associated to diffusion of mono and di-vacancies, migration and link of solute
atoms, diffusion of Mg and Si in Al. Microscopy revealed grain boundaries, nanometric precipitates, and acicular and cylindrical
phases. The rheological events showed stages of acceleration, deceleration and stationarity. A number of Deborah, De < 1, which
defines the viscoelastic character of the alloy was determined. Between 85 and 200 °C it was determined that 0.1 < De < 0.3,
indicating high diffusion, with maximum reaction rate at 150 °C. The quasi-linear model fitted satisfactorily, expressing quasi-statics
mechanical phenomena. This model can quantify deformation, resistivity by deformation and by deformations imposed.

Keywords: aluminum AA6061, electrical resistivity, microscopy, phase transformations, Deborah’s Number, quasi-linear
quantitative model.
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1. INTRODUCCION

El comportamiento viscoelastico del aluminio y sus
aleaciones, consecuencia de la friccion interna, tiene
pocas investigaciones publicadas hasta el presente
[1-3]. La friccidn interna es debida, esencialmente, al
movimiento de las dislocaciones. Este movimiento
es alto en los metales puros y livianos como el
aluminio y bajo en los aceros [4]. La friccidn interna
también esta vinculada directamente con el nimero y
tipo de heterogeneidades moviles (defectos, fases
secundarias, bordes de grano) dentro del sélido y con
el tipo especifico de movimiento que experimentan
[5]. En ausencia de tensiones (microesfuerzos), la
microestructura experimenta un estado de equilibrio
correspondiente a un minimo local de energia. En
general, si tales heterogeneidades son moviles,
cuando se induce un microesfuerzo, el movimiento
serd hacia un nuevo estado de equilibrio; este
movimiento es activado térmicamente y sigue una
relacién tipo ley de Arrhenius [5]. Este proceso da
lugar a una deformacion aneléstica (deformacion no-
elastica dependiente del tiempo), asociada al
movimiento de las heterogeneidades entre ambas
posiciones de equilibrio. A su vez, la deformacion
anelastica  estara  desfasada  respecto  al
microesfuerzo, este desfasaje es una medida de la
friccion interna. Ha sido demostrado que la pérdida
de coherencia con la matriz produce friccion interna,
siendo esta causada, principalmente, por las
particulas semicoherentes y no-coherentes [6-10].
Por otro lado, la relajacion de tensiones se produce a
causa del rearreglo posicional de defectos y fases
secundarias y por la difusion de atomos hacia
posiciones de minima energia [5, 11-12]. Las
aleaciones de aluminio, a temperatura ambiente, no
experimentan comportamientos reoldgicos
apreciables debido a su orden microestructural
coherente y su alta compacidad. Sin embargo,
cuando aumenta la temperatura el nivel térmico
crece generandose campos de tensiones y con ello
deformaciones. En el sistema Al-Mg-Si (serie
AA6000), entre otras, el proceso de precipitacion se
basa en la formacion de fases intermetélicas
semicoherentes y no-coherentes producidas por la
descomposicidn de una solucién sélida sobresaturada
() obtenida por tratamiento térmico de solucion

y temple. La secuencia de precipitacion para este
sistema ha sido establecida [13-18], y se expresa asi:
a5 — agregados de soluto — z-GP (pre-B") — "

— B, Ul, U2, B" — B, Si (fases estables). Donde z-
GP representa las zonas de Guinier-Preston, las
cuales son estructuras coherentes; " y B’ son fases
metaestables semicoherentes; Ul, U2 y B’ son
menos coherentes [13], y B(Mg,Si), la fase estable y
no-coherente. De esta forma, la aleacion de aluminio
AAB061 se endurece por precipitacion obteniéndose
mejores valores de resistencia/ductilidad, lo que la
hace apropiada para aplicaciones en los sectores
aeroespacial, transporte, eléctrico, nuclear,
aplicaciones estructurales y fabricacion de
instrumentos domésticos y deportivos. Sustentandose
en estos estudios, este trabajo se fundamenta en el
efecto que ejerce la temperatura sobre la aleacién
AA6061. La investigacion ha sido orientada y
organizada a través de la medida experimental de la
resistividad eléctrica, no-isotérmica e isotérmica, y
técnicas de microscopia. Sus objetivos son:
Identificar y caracterizar los procesos de
precipitacion y transformacién de fases activados
térmicamente y los eventos de deformacion vy
relajacion generados por estas transformaciones.
Cuantificar el comportamiento reoldgico
experimentado por esta aleacion mediante los
postulados de Reiner expresados a través del
NUmero de Deborah (De) [19]. Modelar este
comportamiento mediante dos aproximaciones,
macroestructural y microestructural, basadas en los
conceptos de  “tiempo  caracteristico  de
deformacion/relajacion, A7, y “tiempo caracteristico
de transformacion de fases, t” (derivado de modelos
atomisticos), respectivamente. Implementar y aplicar
un modelo viscoelastico cuasi-lineal representado
por la integral de convolucion de resistividad—
deformacion/relajacion—-tiempo, para cuantificar
deformaciones a partir de la resistividad y el tiempo
mediante  operaciones interpolantes;  predecir
cambios en la resistividad con la deformacion y con
deformaciones previas impuestas. La
implementacion y aplicacion de distintos modelos y
la combinacion de todas las técnicas empleadas
ampliaran la comprension (teérica y practica) del
fenémeno de difusion y de los procesos de
precipitacion, transformacion de fases, deformacion
y relajacion, lo que contribuira al mejoramiento del
desarrollo tecnoldgico y las aplicaciones practicas de
estos aluminios.

©2017 Universidad Simén Bolivar

Rev. LatinAm. Metal. Mat. 2017; 37 (2): 195-218



Rev, LatmAm, Metal, Mat,

Articulo Regular,

www.rimm.org

2. PARTE EXPERIMENTAL

2.1 Material empleado, anélisis de composicion y
tratamiento térmico de solucion

La aleacion de aluminio AA6061 empleada en esta
experiencia proviene de la empresa venezolana
VENALUM, vy fue recibida en forma de tocho (en
estado de entrega: EEE). Inicialmente la aleacion fue
sometida a un andlisis de composicion quimica
mediante la Prueba de la Chispa Eléctrica Controlada
siguiendo las normas ASTM E 101-67 y COVENIN
793-88, se practicaron varios ensayos empleando un
Espectrometro de Lectura Directa, modelo M9,
marca Spectrolab, de hasta cinco cifras decimales de
resolucion. Para los experimentos de medida de la
resistividad eléctrica y la metalografia las muestras
fueron cortadas con dimensiones de 10x5x1 mm®.
Las probetas fueron sometidas a un tratamiento
térmico de solucion a la temperatura de 580 °C,
durante dos horas, en una atmésfera de Argén (Ar), e
inmediatamente después se les practicé un temple en
agua fria (= 2°C), con la finalidad de obtener una
solucion  sélida  homogénea  sobresaturada,
asegurando asi un contenido masivo de sitios
vacantes, que posteriormente serviran de sitios de
nucleacién [20-21].

2.2 Meétodo de medida

Los envejecimientos artificiales, con tiempos
experimentales de alrededor de diez horas (tos ~ 10
h) para el caso no-isotérmico, y més de veinte horas
(tons, & 20 h) para el caso isotérmico, fueron seguidos
a través de la medida de la resistividad eléctrica in
situ, mediante la aplicacion del método de los cuatro
contactos eléctricos. Los experimentos se llevaron a
cabo a presion atmosférica, en atmosfera de aire, en
un horno eléctrico acoplado a un controlador digital
de temperatura a través de un termopar tipo R en
contacto directo con la muestra. La temperatura de la
muestra, la tension y corriente de alimentacion
aplicadas (Vpc = 4,5 voltios, Ipc = 500 mA), y la
diferencia de potencial flotante (AV) fueron
controladas través de un sistema electrénico de
moédulos de acondicionamiento y amplificacion de
sefiales analdgicas de bajo nivel con una exactitud de
+ 0,05 % en Span, = 10 puV, con una entrada offset
vs. temperatura de £ 1 pV/°C. Los moddulos estan
conectados a una tarjeta interfaz de digitalizacion de
sefiales, con una resolucién de 50.000 tomas/seg, y
una velocidad de conversion anal6gico a digital,
A/D, de 15 pSeg, y una exactitud de 0,01 %. La

tarjeta de interfaz est4 acoplada a un ordenador (PC)
para el almacenaje y representacion grafica de los
datos. El error experimental estimado es < 2 %. El
primer experimento consistio en medir la resistividad
eléctrica no-isotérmica a tasas de calentamiento
lineal constantes de: 1, 5, 10, 15, 20, 25, 30, 40, 50 y
60 °C/min. El segundo experimento consistié en
medir la resistividad isotérmica a las temperaturas
de: 85, 120, 150, 175, 200, 225, 250, 275, 300 °C
[20-21].

2.3 Preparacion metalografica

Para los ensayos de microscopia las muestras de la
aleacion, previo estado térmico de solubilizacion,
fueron sometidas a envejecimientos artificiales
mediante recocidos isotérmicos a las temperaturas
de: 50, 75, 85, 100, 125, 150, 175, 200, 225, 250,
275, 300, 325, 350, 375, 400, 425, 450, 475, 500,
525, 550, 575 °C, durante 10 minutos, e
inmediatamente se les aplic6 un temple en agua fria.
La preparacion para el analisis metalogréafico
(microscopia 6ptica, MO, y microscopia electronica
de barrido, MEB), consistio en el desbaste secuencial
en agua fria, con papel de lija de carburo de silicio
con granulometrias de: 80, 120, 240, 320, 400, 600,
1500 y 2000; seguidamente se practic6 un pulido
secuencial con polvo de alimina con granulometrias
de: 10, 5, 3, 1 y 0,01 um, hasta lograr superficies
especulares, para su posterior observacion y analisis.
Las muestras pulidas fueron sometidas a un atagque
quimico por inmersiébn en una mezcla acida
constituida de: 5cc (HF) + 8cc (HCI) + 13cc (HNO3)
+ 24 cc (H,0), tomando tiempos de 10 a 25
segundos. La observacion de las muestras se hizo
con un microscopio Optico invertido de luz incidente
reflejada marca Axiovert 25 CA. Posteriormente se
realizaron observaciones y microandlisis en el
microscopio electronico de barrido, para esta
experiencia se emple6 un microscopio Modelo S-
2400 Hitachi, con un voltaje de aceleracion de 20 kV
a una presion entre 10° y 10 torr. Para los ensayos
de microscopia electrénica de transmision, MET, las
muestras  fueron  desbastadas y  pulidas
especularmente (ambas caras), hasta espesores entre
0,1 y 0,05 mm, luego se les practicd un corte en
forma de disco de 3 mm de didametro; acto seguido se
procedié al adelgazamiento y agujerado final
mediante el pulido electrolitico en un equipo
TENUPOL-3 marca Struers. Para el electropulido se
empled una soluciéon al 20% de &acido percldrico
(HCIO;) en metanol (CHs;OH). Se obtuvieron
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muestras, para sSu  observacion, empleando
potenciales entre 10 a 20 voltios, y corrientes entre
0,1 y 2,0 amperios, a temperaturas entre -60 y -40
°C, con tiempos de exposicion al electrolito entre 1y
2 minutos. La observacion de las muestras y el
registro de iméagenes se realizd a temperatura
ambiente; se emplearon microscopios electrénicos de
transmision PHILIPS CM10 y CM12, a voltajes de
aceleracion de 100 y 120 kV, respectivamente [20-
21].

2.4 Modelo reolégico de Reiner:
reol6gico o tiempo caracteristico

La Reologia es una ciencia que se dedica al estudio
del flujo y la deformacion de la materia; por lo tanto
tiene como objetivo particular la observacion y el
analisis del comportamiento de materiales que
experimentan pequefias deformaciones. En reologia
la escala del tiempo es reportada en términos de un
namero adimensional, el Numero de Deborah, D,
definido por M. Reiner [19], como el cociente entre
un tiempo caracteristico, 5, y el tiempo de
observacion experimental, t,s., dado por:

tiempo

D = tiempo _caracteristico_del_sistema_en_estudio _ & )
®" tiempo_de_observacién _experimental t

obs.

De acuerdo a su valor, se puede establecer la
diferencia entre materiales con tendencia a ser
solidos rigidos y materiales con tendencia a la
fluidez. Si el tiempo caracteristico o tiempo
reologico, A (A = 3, ecuacion 1), es mayor que el
tiempo de observacion experimental, tqps, €l material,
para este propésito practico, es un sélido. Por otra
parte, si el tiempo de observacion experimental es
muy grande, o, a la inversa, si el tiempo
caracteristico es muy pequefio, se aprecia, para este
propésito practico, que el material fluye. Cuanto
mayor es D, el material es mas sélido; cuanto menor
es D,, el material es mas fluido. Si D, > 1, el
comportamiento es el de un solido el&stico. Si D, <
1, el comportamiento es viscoso. Si D, = 1, el
comportamiento es viscoeldstico [19, 22]. Para
reiterar, todos los materiales son practicamente
viscoelasticos [19].

25 Modelo de KJIMA-Mittemeijer: tiempo
caracteristico de transformacion de fases

El proceso de precipitacién en las aleaciones es
esencialmente un fendmeno de transporte y difusion
de masa, es decir, los elementos aleantes e
impurezas, distribuidos aleatoriamente en la solucion
solida sobresaturada, fluyen hacia los sitios de menor
barrera energética (superficies libres, limites de
grano, fallas de apilamiento, dislocaciones, vacantes
y sitios homogéneos). El tratamiento clasico en el
estudio de las transformaciones de fase emplea, en
general, el modelo de Kolmogorov-Johnson-Mehl-
Avrami  (KIMA), el cual describe como los
materiales se transforman desde una fase a otra
isotérmicamente [23]. Ha sido demostrado que las
transformaciones de fase son generalmente el
resultado, en procesos conducidos isotérmica 0 no-
isotérmicamente, de tres, a menudo de forma
simultanea, mecanismos: la  nucleacion, el
crecimiento y el impacto y/o coalescencia entre
particulas de la fase secundaria en desarrollo. Un
modelo cinético de analisis general ha sido propuesto
por Mittemeijer [24-25]. Este modelo se fundamenta
en el hecho de que para aquellas transformaciones
activadas térmicamente, la historia térmica del
espécimen determina su etapa de transformacion. El
modelo sugiere que la consideracion de reacciones
homogéneas e isotérmicas en el modelo de KIMA,
puede ser extendida a reacciones heterogéneas,
isotérmicas y no-isotérmicas mediante la expresion:

a=1-e” )

Donde o representa la fraccion transformada; n
representa el exponente de KIMA, dependiente de la
naturaleza de la nucleacion (continua o de sitios
saturados), del crecimiento (2D o 3D), de Ia
interaccion (intercaras o difusion) [1-2, 23]. Se
puede interpretar a 8 como proporcional al nimero
de saltos atomicos (numero adimensional), ya que la
temperatura determina la movilidad atomica, y el
tiempo define la duracion del proceso considerado.
En base a esto ultimo el modelo postula para
régimen isotérmico:

B =k, ®)

y para régimen no-isotérmico:
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B =[k(T)d, @

k(T) es la tasa o frecuencia de reaccion, dependiente
del tiempo, t, a través de T = T(t) en las ecuaciones
(3 y 4). Una ecuacion tipo Arrhenius es adoptada
para la tasa de reaccion:

B
k(T)=k,e RT ==, (5)
T

lo que implica que la dependencia de Ila
transformacion con la temperatura, en la region
considerada del diagrama temperatura-tiempo, puede
ser descrita por una energia de activacion efectiva
global, E;; y k, representa el factor pre-exponencial
de frecuencia de reaccion. El parametro t representa
el tiempo caracteristico de la transformacion de
fase. Este tiempo, a su vez, estd gobernado por la
diferencia de composicion del precipitado y la
matriz, por la difusion de especies, por el tamafio de
particula, y por el campo de microesfuerzos
generados [11].

En el analisis no-isotérmico, con tasa de

. ) dT .
calentamiento lineal constante, ® :E’ la integral

de tiempo en la ecuacion (4) es remplazada por una
integral de temperatura, y haciendo uso de la
ecuacion (5) se obtiene una expresion aproximada
para B, dada por:

T’ R T?\( Rk,
ﬂZEE_ak_(BJ[ 3 jexp(—Ea/RT), (6)

de esta expresion se puede determinar directamente
la energia de activacion efectiva global mediante la
siguiente expresion:

T2 (E,) 1 E,
(D) o

2
: : - 1 :
al graficar In(;ﬂé) en funcion de — la pendiente

a
de la linea recta es equivalente a la energia de
activacion. La determinacion de Kk, requiere la
adopcion de un modelo cinético especifico B, Sin
embargo, se propone para este trabajo un método
analitico y gréfico para la determinacion de B [26].
Una expresion para la tasa de transformacion (para

procesos no-isotérmicos e isotérmicos) derivada a
partir de las ecuaciones (2, 3 y 4), viene dada por:

da

9% k(=) In =) M
< = "k(-a)[Int-a)” ]

., (8)

En funcion del modelo analitico de KJIMA-
Mittemeijer descrito, este trabajo aborda Ila
interpretacion del comportamiento viscoelastico del
aluminio AA6061, a partir del concepto de tiempo
caracteristico de transformacion de fases, T,
considerando la informacion aportada a través del
Ndmero de Deborah en funcion de la temperatura.

2.6 Modelo viscoelastico cuasi-lineal: integral de
convolucion de resistividad—
deformacion/relajacion-tiempo

El modelo cuasi-lineal propuesto por Fung [27]
supone la funcién de relajacion del esfuerzo, L,
dependiente de la deformacion, €, y del tiempo, t, y

es expresado de la siguiente forma: L =L[&(t),t].

Se puede establecer una analogia entre la funcién Ly
la funcién de la resistividad eléctrica normalizada,
Q, lo que permite obtener una expresion que
relaciona fendmenos eléctricos (resistividad) con
procesos mecanicos (deformacion/relajacion) a nivel
microestructural. Esta analogia puede representarse

mediante la siguiente expresion: Q =Q[&(t),t]. Por

otro lado, es bien sabido que la mayoria de las
propiedades fisicas y mecanicas de los materiales
son representadas a través de ecuaciones
constitutivas. EI fendbmeno de transferencia de calor
o la difusion de especies atdmicas en un material
solido, generalmente, se estudia a partir de la
ecuacion diferencial parcial de segundo orden o
ecuacion de continuidad (lineal y homogénea), dada
por la siguiente expresion:

ou(x,t) ¥ U (x,1)
ot ox?

En esta expresion U representa la funcion de difusion

(Y34

dependiente de las coordenadas espacial, “x”, y
temporal, “t”; “a” es una constante arbitraria. Para la
solucion de la ecuacion (9) generalmente se emplea
el método de separacion de variables 0 método de
Fourier [28], este es un método generalizado de
resolucién de ecuaciones en derivadas parciales. En
la ecuacidn (9), la funcién U puede ser sustituida por
la funcién de la resistividad eléctrica normalizada,

)
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Q, y aplicando el método de separacion de variables,
se puede representar la funcion Q a través de la
siguiente expresion:

Q=0[s().t]=pME[e®] (10

En esta expresion ¢(t) representa la funcién de
relajacién reducida, adimensional y normalizada,
dependiente exclusivamente del tiempo, t; E[e(t)]
representa la funcion de respuesta el&stica,
dependiente de la deformacion/relajacion, e(t). Al
hacer la sustitucion de (10) en (9), a través del uso
del método de separacion de variables [28], se
obtienen soluciones generales para o(t) y E[s(t)],
dadas por:

o(t) =D (Ae™+Be™), (11)
i=0

n
E[¢()]=D.(Ce*+De ™), (12
i=0
De las expresiones (11) y (12), A, Bi, Ci, D, mi y 0;
representan coeficientes de ajuste tedrico asociados
al tipo de comportamiento del material bajo estudio.
Considerando etapas de deformacion/relajacion, para
intervalos de tiempo del experimento: 0 < t < tz
Ademas, considerando relaciones cuasilineales de
deformacién/relajacion en el tiempo, y tasas de
deformacién y/o relajacion tensoriales, se pueden
asumir expresiones para la deformacién/relajacion,
de la forma:

e(t) = ét, (13)

el pardametro € es un tensor asociado a las tasas de
deformacidn/relajacion para procesos isotérmicos y
no-isotérmicos [26].

En un material con comportamiento viscoelastico,
cuando no se produce un cambio estructural se habla
de viscoelsticidad lineal (existe una relacién directa
entre el esfuerzo y la deformacion: relajacion
elastica); si se presenta un cambio estructural en el
material se observard una viscoelasticidad no-lineal
(no hay linealidad entre el esfuerzo y Ila
deformacion) [29]. Ha sido estudiado otro tipo de
comportamiento, el cuasi-lineal, el cual describe
fendmenos deformantes en los materiales, con
comportamiento  no-lineal, pero  manteniendo
caracteristicas lineales [27, 30]. Kost and Narkis
muestran una analogia mediante un modelo cuasi-

lineal aplicado a un polimero, interrelacionando la
resistencia eléctrica con el comportamiento
mecanico, expresado a través de deformaciones
previas [31]. Este modelo ofrece ventajas, como:
describir fendmenos de histéresis, de relajacién de
esfuerzos, de dependencia con la tasa de
deformacion, combina la dependencia del historial
de la muestra con la elasticidad no-lineal [31]. Su
desventaja estriba en suponer que los fendmenos
deformantes o de relajacién se desarrollan a una
misma tasa en todas las etapas del proceso, lo que
conlleva a una pérdida de precision [32]. En otro
orden de ideas, el fendmeno de difusion genera
deformaciones que acompafian el proceso de
transformacion de fases. Las tensiones residuales
inducidas son tensiones internas auto-equilibradas
existentes en los materiales a temperatura uniforme y
sin carga externa. Tales tensiones pueden ser de
naturaleza macroscopica 0 microscopica, y son
introducidas de muchas y diferentes maneras: (1) Un
precipitado creciendo en una matriz genera un
campo residual de microesfuerzos a su alrededor
como consecuencia de la tension volumétrica que se
establece entre el precipitado y la matriz. (2) Si los
coeficientes de expansion térmica de la particula de
segunda fase y el de la matriz son diferentes. (3) Si el
coeficiente de expansion térmica del precipitado es
anisotrépico dard lugar a un estado residual de
microesfuerzos, entre otros ejemplos [25]. La medida
de la resistividad eléctrica aporta informacion
asociada a los procesos de transformacion de fases,
que provocan deformaciones anisotropicas finitas a
nivel de la microestructura, conformando relaciones
de tension y deformacion no-lineal. En este trabajo
se ha considerado la medida de la resistividad
eléctrica no-isotérmica, a tasas de calentamiento
constante, con el objeto de observar e identificar los
intervalos de temperatura donde ocurren los procesos
de precipitacion y de transformacion de fases; y
medidas de resistividad isotérmica, a diferentes
temperaturas, con el fin de analizar la cinética de
estas transformaciones. Un modelo analitico-
cuantitativo cuasi-lineal ha sido implementado a fin
de describir y caracterizar las relaciones existentes
entre la resistividad eléctrica, los procesos mecanicos
de deformacion/relajacion microestructural y el
tiempo; permitiendo a la vez estimar los coeficientes
asociados al comportamiento de la aleacion de
aluminio AA6061 durante el proceso de
transformacién de fases. Para el tratamiento de los
datos experimentales el modelo fue codificado con
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un algoritmo de optimizacion que permitié obtener
valores para estos coeficientes. La integral de
convolucidn de resistividad—deformacion/relajacion—
tiempo, Q(e,t), representa la analogia o el modelo
viscoelastico cuasi-lineal considerado, y viene dado
por:

0=0f0.6T]-o e[0T+ [ot-an ELEO Tk (14)

De esta expresion, ¢'(t) representa la funcion de
relajacion reducida normalizada (la relajacion es la
respuesta del material en el tiempo ante una
deformacién impuesta o generada a nivel de la
microestructura). E[e(t)] representa la funcion de
respuesta elastica asociada a la
deformacién/relajacion (la respuesta elastica es el
esfuerzo instantaneamente generado en el espécimen
cuando una deformacion es impuesta 0 generada en
el material). La solucion de la integral, en la
ecuacién (14), considerando condiciones de frontera
apropiadas y especificadas, permite obtener la
expresion final para el ajuste de los datos
experimentales. Por otro lado, este modelo, a pesar
de ser unidimensional y no considerar la anisotropia
del material, presenta una ventaja importante, y es
gue es posible obtener, a partir de la resistividad
eléctrica, la funcion y los coeficientes que describen
el comportamiento del material en estudio. Ademas,
el modelo puede ser usado para predecir cambios en
la resistividad eléctrica con la deformacion; cambios
en la resistividad eléctrica con deformaciones previas
impuestas; cuantificar valores de deformacion a
partir de la resistividad eléctrica y el tiempo
mediante operaciones matematicas interpolantes.

3. RESULTADOS Y ANALISIS DE
RESULTADOS

3.1 Composicion aleacion

estudiada

En la Tabla 1 se reportan los resultados del analisis
de composicion quimica de la aleacion de aluminio
estudiada, estos son dados en porcentajes en peso y
atdbmico. También se reportan los intervalos o banda
de composicion nominal (% en peso) establecidos
para la aleacion de aluminio AA6061 [33].

El analisis de composicion confirmé que todos los
elementos reportados en la Tabla 1 se encuentran

quimica de la

dentro de los intervalos de composicion nominal
establecidos para la aleacion AA6061 [33]. Ademas,
los elementos aleantes principales de la aleacion
estudiada son el Mg y el Si. Por otro lado, se
encontré que la razbn Mg/Si, considerada en
porcentaje atbmico, % atomico, resulto ser: Mg/Si =
0,9178/0,5354 = 1,71; este valor es indicativo de un
ligero exceso de silicio con respecto al magnesio,
esta aseveracion deriva de la  relacion
estequiométrica 2:1 del compuesto siliciuro de
magnesio, Mg,Si, como fase secundaria principal en
el sistema Al-Mg-Si, cuya razén de acuerdo a la
relacion estequiométrica es: Mg/Si =1,73. Esta
aleacion en adelante se denominard aleacion de
aluminio AA6061 estudiada o aluminio AA6061
estudiado.

3.2 Resistividad eléctrica: transformacion de
fases y microestructura

En la Figura 1A se representa el gréafico con la curva
de la resistividad eléctrica no-isotérmica generada a
una tasa de calentamiento de 1°C/min., desde la
temperatura ambiente hasta aproximadamente 600
°C, para una muestra de aluminio AA6061 bajo
estado de solubilizacion. En la Figura 1B se
representa el grafico con la curva de la resistividad
eléctrica  normalizada a su maximo valor
correspondiente a la curva dada en la Figura 1A. La
normalizacion de esta curva se efectud considerando
una curva linealizada de la resistividad dada para un
aluminio de alta pureza como referencial (no
presentado), con base en OCHOA-M. y
colaboradores [34]. El grafico con la curva
normalizada mejora la percepcion visual de los
cambios experimentados por la resistividad, vy
contribuye a flexibilizar el proceso iterativo de
calculos durante la ejecucion de algoritmos de
optimizacion. Los graficos para otras tasas de
calentamiento (no presentados) muestran
comportamientos similares en comparacion con la
curva de la Figura 1A, éstos han sido reportados por
OCHOA-M. [26].
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Tabla 1. Composicion quimica de la aleacion de aluminio estudiada (porcentajes en peso y atémico).

Aleacion estudiada

Aleacion estudiada

Intervalos de composicién nominal

Elemento . establecidos para los aleantes en la
(% en peso) (% atomico) aleacion de aluminio AA6061 [33].
Mg 0,8249 0,9178 08-1,2
Si 0,5560 0,5354 04-0,8
Fe 0,1860 0,0901 0,7 (méax.)
Cu 0,1750 0,0745 0,15-0,4
Cr 0,0686 0,0357 0,04 -0,35
Mn 0,0121 0,0060 0,15 (méx.)
Ti 0,0062 0,0035 0,15 (méx.)
Zn 0,0028 0,0012 0,25 (méx.)
Otros 0,0699 0,0110 -
Balance de aluminio 98,0985 98,3248 98
o 2% o (A) | e . (B)
E %; 1°C/min. . E 09k 1°C/min.
g 2 ¢ 25 08+ o~ ¢
T2 B - T B aal .2 v
3 : }3 f' .‘VA“ T\:: E 0.6 -+ 0’, i .
22 1 o TE s L ¥
s g 23 g-j T P m *
g s / g 03] o0
mz.:;e::::c:z::mo.z"::::a::a::a:
0 50 100 150 200 250 300 350 400 450 500 550 600 0 50 100 150 200 250 300 350 400 450 500 550 600
Temperatura de recocido dinamico (°C) Temperatura de recocido dinamico (°C)

Figura 1. Aleacion de aluminio AA6061 en estado solubilizado. (A) Resistividad eléctrica en funcién de la temperatura
dindmica (proceso no-isotérmico), a una tasa de calentamiento de 1 °C/min. (B) Curva de resistividad eléctrica normalizada
a su maximo valor correspondiente a la curva de la Figura 1A. (Imagenes reproducidas con permiso de Rev. LatinAm.

Metal. Mat., y Acta Microscopica [21, 35]).

La curva de resistividad muestra un comportamiento
no-lineal, presentando fluctuaciones con picos de
diferentes anchos y alturas, estas fluctuaciones de la
resistividad estan asociadas directamente a la
presencia de los elementos aleantes e impurezas, y
las fases secundarias formadas y en transformacion,
y contribuyen significativamente a romper el
comportamiento lineal de esta propiedad fisica. Esta
curva mostré cuatro (4) regiones de transformacion
de fases muy bien definidas. La implementacion del
modelo de KIMA-Mittemeijer, aplicado a procesos
no-isotérmicos, permitié la determinacion de los
pardmetros de activacion de estas transformaciones,
energia de activacion efectiva global y factor
frecuencia, mediante la aplicacion de la ecuacion (7)
y métodos gréaficos [20, 26]. La region | forma una
pequefia meseta comprendida entre la temperatura
ambiente y aproximadamente 190 °C, con energias

de activacién, E., comprendidas entre 20 y 60

a !

kJ/mol (0,22 y 0,66 eV/at), estos valores de energias
concuerdan con las energias de formacion de las
mono-vacancias del orden de 0,75 eV, con la energia
enlazante para las di-vacancias del orden de 0,2 eV,
a su vez la energia de activacién para la difusion es
reportada en el intervalo de 0,35 - 0,77 eV, con 0,66
eV como el valor més probable para las mono-
vacancias y 0,5 eV para las di-vacancias [36-37]. El
origen de esta meseta se puede atribuir a la
reubicacion de los atomos de soluto bajo la
influencia de la tension eléctrica aplicada y al
aumento paulatino de la temperatura; en esta region
se observa un maximo alrededor de los 150 °C.
Considerandose a su vez como los primeros eventos
de nucleacion. La region Il muestra un alto y ancho
pico entre, aproximadamente, 220 y 420 °C, con

energias de activacion, E,', entre 90 y 120 kJ/mol

(0,99 y 1,32 eV/at), estos valores de energia
concuerdan con las energias de activacion para la
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difusion de Mg en Al en el intervalo de 0,92 — 1,66
eV; y con las energias de activacion para la difusion
de Si en Al situados en el intervalo de 1,27 — 1,65 eV
[36-37]. Este pico alcanza un méximo alrededor de
los 350 °C (K& encontrd un alto y ancho pico de
friccion interna con un méaximo alrededor de los 300
°C en aluminio policristalino de alta pureza [38]).
Tanto la altura como el ancho de este pico son
proporcionales a la concentracién de soluto,
inicialmente en solucion sélida. En la region I,
entre 420 y 520 °C, se observa un pico a,
aproximadamente, 475 °C, con una energia de

Nt 4
N Bt v

L A
L EE Yy

activacion, E." , entre 400 y 470 kd/mol (4,40 y 5,17

eV/at). A temperaturas mayores a 525 °C (region V)
se acelera el proceso de redisolucion de precipitados
[21]. A continuacion, en la Figura 2 se muestran
imégenes de MET correspondientes a la aleacion de
aluminio AA6061 en estado solubilizado, y
posteriormente envejecidos artificialmente a las
temperaturas de: (A) 85 °C, (B) 250 °C, (C) 425°C y
(D) 475 °C., a su vez se corresponden con las
regiones I, 11y 11I:

Figura 2. Imagenes de MET de la aleacion de aluminio AA6061. (A): 85 °C (). (B): 250 °C (II). (C): 425 °C (l1l). (D): 475
oC (I1). (reproduccion con permiso de Rev. LatinAm. Metal. Mat., y Acta Microscopica [21, 26, 35]).

En la Figura 2A se observan, en primer plano, nano-
precipitados intermetalicos, con tamafios alrededor
de los 100 nm, y corresponden a fases intermetalicas
constitutivas a base de Fe o de Cu, tales como: Fe-Si,
Al-Cu, Al-Fe, Al-Fe-Si, Al-Mg-Si-Cu, Al-Mg-Si-Fe,
entre otras, y en correspondencia con los porcentajes
de composicién de la aleacion; estos nano-
precipitados presentan altos puntos de fusién como
resultante del proceso de colada [20, 26]. En esta
imagen también se aprecia una atmdsfera, a nivel de
la matriz, de diminutos precipitados nanométricos en
formacion en correspondencia con el abundante
conglomerado de an + (Mg-Si) reportado por
microanalisis de espectroscopia EDX [20, 26], la
morfologia de estos precipitados no esta bien
definida, y su distribucién es muy densa; ademas, se
observan conglomerados de dislocaciones. En la
Figura 2B la imagen muestra una matriz de aluminio
cargada con una gran poblacién de precipitados con
morfologia acicular, y tamafios del orden de los 250
nm, estos precipitados aciculares, de acuerdo a su
tamafio, corresponden a las fases metaestables By

B [20, 26]. La Figura 2C muestra la imagen donde
se aprecian grandes precipitados distribuidos a nivel
de la matriz, con morfologia cilindrica altamente
definida, y con tamafios mayores a los 1000 nm, este
tipo de precipitado corresponde a la fase en
equilibrio  estequiométrico B del intermetalico
siliciuro de magnesio (Mg;Si), cuyo origen y
morfologia deriva de las sucesivas transformaciones
de las agujas B a B~ [20, 26]. La presencia de
precipitados o fases en estado de equilibrio
termodindmico y estequiométrico explicaria la
presencia del pico en la curva de resistividad
eléctrica en la region 111 (Figura 1). En la Figura 2D
se obsevan grandes precipitados de diferentes
morfologias y tamafios distribuidos, algunos
penetrando la matriz, y correspondientes a la fase f3;
ademas se aprecian lineas curvadas entrecruzandose
en varias direcciones que posiblemente correspondan
a contornos que se presentan cuando se producen
oscilaciones en la intensidad del haz de electrones
como funcion del angulo que forma el cristal con el
haz, lo que da lugar a las franjas obscuras observadas
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en las iméagenes de campo claro, conocidas como
“contornos por curvatura de la muestra” [20, 26].

La Figura 3A muestra una imagen de MEB vy
espectros EDX para la aleacion AA6061 envejecida

se muestra una imagen de MEB y espectros EDX
para la aleacién AA6061 envejecida a 235 °C, y la
Tabla 2B presenta los resultados cualitativos y
cuantitativos dados por los espectros para los puntos

a 85 °C, y la Tabla 2A presenta los resultados analizados.
cualitativos y cuantitativos dados por los espectros
para los puntos analizados. También, en la Figura 3B
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Figura 3. Imégenes de MEB de electrones secundarios (magnificacion x2000) de la aleacién de aluminio AA6061: (A)
Aleacion envejecida a 85 °C. También se muestran espectros EDX del analisis puntual para algunas de las regiones
seleccionadas (puntos 2 y 6). (B) Aleacion envejecida a 235 °C. También se muestran espectros EDX del analisis puntual

para algunas de las regiones seleccionadas (puntos 2 y 6).

©2017 Universidad Simén Bolivar

204 Rev. LatinAm. Metal. Mat. 2017; 37 (2): 195-218



Articulo Regular,

www.rimm.org

Rev, LatmAm, Metal, Mat,

Tabla 2A. Aleacién de aluminio AA6061 en estado envejecido a 85 °C. Composicion correspondiente al analisis puntual
representado por los espectros EDX (linea K excitada), porcentaje en peso (%) y porcentaje de error (+ o). Puntos
seleccionados en la muestra de la aleacion AA6061 mostrada en la Figura 3A.

PUNTOS ;
SELECCIONADOS Al-K Mg-K Si-K Fe-K Cu-K
M85 puntol 97,49 + 0,39 1,85+ 0,03 0,66 + 0,03
M85 punto2 97,29 £ 0,38 1,87 £ 0,03 0,79+0,03 0,06 + 0,07
M85 punto3 97,63 + 0,38 1,84 + 0,03 0,52 +0,03
M85 punto4 97,98 + 0,38 1,76 £ 0,03 0,26 + 0,02
M85 punto5 98,05 + 0,38 1,72 +0,02 0,24 +0,02
M85 _punto6 97,66 + 0,38 1,75+ 0,02 0,28 + 0,02 0,32 + 0,06

Tabla 2B. Aleacion de aluminio AA6061 en estado envejecido a 235 °C. Composicion correspondiente al analisis puntual
representado por los espectros EDX (linea K excitada), porcentaje en peso (%) y porcentaje de error (+ o). Puntos
seleccionados en la muestra de la aleacion AA6061 mostrada en la Figura 3B.

PUNTOS .

SELECCIONADOS Al-K Mg-K Si-K Fe-K Cu-K
M235_puntol 90,35+ 0,52 1,85+ 0,06 0,88+ 0,08 6,92 +0,27
M235_punto2 89,64 £ 0,52 1,76 + 0,06 0,97 £ 0,08 7,63+0,28
M235_punto3 84,35+ 0,49 1,82 + 0,06 1,43+ 0,08 12,40 +£ 0,33
M235_punto4 97,23+ 0,56 1,97 + 0,07 0,80+ 0,08
M235_punto5 91,16 + 0,52 1,86 + 0,06 1,34 £ 0,09 5,63 + 0,26
M235_punto6 79,84 + 0,47 1,61+ 0,06 1,63+ 0,08 16,92 + 0,36
M235_punto? 97,14 £ 0,56 2,04 +0,07 0,82 +£0,08
M235_punto8 96,09 + 0,55 1,91+ 0,06 1,99+0,17

La Figura 4(A y B) muestra los graficos con las
curvas de la resistividad eléctrica, obtenidas en
régimen isotérmico, en funcion del tiempo de
recocido estatico in situ de la aleacion AAG6061 en
estado solubilizado, para las temperaturas indicadas
de: (A): 85, 120, 150y 175,°C, y (B): 200, 225 y 250
°C. Estos datos (Figura 4) son normalizados y
resultan en los graficos de la Figura 5(A y B), donde
se muestran las curvas de la resistividad eléctrica
normalizada a su valor maximo, para las mismas
temperaturas de recocido indicadas. Otras curvas
fueron obtenidas a otras temperaturas de recocido in
situ y presentan comportamientos similares y no son
presentadas para simplificar y evidenciar las
temperaturas mas  importantes que  fueron
seleccionadas. El proceso de normalizacion de las
curvas de la resistividad se realiza, por un lado, para
tener una mejor percepcion visual de los cambios
experimentados por la resistividad; y por otro lado,
con la finalidad de flexibilizar el proceso iterativo de
calculos durante la ejecucion de los algoritmos de
optimizacioén, tanto para las funciones derivadas,

como durante el ajuste de las funciones de relajacion
y la aplicacién del modelo.

Se ha observado que existe gran concordancia entre
los valores de resistividad alcanzados por las curvas
de la Figura 4(A y B) con los valores de resistividad
alcanzados por la curva de la resistividad no-
isotérmica mostrada en la Figura 1A. Por otro lado,
de la Figura 4A se observa que la resistividad a 85 °C
inicialmente presenta un leve y mono6tono aumento,
para luego permanecer estacionaria una vez
alcanzado el estado estacionario, hasta el final del
experimento. A 120, 150 y 175 °C la resistividad,
para las primeras cuatro horas (4 h), muestra una
leve y monotona disminucién para luego mantenerse
en estado estacionario hasta el final del experimento.
La resistividad a 200 °C muestra, desde las primeras
diez horas (10 h), un repunte un tanto exponencial de
aproximadamente 2 pQcm, para luego mantenerse
estacionaria, hasta el final del experimento. Las
curvas a 225 y 250 °C experimentan leves
variaciones. Por otro lado, las curvas a las
temperaturas de 200, 225 y 250 °C,
coincidencialmente, tienden a converger a
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aproximadamente el mismo valor de resistividad a
partir de las once horas (11 h) de recocido. Las
curvas a las temperaturas de 85, 200 y 225 °C
expresan un proceso de ascenso de la resistividad

(Figura 5A), mientras que las curvas a las
temperaturas de 120, 150, 175 y 250 °C expresan un
proceso de descenso de la resistividad (Figura 5B),
éstas Ultimas muestran cierto paralelismo entre si.
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Figura 5. Resistividad eléctrica isotérmica normalizada en funcién del tiempo de recocido. (A) Curvas en ascenso: 85, 200

y 225 °C. (B) Curvas en descenso: 120, 150, 175y 250 °C.

También se ha observado que las curvas de la
resistividad normalizada (en descenso) obtenidas en
este trabajo muestran un fuerte paralelismo con las
curvas de resistencia eléctrica normalizada para la
aleacion Al-12.5%Si-1%Mg obtenidas por Tawfik et
al. [36], a las temperaturas de 120, 150y 175 °C.

3.2.1 Etapas en los procesos de deformacion y
relajacion

El fendmeno de difusion, como proceso de transporte
de masa, induce térmicamente transformaciones de
fase en las aleaciones de aluminio, estas
transformaciones a su vez generan microesfuerzos
que provocan microdeformaciones. Las
microdeformaciones producen tensiones internas que
se auto-equilibran a temperatura uniforme y sin

carga externa. Tales tensiones son de naturaleza
microscopica y pueden provocar fractura de las
particulas de las fases secundarias [25]. La Figura
6A muestra una imagen de MET de campo claro
correspondiente a la aleacion de aluminio AA6061
recocida a 120 °C, en la imagen se aprecia un limite
de grano contentivo de un precipitado posiblemente
fracturado. La Figura 6B muestra el patron de
difraccion correspondiente al precipitado ubicado en
la intercara matriz-borde de grano (sefialado por la
flecha en la Figura 6A), de acuerdo al andlisis e
indexado corresponde al compuesto FeSi con un eje
de zona en la direccion [013]. El precipitado
creciendo en la matriz genera un campo residual de
microesfuerzos a su alrededor como consecuencia de
la tension volumétrica que se establece con la matriz,
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o, tal vez, la fractura se produjo debido a la
disparidad de coeficientes de expansion térmica entre
el precipitado y la matriz.

Figura 6. Aleacion de aluminio AA6061 envejecida
artificialmente a 120 °C. (A) Imagen de MET en campo
claro, se aprecian precipitados en un limite de grano. La
disparidad de coeficientes de expansion térmica y la
tension volumétrica entre el precipitado y la matriz genera
tensiones que posiblemente provocaron la fractura del

Etapa estacionaria
(32 Etapa)

Tasa de la resistividad
eléctrica normalizada (h-)

(A)

Tiempo de recocido (h)

00012 1 2 3 456 7 8 910111213 141516 17 18 19 20 21

precipitado. (B) Patrén de difraccion correspondiente al
precipitado ubicado en la intercara matriz-borde de grano
(sefialado por la flecha en la F'ﬁgura 6A), de acuerdo al
indexado corresponde al compuesto FeSi con un eje de
zona en la direccion [013].

Para este apartado se determind la tasa de la
resistividad eléctrica normalizada considerando la
derivada, dp/dt, de las curvas de resistividad
mostradas en la Figura 5(A y B), a partir de esta
derivacion resultaron los graficos que se muestran en
la Figura 7(A y B), el andlisis de estos graficos
permiti6  establecer etapas aproximadas de
deformacion o de relajacion, indicadas en dichos
graficos, estas etapas se presentan durante los
procesos de transformacion de fases, a las
temperaturas consideradas. A continuacién, en la
Figura 7, se muestran algunos de los graficos
obtenidos (las lineas continuas representan ajustes
polinébmicos):

(B)
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Figura 7. Tasa de la resistividad eléctrica normalizada, dp/dt , en funcién del tiempo de recocido, a las temperaturas
indicadas. (A): Fenomeno de deformacion. (B) Fendmeno de relajacion. En todas las curvas se aprecian tres etapas:
aceleramiento, desaceleramiento y estacionariedad. Las lineas continuas representan ajustes polindmicos.

La ventaja de este tipo de grafico es que permite
observar, y a su vez confirmar, que los procesos de
deformacion y relajacion, asociados a las vibraciones
de la red [39], medidos indirectamente a través de la
resistividad eléctrica (Figura 4), se desarrollan en
varias etapas y a diferentes tasas. En todas las curvas
(Figura 7) se aprecian tres etapas: aceleramiento,
desaceleramiento y estacionariedad. Este desarrollo
permite ademds fijar condiciones adecuadas de
frontera, procurando, de esta manera, dar fortaleza en
la precision de aplicacion del modelo reol6gico a
implementar, a continuacion.

3.3 El NUmero de Deborah

3.3.1 Aproximacion macroestructural: tiempo
caracteristico de deformacion o de relajacion, A.

La Figura 8(A y B) muestra los graficos que
representan el comportamiento del NUmero de
Deborah (D) obtenido a partir de la ecuacion (1)
empleando los tiempos reol6gicos o caracteristicos
para los procesos de deformacion, relajacion y
estacionariedad, A (A = §, ecuacion 1), en funcion de
la temperatura de recocido estatico (ademas se
consideran puntos experimentales para otras
temperaturas no presentadas por razones de
simplificacion). El gréfico de la Figura 8A muestra
las curvas correspondientes a la etapa de
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aceleramiento (1™ etapa), desaceleramiento (2% etapa), esta etapa también es indicada en los gréaficos
etapa), y la etapa combinada (suma aritmética de las de la Figura 7(A y B). En los graficos mostrados en
curvas de aceleramiento y desaceleramiento, la Figura 8(A y B) las lineas continuas y la linea a
equivalente a la finalizacion de la transformacion), trazos, que unen los puntos experimentales,
estas etapas estdn indicadas en los gréficos de la representan ajustes polindbmicos que indican las
Figura 7(A y B). El gréfico de la Figura 8B muestra tendencias seguidas.
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Figura 8. Numero de Deborah, De(T), para las diferentes etapas del proceso, en funcién de la temperatura de recocido
estatico, para tiempos reoldgicos o tiempos caracteristicos de deformacion y relajacion, A. (A): aceleramiento (1ra etapa) y
de desaceleramiento (2da etapa). (B): estacionariedad (3ra etapa).

Las etapas de aceleracion y desaceleracion, en la tasa ablandamiento alrededor de la temperatura de 150
de la resistividad, estan vinculadas directamente con °C. La curva de aceleramiento presenta los valores
la transformacion de fase en particular, y la suma menores de D, la curva de desaceleramiento
aritmética de estas dos etapas, 0 etapa combinada, presenta los valores intermedios de De; y al finalizar
pone punto final a la transformacién considerada, el proceso de transformacion, representado por la
dada a un intervalo de temperatura particular. curva combinada, se obtienen los valores mayores de
Considerando el grafico de la Figura 8A, se observa D., la aleacion de aluminio AA6061, finalizado el
gue, en primer lugar, las tres curvas (aceleramiento y proceso  de transformacién, se  endurece.
desaceleramiento, y combinada) muestran un Considerando el grafico de la Figura 8B, se observa
comportamiento paralelo entre si. En segundo lugar, gue la curva que representa la etapa estacionaria, a
las tres curvas, a las temperaturas de 85, 120 y 150 las temperaturas de 85, 120 y 150 °C, experimenta un
°C, experimentan un decrecimiento un tanto crecimiento un tanto exponencial, el Numero de
exponencial, es decir, el Numero de Deborah decrece Deborah crece entorno al intervalo 0,24 < D, < 0,75,
entorno al intervalo 0,085 < D, < 0,760, este este comportamiento se interpreta
comportamiento se interpreta macroscOpicamente macroscopicamente  como un endurecimiento
como un ablandamiento experimentado por la experimentado por la aleacion de aluminio AA6061,
aleacion de aluminio AA6061, de acuerdo a este de acuerdo a este intervalo de valores de D, se pasa
intervalo de valores, se pasa de un estado de un estado viscoso a un estado viscoelastico. Por
viscoelastico a un estado viscoso. En tercer lugar, las otro lado, la curva, a partir de los 150 °C hasta 275
tres curvas, a partir de los 150 °C hasta 275 °C, °C, experimenta un decrecimiento un tanto
experimentan un crecimiento un tanto exponencial, exponencial, el Nimero de Deborah decrece entorno
el Numero de Deborah crece entorno al intervalo al intervalo 0,085 < D, < 0,75, este comportamiento
0,085 < D, < 0,920, este comportamiento se se interpreta macroscOpicamente como  un
interpreta macroscéopicamente como un ablandamiento experimentado por la aleacion de
endurecimiento experimentado por la aleacion de aluminio AA6061, el caso contrario al anterior, se
aluminio AAG6061, el caso contrario al anterior, se pasa de un estado viscoelastico a un estado viscoso.
pasa de un estado viscoso a un estado viscoelastico. Este ablandamiento es producto del largo periodo de
Finalmente, las tres curvas registran un minimo de calentamiento (texp. = 20,5 h), y al aumento de la
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temperatura, a que ha sido sometida la aleacion
AA6061, de alli el decrecimiento continuo
experimentado por el valor de D.. Finalmente, las
curvas que describen el comportamiento del NUmero
de Deborah (De) muestran un punto de inflexion
alrededor de 150 °C. Para esta temperatura se
observa que durante la transformacion se tiene 0,085
< D¢ £0,260 (ablandamiento), mientras que después
de la transformacién D, = 0,75 (endurecimiento).
Esta situacion de transito de un estado de
ablandamiento durante la transformacion (estado
viscoso) a un estado de endurecimiento después de la
transformacién (estado viscoeldstico) invita a
considerar la temperatura de 150 °C como un
referencial ~ tecnolégico  para  procesos  de
endurecimiento de estas aleaciones de aluminio. La
interpretacién de las distintas etapas (Figuras 7y 8) a
través del modelo reolégico de Reiner representado a
través del Numero de Deborah nos indica que el
aluminio estudiado muestra un comportamiento
viscoelastico a las temperaturas consideradas.
Ciertamente, ha sido demostrado que en el aluminio,
y en los metales en general, los limites de grano se
comportan como cementos viscosos [10, 40-45]. La
Figura 9 muestra una imagen de microscopia Optica
(MO) correspondiente al aluminio AA6061 (EEE),
en donde se pueden apreciar detalladamente los
limites de grano. El comportamiento viscoelastico de
la aleaciébn de aluminio estudiada pudiera
aproximarse a la imagen (Figura 9) donde los bordes
de grano aparentan un cemento viscoso.

Figura 9. Imagen de MO de una muestra de la aleacién de
aluminio AA6061 (EEE). Se aprecian los limites de grano
aparentando un cemento Vviscoso.

3.3.2 Aproximacion microestructural: tiempo
caracteristico de transformacion de fases, T.

3.3.2.1 Fraccion
transformacion

transformada y tasa de

Para la obtencion de la fraccion transformada, o, se
emplea una expresion derivada a partir de modelos
de difusion [24-25, 46-471], y viene dada por:

o = Py~ FPo _ APP;
Px — Fo

- ATPOOOCOII 0<ac<l, (15)

Donde p, representa la resistividad eléctrica medida
durante el curso de la transformacion, pe) Y P
corresponden a los valores al inicio y final de la

transformacion, respectivamente. APP; y ATPR,”

representan las éareas parcial y total del pico,
respectivamente. Para el analisis no-isotérmico se
emplean expresiones similares. La Figura 10(A y B)
muestra los graficos de la fraccion transformada, a,
en funcidn del tiempo de recocido, a las temperaturas
indicadas. Las curvas continuas representan ajustes
polinébmicos.

Cada curva de la fraccion transformada, o, de la
Figura 10(A y B), es derivada respecto al tiempo, y
resulta en los graficos de la Figura 11(A y B), que
representan los graficos de la tasa de transformacién,

d(l -, . .
At’ en funcion del tiempo de recocido, a las

mismas temperaturas indicadas. En ambos gréficos
(Figura 11) las lineas continuas que unen los puntos
experimentales representan ajustes polinémicos.

En funcién de los gréaficos de la Figura 10(A 'y B) y
la Figura 11(A y B), una operacién de transposicion
del eje de la fraccion transformada, a, en la Figura
10, previa interpolacion, al eje del tiempo de
recocido (eje de las abscisas) en la Figura 11, resulta
en la obtencion de un nuevo grafico dado por la tasa

de transformacion, d%t , en funcion de la fraccion

transformada, o, este nuevo grafico se muestra en la
Figura 12(A y B) para los puntos experimentales,
con las temperaturas indicadas.
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Figura 10. Comportamiento de la fraccion transformada, a, en funcion del tiempo de recocido, a las temperaturas de: (A):
85, 120 y 150 °C. (B): 175, 200 y 225 °C. Las curvas continuas representan ajustes polinémicos.
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Figura 11. Comportamiento de la tasa de transformacion en funcidn del tiempo de recocido, a las temperaturas de: (A): 85,
120y 150 °C. (B): 175, 200 y 225 °C. Las curvas continuas representan ajustes polinémicos.
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Figura 12. Comportamiento de la tasa de transformacion, d“/dt, en funcidn de la fraccion transformada, a, en el recocido
estatico: (A): 85, 120, y 150 °C. (B): 175, 200 y 225 °C. Las curvas continuas representan ajustes polinémicos.

A partir de las Figuras 10 y 12, y considerando el bidimensional posteriormente. Las curvas a 175 y
significado de las ecuaciones 2 y 8, se observa que: 200 °C muestran un perfil desacelerado, esto indica
las curvas a 85, 120 y 150 °C muestran un perfil que las reacciones a estas temperaturas son
sigmoidal, este tipo de comportamiento indica que gobernadas por mecanismos de difusion, por
los mecanismos de reaccion dominantes son debidos reacciones controladas por intercaras y por
a la nucleacion instantanea y aleatoria y el reacciones instantaneas de nucleacién y crecimiento.

crecimiento tridimensional del ndcleo al inicio y
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La curva a 225 °C muestra un perfil sigmoidal
desacelerado y retardado [48-51].

3.3.2.2 Modelo de KIMA-Mittemeijer
El andlisis de la cinética a partir de los graficos
experimentales, tasa de transformacion, d%t’ en

funcion de la fraccion transformada, o, mostrados en
la Figura 12, se ha implementado mediante el uso de
la ecuacién (8). La Figura 13(A y B) muestra los
gréficos experimentales de la tasa de transformacion
en funcién de la fraccion transformada, y sus
respectivos ajustes teodricos (ecuacion 8), a las
temperaturas indicadas.

04 - (A)
o @O
S 035 80 <) L
kT o 120 °Ce__ .
] 0.3 S T &
Expagd /&7 e TN
Eg’ 0.2 0 - ,__! 222 o b.\_‘.
ER 0I5/ A o2 *®
37 01 14" *&e
S 005 ? -i
-
[ 0 : .
0 01 02 03 04 05 06 07 08 09 1
Fraccion transformada, «

Tasade transformacion

0o 0102 03 04 05 06 07 08 09 1
Fraccion transformada, o

Figura 13. Puntos experimentales y lineas de ajuste teérico de la tasa de transformacion, ¢/, , en funcién de la fraccion
transformada, a, a: (A): 85, 120 y 150 °C. (B): 175,200y 225 °C.

Tabla 3. Pardmetros cinéticos, n y k, obtenidos a partir de la tasa de transformacion y la fraccion transformada. El

parametro T representa el tiempo caracteristico de transformacion de fases.

2

T (°C) n k () ? r v =1k (h)
85 3,8224 0,1406 5,0E-5 0,9997 7,1124
120 2,2731 0,3293 2,0E-5 0,9997 3,0367
150 2,2086 0,4232 1,0E-5 0,9999 2,3629
175 1,5153 0,2718 7,4E-5 0,9914 3,6792
200 1,9165 0,1753 1,4E-5 0,9989 5,7045
225 4,6595 0,1071 1,0E-4 0,9995 9,3371
250 1,1605 0,3932 4,4E-6 0,9999 2,5432
275 10,8917 0,0704 1,6E-4 0,9991 14,2045
300 3,9073 0,0651 51E-3 0,9492 15,3610

La implementacion y aplicacién de la ecuacion (8) a
los puntos experimentales en los gréficos de la
Figura 12(A y B), a las temperaturas indicadas,
mediante un programa computacional de ajuste y
optimizaciéon (programa de computador Microcal
Origin version 6), permite obtener los pardmetros de
ajuste, ny k, y con ello las lineas del ajuste teérico a
los puntos experimentales, tal como se muestra en la
Figura 13(A y B). La Tabla 3 presenta los valores
obtenidos para los parametros cinéticos, n y k, y sus
respectivos estadisticos ¥ (ji 0 chi cuadrado: bondad
del ajuste), y r* (coeficiente de correlacion lineal al
cuadrado). Evaluar la bondad del ajuste es ver en qué
medida se ajustan los datos observados a una

distribucion teérica esperada. y* contrasta las
frecuencias observadas con las tedricas. El ajuste
sera mas “bondadoso” en la medida en que i’
muestre valores tendientes a cero, para este caso y°:
102 a 10°°. Para r?, el ajuste sera més correlacionado
en la medida en que r* se acerque al valor de la
unidad, para este caso r’: 0,9492 a 0,9999. Estos
valores indican una buena y “bondadosa” correlacion
entre los valores experimentales y el modelo
aplicado. También, en la Tabla 3 se muestra el
parametro t, que representa el tiempo caracteristico
de transformacion de fases.

El parametro tasa de reaccion, k(T), en la Teoria
Cinética, involucra la frecuencia a la cual los atomos
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alcanzan el estado activado [52]. Los valores de
k(T), obtenidos de los ajustes a las curvas tasa de
transformacion en funcion de la fraccion
transformada, y fraccion transformada en funcion del
tiempo, muestran que este parametro presenta un
comportamiento oscilatorio amortiguado en el
intervalo de temperaturas que va desde los 85 hasta
los 300 °C, presentando un maximo a los 150 °C. A
través del parametro k(T), mediante el empleo de la
ecuacion (5) y métodos gréficos, se puede determinar
la energia de activacion efectiva global del proceso,
E., v el factor pre-exponencial de frecuencia de la
tasa de reaccion, k,, en un intervalo de temperaturas
considerado. En este caso se obtuvo, para el intervalo
de 85 a 150 °C, un valor de 22 kJ/mol (0,24 eV/at),

2,5 + (o)
2,25 N

2 \
1,75 \
& 127 b Aproximacion
01,25 1 \ Microestructural

1 o} (atomistica) \

0,75 - L
el \\0\_’/
0,25 -

o ‘ ; ; [ ]

Numero de Deborah

0 25 50 75 100 125 150 175 200 225 250 275 300 325

Temperatura de recocido estatico (°C)

correspondiente al obtenido para EaI : 20-60 kJ/mol;

y un valor para k, de = 7x10” s™. En el intervalo de
225 a 250 °C el valor obtenido fue de 113 kJ/mol
(1,22 eV/at), en correspondencia al obtenido para

E.': 90-120 ki/mol; y para k, = 2x10" s™. Estos

valores de energia de activacion efectiva global son
coincidentes con los obtenidos por otros autores [36-
37]. La Figura 14 (A y B) muestra los graficos que
representan el comportamiento del Ndmero de
Deborah, D, en funcion de la temperatura de
recocido (curva atomistica), obtenido a partir del
tiempo caracteristico de transformacion de fases, t,
(t =9, ecuacion 1) dado en la Tabla 3.
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Figura 14. (A): Comportamiento del Ndmero de Deborah en funcidn de la temperatura de recocido estatico obtenido a
partir del “tiempo caracteristico de transformacion de fases, t” (Aproximaciéon Microestructural, atomistica). La curva a
trazos representa una extension a otras temperaturas a partir de la aplicacion de la expresion que involucra la tasa de

nucleacion heterogénea. (B): Aproximaciones Microestructural y Macroestructural (aceleramiento, 1™ etapa).

De acuerdo a esta curva, en la aproximacion
atomistica, a nivel de la microestructura la mayor
fluidez, en el contexto de Reiner [19], se presenta en
el intervalo de temperaturas de 85 a 200 °C, con un
maximo de difusién (maxima tasa de reaccion)
alrededor de los 150 °C. A partir de 200 °C se
observa que el proceso de difusién de especies
atdbmicas disminuye aceleradamente. La curva a
trazos en la Figura 14A representa una extension a
otras temperaturas a partir de la aplicacién de las
expresiones (16) y (17) que involucran la tasa de
nucleacion heterogénea. Por otro lado, la curva que
representa la etapa de aceleramiento (se muestra en
la Figura 14B) exhibe un fuerte paralelismo y
solapamiento con la curva atomistica (Figura 14B),
esto indica que “el tiempo caracteristico de
transformacion de fases, 1’ es el equivalente
porcentual al periodo de aceleramiento en los
procesos de deformacion y/o de relajacion de
tensiones. Estos comportamientos estan asociados

con la funcién calentamiento del proceso y con la
tasa de nucleacion heterogénea. La Funcion
Calentamiento del Proceso, yxcm, €s una funcion
cinética que aporta informacion indirecta acerca de
la evolucion de la tasa de nucleacion y de la
velocidad de crecimiento de los precipitados [53].
Este modelo ha sido aplicado en el estudio de la
cinética no-isotérmica en la aleacion AA6061. La
Figura 15A muestra la grafico de esta funcién, en el
intervalo de temperaturas fijas (interpoladas de un
andlisis no-isotérmico) que va desde la temperatura
ambiente hasta 200 °C. La curva obtenida, tipo
gaussiana, presenta desde su inicio un crecimiento
exponencial hasta alcanzar un méximo ubicado a,
aproximadamente, 133 °C, este maximo es
indicativo de que las maximas tasas de nucleacion se
ubican alrededor de esta temperatura, luego decrece
exponencialmente hasta un valor minimo a partir de,
aproximadamente, 200 °C. EIl analisis de esta
funcién también indica que la tasa de nucleacién
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inicia su crecimiento a temperaturas tempranas
(temperatura ambiente), aumentando en intensidad, a
medida que aumenta la temperatura, hasta un valor
maximo, y luego disminuye monoténicamente a
partir de temperaturas mayores a los 200 °C [20, 35].
Por otro lado, en los sélidos la tasa de nucleacion
heterogénea [52, 54-55], se expresa mediante una
expresion de la forma:
_AGp +E

Nie =vN,e -, (16)

donde v representa el factor frecuencia de vibracion,
N, representa el nimero total de sitios de nucleacion

heterogénea por unidad de volumen, AG,
representa la barrera de energia contra la nucleacion,
E. representa la energia de activacion para la

difusion, T es la temperatura absoluta, y R la
constante universal de los gases. Es bien sabido que

durante las etapas tempranas de una reaccion de
precipitacion la tasa de reaccion es controlada por la

tasa de nucleacion, N, [26, 42-43], bajo tales

condiciones, el tiempo, t, tomado para que precipite

una cierta fraccion de la nueva fase es inversamente
1

proporcional a la tasa de nucleacion, (Nhet oc =),
T
asi:
const.

Nhet (]_7)

La figura 15B muestra el comportamiento de la tasa
de nucleacién heterogénea determinada a partir de la
expresion (16) en funcion de la temperatura de
recocido estatico, para la aleacion de aluminio
AA6061.
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Figura 15. Aleacion de aluminio AA6061. (A): Funcion Calentamiento del Proceso en funcion de la temperatura de
recocido dinamico. (B): Tasa de Nucleacién Heterogénea en funcién de la temperatura de recocido estatico.

La curva dibujada por la tasa de nucleacion
heterogénea sigue un comportamiento tipo gaussiano
alcanzando un valor maximo a los 150 °C, este
comportamiento es aproximadamente paralelo al
mostrado por la Funcion Calentamiento del Proceso,
cuyo maximo se alcanza a 133 °C; y estan en
correspondencia con la pequefia meseta formada por
la curva de la resistividad en este intervalo de
temperatura (Figura 1), cuyo origen ya ha sido
explicado, con un méaximo alrededor de los 150 °C.
Después de los 250 °C la tasa de nucleacién decrece
drasticamente, debido al agotamiento de los sitios de
nucleacion (vacantes). Un valor de 35 kJ/mol (0,38
eV/at.) para la energia de activacion para la difusion,

E., ha sido determinado, en correspondencia al
obtenido para E, : 20 — 60 kJ/mol [20, 36-37].

3.4 Modelo viscoelastico cuasi-lineal

La solucién de la integral de resistividad—
deformacion/relajacion—tiempo  (expresion  14)
conduce a una expresion general que permite realizar
el ajuste tedrico a los datos experimentales,
resultando en la obtencion de los coeficientes
asociados al comportamiento viscoelastico de la
aleacion de aluminio AA6061 estudiada. La
expresion obtenida viene dada por:

Qe tT]= ga'(t;T)E[E(O);T]+§{a1_ €1 +b, (e -1 +c, ¥ -1 +d, ™ _1)}
- (18)
En esta expresion (18), la funcién ¢’(t) representa la

funcion de relajacion reducida normalizada, y viene
dada por la siguiente expresion (19):
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t7y= 26D __A+B,

7t —mpt
Do +”'+(Ane +B.e™)
?OT) ¥ a+B)
i=0

S (A+B)

o'(

(19)

En el andlisis y empleo de las expresiones (18 y 19)
se asume que: (a) se observan tres etapas, por lo que
se han considerado dos grados de libertad, n = 2; (b)
a, = 0; (c) la funcion ¢’(t) es funcion exclusiva del
tiempo; (d) parat = 0, ¢’(0) = 1, en relajacion; y
¢’(0) # 1, en deformacion. En la expresion (18) los
coeficientes a;, b;, ¢; y d; representan coeficientes
equivalentes a modulos o amplitudes. Los
pardmetros o; y Bi son equivalentes a frecuencias de
deformacién o relajacién, en concordancia con las
diferentes etapas en que se desarrolla el proceso. En
el presente caso se han considerado dos grados de
libertad (n = 2), de acuerdo al caracter dinamico y/o
temporal del experimento (Figura 7): modo
acelerado (oy > 0y B1 > 0), modo desacelerado (o, >
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0y B,>0)y modo estacionario, segun sea el caso; es
decir, deformacién o relajacion, o ambos. En la
Figura 16 (A, B, C y D) se muestran los gréaficos con
las curvas experimentales de la resistividad eléctrica
normalizada (puntos) en funcién del tiempo, con su
correspondiente ajuste tedrico (lineas continuas,
ecuacion 18), respectivamente, a las temperaturas
indicadas. Del andlisis comparativo se aprecia lo
satisfactorio o bondad del ajuste teérico con: % entre
107 y 10°% y r? entre 0,9969 y 0,9851. A partir del
analisis comparativo entre los datos experimentales y
teoricos de los graficos mostrados en la Figura 16 se
observa la fuerte coincidencia entre ambos datos;
salvo el grafico a 85 °C (Figura 16A) donde se
aprecia, en la etapa estacionaria, un movimiento
oscilatorio con fuerte amortiguamiento de la curva
tedrica. Para las otras temperaturas el ajuste tedrico
es bastante “bondadoso” y correlacionado, con fuerte
solapamiento entre los datos experimentales y las
curvas teoricas.
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Figura 16. Datos experimentales (puntos) de la resistividad eléctrica normalizada y sus respectivos ajustes tedricos (lineas
continuas) a partir del modelo cuasi-lineal (ecuacion 18). (A): 85 °C; (B): 120 °C; (C): 150 °C; (D): 175 °C.

En la Figura 17(A y B) se muestran los gréficos que
contienen las curvas del espectro de frecuencias oy,
ay y B, B2, en funcion de la temperatura de recocido
estatico. Puesto que el material empleado en esta
experiencia no estd sometido a cargas dindmicas o
estaticas externas, la respuesta dinamica de
deformacion o relajacion dada por el material es
medida partiendo, por un lado, del nivel de

deformacion experimentado, siendo éste el producto
de los efectos de la transformacion microestructural,
gobernada a su vez por mecanismos mixtos de
nucleacion, crecimiento y coalescencia de los
precipitados, las fases secundarias metaestables y
estables, y por el impacto intergranular [26]; y, por
otro lado, por el grado de ablandamiento
experimentado por el material debido al efecto
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térmico. También se aprecia que las frecuencias oy,
(85 °C) << 0y, (120, 150 y 175 °C), y P12 (85 °C) <<
B2 (120, 150 y 175 °C), es decir el proceso de
deformacién tiende a ser mas lento que el proceso de

14 (A)

A (h)

./'01

0 +—¢— t t t t t f f | {
80 90 100 110 120 130 140 150 160 170 180
Temperatura de Recocido Estatico (°C)

relajacion de la microestructura. La relajacion, como
se ha corroborado, es fuertemente dependiente del
tiempo.

14 1 (B)

0 +—&— : : i i : : i i i
80 90 100 110 120 130 140 150 160 170 180
Temperatura de Recocido Estatico (°C)

Figura 17. Espectro de frecuencias de deformacion (o y p a 85 °C) y de relajacion (o y p a: 120, 150 y 175 °C) en funcioén

de la temperatura de recocido estatico. (A): a. (B): B.

En general, de la Figura 17 se observa que las curvas
gue representan los coeficientes representativos de
las frecuencias de relajacion o; y o, v P1 ¥ Ba
muestran un fuerte solapamiento. Por otro lado, se
aprecia que o y B presentan valores cuyo orden de
magnitud se ubica entre 10°y 10" h™* (= 10™ y 10®
s1). Estos valores estan asociados a procesos
mecanicos cuasi-estaticos por relajacion de esfuerzos
a nivel de la microestructura [56-57]. De acuerdo a
los gréaficos mostrados en las Figuras 5A y 7A (85
°C), las curvas son ‘“una medida” de coémo
evoluciona un proceso de transformacion de fases
gue genera una microdeformacion, y ésta es
representada indirectamente a través de la
resistividad eléctrica (siendo la resistividad una
consecuencia del grado de dispersion experimentado
por los electrones de conduccion en el volumen del
metal). En base a esta aseveracion, se aprecia que los
parametros o y f guardan la siguiente relacion: o; =
B1. y oz = B,. Este tipo de comportamiento se debe a
la simetria mostrada por la curva de la resistividad
representada en la gréafico de la Figura 7A, al asociar
las etapas de aceleramiento y desaceleramiento con
las respectivas frecuencias. Estas frecuencias estan
asociadas a un fendmeno mixto, por un lado la curva
de la resistividad expresa un proceso de
transformacion de fases que genera deformacion a
nivel microestructural, y por el otro, las frecuencias
expresan el fenémeno de relajacion de la
microestrutura con valores cuyo orden de magnitud
es de 10° h* (10™ s). De la Figura 17 para el
fendmeno de relajacion, a 120, 150 y 175 °C, se

aprecia que oy = B = 1y ap = B, = 1, ademés se
observa que estos dos coeficientes, o y 3, son cuasi-
independientes de la temperatura. Este tipo de
comportamiento también esta asociado con la
simetria mostrada por las curvas de la resistividad
representadas en el grafico de la Figura 7B, al
asociar las etapas de aceleramiento vy
desaceleramiento con estas frecuencias de relajacion,
respectivamente.

4. CONCLUSIONES

« El efecto de la temperatura, como accién dinamica
(T # const.) sobre la aleacion de aluminio
AAB061, generd regiones de transformacion de
fases muy bien definidas; como accion estatica (T
= const.) provocé transformaciones que se
manifiestan como eventos reoldgicos de
deformacion y de relajacion de tensiones a nivel
microestructural. Estas transformaciones y sus
consecuencias han sido cuantificadas a través de la
resistividad eléctrica como fluctuaciones de esta
propiedad fisica. Los productos de estas
transformaciones (fases secundarias) han sido
identificados y caracterizados mediante la
microscopia y modelos cuantitativos.

o Cuatro regiones de transformacion fueron
identificadas y caracterizadas: I: entre 20 y 190 °C,
con energias de activacion, E.: 20-60 kJ/mol
(0,22-0,66 eV/at), asociadas a difusién de mono y
di-vacancias, migracién y enlace de 4&tomos de Mg
y Si. EI mecanismo de reaccion dominante es por
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control mixto: nucleacion 'y  crecimiento,
gobernados por difusion, con EP= 35 kJ/mol (0.38
eV/at), y con una tasa de reaccion maxima a 150
°C. La MET revelé conglomerados de precipitados
nanomeétricos. Il: entre 220 y 420 °C, con un
maximo a 350 °C, y con energias de
activacion, EX': 90-120 kJ/mol (0,99-1,32 eV/at),
asociadas a la difusion de Mg y Si en Al, esta
region esta conformada por precipitados aciculares
mayores a 800 nm (fases B, B* y B). III: entre 420
y 520 °C, con un maximo a 475 °C, y con EMT:
400-470 kJ/mol (4,40-5,17 eV/at), conformada por
precipitados cilindricos mayores a 1000 nm (fase
B-Mg2Si). IV: > 525 °C redisolucion de las fases.

Los eventos de deformacion y de relajacion de
tensiones se manifestaron con etapas de
aceleramiento, desaceleramiento y estacionariedad.
Se determind para estos eventos reoldgicos un
NUmero de Deborah menor a la unidad, D, < 1,y
define el comportamiento viscoelastico del
aluminio  estudiado, a las temperaturas
consideradas. Entre 85 y 200 °C se determin6 que
0,1 < D, < 0,3, indicando alta difusién, con una
tasa de nucleacion maxima a 150 °C.

El modelo cuasi-lineal implementado a través de la
integral de convolucion resistividad-
deformacion/relajacion-tiempo ajusto
satisfactoriamente los datos experimentales,
encontrandose que los eventos de relajacion de la
microestructura son fuertemente dependientes del
tiempo. Se determinaron los coeficientes oy y o, Y
B: y P, con valores entre 10™ y 10° s™, asociados
a frecuencias y presentando fuerte solapamiento
entre si, y han sido vinculados a fendmenos
mecanicos cuasi-estaticos de deformaciéon y de
relajacion de esfuerzos a nivel microestructural, y
cuasi-independientes de la temperatura. Este
modelo puede cuantificar deformaciones a partir
de la resistividad y el tiempo mediante operaciones
interpolantes, predecir cambios en la resistividad
con la microdeformacion, y con deformaciones
previas impuestas.

La aplicacion de los distintos modelos
implementados y la combinacion de todas las
técnicas empleadas ampliardn la comprension
(tedrica y préactica) del fenémeno de difusion y de
los procesos de precipitacion, transformacion de
fases, deformacion y relajacion de tensiones, lo
que contribuird al mejoramiento del desarrollo
tecnoldgico y las aplicaciones practicas de estos

aluminios.
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EFFECT OF TEMPERATURE AND SUBSTRATE ROUGHNESS ON THE ADHESION OF
COATINGS OF Ni ALLOY DEPOSITED BY FLAME SPRAY
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ABSTRACT

The temperature and roughness at which the adhesion occurs among an oxy-fuel thermally sprayed coating from a nickel-alloy powder and AISI 1020
carbon steel substrate is reported. The coatings were obtained using a modified Castolin Eutectic-Terodyn 2000 torch coupled to an electromechanical
chamber, which allows to control the parameters of process. In order to establish the effect of the substrate roughness on the adhesion of coatings, these
surfaces are prepared with SiC abrasive paper and abrasive blasting of corundum particles. The average roughness (Ra) obtained varies between
0,027+0,012 and 4,9+0,77 um. The effect of substrate preheating temperature was evaluated for each test varying the speed of the torch and the
preheating number passes, while the spraying distance and the oxidizing flame were kept constant. The spraying distance was 150 mm, while the flame
used was obtained by mixing 21.8 L/min of acetylene and 59.5 L/min of oxygen. The torch speed was increased from 0.63 to 0.77 cm/s. The results
indicate that the adhesion begins from an Ra value of 0,079+0,077 um and a substrate preheating temperature of 180°C. From these values, as the
roughness and temperature of the substrate increases, adhesion improves. Such studies contribute to the understanding of the mechanisms of adhesion
between the coating and the substrate when flame spray is used.

Keywords: Flame spray, preheating temperature, substrate roughness, nickel alloy.

EFECTO DE LA TEMPERATURA Y RUGOSIDAD DEL SUSTRATO SOBRE LA
ADHERENCIA DE RECUBRIMIENTOS DE UNA ALEACION DE Ni DEPOSITADOS
MEDIANTE PROYECCION TERMICA POR LLAMA

RESUMEN

Se reporta la influencia de la temperatura de precalentamiento y rugosidad superficial del sustrato a partir de las cuales se produce la adhesién de
recubrimientos de una aleacion de Ni, depositados sobre acero al carbono AISI 1020 mediante proyeccion térmica por llama oxiacetilénica. Los
recubrimientos fueron obtenidos usando una antorcha Eutectic Castolin-Terodyn 2000 modificada, acoplada a una cdmara que dispone de sistemas
electromecanicos a través de los cuales se controlan los parametros del proceso. Con el fin de establecer el efecto del acabado superficial del sustrato
sobre la adhesién de los recubrimientos, estos se prepararon superficialmente con papel y chorro abrasivo, el primero de SiC y el segundo usando
particulas de corinddn, las rugosidades medias (Ra) obtenidas variaron entre 0,027+0,012 y 4,94+0,77 pum. El efecto de la temperatura de precalentamiento
del sustrato fue evaluado cambiando para cada ensayo la velocidad de la antorcha y el nimero de pases de precalentamiento, manteniendo constate la
llama oxiacetilénica y la distancia de proyeccion de 150 mm. La llama utilizada se obtuvo mediante la combustiéon de una mezcla de 21,8 I/min de
acetileno con 59,5 I/min de oxigeno, la velocidad de la antorcha fue aumentada desde 0,63 hasta 0,77 cm/s. Los resultados indican que la adhesion se
empieza a dar a partir de una rugosidad media (Ra) de 0,079+0,077 pm y con una temperatura de precalentamiento del sustrato de 180°C, a partir de all{
a medida que aumenta la rugosidad y la temperatura del sustrato, la adhesion es cada vez mejor. Este tipo de estudios contribuyen a la comprensién de los
mecanismos de adhesi6n entre el recubrimiento y el sustrato, cuando se usa proyeccion térmica por llama.

Palabras Claves: Proyeccion térmica por llama, temperatura de precalentamiento, rugosidad del sustrato, aleacion base niquel.
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1. INTRODUCTION

The coatings of nickel and nickel alloys deposited
by thermal spraying are widely used to protect metal
substrates from oxidation at high temperature and
abrasive wear in molds for glass manufacture, or as
an interlayer or bond coat between the metal
substrate and the ceramic coatings in thermal barrier
for Gas-Turbine Engine Applications. Either of
these cases requires that the deposited layer adhere
properly to the metal substrate in order to fulfill the
function for which it was developed [1-6].

Nickel-silicon alloys powders are referred as a self-
fluxing materials. In thermal spraying processes
from these materials, a small part of the substrate
surface on which the particle is deposited reaches a
molten state, or at least a diffusion of atoms between
the particle and the substrate is produced.
Consequently, a self-adhesive layer is obtained and
its adhesion energy is greater than that reached from
mechanical adhesion of coatings sprayed from other
materials [3,7-9].

It is widely reported that the formation of a coating
deposited by thermal spraying occurs mainly in two
stages. In the first one, particles (which arrive in a
liquid state and spherical shape as a product of the
shear forces experienced during the passage through
the gas streams in traveling from the torch to the
substrate) impact with the substrate and are
deformed producing a lateral flow, in ideal
conditions, to give them the form of discs with a
high packing factor, occurring simultaneously with
their solidification. In the second stage, the layer
formed by packaging of the discs has been solidified
and cooled to room temperature [8-10].

During the first stage, each fully or partially melted
particle experiences a primary stress or quenching
stress upon impact with the substrate and
solidification. The magnitude of this stress (o7) is
proportional to the modulus of elasticity of the
particle (E), its coefficient of thermal expansion (o),
and the temperature gradient between the particle
and the substrate (AT), as given by the following
expression [11].
or = EadAT (1)

In the second stage, a secondary or cooling stress is
produced in the coating fabricate due to the
difference in deformation (Aeg) occurring between
the substrate and the layer, which depends on the

gradient between the thermal expansion coefficients
of the substrate (o) and coating (o). This is
expressed by [11]:

pe = [ (o (D-ae(D))dT ().

If Ae is large, the stress (o¢) produced will be
sufficient to bend the coated substrate, with a radius
of curvature (R), which is given by the modified
Stoney equation [11,12].

_ Ed}

B 6{1-8}Rd§{1+g—:)

O, 3

Where, E is the Young’s modulus of the substrate,
ds; and d. are the thicknesses of the substrate and
coating, respectively, R is the radius of curvature of
the substrate (R = 1/x, being « the curvature) and
# the Poisson's ratio of the substrate.

According to the above, the coating adhesion results
from the interaction between the binding forces (by
mechanical anchoring between the rough substrate
surface and the deposited particles or by micro-
alloys produced by the self-fluxing alloys) and
thermal stresses produced during the formation of
the coating, and it requires a suitable preparation of
the surface as well as, the preheating of the substrate
to prevent detachment of the deposited coating
[13,11,14-16].

The surface substrate preparation is usually
performed by abrasive blasting using particles of
corundum and then when the coatings are fabricated
onto thin substrates they may be deformed
irreversibly. Additionally, when large pieces are
covered, the amount of energy required to preheat
the substrate may be excessive. Consequently, the
possibility that the substrate has the roughness and
the preheating temperature required to achieve good
adhesion of the coating could be limited.

Therefore, the study of the preheating temperature
and roughness of the substrate at which adhesion of
a coating fabricated by thermal spraying is produced
is of great importance because it would reduce the
deterioration of coated parts and the consumption of
energy used in their manufacture.

2. EXPERIMENTAL PROCEDURE

The coatings were deposited using the camera
Avreste, developed by the GIPIMME Group at the
University of Antioquia (Colombia). This system
consists of a modified Eutectic Castolin-Terodyn
2000 torch, an RAYTEK infrared pyrometer, which
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measures the temperature of the substrate before
spraying of particles, the electromechanical systems
through which the linear velocity (V) of the torch
and the specimen rotation is controlled, an
electromagnet system to control the flow of
feedstock powder, as well as the valves to control
the gas flow (see Figure 1).

Sample

A

Optical pyrometer

—

Rotational motion
of the samples

Linear
metion

Figure 1. Experimental setup used for the spraying of the
particles.

In order to spray the coatings, Eutectic-Castolin
CPM 1205™ powder was used; its chemical
composition was analyzed by X-ray fluorescence
(XRF) using a Thermo Scientific ARL OPTIM'X
XRF spectrometer. Meanwhile, morphology and
particle size were determined by image analysis
using the Image J software, and the pictures taken
by scanning electron microscopy (SEM), for which
the JEOL JSM-6490LV microscope was used.

As substrates, AISI 1020 steel discs 25 mm in
diameter and 6 mm thick were used. The surface
was prepared with SiC abrasive paper and an
abrasive blast with corundum particles, obtaining
different average surface roughness. The average
roughness (Ra) of the surface substrates was
measured using a Mitutoyo SJ 201 profilometer.
Before the spraying of coatings, the substrates were
cleaned ultrasonically in an alcohol bath.

In order to determine the effect of the substrate
preheating temperature on the adhesion of coatings
the number of passes, and the linear velocity (V) of
the torch were varied for each test, while the
oxidizing flame and the spraying distance were kept
constant. The flame used for this purpose was

obtained from a mixture of 21.8 L/mi of acetylene
and 59.5 L/min of oxygen, the spraying distance
was 150 mm, while the linear speed of the torch was
increased for the different tests from 0.63 to
0.74 cm/s. The rotation speed was 116 rpm for the
sample holder. The powder flow rate remained
constant at 48 g/min and was fed using a nitrogen
flow of 17 L/min.

In Table 1, the parameters used to evaluate the
influence of the roughness and the preheating
temperature of the substrate, as well as the adhesion
of the coatings of the nickel-base alloy are reported.

Table 1. Parameters used in the experimental stage.

Test fgjézggss Speedof the  Preheating

Ra[um] torch [cm/s]  passes
1 0.027+0.012 0 0
2 0 0
3 0.72 1
4 0.72 2
5 0.079+0.077 0.72 3
6 0.72 4
! 0.67 3
8 0.63 3
9 4.9+0.77 0.74 5

3. RESULTS AND DISCUSSION

The results of chemical analysis carried out to feed
stock powders indicates that this material consists
mainly of a nickel alloyed with silicon and iron with
some impurities from aluminum and copper, as
shown in Table 2.

Nickel alloys are widely used as feedstock powder
to fabricate coatings and bond coats by thermal
spraying process, since they protects effectively
metallic substrates exposed to corrosive and high
temperature  environments and  additionally
decreases the effect of mismatch in thermal
expansion coefficient between the substrate and a
top layer (usually ceramic) on the adhesion. The
self-fluxing effect allows the metallurgical bonding
of the coating to the substrate, improving adhesion
[3]. Moreover, silicon in amounts exceeding
1.5wt %, as well as small concentrations of iron,
react with oxygen to form oxides. This reduces the
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amount of oxygen available to react with the nickel
and thus avoids oxidation and retains its ability to
wet the substrate surface [3].

Table 2. Chemical composition of the starting powder.

Chemical composition (wt %)

Ni Si Fe Al Cu
9762+ 179+ 034+ 0.18+ 0.07+
0.08 0.07 0.017 0.023 0.013

The particle size analysis carried out from images of
powder particles by SEM (see Figure 2) indicates
that the size distribution is di =20 mp and
doo=70 um, ds,=31um. Additionally, the particles
show a rounded morphology, which facilitates its
flowability during the thermal spray process,
allowing coatings with a homogeneous structure and
low porosity, reducing the accumulation of stresses
during the cooling of the coating [3].

100um

20kV X100

Figure 2. Micrography of the powder CPM 1205TM.

In Figure 3, the preheating temperature of the
substrate is presented in terms of the linear velocity
of the torch (V) and number of passes. This
illustrates that the preheating temperature increases
significantly with the number of passes and
decreases slightly with increasing linear velocity of
the torch. An analysis of the results obtained in the
various tests described in Table 1 is presented
below.
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Figure 3. Preheating temperature of substrate depending
on the linear velocity of the torch and the number of
passes.

In test No. 1, conducted on a substrate having an
average roughness (Ra) of 0.027 + 0.012 pp and
without preheating (at room temperature), the
particles of the nickel alloy deposited formed a
discontinuous layer with multiple cracks and craters
which did not adhere to the substrate surface, as
shown in Figure 4 (a) and (b). Analysis at high
magnification of the surface of the layer showed that
the particles are flower-shaped, as illustrated in
Figure 4 (c) and (d). This indicates that during the
impact with the surface substrate the particles were
in a liquid state.

It is important to clarify that the splashes shown in
Figure 4 (c) correspond to the face of the layer that
was in direct contact with the substrate, while those
shown in Figure 4 (d) belong to those particles
deposited on the opposite face of the coating. The
splashes obtained from particles sprayed directly
onto the substrate without preheating were most
irregular than those sprayed onto layers previously
deposited, which had a cumulative heat due to the
thermal spraying process.

In thermal spray processes, splats with a flower
shape (which is undesirable due to the difficulty of
achieving a a good packaging between them and
therefore it is difficult to achieve coatings with
compact structure) has two possible causes: i) the
impact of particles on the substrate at very high
speed and ii) the impact with a substrate at a
temperature below the critical temperature, Tc, or
the transition temperature, Tt [4,17,18]. Because the
process used to deposit oxyacetylene flame particles
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is low speed (<40 m/s) [9,19], in this case, the cause
of the cracking and craters is not the high kinetic
energy of particles upon the impact with the
substrate, but rather the impact of the molten
particles on the substrate (without preheating) at a
temperature below Tc or Tt.

Images of the layer obtained with the

Figure 4.
parameters referred to as test No. 1. a) The surface was in
direct contact with the substrate. b) The upper surface of
the layer. ¢) A micrograph of the splash layer in direct
contact with the substrate. d) A micrograph of the splash
on the upper surface of the layer.

The influence of the preheating temperature of the
substrate on the morphology of splash and the
thermal stresses produced during spraying of this
coatings has been widely studied [4,20,21]. It has
been reported that when heating the carbon steel

substrate at a temperature of 200°C the particles
of molybdenum (Mo) deposited change shape from
flowers into discs [20,21]. However, it has not been
possible to determine values of the transition
temperature (Tt) for the materials used in this study;
steel substrates on which nickel alloy had been
deposited.

The primary stress or quenching stress (or)
experienced for each particle fused upon impact
with the substrate was determined using expression
(1), for which the wvalues of E=210GPa
and o=13x10° K™ reported in the literature were
used [11], obtaining a thermal stress (or) value of
3.9 GPa. Importantly, the temperature gradient
experienced by the particle is determined from the
melting temperature of the nickel (since, as shown
in Figure 4 (c), the particles arrive as a liquid upon

impact with the substrate) and the ambient
temperature of the steel substrate. The thermal stress
of 3.9 GPa produced by the quenching of each
particle would be sufficient for shrinkage, making
stacking difficult and consequently favoring the
formation of cracks and craters because of
separation between particles, as evidenced in Figure
4 (a) and (b).

Other researchers have reported similar values for
the maximum thermal stress (o= 3.6 GPa) in nickel
alloy particles deposited on substrates without
preheating and experimentally measured the total
stress that causes this thermal shock in the coating,
finding values of 55 MPa. The difference between
the values of thermal stress calculated and
experimentally measured mainly arises because the
calculated value corresponds to the quenching stress
produced in each particle, while the experimentally
measured value was formed on the layer by the
accumulation of particles. In the second case, cracks
and craters between particles contribute to the
release of much of the thermal energy to which each
particle was subjected [22].

With regards to the effect of the substrate roughness
on the adhesion of the sprayed coatings, some
authors have agreed that the layer shrinks during
cooling, producing a secondary cooling stress which
is parallel to the substrate surface and can be
minimized by roughness in the form of grooves
[3,23].

According to the above results and the fact that the
roughness of the substrate is very low (an Ra value
of 0.027 + 0.012 um), the deposited layer did not
adhere. Thermal stresses (o1) occurring during the
process exceeded the anchoring between the
particles and the substrate surface. The small
difference in thermal expansion coefficients
between the substrate (as=1.17x10° C™) and the
coating (a=1.3x10° C™) [24-26] makes cooling
stress (o) small and therefore does not contribute
significantly to the release of the deposited layer.

In test No. 2, as in the above, particles projected
onto the substrate without preheating experienced an
excessive primary or quenching stress, which
produced flower-shaped splashes and strong
cracking in the deposited layer, as shown in Figure 5
(a) and (b). However, although the splashes continue
to exhibit a flower shape, as shown in Figure 5 (c)
and (d), they are less irregular than evidenced in the
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test sample No. 1. Likewise, it is observed that the
deposited layer fractured much less than the
previous sample, which can be explained by the
approximately three-fold increase in roughness,
favoring the wettability of the deposited particles
[17]. Thus, the splashes are less irregular than those
formed in test No. 1 (see Figures 4 (c), 4 (d), 5 (¢)
and 5 (d)). Overall, it was established that, in this
case, the primary stress or quenching stress
produced in the particles remain primarily
responsible for the failure of layer adhesion.

= lciens ERIY U P i =

Figure 5. Images of the layer obtained with the
parameters referred to as test No. 2. a) The surface was in
direct contact with the substrate. b) The upper surface of
the layer. ¢) A micrograph of the splash layer in direct
contact with the substrate. (d) A micrograph of splash on
the upper surface of the layer.

]

Compared to the two earlier tests, the application of
a preheating pass for test No. 3 increases the
substrate temperature to approximately 87 °C, which
reduces the quenching stress produced by thermal
shock in each particle at the time of impact with the
substrate to 3.7 GPa. This thermal shock reduction
would be sufficient to inhibit cracking of the layer,
which cannot completely separate the particles and
takes the form of striations in the coating face that
was in contact with the substrate. Additionally, the
curvature of the deposited layer was evident in the
peripheral view of the sample (see Figure 6).

The curvature of the layer shown in Figure 6 is
caused by the difference in the expansion
experienced by the layer and the substrate cooling.
This indicates that as the cracking of the layer is

reduced, cooling stress becomes important for the
integrity and adhesion of the coating because the
energy associated with such stresses is no longer
easily dissipated through the cracks.

Stretch marks™

pav

Figure 6. Images of the layer obtained with the
parameters referred to as test No. 3. a) The layer was in
direct contact with the substrate. b) The top surface layer.

In tests No. 4, 5 and 6, the number of passes for
preheating the substrate was increased to 2, 3 and 4,
thereby increasing its temperature to 137, 171 and
216 °C, respectively, while maintaining the same
surface roughness (Ra = 0.079+ 0.077 um) used to
deposit the layers in tests 2 and 3. The results
obtained establish that the layers deposited on
substrates with two or three passes of preheating
continue without adhering, while the coating with
four preheating passes adhered to the substrate, as
shown in Figure 7.

As the temperature increases with each preheating
pass, the primary quenching stresses experienced by
each of the particles decreases to 3.6 to 3.5 and 3.4
GPa, respectively. With this effect, the striations
evident in the surface layer that was in direct contact
with the substrate are less severe, as illustrated by
Figure 7 (a) and (b). This indicates that the splashes,
which occur in substrates without preheating and
give rise to cracks, become less severe with
increasing substrate preheating temperature. With a
substrate preheated to 216 °C, the stress produced by
such splashes does not exceed the anchoring forces
of the coating to the substrate.

Additionally, it is evident from the layers deposited
in tests No. 4 and 5, shown in Figure 7 (a) and (b)
that curvature increases with the preheating
temperature of the substrate. This occurs because
when the striations produced by the quenching stress
are less severe, the coating does not have large
energy dissipation. Thus, the cooling stress that
generates the differences in deformations undergone
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by the substrate and the layer becomes more critical
to coating integrity.

Curvature

Figure 7. Images of the samples corresponding to tests
No. 4, 5 and 6 (a) and (b) the surface layers which were
prepared in tests No. 4 and 5, respectively, were in direct
contact with the substrate. ¢) The coating deposited
according to test No.6.

In the sample prepared in test No. 6, cooling stresses
generated small detachments in the periphery of the
coating, but not enough to generate curvature of the
layer or total detachment from it, as shown in Figure
7 (c).

The above results indicate that the preheating of the
carbon steel substrate at a temperature close to 216
°C promotes the adhesion of the layer, even with
low average roughness (Ra = 0.079+ 0.077 um).

To identify the preheating temperature of the
substrate from which the thermal shock experienced
by each of the sprayed particles is sufficiently
reduced for the coating to adhere, two tests (No. 7
and 8) on substrates with the same roughness
(Ra=0.079 £ 0.077 um) were performed. This was
carried out as in the previous experiments but with
preheating temperatures between 171 °C (test No. 5)
and 216 °C (test No. 6). In tests No.7 and No. 8, all
three passes for preheating were remained, but the
torch speeds slightly decreased (from 0.72 to 0.67
and 0.63 cm/s respectively), resulting in preheating
temperatures of 180 and 186 °C.

= S.ubstr e
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Figure 8. (a) Coating deposited according to the
parameters of test No. 7. (b) The deposited splashes for
test No. 8, which were in direct contact with the substrate
(c) Splashes on the upper surface layer deposited
according to the parameters for test No. 8.

The results indicate that the layer deposited onto the
substrate preheated to 180 °C has already partially
adhered to the substrate, as shown in Figure 8 (a).
The splashes of the layer in direct contact with the
substrate preheated to 186 °C exhibited a less severe
shape than those of the cooler substrates, as shown
in Figure 8 (b). Even those splashes corresponding
to the upper face of the coating are beginning to be
disc-shaped, as reported elsewhere for particles
deposited on substrates preheated to Tc or Tt
[20,21].

According to the above results, it can be established
that the Tt value for the nickel alloy particles
deposited on a substrate of carbon steel is between
186 and 216 °C.

Finally, the coating deposited on a substrate
preheated at 233 °C (slightly above the value
established as the Tt) and with an average roughness
of Ra of 4.9 £ 0.77 um, according to the parameters
for test No. 9, presented good adhesion to the
substrate, as shown Figure 9 (a). The structure of
particles that are in direct contact with the substrate
surface exhibit a preferentially lamellar shape,
illustrated in Figure 9 (b). Under these conditions,
particles were introduced even in the more irregular
valleys thanks to good wettability of the splashes
that experienced a low degree of spatter [17].
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Figure 1. The coating obtained from the parameters
corresponding to test No. 9. (a) The overview, and (b)
cross-section of coating.

4. CONCLUSIONS

Particles of a nickel alloy Eutectic- Castolin CPM
1205TM were deposited by flame spray on AISI
1020 steel substrates varying the average surface
roughness (Ra) from 0.027 = 0.012um to
49+0.77um and with preheating temperatures
from 25 to 233 °C in order to establish the
conditions at which the particles begin to adhere to
the substrate.

The results obtained establish that, in carbon steel
substrates with roughness from 0.079 + 0.077um,
Tc is in a range between 180 and 216 °C. Under
these conditions, the splashes left by the particles
upon impact with the substrate are not as irregular as
those obtained with lower roughness values and
lower temperatures, favoring wettability of particles
on the substrate and thus their adherence to it.

Thus, it can be concluded that the Tc for substrates
of carbon steel with low surface roughness
(Ra 0.079 = 0.077um) on which particles of nickel
alloys are deposited is approximately 200 °C and
that as the preheating temperatures and roughness
values of the substrate slightly increases, the coating
adhesion will improve.
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RESUMEN

En el proceso hidrometallrgico del Cinc, la precipitacion de jarosita es empleada como medio de eliminacién de hierro, sulfato y
metales alcalinos como el talio. Las jarositas se consideran un residuo industrial potencialmente peligroso que puede ser facilmente
filtrado y acumulado al aire libre, causando su descomposicion por los agentes atmosféricos y la liberacion de los metales toxicos
contenidos en la estructura, incluido el talio un elemento que es altamente toxico para el ser humano. Este estudio contempla la
sintesis y caracterizacion (MEB-EDS, DRX, ICP, gravimetria, etc.) de la jarosita de talio. Con los resultados se determiné la
férmula quimica aproximada: [T10.86(H30)0.14Fe3.11(S04)2.11(OH)6.11(H20)0.44]. Las particulas muestran una geometria
semiesférica con tamafios mayoritarios de 38-44 um. El estudio de la naturaleza de la descomposicién de la jarosita de talio se llevé a
cabo en medio alcalino (NaOH) y con los resultados fue posible elaborar una curva tipo S de los iones SO42- y TI+ que fueron
liberados durante el proceso de descomposicion. Los puntos experimentales obtenidos se ajustan al modelo de ndcleo decreciente
para particulas esféricas de tamafio constante, donde la reaccién quimica controla el proceso de descomposicion. Fueron analizados
los s6lidos parcialmente descompuestos por MEB-EDS, donde fue posible observar un nicleo sin reaccionar, un frente de reaccion y
una capa de ceniza. Los productos de la descomposicion total corresponden a un compuesto amorfo de acuerdo a DRX.

Palabras clave: Jarosita de talio, naturaleza de la descomposicion, modelo de ndcleo decreciente.

SYNTHESIS, CHARACTERIZATION AND NATURE OF THE ALKALINE REACTION OF
THALLIUM JAROSITE.

ABSTRACT

In the hydrometallurgical process of Cinc, the precipitation of jarosite particles is employed as means of the elimination of iron,
sulfate and alkaline metals such as thallium. Jarosites are considered a potentially hazardous industrial waste that can be easily
filtered and accumulated in outdoors, which causes their decomposition by atmospheric agents and the liberation of toxic metals
contained in the structure, including thallium, an element that is highly toxic to humans. This study comprises the synthesis and
characterization of the thallium jarosite (SEM-EDS, XRD, ICP, gravimetry, etc.). With the results was possible to determine the
chemical formulae of the compound: [T10.86(H30)0.14]Fe3.11(S04)2.11(0OH)6.11(H20)0.44]. The particles showed a
semispherical geometry with an average size from 38-44 um. The study of the nature of the decomposition of thallium jarosite was
carried out in alkaline medium (NaOH). With the obtained results it was possible to elaborate a S type curve for the SO42- and Tl+
ions that were liberated throughout the entire decomposition process. The obtained experimental points fits to the model of
decreasing core for spherical particles of constant size, where the chemical reaction controls the whole of the decomposition process.
Moreover we studied the partial decomposed solids using SEM-EDS, where it was possible to observe an unreacted core, a reaction
front and a layer of ashes. The products of total decomposition correspond to an amorphous compound according to XRD results.

Keywords: Thallium jarosite, nature of the decomposition, model of decreasing core.
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1. INTRODUCCION

El talio (TI) es considerado un metal mas toxico para
los humanos en comparacién con el mercurio (Hg),
cadmio (Cd) y Plomo (Pb) [1]. La solubilidad de los
compuestos de talio es relativamente alta, de manera
que el talio monovalente es transportado facilmente a
través de rutas acuosas en el medio ambiente [2].

En la mayoria de los concentrados minerales de cinc,
el talio se encuentra en cantidades trazas que van
desde 20 a 100 ppm, el cual es considerado una
impureza indeseable en los circuitos de
procesamiento hidrometaldrgico del cinc (Zn),
debido a que puede co-precipitar en la electrolisis y
contaminar el producto final, ademas de ser un
elemento  quimico  nocivo inclusive a
concentraciones muy bajas. Por estos motivos, en el
proceso hidrometalirgico del cinc, el talio es
separado como un precipitado facilmente filtrable y
posteriormente depositandolo en espacios abiertos
[3.,4].

El proceso de nucleacion y crecimiento de particulas
de jarosita se emplea en la hidrometalurgia del cinc,
como un medio de precipitacion del hierro, metales
alcalinos como el talio y iones sulfato, en un
compuesto con férmula general: MFe3(SO,),0He,
donde M puede ser: TI*, H;O0", Na', K", Rb*, Ag", %
Pb* y 1 Hg?*, especies cominmente encontradas en
la industria asi como en la naturaleza. La
incorporacién de talio en la estructura de la jarosita
y la relativa estabilidad, permite ser utilizado en los
circuitos hidrometaltrgicos para su eliminacion
[3,4,5]. Sin embargo la manera en que se incorpora
puede influenciar la movilidad y biodisponibilidad
en ambientes naturales o controlados. Tl incorporado
en la estructura podria influenciar la solubilidad de
la jarosita, potencialmente estabilizando la estructura
bajo un amplio rango de condiciones que son
toleradas por la jarosita pura. Asi como también es
importante conocer el comportamiento que puede
presentar este tipo de compuestos sobre todo en
medios alcalino, debido a que en la industria se
emplea como medio de control de pH, asi como en
diferentes procesos de remediacion ambiental. El
empleo de NaOH nos permite condiciones alcalinas
elevadas y libres de interferencias en la cinética [6].

A pesar de la importancia general de la precipitacion
de jarositas para el control de talio en la industria del
cinc, este compuesto se puede considerar como un
residuo industrial potencialmente peligroso, el cual

es contenido en lugares abiertos expuesto
directamente a los agentes atmosféricos, estas
condiciones pueden influir en la descomposicion de
la jarosita y liberacion de elementos tdxicos
contenidos en ella hacia cuerpos de agua.

Alrededor de 400 toneladas de residuos jarositicos se
producen por dia en plantas de cinc electrolitico en
México; considerando una produccion
ininterrumpida de jarosita, se tiene un acumulado de
cerca de 4 millones de toneladas [7].

El presente estudio tiene como finalidad dilucidar la
estabilidad de la jarosita de talio en un medio
fuertemente alcalino, ya que estos compuestos han
demostrado elevada estabilidad en condiciones
acidas, ya que el talio u otros elementos toxicos
presentes en este tipo de compuestos pueden ser
liberados en wuna forma biodisponible a los
ecosistemas después de su disoluciébn o
descomposicion.

Las condiciones y la metodologia desarrollada en la
sintesis de este compuesto, se determinaron en base a
las investigaciones realizadas en la formacion de
jarositas sintéticas elaboradas por Dutrizac y Kaiman
[5] y Patifio et al. [7,8,9]. Para el estudio de la
descomposicién, se basé en trabajos previos
correspondientes en la naturaleza de la reaccion y sus
expresiones cinéticas en compuestos tipo jarosita
argentiferas [8,9,10], asi como también en la
movilidad de metales toxicos como el arsénico de
s6lidos tipo jarosita mediante el estudio de la cinética
de descomposicion de la jarosita con arsénico en
medio alcalino de NaOH y Ca(OH), [6,11,12],
estableciendo el modelo cinético que mejor se
ajusta a la descomposicion de la jarosita de talioy la
etapa controlante que describe dicho proceso. Los
resultados obtenidos seran dtiles en estudios
cinéticos posteriores, donde sera evaluado el efecto
concentracion, temperatura y tamafio de particula
sobre la velocidad de reaccion de descomposicion de
la jarosita de talio en medio alcalino, con la finalidad
de obtener informacion para evaluar el potencial
impacto ambiental del talio en la etapa inicial de la
reaccion de disolucion.

2. PARTE EXPERIMENTAL

2.1 Condiciones y procedimiento empleado para
la sintesis de la jarosita de talio

La sintesis de la jarosita de talio se realiz6 en un
reactor convencional de vidrio Pyrex de un litro de
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capacidad acoplado a un dispositivo de agitacion
mecéanica y un condensador tipo serpentin, colocado
sobre una parrilla de calentamiento con sensor de
temperatura.

La metodologia de la sintesis consistié en preparar
una disolucion de un litro de 0.25 mol L™ Fe,(SO.,)s
y 0.032 mol L™ TI,SO, (precursores grado reactivo),
a una temperatura de 94 °C con un tiempo de
reaccién de 24 horas con una velocidad de agitacion
de 650 rpm.

El compuesto formado fue caracterizado por
gravimetria para la determinacion de sulfato (SOy,) y
por espectrometria de plasma de induccién acoplado
(ICP), para cuantificar el hierro (Fe), talio (TI) y
azufre (S). La jarosita se caracterizd por difraccion
de rayos X (DRX), microscopia electronica de
barrido (MEB) en conjuncién con microanalisis por
dispersidon de energias de rayos X (EDS).

2.2 Naturaleza de la reaccion de descomposicion
en medio NaOH de la jarosita de talio

Las condiciones y la metodologia empleadas en el
estudio de la naturaleza de descomposicidn en medio
alcalino, se basé en trabajos realizados por Patifio et
al. [9,6,11] y Reyesetal. [12].

Los experimentos se realizaron a presion
atmosférica en un reactor de vidrio de medio litro,
montado sobre wuna parrilla de calentamiento
equipada con un controlador de temperatura y
agitacion magnética y para el monitoreo de la
reaccion, se empled un sistema de medicion de pH.

El procedimiento experimental de la descomposicion
alcalina de la jarosita de talio, consistio en agregar al
reactor 0.2 g del producto previamente sintetizado
con un diametro de particula de 38 um a una
disolucion 0.01 mol L™ NaOH (pH 11.66), a 30 °C y
650 rpm. Durante el desarrollo de la reaccion se
tomaron alicuotas de 5mL a distintos tiempos, para
determinar por ICP las concentraciones del ion Sy
Tl en la solucion. Los solidos residuales también
fueron caracterizados por DRX, MEB y EDS.

3. RESULTADOS Y ANALISIS DE
RESULTADOS

3.1 En Difraccion de Rayos X (DRX)

Los solidos de la sintesis de la jarosita de talio, asi
como los solidos residuales obtenidos en el
experimento de la naturaleza de la reaccion de
descomposicidn, fueron caracterizados mediante un

difractémetro modelo SIEMENS D-500, operado a
una radiacion de Cu Ka (A= 1.5405 A), a un voltaje
de 30 kV e intensidad de 20 mA, realizando barridos
en el rango 2-theta= 20° - 90°, con un tamafio de
paso 0.02° cada 42.9 s. La evaluacion del espectro de
difraccion obtenido se realiz6 con la ayuda del
software Difract Plus XRD  Comander
Diffractometer que incluye la base de datos ICCD
(International Center for Diffraction Data),
indicando que los picos de mayor intensidad del
difractograma de la figura 1 indexa adecuadamente
con la ficha PDF (00-0047-1768) de la estructura
cristalina de la jarosita de talio (T1 Fe3(SO4)2(OH)e).

(023) PDF: [00-047-1768] TIFe, (S0,),(0H),

Thallium Iron Sulfate Hydroxide (Doralicharite)

Countnsfa.n

{110)

1303)
(202
1202} 1024

{205)

o hoos (21127
122),,
1163(01R)

20 30 40 50 60 70 80 S0

{220)

(042)424)(033)

{posy212)
131) (31

26/degree
Figura 1. Difractograma de la sintesis de la jarosita de

talio comparada con la ficha PDF de la Doralcherite (47-
1768).

3.2 Analisis guimico: gravimetria y
espectrometria de plasma de induccion
acoplado (ICP)

Se llevaron a cabo los analisis quimicos de los
elementos y especies que conforman la jarosita de
talio. Mediante la técnica de gravimetria se realizo
la determinacion de sulfato (SO,%) y mediante la
técnica de espectrometria de acoplamiento induccion
acoplado (ICP) fueron determinados el Fe, Tl y S. El
equipo empleado fue la marca Perkin Elmer-Optima
3000-XL. En la tabla 1 se presentan de forma
porcentual los resultados de los andlisis por las
técnicas antes mencionadas.

Con los resultados obtenidos del analisis quimico y
los obtenidos por DRX de la figura 1 [T1 Fes (SO,),
OHg], fue posible calcular la formula aproximada de
la jarosita de talio sintetizada en base a la férmula
tedrica: Tlogs (H30)o.14 Fesn (SO4)2.11
(OH)5,11(H20)0_44; el contenido de H::',OJr + OH + Hzo
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fue determinado a través de un balance
estequiométrico. La densidad experimental resultante
mediante un picndmetro fue de 3.56 g cm?, similar
al obtenido por Dutrizac y Kaiman (3.54 g cm™) [5].

Tabla 1. Composicion quimica de la jarosita de talio
sintetizada.

Especie % en peso Tecn,lga.de
analisis
Fe 26,10 ICP
TI 26,38 ICP
S0,* 30,46 Gravimetria
H;O" +OH + H,0 17,06 Diferencia

3.3 Microscopia electrénica de barrido (MEB)

La figura 2 muestra una imagen general (A) del
precipitado obtenido, observandose una distribucion
de particulas semiesféricas uniformes de jarosita de
talio, donde los tamafios de las particulas son de
aproximadamente de 30 a 40 um. En la imagen a
semidetalle (B) se aprecia una particula de jarosita de
talio de morfologia semiesférica de alrededor de 40
pum de didametro. A mayor detalle la imagen (C) de
una particula de jarosita de talio, es revelado que las
particulas estan constituidas por micro cristales
romboédricos fuertemente soldados entre si. Para la
obtencion de las imagenes se empled un microscopio
electrénico de barrido de bajo vacio, marca JEOL
modelo JSM- 6701F.

El espectro de EDS (figura 3), muestra los elementos
presentes de la jarosita de talio, con lo cual se
confirma la presencia de las especies que conforman
la jarosita de talio. Con los resultados de analisis
quimicos, rayos X y MEB-EDS se confirma que el
precipitado obtenido corresponde a la jarosita de
talio.

3.4 Naturaleza de la reaccion de descomposicion
de la jarosita de talio en medio NaOH

La naturaleza de la reaccion de la jarosita de talio
sintética consisti6 en descomponer el producto
obtenido en medio NaOH. La reaccion de
descomposicion fue monitoreada en distintos
intervalos de tiempo, con la finalidad de establecer
el modelo cinético que mejor se ajuste a la

descomposicién y determinar la etapa controlante
que describe el proceso de descomposicion.

SEI 15.0kV X250 WD 85mm  100um

Figura 2. (A) Imagen general de distribucion de tamafios
de particula de la jarosita de talio sintetizada, (B) imagen
a semidetalle de una particula de jarosita de talio de
forma semiesférica y (C) imagen a detalle de una
particula de jarosita de talio conformada por micro
cristales romboédricos.

w S c o0

0.0000 keV 20.480

Figura 3. Andlisis por EDS de la jarosita de talio.

3.4.1 Modelo Cinético

Antes que nada es necesario entender que cualquier
modelo para el desarrollo de una reaccion viene
acompariado de una representacion matematica, su
ecuacion de velocidad. Este modelo debe
proporcionar una representacion cercana a la realidad
y que pueda emplearse sin excesiva complicacion
matematica. Para reacciones fluido-particulas
solidas, se consideran dos modelos simples
idealizados, el modelo de conversion progresiva;
donde el fluido reaccionante entra y reacciona al
mismo tiempo en toda la particula, y el modelo de
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ndcleo que se encoge sin reaccionar; se considera
que la reaccion inicia primero desde la exterior de la
particula desplazdndose hacia el interior de la
particula [13].

Para definir el modelo que describe el proceso de
descomposicién de la jarosita de talio en medio
alcalino  se  realizaron  experimentos  de
descomposicidn parcial de las particulas sintetizadas,
los solidos residuales fueron caracterizados por
MEB-EDS. La figura 4 muestra el perfil de reaccion
de la particula, en la cual se observa un ndcleo sin
reaccionar, un frente de reaccion y un halo de ceniza,
por donde los iones (Tl y S) difunden hacia la
solucidn, tal y como se muestra en los analisis
puntuales por EDS del halo de cenizas y el nacleo
sin reaccionar (figura 5), donde es posible apreciar
que estas especies han difundido desde el nucleo sin
reaccionar hacia la solucién. En base a resultados
obtenidos del comportamiento real de la reaccion de
descomposicién de la jarosita de talio, el modelo de

cps/eV.

nucleo que se encoge sin reaccionar es el que mejor
describe el proceso de descomposicion.

Map
MAG: 1700x HV: 16kV WD: 18.2mm

Figura 4. Imagen de una particula parcialmente
descompuesta de jarosita de talio en medio NaOH.

_cps/eV

Nicleo

2 4 6

8
Energy / keV

Figura 5. Andlisis puntuales de EDS correspondientes al nicleo y halo de

descompuesta.

La difusion de los elementos Tl y S en la reaccion de
descomposicion también se puede visualizar a través
de un mapeo realizado a la misma particula de los
elementos que componen la jarosita de talio
parcialmente descompuesta. En la figura 6 se
observa que los elementos Fe y O se encuentran
distribuidos en toda la particula, sin embargo el Tly
S solamente se encuentran en el nucleo,
corroborando los resultados obtenidos por EDS.

Halo

Au
A . P
10

6
Energy / keV

la particula de jarosita parcialmente

3.4.2 Etapa controlante

La determinacion de la etapa controlante de la
reaccion de descomposicion de la jarosita de talio, se
realiz6 determinando la concentracion de los iones S
y Tl en solucién a distintos tiempos de reaccion,
mediante la técnica de analisis ICP. Los resultados se
muestran en la tabla 2 y se representan como la
fraccion de jarosita de talio que ha reaccionado (X),
donde se observa que el azufre y talio difunden del
solido hacia el seno del liquido, cuya concentracion
se incrementa conforme la reaccion avanza hasta la
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descomposicion total de la jarosita de talio y la
concentraciébn de estas especies permanece
constante.

Figura 6. Mapeos de cada elemento que forman la
particula parcialmente descompuesta de jarosita de talio
(NaOH, pH=11.91, 30 °C, 38 um y 25min de reaccidn).

Con los datos de X fueron obtenidas las curvas tipo S
de descomposicion para el del Sy TI, como se
aprecia en la figura 7, presentando en ambos casos
un periodo de induccion, un periodo de conversién
progresiva y una zona de estabilizacion de iones
azufre y talio, que indica que la reaccién de
descomposicién ha terminado.

Mediante los resultados de DRX, en la figura 8 se
presentan los espectros realizados a los solidos
recuperados a distintos tiempos de descomposicion
(0 a 70min). Es posible observar que las intensidades
de reflexion de los planos reticulares de la jarosita de
talio inicial van disminuyendo conforme el tiempo
de reaccibn se incrementa hasta desaparecer
indicando que la descomposicion total se llevéd a
cabo, dando lugar a la formacion de un solido
amorfo probablemente constituido por hidroxido de
hierro. Estos s6lidos no evolucionan a nuevas fases
cristalinas incluso para tiempos superiores al término
de la reaccion.

Tabla 2. Datos de la fraccion de descomposicion del ion
azufre (S) y talio (TI) a diferentes tiempos de reaccion.

Espectrometria de plasma de induccién acoplado

(iIcp)
t (min) Xs X7
0 0 0
1 0,001 0,009
2 0,035 0,009
3 0,063 0,051
4 0,100 0,063
5 0,158 0,093
6 0,227 0,156
8 0,276 0,219
10 0,315 0,320
12 0,451 0,377
14 0,552 0,489
16 0,642 0,549
19 0,755 0,627
21 0,789 0,699
24 0,869 0,735
27 0,917 0,790
30 0,936 0,881
33 0,985 0,938
36 1,000 1,000
40 0,998 0,999
%\ L Periodo de y e
) induccion /
Z 08-
g‘ / Zona de
3 estabilidad
Z 0
o
3
5 044 Periodo de
5 - —a— X
2 conversion . XS
E o2 progresiva =
>
00 T d T " T ¥ T v T . T v T
0 10 20 30 40 50 60

tiempo (min)
Figura 7. Curva de conversidn-tiempo en medio NaOH
0.01 M, 30 °C, 38 pm de tamafio y 650 rpm, seguido
mediante 1CP.
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Figura 8. Difractogramas de la jarosita de talio sintética a
distintos tiempos de reaccién de descomposicion en medio
NaOH 0.01 M.

Para el caso del modelo nicleo decreciente con la
formacion de cenizas, dos etapas pueden ser las
controlantes de la wvelocidad de reaccion: el
transporte de materia en la capa de productos sélidos
(control por trasporte) descrita mediante la ecuacion
cinética:

fi=1-3(1-X)**+2(1-X) (1)
6
f,=1-(1-X)" (2)

para la reaccion quimica en la superficie de la
particula (control quimico), en ambas ecuaciones X
es la fraccion de sustancia que ha reaccionado. En la
tabla 3 se presentan los resultados obtenidos en la
curva de conversion tiempo para la descomposicion
de la jarosita de talio seguida por ion azufre, también
se presentan los resultados de la evaluacién de las
ecuaciones correspondientes al control quimico y por
difusion en la capa de cenizas. Con los datos
mostrados en la tabla 3 las gréaficas de las figuras 9A,
donde se evalla el control quimico y 9B, donde se
evalUa el control por transporte de materia en la capa
de residuos solidos para el periodo de conversién
progresiva, donde se observa que los puntos
experimentales dan por resultado un coeficiente de
regresion R?= 0.98 para el control quimico y R*=
0.95 para el control por transporte. Estos valores del
coeficiente de correlacién indican que la velocidad
de la reaccion después del periodo de induccién esta
regida por la etapa de control quimico.

Tabla 3. Aplicacion de los modelos de control quimico y control por transporte a los datos experimentales.

onx G cope
3 0,063 0,025 0,001
4 0,100 0,041 0,004
5 0,153 0,065 0,012
6 0,227 0,095 0,025
8 0,276 0,118 0,038
10 0,315 0,135 0,050
12 0,451 0,206 0,110
14 0,552 0,267 0,176
16 0,642 0,328 0,253
19 0,755 0,425 0,389
21 0,789 0,455 0,432
24 0,869 0,554 0,581
27 0,917 0,633 0,695
30 0,936 0,654 0,725
33 0,985 0,868 0,952
36 1,000 0,999 1,000
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Figura 9. Aplicacion de los modelos A) control quimico y B) control por transporte para la descomposicién de la jarosita
de talio, en medio NaOH 0.01 M, 30 °C, 38 um de tamafio y 650 rpm.

4. CONCLUSIONES

Se logro sintetizar la jarosita de talio. EIl precipitado
obtenido estd formado por particulas semiesféricas,
constituidas por cristales de tipo romboédrico y de
un tamafo mayoritario de 38 a 44 pm.

Se determind la formula experimental de la jarosita
de talio sintética de acuerdo a la caracterizacion
presentada,:  [Tlogs (H3O)o1a Fessr  (SOu)2ms
(OH)6.11(H,0)0.44], con una densidad resultante de
3.56 g/cm®,

De acuerdo a los resultados de la naturaleza de la
reaccién de descomposicion en medio NaOH, la
curva de descomposicion presenta un periodo de
induccion, en donde los iones azufre y talio se
mantiene en niveles insignificantes, seguido del
periodo de conversion progresiva en el cual la
concentracién del S y Tl aumenta subitamente lo
cual indica que se lleva a cabo la difusion de estos
iones del nucleo sin reaccionar hacia la solucion y la
formacion de subproductos solidos amorfos.
Finalmente alcanzando la zona de estabilizacion,
donde la concentracion del S y TI se mantienen
constante lo que indica que la reaccion de
descomposicidn ha concluido.

Se establecié que el modelo cinético modelo de
ndcleo que se encoge sin reaccionar es el que mejor
describe el proceso de descomposicion de la jarosita
de talio en medio alcalino.

Asi mismo se determing la etapa controlante con los
datos experimentales de la concentracion de los
iones azufre en solucion, indicando que la velocidad

de la reaccion después del periodo induccion esta
determinada por etapa de reaccion quimica. Por lo
tanto, para estudios posteriores de cinética quimica
sobre la de descomposicién de la jarosita de talio en
medio NaOH es recomendable utilizar dicho modelo.

Los resultados presentes en este trabajo indican la
presencia del talio en solucion durante la
descomposicién de la jarosita de talio en el medio
NaOH, resultando de gran importancia ambiental la
movilidad de este tipo de elementos bajo estas
condiciones. Por lo que estos resultados seran Utiles
en estudios de cinética quimica de descomposicion
alcalina, que permitiran determinar la velocidad de
descomposicién de este tipo de compuestos de
jarosita, dando la posibilidad minimizar esta reaccién
o inhibirla y disminuir la biodisponibilidad del Tl en
el ambiental.
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MICROANALISIS QUIMICO EN JUNTAS SOLDADAS AA5083-H116 CON PROCESO
GMAW-P Y GAS DE PROTECCION 80Ar19Hel0O;
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RESUMEN

En este trabajo se estudian las transformaciones de fase en las regiones de soldadura de un solo pase de la aleacion
AA5083-H116 con proceso GMAW-P automatizado, con gas de proteccion 80Ar19HelO,, material de aporte ER5183
y con diferentes aportes térmicos. La metodologia incluyd un andlisis previo de resultados de microscopia dptica que
permitid identificar cambios morfoldgicos en la estructura de las regiones en estudio. Se usé simulacién termodinamica
computacional mediante el método Calphad para obtener los campos de estabilidad de las fases en aleaciones Al-Mg. A
través de microscopia electronica de barrido y espectrometria por dispersion de energias de rayos X, se identificaron,
tanto la morfologia, como la composicién quimica de los precipitados en las regiones de soldadura. Finalmente, se
utilizé difraccién de rayos X, permitiendo obtener difractogramas de las regiones bajo diferentes condiciones de
soldadura. Los resultados muestran que, con los diferentes aportes térmicos usados, predomina la matriz FCC rica en Al
con Mg en solucion sélida, mientras variaron las proporciones de precipitados intermedios de segunda fase FeAlg, FeAl
y MnAly, en las regiones de soldadura.

Palabras claves: Juntas soldadas AA5083-H116; GMAW-P; Transformaciones de fase; Simulacion.

STUDY OF PHASE TRANSFORMATIONS BY X-RAY DIFFRACTION AND ENERGY
DISPERSIVE SPECTROMETRY MICROANALYSIS IN WELDED JOINTS AA5083-H116
WITH GMAW-P PROCESS AND SHIELDED GAS MIXTURE 80AR19HE10,

ABSTRACT

In this work we studied the phase transformations in a single pass welding joint of AA5083-H116 alloy using GMAW-
P automated process, 80Ar19HelO, shielding gas mixture, ER5183 filler metal and different heat inputs. The
methodology included a preliminary analysis using optical microscopy, which identified morphological changes in
microstructure of studied welding regions. A series of computational thermodynamic simulations, based on Calphad
method, were used to calculate the phase stability fields in Al-Mg alloys. Scanning electron microscopy and energy
dispersive spectrometry techniques were used to identify the morphology and the chemical composition of those
precipitates found in welded regions. Finally, X-ray diffraction was used to obtain diffraction patterns of the regions
under different welding conditions. Under different heat input values, our results showed that Al-rich FCC matrix with
Mg in solid solution predominates in the microstructure, whereas, the proportions of secondary phases (FeAlg, FeAl and
MnAl;;) changed in some regions of the welded joint.

Keywords: AA5083-H116 welded joints; GMAW-P; Phase transformations; Simulation.
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1. INTRODUCCION

Los cambios microestructurales y transformaciones
de fase que experimentan las juntas soldadas de
aleaciones aluminio endurecibles por trabajo en frio;
por efectos del aporte térmico, la rapida
solidificacion del depdsito de soldadura y la
afectacion térmica de la zona adyacente a la
soldadura contribuye, principalmente, en los
procesos de recristalizacion y crecimiento de grano y
su influencia sobre los indicadores de propiedades de
la aleacion. Aunque también involucran problemas
asociados con ablandamiento, susceptibilidad al
agrietamiento intergranular y agrietamiento asistido
por esfuerzo y corrosion [1-4].

El andlisis de la evolucion microestructural e
identificacion de fases en wuniones soldadas
generalmente es apoyado en el uso de las técnicas de
microscopia Optica (MO), microscopia electronica de
barrido (MEB) en los modos electrones secundarios
(SE) vy electrones retrodispersados (BSE), asi como
microanalisis de composicion quimica por
Espectrometria-por dispersion de energias de rayos X
(EDS) [5]. Se puede emplear microanalisis quimico
con analisis de imégenes de MEB para identificar
microconstituyentes y precipitados, mientras la
técnica EDS se puede usar para la identificacion
cristalografica de las fases en el volumen. En la
primera, la limitacion es la resolucion del
microscopio, mientras en la segunda, la fraccién de
la fase por encima de 5% en volumen.

Uno de los procesos de soldadura con mayor
tendencia en aplicaciones navales es la soldadura por
arco con protecciéon gaseosa y electrodo consumible
GMAW con arco pulsado, debido a su versatilidad,
seguridad, facilidad, excelente calidad, alta eficiencia
del proceso y bajo costo comparados con otros
procesos de soldadura por fusion y la ventaja de la
ausencia de fundentes y/o protectores sélidos que
presentes pueden perjudicar la calidad de la union
soldada [6, 7]. Los gases de proteccion cominmente
utilizados en la soldadura de aleaciones de aluminio
con procesos GMAW son el argén (Ar), helio (He),
mezclas binarias de argébn — helio en variadas
proporciones y mezclas ternarias de argon-helio-
oxigeno en variadas proporciones [6, 8, 9]. Un
problema frecuente en la soldabilidad de aleaciones
de aluminio AA5083 con gas de proteccion Argon es
la presencia de poros en el depdsito de soldadura
(DS) ocasionando una reduccion significativa de la
resistencia y ductilidad en la integridad y servicio de

las juntas soldadas [8, 10, 11]. Se ha observado que
el uso de mezclas de Ar-He-O, en las soldaduras de
AA5083 con proceso GMAW-P produce en el
depdsito de soldadura la menor presencia de poros,
en comparacion con el uso de mezclas de Ar-He,
favoreciendo en mayor medida su soldabilidad [9].

Para aleaciones de la serie AA5xxx tipo 5083, 5182,
5486 el contenido de Mgy Mn es del 4 a 7% vy del
0,3 a 0,8% respectivamente. La solidificacion inicia
a 638°C con la formacion de granos de solucién
solida de AI-Mg [12]. El magnesio tiene 17,1%
como solubilidad maxima en el aluminio, la cual
disminuye con la temperatura, produciendo la fase 8
(Al3Mgy) a temperaturas entre 200°C y 300°C siendo,
aproximadamente, 250°C para la aleacion AA5083.
La aleacion AA5083-H116, cuyo contenido nominal
de Mg esté entre 3 y 5%, es cominmente usada en
cascos y estructuras navales. Goswami et al. [13],
reportaron que la fase P en aleaciones de aluminio
AA5083-H131 precipita facilmente en los contornos
de grano cuando es sometida a tratamientos térmicos
a temperaturas de 175°C por espacios de tiempo de
hasta 1 h y permanece aln en el contorno de grano
como una fase sobresaturada de Mg en Al por
espacios de tiempo mayores a la misma temperatura.
Katsas et al. [14], reportaron el fendémeno de
transformacién  microestructural,  proxima  al
equilibrio y formacion de precipitados, en la aleacion
AA5083 mediante recocidos estaticos de 10 minutos
a temperaturas diferentes. Sus resultados evidencian
a temperaturas entre 450 a 525°C la presencia
probable de precipitados MgsAlg  dispersos
uniformemente en la aleacion. Para temperaturas
superiores a 525°C estos precipitados comienzan a
ubicarse parcialmente en los bordes de grano,
creando redes continuas. Finalmente, entre 575 °C y
625°C se difunden los elementos hacia el contorno
de grano quedando una region intergranular rica en
Mg.

En aleaciones de Al-Mg tipo AA5456 y AA5182,
con contenidos de hasta 0,4% de Fe, la solidificacion
inicia entre 630 y 635°C con la formacion de granos
de ricos en solucion sélida Al-Mg. La solidificacion
finaliza a ~570°C, donde se forman precipitados
Alg(Fe,Mn) y Als;Fe. En el equilibrio, fases como
AlgMgs y Mg,Si son observadas [12]. En aleaciones
Al-Mg que contienen Fe, cuando se presentan
enfriamientos rapidos aparecen cambios
morfoldgicos en la matriz influenciados por la rapida
precipitacion de las fases FeAlg a FeAl; Asi mismo,

©2017 Universidad Simén Bolivar

Rev. LatinAm. Metal. Mat. 2017; 37 (2): 237-249



Rev, LatinAm, Metal. Mat,

Articulo Regular,

www.rimm.org

se ha reportado que en aleaciones Al-Fe cuando la
solidificacion es del orden de 10' a 10* °C/s el
resultado es un cambio morfoldgico de FeAls a FeAl.
Es comun encontrar que estas particulas de segunda
fase sean del orden de 10 um, produciendo pequefios
incrementos en la resistencia y disminucion de la
tenacidad y resistencia a la corrosion [15]. Li vy
Arnberg [16] reportaron, para aleaciones AA5182,
que particulas de Aly(Fe,Mn) y Als(Fe,Mn) estan
presentes durante la estructura de solidificacion,
ademas de transformaciones de Aly,(Fe,Mn) a
Al;(Fe,Mn) con estructura laminar después de 7
horas de homogenizacion a 520°C.

En aleaciones Al-Mg-Mn con contenidos de 1,9 a
4,1% de Mn, fases de Al + MnAlg son formadas en
el intervalo entre 627 a 617°C. La presencia de Fe y
Si determinan la existencia de fases Alj(Fe,Mn);Si,
Alg(Fe,Mn) o AlsFe [12, 15, 2]. Para Kannan et al.
[17], el principal proposito de adicionar Mn en estas
aleaciones es formar particulas finas de MnAlg, de 1
a 2 um, bajo condiciones tipicas, que restringen el
crecimiento de grano, y que ademds sirven para
refinar el tamafio de grano durante la recristalizacion.
Ratchev y colaboradores [18], evidencian en
aleaciones de aluminio AA5182, la influencia de la
variacion de temperatura y tasas de enfriamiento en
la aparicion de precipitados dispersos de Alg(Fe,Mn)
en forma de placas, en altas temperaturas y tasa de
enfriamientos bajos, y en formas romboides y mayor
fraccién a bajas temperaturas. Fuller y colaboradores
[19], mostraron la presencia de precipitados de
Alg(Fe,Mn) en las regiones de soldadura de la
aleacion AA5083-H321, soldada con proceso
GMAW y metal de aporte ER5356. Paredes-Dugarte
y colaboradores [4], mediante microscopia
electronica de barrido durante la caracterizacion de
compuestos intermetalicos aislados en la matriz de
AA3003, mostraron la morfologia y tamafio de
particulas intermetalicas -Al(Fe,Mn) tipo baston y a-
Al(Fe,Mn)Si, tipo globular e irregular. Por otro lado,
en aleaciones de AI-Mg pequefias adiciones de
cromo se usan para controlar la estructura del grano
y prevenir el crecimiento de grano [15]. En
aleaciones de aluminio AA5083, el cromo
comunmente aparece como una fina dispersion de
AIanz [2]

A partir de lo anteriormente descrito, este articulo
tiene como objetivo caracterizar
microestructuralmente que transformaciones de fase
estan presentes en las regiones de soldadura de la

aleacion AA5083-H116 soldadas en junta a tope bajo
diferentes aportes térmicos, con proceso GMAW en
la transferencia pulsada, utilizando material de
aporte ER5183 y gas de proteccion la mezcla
80Ar19HelO,. El andlisis de la evolucion de la
microestructura que respalda la caracterizacion se
realizd mediante la aplicacién de técnicas de:
microscopia Optica, microscopia electronica de
barrido, espectrometria por dispersion de energias de
rayos X y difraccion de rayos X.

2. MATERIALES Y METODOS

2.1 Determinacion de la composicion quimica y
caracterizacion microestructural del metal
base

La composicién quimica del metal base AA5083-
H116, fue obtenida por Espectrometria de emision
Optica. El analisis microestructural por microscopia
Optica (MO) de los especimenes de prueba, se realiz6
con un microscopio Olympus® G50X con aumentos
entre 5X y 100X.

2.2 Disefio y aporte térmico de las juntas
soldadas

Las soldaduras del metal base AA5083-H116 de
espesor 4,6mm fueron realizadas con proceso
GMAW-P automatizado, en una sola pasada, en
posicion plana (1G), con gas de proteccion
MG3:80Ar19HelO, y material de aporte AWS
A5.10:99 ER5183 de diametro &1,2mm. La fuente
de poder utilizada corresponde con un equipo de
soldadura GMAW, con alimentador y mando de
control Optima® para los parametros de soldadura
en la transferencia pulsada. Como sistema
automatico para el control de movimientos y
velocidades de soldadura se utilizd un sistema
Railtrac®. El disefio de la junta se muestra en la
Figura 1.

La parametrizacion de soldadura (Tabla 1) fue
ajustada para obtener tres aportes térmicos (HI)
denominados aporte térmico alto, medio y bajo. El
calculo del aporte térmico [9, 20] fue realizado
mediante la ecuacion 1, donde n, es la eficiencia del
proceso GMAW-P, |, es la corriente media, V es
voltaje de arco y v; es la velocidad de soldadura.

601131.,1\" [kl![:m]

Aporte térmico =
porte térmico 1000v,

M)
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El céalculo de la corriente media I, [9, 21, 22],
asumiendo una sefial de onda rectangular en la
transferencia pulsada del proceso GMAW, es
realizado mediante la ecuacion 2, donde I, es la
corriente pico, I, la corriente base, t, y t, el tiempo
pico y base de pulso respectivamente.

_ ity + It,

La eficiencia del proceso n,es calculada mediante la

ecuacion 3, donde I, es la corriente media y @ esun
factor adimensional [9].

Ne = 9452 —0.1181,, — 107.61¢ + 0.348],,¢ (3)

LN o ] (2)

\< 60° /_
e=46mm |  AR=0.12mm \ T=2-2 Smm 300mm
. T s
; 25mm | e=4 6mm \/

AR=Aberwra de raiz; e=Espesor; T=Talon —

Temporal T T T oo -

Figura 1. Disefio de junta a tope para las soldaduras de la aleacion AA5083-H116 de una sola pasada.

Tabla 1. Parametros experimentales de soldaduras

para el calculo del aporte térmico. HI=Aporte

termico, Im = Corriente media, = = Eficiencia del T 3,00
_ - _ _ = I 2,64
HI o V 1, T, v, 2 2,50 -
[kJem] " [v] [A] [m/min] [cm/min] s I2,15 Los
198 06 21,1 1480 55 57,0 g 200 =
)
= 1,50
2,15 06 219 1796 9,0 66,0 *E
2 1,00
2,64 06 249 1926 9,0 66,0 < HIAlto HiMedio HiBajo

2,44<Hlas2,82

Figura 2. Aportes térmicos promedio obtenidos en
soldaduras definitivas de la AA5083-H116. Barras de
error con desviacién estandar.

2,07<sHIms2,21  1,92<HIbs2,06

proceso, V = Voltaje, Im = Corriente media, ¥a =
Velocidad de alimentacién de alambre, ¥= =

Veloci | ra. . ., .
elocidad de soldadura 2.3 Simulacion de las transformaciones de fase

en equilibrio y solidificacion del depoésito de
soldadura

Se realiz6 simulacion, mediante termodindmica

Al comparar entre si los valores promedios por . '
computacional y el método CALPHAD (Computer

aporte térmico (Figura 2) se determina una diferencia

porcentual de 10,18 y 29,52 de los aportes térmicos
medio y alto respectivamente con respecto al aporte
térmico bajo. Asi mismo al comparar los aportes
térmicos medio y alto, se obtiene una diferencia del
21,53%.

Coupling of Phase Diagram and Thermochemistry)
de las transformaciones de fase en equilibrio de la
aleacion AA5083, tomando como base la
composicién quimica de la aleacidn en estudio, con
el fin de obtener diagramas pseudobinarios de Al-Mg
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gue muestren los campos de estabilidad de las fases
de la aleacion relacionandolos con las regiones de
soldadura. Asi mismo, se realizd la simulacion
mediante un modelo de Scheil-Gulliver (S-G) de la
solidificacion del dep6sito de soldadura sin dilucion.
Para realizar el célculo de los diagramas
pseudobinarios y de fraccion de fases se usé el
software comercial Thermo-Calc® version clésica
TCC-27 [12]. Se us6 la base de datos para aleaciones
de aluminio TTAL-7 de Thermotech®. Para correr el
programa se uso la composicion quimica del material
base determinada experimentalmente y se
restringieron las fases presentes a la matriz (y), rica
en Al-Mg, vy las fases secundarias Al;Mg,, AlsFe,
Al(Mn,Fe) y AlgMn, las cuales son normalmente
observadas en las aleaciones AA5xxx [1-3]. Las
opciones de definicion de diagrama y de material,
fueron usadas en la subrutina para obtener los dos
diagramas mencionados. Para el célculo de la
solidificacion del depdsito de soldadura fue usado el
moédulo Scheil-Gulliver localizado en el mddulo de
calculo P3 del software TCC-27. Como insumo de
entrada se us6 la composicion quimica del depdsito
puro que fue determinada experimentalmente, y se
usaron la misma base de datos y restriccion en las
fases presentes que para el célculo de diagramas
pseudobinarios.

El modelo de Scheil-Gulliver (S-G) es una
aproximacion matematica para la redistribucion del
soluto durante solidificacion de aleaciones metalicas,
el cual ha sido exitosamente probado en sistemas
multicomponentes de Aluminio [23]. El enfoque se
basa en simular la solidificacion fuera del equilibrio,
suponiendo equilibrio termodinamico local en el
frente de avance de la solidificacion en la interfase
solido-liquido. El soluto no retro-difunde de nuevo
en el solido y este es rechazado por completo al
liquido. La mezcla completa del soluto en el liquido
también se asume como resultado de la conveccién
y/o de la agitacion [23-25]. La ecuacion 4 representa
el modelo S-G

C. = KColl - fs)<~ (%)

Donde, Cses la composicion del frente sélido, fs es la

fraccion del sélido, C, es la composicion inicial y k
es el coeficiente de distribucion o particion. Para
sistemas multicomponentes se utilizan coeficientes
de particion variables, requiriendo poder de computo
para resolver las ecuaciones junto con el uso de
bases de datos termodindmicas [25]. Los calculos de
termodinamica computacional fueron apoyados y
comparados permanentemente con los resultados de
la revision de la literatura y resultados de la
caracterizacién experimental obtenidos de los
andlisis de caracterizacion de fases mediante técnicas
de Espectrometria por dispersion de energias de
rayos X y Difraccion de Rayos X aplicados en las
juntas soldadas AA5083-H116.

El andlisis de composicion quimica del depésito de
soldadura por espectrometria de emision Optica fue
realizado de acuerdo con la norma AWS
A5.10/A5.10M: 1999 R (2007) y ASTM E34-11, el
cupén de prueba fue soldado en posicion
sobrecabeza (4G) con material de aporte AWS
A5.10:99 - ER5183 (AIMg4.5Mn) de didmetro
1,2mm [26, 27]. Se realizé el disefio de la junta [26]
y obtencion del espécimen de prueba para andlisis
quimico del dep6sito como se muestra la Figura 3.

2.4 Caracterizacion microestructural y
microandlisis quimico

Para la caracterizacion microestructural en juntas
soldadas AA5083-H116 se analiza una muestra
representativa por cada aporte térmico. Los tamafios
y extension de cada region de soldadura en la ZAT,
fueron determinados con base en resultados de
analisis de barrido de microdurezas Vickers,
permitiendo ubicar los puntos donde fueron
obtenidas las imagenes con las técnicas de
microscopia 6ptica (MO) y microscopia electrénica
de barrido (MEB) y microanalisis de composicion
quimica por espectrometria por dispersion de
energias de rayos X (EDS). Las muestras fueron
embutidas en resina fria, con temperaturas abajo de
la temperatura de recristalizacion del aluminio puro,
con el fin de no modificar el estado del material
soldado. Se atac6 con H3PO, (85%) al 10% v-v a 60°
C, sumergiendo la muestra durante 6-7min, lavando
luego con abundante agua durante 15 min y secando
con ayuda de alcohol isopropilico y aire caliente.

©2017 Universidad Simén Bolivar

Rev. LatinAm. Metal. Mat. 2017; 37 (2): 237-249



Rev. LatinAm, Metal. Mat,

Articulo Regular,

www.rimm.org

| YA
Eda)

—123

Ih.al_‘_
1 &

Descarte
130 | esta parte

v |
e

-

Muestra para analisis quimico de 3x4x180mm3

3

:I_

MNota: Todas las medidas en mm.

Figura 3. Disefio de junta para prueba de analisis quimico en depdsito de soldadura en la junta soldada AA5083-H116.

Adaptado de [26].

Se utiliz6 un microscopio éptico Olympus® BX51M
con adquisicion y procesamiento de imagenes PAX-
it®, mientras que para el andlisis MEB-EDS se
utiliz6 un microscopio electrénico de barrido con
cafion de emision de campo FEG-MEB, modelo
Quanta 650FEG. La captura de imagenes en los
modos SE y BSE y el complemento EDS (EDS-
INCA, Oxford Instruments X-Max) permitié la
caracterizacién basica de los precipitados, asi como
la variacion de composicion quimica en la interface y
regiones de soldadura. Los parametros de trabajo, en
el microscopio FEG-MEB al aplicar la técnica MEB
modos SE y EDS fueron: abertura de lente objetiva =
5 (30um), tamafio de spot = 5-6, distancia de trabajo
= 10mm, aceleracion de voltaje = 20kV. En el modo
EDS, el software utilizado para la adquisicion de
datos fue el software INCA® en el modo adquisicion
total (full acquisition mode). Los pardmetros
utilizados para la adquisicion del espectro fueron:
tiempo muerto (Dead time) de 20-30%, tiempo de
captacion (LiveTime) = 30s, Espectro (Spectrum
Range) = 0-20kV y nimero de canales = 2K.

2.5 Preparacion de muestras e identificacion de
fases por difraccion de rayos X

Para la identificacion de fases, en la interface y
regiones de soldadura, con la técnica de difraccion
de rayos X, se tom6 una muestra representativa por
cada aporte térmico, teniéndose en cuenta la
probabilidad que el porcentaje de fraccion
volumétrica de cada fase presente fuera superior al

5% de la fraccion masica; por tanto, los resultados
obtenidos son considerados como indicadores
cualitativos para la identificacion de fases. Las
muestras utilizadas para el andlisis por DRX fueron
codificadas por aporte térmico medido en [kJ/cm]:
Aporte térmico alto - MD2 (2,44-2,82), Aporte
térmico medio - MD3R (2,07-2,21), Aporte térmico
bajo MD7- (1,92-2,06). Con el conocimiento previo,
a partir de la revision de la literatura, de los
resultados de microscopia 6ptica y del microanalisis
de composicion quimica por EDS, se procedi6 al
andlisis cualitativo de fases con la técnica DRX en la
ZAT. En la identificacion de fases, se asocian tanto
la posicion 26 e intensidad de cada pico de Bragg
obtenidos de los difractogramas para cada muestra
analizada, con los indices de Miller (hkl), posicion
20 e intensidad de por lo menos tres picos mas
intensos obtenidos de patrones de difraccion - PDF
(por sus siglas Powder Diffraction File) disponibles
en base de datos del International Centre for
Diffraction Data- (ICDD) [28].

Fueron obtenidos difractogramas con un equipo de
Difraccion de Rayos X marca X'PERT PRO®,
PANalytical, con soporte de base de datos ICDD-
PDF (webpdf 4f 2011). Las muestras analizadas
fueron expuestas a radiacion de Co, por cuatro (4)
horas, con longitudes de onda K,; (A) =1,789010 y
Ke (A) =1,792900. El barrido de radiacién en modo
continuo se realizé sobre una franja de difraccion de
20 comprendida entre 30° y 130° éangulo de
divergencia fijo de 0,5730°, goniémetro de alta
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resolucion PW3050/65, tamafio de paso de 0,0191°y
un tiempo de barrido de 350,52s. Con angulos de
divergencia fijos se tiene que el &rea irradiada por el
haz de rayos x es variable, volumen irradiado por el
haz constante e intensidad constante del patrén de
difraccion y util para andlisis de fases [28, 29].

3. RESULTADOS Y ANALISIS DE
RESULTADOS

3.1 Composicion quimica y caracterizacion
microestructural del metal base
analisis de

Los resultados del composicién

guimica se muestran en la Tabla 2, y son coherentes
para la aleacion AA5083-H116. El andlisis de MO
evidencia (ver Figura 4a), como es esperado, granos
alargados con fuertes signos de trabajo por
deformacion en frio. Mediante analisis MEB y
espectros EDS se identificaron (ver Figura 4b),
ademéas de la matriz en Al-Mg, alta densidad de
particulas de segunda fase ricas en Al-(Fe,Mn), Al-
(Fe,Mn,Cr) y Al-(Fe,Mn,Cu).

Tabla 2. Composicion quimica metal base AA 5083-H116. % en peso.

Si Fe Cu Mn Mg Cr Zn Ti Otros elementos Al
Ni=0,015 Pb=0,011 Ca=0,000
0,022 0,238 0,176 0418 4,017 0,061 0,013 0,06 V=0,013 Sn=0011 7r=0,004 94,995

®

Matriz
ricaen

Al, Mg

s 1 15 2

Enismtsua;wzm (44 cts) hﬁ

Figura 4. Microestructura del metal base AA 5083-H116. Ataque HsPO, 10%. (a). Imagen microscopia éptica en
direccion longitudinal de laminado. (b). Imagen MEB y espectros EDS en el metal base.

3.2 Transformaciones de fase en equilibrio en
metal base

La Figura 5 muestra los diagramas de equilibrio de
fraccion masica de fases contra temperatura (ver
Figura 5a) y el diagrama pseudobinario de la
aleacion AA5083 (ver Figura 5b), obtenidos
mediante simulacién termodinamica computacional,
usando la composicién quimica mostrada en la Tabla
2. Los resultados permiten evidenciar que las fases
en equilibrio a temperatura ambiente, son: la matriz
FCC rica en Al y los precipitados AlsMg,,

AlgMn y AlsFe. La matriz es una solucién sélida de
Al-Mg con una fraccion cercana al 88% y estructura
cUbica centrada en las caras (FCC). El compuesto
intermedio Al;Mg, (B), es un precipitado de segunda
fase con ~10% en fraccion masica. El otro 2% esta
repartido entre los compuestos intermedios AlsMn y
AlzFe, con una mayor proporcion del primero.

©2017 Universidad Simén Bolivar 243

Rev. LatinAm. Metal. Mat. 2017; 37 (2): 237-249



Rev. LatinAm, Metal. Mat,

Articulo Regular,

www.rimm.org

21,0 0 2 3 4 5 6 7 8 9 10,
(8) SE— . Liquido (b)

0,85 —_—
- 1 ; =1 600
§ 0,75 : L " / + AlsMn —_~
@ i 500 O
§ ‘ ?AlsMn 400 S
505 2
= 7 + AlgMn + AlsFe r300 ¢

g i
e Z "
G o = / + AlgMn+ AlsMgy 200 §
® Al;Mg, ¥ ‘ K
|_|L'_ 0,10 / AI3Fe A Al 6Mn - 100
0.0 o e [0 sesc |eszd / + AlgMn + AlsMgy +AlsFe .
4 100 400 500 600 700

\ 30
240°C

Temperatura (°C)

2 3 4 5 6 7 8 9 10

Porcentaje en masa (Mg)

Figura 5. (a) Fraccién masica de fases en funcién de la temperatura. (b) Diagrama pseudobinario en funcién del porcentaje

en peso de Mg.

Bajo condiciones de equilibrio, el punto de fusion de
la aleacion estudiada estd a ~639°C. La fase AlsMn
se forma dentro del intervalo de solidificacién, como
se observa en la Figura 5b, a una temperatura de
~624°C, mientras que el intervalo de solidificacion
finaliza a ~586°C. Las regiones de soldadura mas
préoximas a la linea de fusién alcanzan temperaturas
mayores a 400°C, con predominio de la estabilidad
de la matriz y del compuesto AlgMn, como se
observa en la Figura 5b. La precipitacion de las fases
AlsMg, (B) y AlsFe ocurre a ~238°C y ~302°C,
respectivamente, como se observa en la Figura 5a.
De acuerdo con los campos de estabilidad de la
aleacion (Figura 5b), las fases anteriormente
mencionadas coexisten dentro del intervalo de
temperaturas de la zona afectada térmicamente.
Debido a lo anterior, las fases AlsFe y Al,Mgs
podrian solubilizarse, favoreciendo la formacion de
precipitados intermedios del tipo Al (Mn,Fe), y
Al,Fe bajo condiciones cinéticas de enfriamiento
propias de un proceso de soldadura por fusion.

3.3 Secuencia de solidificacion del depésito de
soldadura

Los resultados del analisis de composicion quimica
del deposito de soldadura, mostrados en la Tabla 3,
permiten evidenciar alta compatibilidad con el metal
base. El analisis de la microestructura permite
apreciar una estructura dendritica equiaxial, asociada
al modo de solidificacion del depésito (ver Figura
6a). Al comparar los porcentajes en peso de Mg en el
material base (4,017%), material de aporte (4,5 a
5,2%) y depdsito de soldadura (3,760%) se observa
gue hay disminucion de este componente. Esta
probable disminucion por volatilizacion de Mg,

explicaria la aparicion de poros en el depésito de
soldadura. Se observa un incremento en el porcentaje
en peso de Mn, en el depdsito de soldadura (ver
Tabla 3), influenciado por la mayor proporcion de
entre 0,5 y 1.0% de Mn en el material de aporte
utilizado [26]. Incrementos de Mn permitirian la
formacion de particulas de MnAls y Alg(Fe,Mn),
durante la solidificacion del depdsito de soldadura,
segun lo reportado por Kannan et al. [17], Ratchev et
al. [18] y Fuller et al. [19]. Se observa una
disminuciéon leve de los componentes Cu y Fe.
Ademas de la matriz rica en Al y Mg, fueron
observados, algunos precipitados dispersos en la
matriz con técnicas MEB-EDS, encontrandose
particulas en Al, Fe y Mn. Contenido de oxigeno en
el depdsito, prevé la presencia probable de particulas
de alimina Al,O3, producto del Oxigeno (ver Figura
6b) contenida en la mezcla de gas (80Ar19Hel0,)
utilizada durante la soldadura y el alto porcentaje de
aluminio en la matriz Al-Mg de la aleacion [6, 9].

La secuencia de solidificacion de acuerdo al modelo
S-G del deposito, modelado con la composicion
guimica segun la tabla 2 se muestra en la Figura 7. A
partir del liquido se forma la solucién soélida y con
estructura FCC rica en Al. Posteriormente, surgen las
fases AlsMn y luego AlsFe. Segin el modelo, entre
600° y 500° C, la fase AlsMn se disuelve.
Finalmente, surge el compuesto AlsMg,. Al final de
la solidificacion el depdsito contiene las fases AlzFe,
AlzMg, y la matriz y, mostrando que el depdsito
tiene un comportamiento similar en transformaciones
al del metal base [2, 30].
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Tabla 3. Composicion quimica y microestructura del depoésito de soldadura. % en peso.

c Fe Cu Mn Mg Cr Zn Ti Otros elementos Al
Ni=0,017  Pb=0,000  Ca=0,000
0,00 0199 0,146 0599 3,760 0,059 0,009 0,053 V=0011  Sn=0003  Zr=0.005 95,139

29
o g e G e o
. 3o

Matriz rica
en Al, Mg

Figura 6. Microestructura del depésito de soldadura (DS) AA 5083-H116. Ataque HsPO,4 10%. (a). Imagen microscopia
Optica de estructura dendritica equiaxial asociada al modo de solidificacion del deposito. (b). Imagen MEB y espectros EDS

enel DS.
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Figura 7. Secuencia de solidificacién y formacion de fases en el deposito de soldadura. Metal de aporte ER5183. Metal

base AA5083-H116.

3.4 Caracterizacion microestructural de las
uniones soldadas

El andlisis por microscopia éptica mostré cambios
morfoldgicos, muy similares entre si, en las uniones
soldadas bajo los diferentes aportes térmicos
experimentados. Se observd la presencia de
particulas de segunda fase, no identificadas bajo el
alcance de esta técnica, en los puntos de observacion
para las diferentes regiones de soldadura de la zona
afectada térmicamente — ZAT, identificadas como

zona de grano grueso - ZGG, zona de grano mixto —
ZGM vy zona de grano fino — ZGF (ver Figura 8). Se
infiere la probabilidad de que particulas de segunda
fase, en las regiones de ZGG y ZGM, presentes
después de soldadura, disuelvan y reconstituyan
debido al ciclo térmico inherente y picos de
temperatura alcanzados, al mismo tiempo que se
presenta el proceso de recristalizacion en estas
regiones de soldadura [30].
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3.5 Morfologia y microanalisis quimico de fases

En diferentes regiones de soldadura se pudo observar
algunos conglomerados de particulas de segunda fase
de hasta 15um con diferentes tipos de morfologia,
tales como: alargadas, globulares, ovaladas,
irregulares. La observacion con microscopia
electronica de barrido mostr6 un comportamiento
muy similar, para cada region de soldadura, bajo

05 1 15 o

tul Scale 18437 cts Cursor: 1.520 (10983 cts) ke!' F:

05 1 15

i 2 \
Ful Scale 10137 cts cursor: 1891 s2ets) ke | 8

diferentes aportes térmicos. Los resultados del
microanalisis EDS en la ZAT permiti6 evidenciar en
la ZGG, conglomerados con las siguientes
composiciones: Al-(Fe,Mn,Cu,Cr,Mg), Al-

(Fe,Mn,Cr), Al-(Fe,Mn) y Al-(Mg) (ver Figura 9). Se
encontraron ademas particulas menores a 1um ricas
en Mn, con morfologia ligeramente ovalada y
alargada.

. 15
ull Scale 1596 cts Cursor: 1.763(7 cts) ke’

0.5 1 15 2
[Ful Scale 3117 cts Cursor: 2.063 (18 cts)

keV|

Figura 9. Iméagenes MEB- espectros EDS utilizados en microandlisis quimico de las fases en la ZAT. Particulas ricas en Al-
(Mg). (a). Cluster de particulas de Al-(Fe,Mn) y Al-(Fe,Mn,Cr). (b). Cluster de particulas de Al-(Fe,Mn,Cr,Cu) y Al-

(Fe,Mn,Cu).

En las regiones ZGM y ZGF se observaron particulas

ricas en Al-(Mg) y Al-(Fe,Mn). Algunos de estos
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precipitados con composicion  Al-(Fe,Mn) vy
morfologia globular e irregular, talvez presentes
desde el proceso de laminado en frio, las cuales, al
no disolverse durante el ciclo de térmico de la
soldadura, se convirtieron en nudcleos de
recristalizacion debido a las denominadas
dislocaciones geométricamente necesarias, las cuales
aportaron la energia interna necesaria para permitir
recristalizacion [31].

3.6 Analisis por difraccion por rayos X — DRX

Con base en los resultados del microanalisis de
composicion quimica por EDS y, como resultado del
analisis de picos e intensidades de DRX (ver Figura
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10) con las bases de datos de diversas soluciones
solidas de Al-Mg, se pudo establecer lo siguiente:

Se comprobd que la fase predominante en las
regiones de soldadura es la solucion sélida FCC de
Al-Mg correspondiente a la matriz de la aleacion
AA5083-H116. Lo anterior concuerda con los
resultados de la simulacion numérica de las
transformaciones de fase en equilibrio para el metal
base; donde, méas de un 85% de las fases presentes en
el equilibrio corresponden a la matriz FCC (y) la cual
es una solucién solida, en su gran mayoria
sustitucional, de aluminio que acepta todos los otros
elementos, principalmente Mg.
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Figura 1. Difractogramas - DRX de fases por region de soldadura. (a). Regiones de ZGG y ZGM. (b). Regiones de ZGF y
~MB. Muestra-aporte térmico [kd/cm]: MD2-(2,44-2,82), MD3R-(2,07-2,21), MD7- (1,92-2,06). Radiacion de Co. Kal

(A)=1,789010, Ka2 (A) =1,792900.

De acuerdo con los resultados de DRX es probable
que estén presentes fases metaestables de FeAls,
FeAl y MnAly; en las regiones de soldadura ZGG y
ZGM de la junta soldada AA5083-H116 (ver Figura
1a), respaldado por los resultados encontrados en el
microanalisis quimico donde se identificaron
particulas de segunda fase ricas en Al-(Fe,Mn) y Al-
(Mn). Al analizar los resultados de simulacién
numérica de transformaciones de fase en equilibrio
se encontr6 que la fase AlsMg, aparece como un
10% del material y las demas fases pertenecientes a
los intermedios AlgMn y AlsFe el 5% restante. Al
comparar los resultados anteriores con los obtenidos
con analisis de difraccion DRX en las regiones de
soldadura, se explica el cambio de Al;Fe a FeAlgy a
FeAl y de AlgMn a MnAly,, probablemente,
influenciados por los picos de temperatura

alcanzados, a los ciclos térmicos inherentes y tasas
de enfriamiento experimentadas en la ZGG después
de la soldadura. El andlisis de resultados obtenidos,
concuerda con lo reportado en la literatura para
aleaciones AA5182, perteneciente a la misma serie
5xxx de la aleacion en estudio, por Ratchev et al.
[18] y Li y Arnberg [16] y lo reportado por ASM
International en [15], en los cuales se evidencia la
influencia de la variacion de temperatura y tasas de
enfriamiento en la aparicion de particulas de segunda
fase de Al,(Fe,Mn) y los cambios morfoldgicos de
Al (Fe,Mn) a Al (Fe,Mn), contenidas en la matriz
(y). Los ciclos térmicos y temperaturas picos
alcanzadas, pudieron producir la disolucion parcial
de algunas fases como se observa en el diagrama de
fases contra temperatura (Figura 5a). Esto puede
explicar la no identificacion de la fase Al;Mg; en las
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areas afectadas por el calor ZGG y ZGM por medio
de DRX [13], junto con que, probablemente, ésta
esté presente en una fraccién volumétrica por debajo
de la resolucion de la técnica (menor al 5%), no
permitiendo relacionar los maximos e intensidades
del patron de difraccion, con informacion de la fase
obtenida de base de datos.

4. CONCLUSIONES

De acuerdo con los resultados obtenidos a partir de
la simulacion termodindmica computacional, dentro
del material base, en todas las zonas de soldadura
predomina la matriz v, rica en solucién sélida de Al-
Mg con una fraccion mésica aproximada de 88%. En
condiciones de equilibrio, la matriz es acompafada
de las fases intermedias AlsMg,, AlsFe y AlgMn, las
cuales ocupan el 12% restante. No obstante, bajo las
condiciones de los ciclos térmicos y picos de
temperatura inherentes a la soldadura, se observa que
la matriz y estd acompafiada de fases intermedias
Al,(Mn,Fe), y AliFe, producto de la disolucion de
las fases intermedias y la cinética predominante. La
presencia de estas fases intermedias fue evidenciada
experimentalmente por las técnicas de DRX y MEB-
EDS, verificandose ademéas que el precipitado de
segunda fase Al:Mg, ha disminuido su fraccién en
las regiones afectadas por el calor. En el depésito de
soldadura, se simularon las condiciones de
enfriamiento mediante un modelo de Scheil-Gulliver
y la composicion quimica del aporte sin dilucion,
obteniéndose matriz y rica en Al-Mg y fases
intermedias AlsMg, y AlsFe.
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ABSTRACT

The cubic and rombohedral structures of scandia stabilized-zirconia (ScSZ) co-doped with the rare earth ions Gd, Ho, and Yb were
determined. The cubic fluorite structures obtained for Gd*® and Ho*® co-doped ScSZ have lattice constants of a = 508.88(0.02) pm and a
= 508.52(0.01) pm respectively. Due to the ionic radii of Gd*® (97 pm) and Ho*® (91 pm), the lattice constant for the Gd compound is
slightly larger than the Ho doped compound.

For the ytterbium (86.8 pm) co-doped ScSZ, the rhomboedral (R3) fluorite related superstructure the following cell parameters a =
953.58 (0.03) pm and ¢ = 1747.12(0.06) pm were found: After the nitridation under NH; for 24 h at 1200 °C, all 3 compounds exhibit a
deficient rock salt structure with cell parameters: a = 454.18(0.03) pm for Gd**, a = 454.59(0.01) pm for Ho™® and a = 454.26(0.02) pm
for Yb ** . The decomposition of all these nitrides was investigated with thermal analysis. It was found that the reoxidation process is
diffusion controlled.

Keywords: Thermal stability of nitrides, crystal Structure, Zirconium -Scandium Codoped Rare Earth.

MATERIALES DE CIRCONIA ESTABILIZADAS CON ESCANDIO Y CODOPADAS CON
GD, HO, Y YB. NITRURACION Y ESTABILIDAD

RESUMEN

Se determind la estructura cubica y rombohédrica del sistema zirconia estabilizada con escandia, co-dopados con elementos de tierras
raras Gd, Ho, and Yb. La estructura ctbica con el elemento Gd*® and Ho™ poseen los siguientes pardmetros de red cristalina a =
508.88(0.02) pm and a = 508.52(0.01) pm respectivamente. A consecuencia de los radios iénicos del Gd*™ (97 pm) and Ho*® (91 pm), la
constante de celda para el compuesto derivado de Gd es ligeramente mas grande que para el compuesto dopado con Ho.

Para el sistema codopado con Yb (86.8 pm) fue obtenida una estructura fluorita romboédrica (R3) con parametro de celda a = 953.58
(0.03) pm and ¢ = 1747.12(0.06) pm . Después de la nitruracion bajo una atmosfera de Amoniaco (NH3) por 24 h a 1200 °C. Los tres
compuestos obtenidos presentan una estructura de sal de roca con los siguientes parametros de celda a = 454.18(0.03) pm para Gd*, a
= 454.59(0.01) pm para el Ho™ and a = 454.26(0.02) pm para el Yb*® . La reaccién de descomposicién de los nitruros obtenida fue
investigada mediante analisis térmico, encontrandose un mecanismo de oxidacién controlado por un proceso de difusion.

Palabras Claves: Estabilidad térmica de nitruros. Estructuras Cristalina. Circonio estabilizado con Escandio y Tierras Raras.

Abbreviations: ScSZ - Scandium stabilized zirconia; REScSZ - Rare earth (Gd, Ho, Yb) codoped scandium stabilized zirconia; ZrN -
zirconium nitride; ScSZN - Scandium stabilized zirconium nitride.
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1. INTRODUCTION

ScSZ receives an attention as a substitute of YSZ for
the electrolyte of low temperature which operating
solid oxide fuel cells SOFC. But ScSZ with
concentration over 10% shows a rhombohedral to
cubic phase transition around 650°C [1]. This phase
transformation is not favourable for SOFC
applications because of the sudden thermal
expansion which causes mechanical failures. In
order to avoid this problem, additional dopants like
as Yb,Os; [2], CeO, [3] and Gd,O; [4] were
investigated.

Attempts to avoid this phase transition in doped
ScSZ by anion substitution, e.g. by the replacement
of 3 0 by 2 N* and a vacancy, lead to the
oxynitrides Zr50SC120109Ns, Zr50SC12085N24,
Zr50Sc15043N50 [5]. The structures and the thermal
behaviour of such oxynitrides were evaluated in situ
by powder XRD and for ZrsgSc1,043Nsq also by
powder neutron diffraction [6]. For the stability of
these compounds, thermal analysis was used to
investigate the reoxidation behaviour of the different
compounds and to elucidate the decomposition
mechanism [7].

The reoxidation from nitrides of ScSZ and REScSZ
are a reactions with a diffusion controlled
mechanism. The whole reaction can be explained by
a reduction process of oxygen

O,+4e- — 20% (1)

which is endothermic and requires the dissociation
energy of O, (498 kJ/mol) as well as the electron
affinity (704 kJ/mol) to sum 1202 kJ/mol and an
oxidation process of N*

2N* — N, + 6e- (2)

that is exothermic and calculated from the
association energy (-945 kJ/mol) and the negative
electron affinity (N*— N -2300 kJ/mol) to be -
3245 kJ/mol. So this redox reaction

4AN* + 30, — 60% +2N, (3)

will produce at the end one strong exothermic signal
in the DTA measurements.

N, bubbles are formed at an interface between the
nitride and an O, saturated reoxidized surface layer,
the release of dinitrogen might be delayed. The
dissolution of N, gas bubbles will release the
surface energies of the bubbles resulting in a second
exothermic peak in the DTA measurements.

2. EXPERIMENTAL PROCEDURE

2.1 Preparation

Gd, Ho, Yb codoped ScSZ was prepared by sol gel
methods (Pechini) [8]. ZrOCl,-8H,0 was dissolved
in water and Sc,05/Gd,03/H0,05/Yb,04
subsequently in HNO; with the molar relation Zr/Sc
= 48/14 and 5% molar RE (Gd,03/ H0,03/ Yb,0s).
After adding a solution of a 1:1 mixture of ethylene
glycol and citric acid, the whole mixture was stirred
under reflux for 8 h until a gel has formed. Freeze
drying of this gel and annealing at 1200 °C for 72 h
led to a white powder, which was identified by X-
ray powder diffraction to be cubic (fluorite structure
for Gd Ho) and rhombohedral (fluorite related
superstructure for Yb).

The nitridation process was executed in a tubular
reactor using a mass flow controller for the NH;
flow (6 1/h) for 24 h at 1200 °C until the red colored
crystals of the nitrides were formed [8].

2.2 X-ray powder diffraccion and SEM/EDS

The measurements were collected at room
temperature with a Siemens D500 diffractometer
operating in Bragg- Brentano geometry, using Cu-
Ka radiation (A = 154.06 pm) (Ge monochromator,
Scintillation counter). This instrument was working
in a 6/20 configuration, at 40 kV and 30 mA. The
diffractograms were recorded in the angular range of
20 = 6°-109°, the scan step size A20 = 0.02° and the
time of counting 12 s. In situ XRD studies were
performed, with a Siemens D 500 diffractometer
(6/0 set up) operating in reflexion geometry and
parallel beam optics using a multilayer reflector
(Gobel mirror) and a position sensitive detector
(Braun OED).

The Scanning Electron Microscopy Analysis were
realized with the equipment JEOI model JSM 6390,
and the detector EDS Oxford INCA. The Elemental
analysis (no quantitative) from the different
compositions were collected and presented.

2.3 Rietveld refinement

The structural and profile parameters were improved
by Rietveld analysis using the program FULLPROF
[9]. The structural parameters of RE-ScSZ were

refined in space group Fm3m using the following
structural model:

Metals (Zr, Sc, Gd and Ho) on Wykoff position
4(a) (0,0,0) and oxygen on 4b (1/4,1/4,1/4). and for
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R3 for M, = (Zr, Sc and Yb) M; on Wykoff position
3a (0,0,0) , M,,M; 18f (x,y,2) , M4 3b (0,0,1/2), Oy
(x=1,2,3,4) 18f (x,y,z) Os 3b (1/2, 1//2,1/2).

For the nitrides in FmM3m the following structural
(Rock Salt) model was used : Metals (Zr, Sc, Gd
and Ho) on Wykoff position 4(a) (0,0,0), N 4(b)
(1/2, 1/2,1/2)) and OxynitrideR3( using same
notation M (Zr,Sc,RE) M; 3(a) (0,0,0) , M, 18(f)
(x,y,2) , M3 18(f) (x,y,2) , M4 3(b) (0,0,1/2) O,/Ny
(x=1,2,3,4) 18f (x,y,z) Os 3b (1/2, 1//2,1/2).

During refinement the site occupancy parameter of
all atoms were fixed at a composition ratio of Zr/Sc
= 48/14 and 5% molar RE and the temperatur factor
between 0.1 - 0.8 [10].

2.4 Thermal analysis

TG/DTA experiments were carried out using a
Netzsch STA 449F3 thermoanalyser. Scans were
measured in an atmosphere of air at heating rate 10
K/min at ambient temperature to 1200°C. The
DDTA and diagram were represented with the

3. RESULTS AND DISCUSSION

3.1 RE (Gd, Ho, Yb) co-doped scandium-
stabilized zirconium

Gadolinium, holmium and ytterbium co-doped ScSZ

solid SOlUtionS' ZrolﬁosCo]175Gd0‘22501‘3‘
Zro60SCo175H00 225015 Crystallize in  the cubic
fluorite structure (Fm3m) and

Zr0,60SCo175 Y0 225015 rhomboedral R3 with in a
fluorite related superstructure . In the Table 1 was
summarized the structural parameters. For Gd and
Ho co-doped ScSZ the cell parameters are
approximately identical because the ionic radii to
Gd"™ and Ho™® rather to Zr**. By the Yb*® with ionic
radii (72 pm) is also very close to that Zr** and was
obtained finally a rhomboedral structure.

In the table 2 was summed up the EDS-SEM
analysis from the different compositions from RE-
ScSZ. The micro Crystalline compound evidence
the RE incorporation and the structure stabilized
from zirconium. The morphology presented from

- the differents compound were cluster and
program Origin and Excel. agglomerations (solids solutions).
Table 1. Cell parameter of Gd,Ho,Yb Codoped Scandium Zirconium Oxide.
Gd,03-Sc¢SZ Ho,0;3-ScSZ Yb,05-ScSZ
Crystal  System, Space cubic cubic rhomboedral
Group Fm3m Fm3m R3
a/pm 508.88(0.03) 508.52(0.01) 953.58 (0.02)
c/pm 1747.12
v/ A 131.7798 131,4976 1375.8414
Formula units /cell 4 4 3
Reflection collected 11 11 400
Parameter refined 13 13 16
Rp 8.68 13.0 34.3
Rw 12.4 17.8 33.6
R, 8.53 15.1 25.0
R? (%) 2.116 1.391 1.812
©2017 Universidad Simén Bolivar 252 Rev. LatinAm. Metal. Mat. 2017; 37 (2): 250-257
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Table 2. Gd,Ho,Yb Codoped Scandium Zirconium Oxide, SEM/EDS qualitative analysis in weight %.

Element Gd,0;-ScSZ Ho0,05-ScSZ Yb,0,-ScSZ
O-K 47.28 45.67 51.46
Sc-K 6.11 6.37 6.41
Zr-L 42.63 43.7 36.97
RE-K 3.98 4.18 5.16

3.2 Rare earth (Gd, Ho, Yb ) co- doped
scandium stabilized zirconium nitrides

The material obtained after nitridation of RE-ScSZN
using NH; during 24 h at 1200°C was analysed and
the XRD-patterns refined. Figures 1, 2 and 3 show
the diffractograms and the Rietveld refinement for
RE-ScSZN.

The diffractogram for the solid solution Gd-ScSZN
(figure 1) shows the rock salt phase and an
additional compound which counts for incomplete
nitridation with still some oxynitride present. By
approximate 20 = 14°, 22° and 30°,the reflexion
corresponds to an additional compound, that is iso-
structural with the solid solutions Zr;OgN, and

Zr50Sc1,0g,Ny4 reported by N.J. Martinez and Et.al
[5].

In the figures 2 and 3 were showed the solid
solution for H0,05-ScSZN and Yb,03-ScSZN
respectively. The refinement of the structures
reveals a rock salt phase of the nitride: Their cell
parameter for the H0,03-ScSZN a/ pm = 454.59
and for Yb,03-ScSZN a/ pm = 454.26 is lightly
more small for Yb, as a consequence of ionic radii
for Yb 86.8 pm.
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Figure 1. Gd,03-ScSZN. Observed and calculated X-Ray powder pattern. Tick marks indicate the Bragg positions.

(Related to both structure).
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Figure 2. Ho,03-ScSZN. Observed and calculated X-Ray powder pattern. Tick marks indicate the Bragg positions.
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Figure 3. Yb,03-ScSZN. Observed and calculated X-Ray powder pattern. Tick marks indicate the Bragg positions.
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In table 3 are summarized all the crystal obtained
with the refined parameter.

3.3 TG/DTA/ and in situ XRD analysis for the
reoxidation of RE-ScSZN

In the Fig. 4 can be observed the oxidation in air to
RE-(Gd,Ho,Yb) ScSZN under no isothermal
conditions. The DTA curves for all compounds

show one bigger exothermic peak with a height of -2
uV. This behaviour is attributed to O, / N,
adsorption/desorption mechanism in the oxidation
process. In the table 4, the peak position for all
nitride compounds is displayed.

Table 3. Gd, Ho,Yb codoped Scandium Zirconium Nitrides.

Gd,03-ScSZN

H0,03-ScSZN  Yb,05-ScSZN

1 i 2)rh ) i i
Crystal System, Space Group ( )cu_blc @r me CUb_IC CUb_IC
Fm3m R3 Fm3m Fm3m
a/ pm 454.18 948.59 454.59 454.26
P (0.08) (0.02) (0.01) (0.02)
o/ om 1747.13
P (0.01)
v/ A3 93.6875 1359.0239 93.9392 93.7377
Formula units cell 4 3 4 4
Reflection collected 8 397 8 8
Parameters refined 17 17 76 76
Rp 410 19.5 18.2
R,/ 28.9
1.6 20.6
R. / 154 736 9.06
2 (0 . .
R" (%) 3.533 8.6528 5.159

Phase (%)

(1) 99.52 % (2) 0.48 %
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Figure 4. The results of thermogravimetric analysis (TG/DTA) of REScSZN showing that N,

reoxidation.

is release during the
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This result clearly indicates that the diffusion
mechanism decrease with radius ionic of the
element, and the phase transition (NaCl) rock Salt
structure to cubic Fluorit like no controlled the
oxidation  process and the new Fluorite like
structure no was formed (see Figure 5). This
behaviour is a consequence from their radius ionic
Gd > Ho~Yb, that refrained the move in the
diffusion process.

In the figure 5 is shown the direct and fast
decomposition reaction from Nitride to oxide. In
this process, intermediates Oxynitride compound are
not presented in the reaction and is evident the
transformation from the Rock Salt to cubic Fluorite
Structure by 980 K.

Table 4. DTA behaviour and peak position of the
Transition NaCl and - Fluorit likes structure.

Compound (Radius

lonic pm ) DTA Peak Position
Gd-ScSZN (97) ~940 K
Ho-ScSZN (91) ~945 K
Yb-ScSZN (86,8) ~985 K

2-Theta - Scale

Figure 5. Time and temperature-controlled X-ray diffractogram (angular range 26=5-60°) for the decomposition reaction
of (YbScSZN) between 25-1200°C showing the formation only of the Fluorite phase.

4. CONCLUSIONS

The codoping from zirconium scandium compound
with 5 % RE (Gd,Ho,Yb) and molar relation Zr/Sc
48/14 , stabilized the cubic like fluorite structure for
Gd and Ho. Yb presents ionic radii (86.8 pm); this
radii is practically equal to Zirconium (86.0 pm),
and consequently stay the initial structure. The
nitridation reaction for all compounds results in the
formation of the nitride with Rock Salt structure.
The decomposition reaction from RE-ScSZN is a
diffusion process , wherein O, and N, plays an
important role. The movement of these ions through
the interstices of the crystal may be inhibited, as
consecuence of these atoms additional, and their

kinetics decline.
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RESUMEN

El desarrollo de bioceramicas para aplicaciones estructurales esta limitado debido a su baja tenacidad y resistencia. Estas limitaciones
conllevan a investigaciones que buscan mejorar su rendimiento mecanico mediante dopado con elementos similares a los presentes
en el hueso humano y a materiales que no generen reacciones o toxicidad, tales como: CO;%, SiO,*, Mg?*, Zn?*, F, CI', Ag®, Na* y
K*. Dentro de este contexto, la presente investigacion fue enfocada a la sintesis de fosfato tricalcico (TCP) dopado con iones
magnesio Mg?* y zinc Zn?*, mediante sinterizacion en estado sélido. La adicién de los dopantes se realizé en forma de éxidos, asf:
M-1(1 wt% Mg, 1wt% Zn), M-4 (4 wt% Mg, 1 wt% Zn) y M-7 (7 wt% Mg, 1 wt% Zn), mediante mezcla y calcinacion de las
materias primas a 900 °C y posterior sinterizacion a 1200, 1300 y 1400 °C. La caracterizacion microestructural se realiz6 mediante
Microscopia Electrénica de Barrido, MEB, y la composicional mediante difraccion de rayos X, DRX y espectrometria de energia
dispersiva, EDX. Se determiné que la fase mayoritaria en todos los casos fue B-TCP y que el cambio de la fase B>a-TCP solo se
presentd en la muestra M-7 sinterizada a 1400 °C. Adicionalmente, se realiz6 un estudio del comportamiento in vitro en suero
fisiologico artificial (SFA), donde se observd baja formacion de apatita en la superficie durante la inmersion de 28 dias. Finalmente,
se realiz6 un estudio mecanico mediante el ensayo de compresion diametral en probetas de disco de didmetro 10,0 + 0,3 mm y
espesor 2,8 + 0,2 mm, donde se observé un ligero aumento de la resistencia comparado con fosfatos comerciales.

Palabras Claves: Bioceramicas, fosfato tricalcico dopado, compresion diametral, bioactividad.

SOLID-STATE SYNTHESIS AND CHARACTERIZATION OF MAGNESIUM AND ZINC
DOPED TRICALCIUM PHOSPHATE

ABSTRACT

The development of bioceramics for structural applications is limited by its toughness and strength. These limitations lead to
investigations seeking to improve their mechanical performance by doping similar to those present in human bone and materials that
do not generate reactions or toxic elements, such as CO;%, SiO,*, Mg,*, Zn,", F, CI', Ag*, Na* y K*. In this context, the present
investigation was focused on the synthesis of tricalcium phosphate (TCP) doped with magnesium Mg?* and zinc Zn?*, by sintering
in solid state, adding them in the form of oxides as follows M-1 (1 wt% Mg, 1 wt% Zn), M-4 (4 wt% Mg, 1 wt% Zn) y M-7 (7 wt%
Mg, 1 wt% Zn), by mixture of raw materials, calcination at 900 °C and sintering at 1200, 1300 and 1400 °C. The microstructural
characterization was carried out by MEB, compositional by XRD and elemental by EDX, where it was determined that the major
phase was B-TCP as proposed and that the change of the B — o-TCP phase is only introduced 1400 °C. Additionally, a study of
in vitro behavior in simulated body fluid (SBF) was performed, showing the low formation of apatite on the surface during the
immersion of 28 days. Finally, a mechanical study was conducted by the diametral compression test on disk specimen diameter 10,0
+ 0,3 mm and thickness 2,8 + 0,2 mm, where a slight increase compared with phosphates resistance offered commercially observed.

Keywords: Bioceramics, doped tricalcium phosphate, compression diametral, bioactivity.
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1. INTRODUCCION

La utilizacion de elementos presentes en el hueso ha
generado un gran interés en la obtencién de fosfatos
de calcio dopados. Siendo la hidroxiapatita (HAp) y
el fosfato tricélcico (TCP) los fosfatos de mayor
interés y aplicacion como sustitutos 6seos dopados
con iones monovalentes y divalentes [1]. EIl ion
divalente zinc (Zn*"), se considera un importante
oligoelemento esencial en el desarrollo del hueso,
ademas actla como estimulador en la regeneracion
6sea, ejerce un efecto directo en la proliferacion in
vitro de células osteoblasticas [2]. El ion divalente
magnesio (Mg®"), es un elemento que juega un papel
vital en el mantenimiento de la funcién vascular,
ademas su presencia mejora la densidad Gsea y su
deficiencia tiene relacion directa con la osteoporosis
[3-4]. El fosfato tricélcico es un buen portador de
iones Mg** (radio i6nico = 0,065 nm), puesto que
posee posiciones de calcio capaces de incorporar
cationes divalentes con un radio idnico comprendido
entre 0,06-0,08 nm [5-7].

Los métodos comunmente empleados para la
obtencién de los fosfatos célcicos, ya sea en forma
de polvos, materiales compactos o andamiajes son
entre otros: precipitacion via himeda [8,9], hidrélisis
[10,11], sintesis hidrotermal [12,13], sol-gel [14,15]
y, reaccion en estado sélido [16-18]. En este trabajo
se usé el método de reaccién en estado sélido
también conocido como proceso cerdmico, gque es un
método de sintesis a altas temperaturas, normalmente
por encima de los 1000°C, condiciones a las cuales
entre los reactivos solidos previamente mezclados
ocurre una interdifusion y las reacciones necesarias
para que se formen los productos. Las altas
temperaturas se requieren para favorecer la cinética
del proceso vy, en el caso de los fosfatos tricalcicos,
para asegurar las condiciones termodinamicas en la
formacion de la fase B- y a-TCP [17]. Una de las
principales ventajas es su simplicidad y versatilidad
en el momento de seleccionar las condiciones de
procesado y conformado, y entre sus principales
desventajas se tiene su alto consumo energético.

Investigaciones recientes han encontrado que el
dopado de los fosfatos célcicos con elementos que
estan presentes en el hueso, ademas de mejorar sus
posibles aplicaciones, satisfacen el requisito de
biocompatibilidad con resultados cada vez maés
alentadores. Se busca encontrar combinaciones en
proporciones ideales que imiten los tejidos naturales,
con sustitutos bivalentes tales como el Mg, el Zn**

y monovalentes como el Li*, K*, Na’, que en
solucién solida sustituyen el Ca®*, asi como también
la sustitucion del P por el Si [17-21]. Las anteriores
apreciaciones permitieron seleccionar estos dos iones
divalentes para la obtencion de un fosfato tricélcico
dopado y asi combinar sus beneficios, mediante un
proceso versatil de sintesis como el de reaccion en
estado sélido que posibilita obtener formulaciones
disefiadas con buena exactitud.

2. PARTE EXPERIMENTAL

2.1 Preparacion de muestras

Para la obtencién de los biomateriales propuestos se
han utilizado como materias primas: carbonato de
calcio CaCO,, fosfato monocalcico monohidratado
Ca(H,P0O,4),H,0, 6xido de zinc, ZnO, 6xido de
magnesio MgO, todos de grado reactivo y marca
Panreac (Espafia).

La eleccion de las composiciones se realiz6 con base
en las recomendaciones en investigaciones recientes
y el andlisis de diagramas de equilibrio de fases
trifasicos como el ZnO-CaO-P,0Os y tetrafasicos
como MgO-ZnO-Ca0-P,0s [21]. A partir de ellas se
han preparado y sinterizado tres composiciones M-1
(1 wt% Mg, 1 wt% Zn), M-4 (4 wt% Mg, 1 wt% Zn)
y M-7 (7 wt% Mg, 1 wt% Zn), basados en la
ecuacion estequiométrica (1).

ngO + yZnO + (2-x-y) CaC03 " Ca(HZPO4)2_H209
Ca(3_x_y)ngZny(PO4)2 + (z_x_y)COZ+ 3H,0 (1)

2.2 Preparacion de materiales compactos

La mezcla, homogenizacion y molienda de las
materias primas se llevd a cabo en un molino de
atricion, se uso6 alcohol isopropilico como medio, y
bolas de zirconia de 3 mm de diametro en relacion
bolas/polvo 5:1, relacion sélido/liquido 2:3 y un
tiempo de molienda de 60 minutos a una velocidad
de 1.000 RPM.

Las composiciones homogeneizadas se secaron en
una estufa a 70°C, durante 24 h y se disgregaron en
un mortero de agata. Con el objetivo de eliminar
materiales traza y descomponer el CaCO; se realizd
una calcinacion a 900 °C, con una rampa de
5°C/min y un tiempo de sostenimiento de 4h. El
producto se disgregd en un mortero de agata y se
tamiz6 en una malla “Grand Test” de nylon de 38
pm, para facilitar el prensado uniaxial, el cual se
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realiz6 a 150 MPa en un molde de acero inoxidable
de 12,7 mm de didmetro para fabricar probetas en
forma de pastillas.

Con el objetivo de obtener materiales de 3-Ca3(PO,),
con diferentes microestructuras se han seleccionado
tres temperaturas de sinterizacion, 1200°, 1300° y
1400 °C, para las tres composiciones M-1, M-4 y M-
7, sinterizadas a una velocidad de calentamiento de
5°C/min hasta la temperatura de sinterizacion
respectiva, a la cual se han mantenido durante 4 h'y
un enfriamiento posterior en el horno.

2.3 Caracterizacion de los materiales

La caracterizacion estructural del material obtenido
se realiz6 mediante la técnica de Difraccion de rayos
X (DRX) usando un difractdmetro de polvo Bruker
D8 Advance con radiacion CuKo; voltaje 40 kV y
30 mA en el intervalo 3,5°-70°. La morfologia de la
superficie del material se determiné usando la
técnica de Microscopia Electréonica de Barrido
(MEB) y la composicion quimica de las fases
cristalinas se ha determinado mediante analisis
cualitativo por dispersién de energia de rayos X
(EDX), con un sensor AMETEK EDX asociado al
MEB.

2.4 Ensayo de compresion diametral

La resistencia mecanica de las probetas sinterizadas
se realiz6 utilizando el ensayo de compresion
diametral, en una prensa universal TINUS OLSEN
H25 KNS, usando las probetas tipo pastilla con
diametro 10,0 + 0,3 mm (D) y espesor 3,0 + 0,2 mm
(L) (relacion L/D=0,27), a una velocidad de
aplicacién de la carga de 0,05 mm/min, Figura 1. El
esfuerzo de rotura o, se calculé mediante la ecuacién
en la Figura 1.

2P
9 = DL

——————— O rmm—————

Figura 1. Esquema del ensayo de compresion diametral.

Siendo P la carga méaxima aplicada en Newtons, D
dimension de la seccion transversal en mm y L

longitud de contacto en mm. El tratamiento de los
datos se realiz6 bajo la Norma Europea Experimental
preparada por el comité técnico CEN/TC 184
(ceramicas técnicas avanzadas) UNE - ENV - 843-5
(2006) [22], para manejo de datos de resistencia de
ceramicos, en términos de una distribucion de
Weibull, utilizando la técnica de estimacion de la
probabilidad méaxima, valido para el comportamiento
de rotura lineal en el punto de falla. La forma bésica
de la distribucién de Weibull se representa mediante
la ecuacion 2.

et @]

Donde, o, es la resistencia caracteristica, que refleja
el pardmetro de escala de la distribucion, m es el
parametro de weibull. El valor de m es un indicativo
de la confiabilidad del material, a mayor valor de m
se tiene mayor agrupamiento de los datos de
resistencia y por tanto mayor confiabilidad. Los
calculos estadisticos se realizaron en un intervalo de
confianza del 95%.

Segun recomendacion del disefio experimental para
el tamafio de la muestra, con una significacion
estadistica determinada de B< 0,05, se realiz6 el
ensayo de compresion diametral a 8 pastillas por
cada composicion y temperatura de sinterizacion.

2.5 Ensayos de Bioactividad en Fluido Corporal
Simulado (SBF)

Se realiz6 una estimacion de la bioactividad
mediante la inmersidn de probetas en una solucion
de suero fisiologico artificial, SFA (simulated body
fluid, SBF) tamponada a pH= 7,4. Esta solucion
tiene concentraciones iénicas muy cercanas al
plasma sanguineo humano (Na®, 142,0; K, 5,0;
Mg*, 1,5; Ca*, 2,5; CI', 147,8; HCO5, 4,2; HPO,?,
1,0 y SO, 0,5) y fue preparada siguiendo la norma
ISO 23317 la cual esta basada en lo propuesto por
Kokubo y Takadama [23]. Estos autores
concluyeron que la capacidad de formacién de una
capa de apatita/carbonatoapatita de un material en
SFA, puede ser un indicio de la capacidad de unién
Osea del material y por tanto de su bioactividad. Sin
embargo, otras investigaciones han demostrado que
el B-TCP es de los pocos materiales que no necesitan
de la formacién de esta capa para lograr la unién
Osea [24-26].

En el estudio se wusaron pastillas de las
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composiciones M-1, M-4 y M-7, de dimensiones
iguales a las del ensayo de compresion. Las pastillas
se suspendieron en recipientes herméticamente
cerrados mantenidos a 37 °C en un bafio termostatico
durante 14 y 28 dias. Una vez concluida la prueba,
se retiraron las probetas para su analisis
microestructural de la superficie por MEB.

3. RESULTADOS Y ANALISIS DE
RESULTADOS

3.1 Caracterizacion mediante DRX

Los difractogramas y el anélisis cualitativo de los
polvos sinterizados a 1200, 1300 y 1400 °C se
presentan en la Figura 2 y la Tabla 1. En el andlisis
se utilizé el software EVA 6.0 Diffrac plus mediante
comparacion con los patrones de difraccion de B-
TCP (PDF No0.09-0169), «-TCP (PDF No. 09-
0348), y apatita Ap (PDF No. 09-0432). En ninguno
de los difractogramas se detecta la presencia de picos
correspondientes a las materias primas utilizadas, lo
que indica una completa reaccion y la disolucion del
Mg y el Zn en las fases sintetizadas.

En todos los casos, la fase cristalina con mayor
presencia es el B-TCPss (solucion solida de B-TCP),
solo se presenta la fase a-TCPss en la muestra M-7 a
1400°C, es decir en la de mayor contenido de Mg y
mayor temperatura de tratamiento. Ademas, se
observa la presencia de una fase de tipo apatitico en
la probeta M-1 tratada a 1200°C y en todas las
probetas M-7 tratadas a 1200, 1300 y 1400°C.

Los difractogramas de los polvos muestran ligeros
desplazamientos de los picos correspondientes a la
fase B-TCP hacia angulos de 20 mas altos, los cuales
se cuantifican en la Tabla 1. Estos desplazamientos
pueden deberse a una disminucion en el tamafio de la
celda del B-TCP y relacionarse con el reemplazo de

los iones de Ca®* por los iones Mg®* y/o Zn*, més
pequefios, en su estructura. Esta contraccion de la red
de B-TCP acerca los planos de difraccion y origina el
desplazamiento de los picos de 20 a valores mas
altos, tal como lo han descrito otros investigadores
[26-28].

El comportamiento del desplazamiento de los picos
en la fase B-TCPss se puede dividir entre los
materiales que tienen solo esta fase y en los que hay
presencia de apatita. En el caso de las muestras sin
presencia de apatita se observa un mayor
desplazamiento a medida que aumenta el contenido
de Mg”", pasa de ~ 0,19 para M-1 a =~ 0,28 para M-4,
lo que indica que para estos niveles de dopado, no se
ha alcanzado el nivel de solubilidad de Mg** en el -
TCP [28,29,30]. Ademas, se observa que el
desplazamiento es independiente de la temperatura
de tratamiento para una misma composicion, por lo
tanto, se concluye que la solubilidad es
independiente de la temperatura de sinterizacion.

En las muestras con presencia de la fase apatita, se
observa una disminucién  considerable  del
desplazamiento de los picos de la fase B-TCPss, lo
que pareciera indicar que hay una disolucién
preferencial del Mg” y/o el Zn** en la apatita. Estos
resultados no coinciden con lo expresado por Ryu et
al. [26] y Kanchana y Sekar [27] quienes concluyen
lo contrario desde estudios donde se analizaron s6lo
mezclas de las dos fases sin el referente del
comportamiento en materiales con sélo B-TCPss. Es
necesario por lo tanto hacer un estudio mas
exhaustivo en este sentido con el fin de dilucidar
estas diferencias.

Tabla 1. Resumen del analisis cualitativo por difraccion de rayos X. (*) Desplazamiento del pico de mayor intensidad (0 2

10) de la fase B-TCP en 26. (Ap, material apatitico).

M-1 M-4 M-7
Fases Despl. (*) Fases Despl. (*) Fases Despl. (*)
1200°C B-TCP, Ap 0,08 B-TCP 0,28 B-TCP, Ap 0,08
1300°C B-TCP 0,18 B-TCP 0,27 B-TCP, Ap 0,09
0 ] ) B-TCP,
1400°C B-TCP 0,20 B-TCP 0,28 . TCP, Ap. 0,09
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Figura 2. Difractogramas de rayos X correspondientes a los polvos de la composiciones M-1, M-4 y M-7 sinterizados a las
temperaturas 1200°, 1300° y 1400 °C por 4 h (velocidad de calentamiento 5 °/min y enfriamiento en el ambiente del horno).
(sin marca) B-TCP (PDF N0.09-0169), (a) a-TCP (PDF No. 09-0348), y (*) apatita (PDF No. 09-0432). La linea punteada
representa la posicién del pico de mayor intensidad (0 2 10) de la estructura del B-TCP puro.

La presencia de los picos correspondientes a o-
TCPss solo en las muestras sinterizadas a 1400 °C,
confirma el efecto de la presencia de magnesio en la
estabilizacion de la fase B-TCP, o lo que es lo
mismo, en el retardo de la transformacion B-TCP
—o-TCP a valores mas altos que los determinados
para su estado puro, 1125 °C, y que puede llegar a
ser de hasta 1600 °C para una incorporacion de
aproximadamente el 9,09% molar de magnesio [18,
29, 30].

Finalmente, se puede concluir que el desplazamiento
de los picos del B-TCP, y la ausencia de picos
correspondientes a las materias primas de zinc y
magnesio, confirman la incorporacion de Zn* vy
Mg*" en su estructura y por tanto la formacion de
soluciones sélidas mixtas de caracter sustitucional de
Zn* y Mg* en el compuesto,
ngznyca(3_x_y)(PO4)2.

3.2 Ensayo de compresion diametral

El ensayo de compresion diametral se realizd para
las tres composiciones a las tres temperaturas de
sinterizacién del estudio, y con un fosfato tricalcico
puro a 1300°C con fines de comparacion. La
sinterizacion de las probetas de TCP puro fue
deficiente, tal que fallaban de manera catastrofica
antes que se pudiera registrar un valor de carga. Asi,
la Unica comparacion que se pudo realizar fue con
datos obtenidos en estudios anteriores con fosfatos
tricalcicos comerciales.

En la Figura 3, se muestran las curvas de
probabilidad acumulada de falla para cada una de los
compuestos obtenidos a las diferentes temperaturas.
En las gréficas, los simbolos corresponden a los
datos experimentales de las 8 probetas ensayadas por
cada temperatura y las lineas continuas a la
distribucion de Weibull calculadas utilizando los
datos experimentales de m y o, obtenidos bajo la
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norma UNE - ENV - 843-5 (2006) [22]. En estas
curvas se puede observar una gran variacion de los
maodulos de weibull entre 1,00 y 11,89 MPa.

Los valores de la resistencia caracteristica son
similares a estudios reportados previamente con
fosfatos tricalcicos comerciales donde se hallaron
valores entre 1 MPa y 5 MPa dependiendo de la
temperatura del tratamiento [31-34]. Sin embargo,

100

estos valores estan por debajo de los 15 MPa que se
obtuvieron cuando en la compactacion en verde se
usé presién isostatica y el fosfato tricalcico fue
dopado con Si y Mg [17]. En cuanto a la
confiabilidad del material, representada en el valor
del mddulo de Weibull, m, se hallaron valores
proximos a los 12, ligeramente por debajo del valor
de 15 reportado en estudios previos [17].

100
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Figura 3. Distribucion de la probabilidad acumulativa de falla frente a la resistencia a la compresion diametral de
compactos de las tres composiciones M-1, M-4, y M-7 sinterizados a 1200, 1300 y 1400 °C. Los simbolos corresponden a
los datos experimentales y las lineas continuas a la distribucion de Weibull calculada utilizando los valores de my o,

Al comparar los resultados obtenidos en los
diferentes productos, se puede concluir que
definitivamente los materiales de M-7 y los
sinterizados a 1400 °C tienen resistencias
caracteristicas y médulos de weibull muy bajos, por
tanto, muy baja fiabilidad. El material con los
mejores resultados es el de composicion M-1
sinterizado a 1300 °C (m=11,9 y o, =7,91 MPa) cuya
fiabilidad es relativamente alta para este tipo de
materiales. Los materiales de la composicion M-4
sinterizados a 1200 °C (m=2,32 y &, =5,62) y 1300
°C (m=2,30 y o, =4,95 MPa) presentan resultados
aceptables.

Con el proposito de analizar el comportamiento
obtenido en el estudio mecéanico se realizd la
caracterizacion microestructural mediante
Microscopia Electronica de Barrido de las muestras
tratadas térmicamente. En la Figura 4, se presentan
tres fotomicrografias de la composicion M-1 a las
temperaturas 1200, 1300 y 1400 °C, cuyas
caracteristicas mecanicas son muy disimiles.

En la muestra tratada a 1200 °C se puede apreciar
una muestra muy porosa con muy baja sinterizacion,
lo que explica sus bajas propiedades mecanicas.
Ademas, se observa un elevado crecimiento del
tamafio del grano a partir de la temperatura de

1300 °C, pasando de un rango de (3-10 pum) a
1300°C a uno de (12-40 um) para 1400 °C,
igualmente se observa una elevada presencia de
microgrietas que aumentan en tamafo y cantidad con
la temperatura del tratamiento térmico. Por tanto, los
bajos valores de resistencia a 1200 °C se
corresponden con una muy baja densificacion,
mientras que en el caso de la muestra a 1400 °C estan
asociados al elevado crecimiento de grano y alta
presencia de grietas. El material tratado a 1300 °C
presenta las mejores propiedades mecanicas
producto de una adecuada sinterizacion, tamafio de
grano medio y baja presencia de grietas. Este mismo
comportamiento se aprecia para las otras dos
composiciones.

Desde los resultados obtenidos no se puede
determinar una relacion especifica entre la adicion de
magnesio y las propiedades mecéanicas.  Este
comportamiento puede deberse a la presencia de
varios efectos en forma simultanea, tales como: el
aumento en la temperatura de transformacion de la
fase B- a a-TCP, tanto durante el calentamiento como
en el enfriamiento, y los cambios de volumen
durante el procesamiento debidos a estas
transformaciones y a la disminucion en las
dimensiones de la celda del -TCP, entre otros.

©2017 Universidad Simén Bolivar

Rev. LatinAm. Metal. Mat. 2017; 37 (2): 258-266



Rev. LatinAm, Metal. Mat,

Articulo Regular,

www.rlmm.org

El andlisis de MEB-EDX en las superficies de
algunas de las muestras permiti6 comprobar la
incorporacién de Zn y Mg en la estructura del fosfato
tricdlcico, puesto que se encontraron los picos
correspondientes, tal como se muestra en la Figura

/1

4d de la composicion M-1 sinterizada a 1300°C. El
pico etiquetado como carbono (C) se debe a que la
muestra fue tratada superficialmente con grafito para
su observacion en el MEB.

5.00 6.00
Energy - keV

Figura 4. Micrografia superficial de las probetas a 5000X. a) M-1 sinterizada a 1200 °C, b) M-1 sinterizada a 1300 °C, c)

M-1 sinterizada a 1400 °C, d) EDX de la muestra M-1 a 1300 °C.

3.3 Ensayos de Bioactividad en Fluido Corporal
Simulado (SBF)

El andlisis de la microestructura superficial de las
muestras luego de 28 dias de inmersion fue analizada
por MEB. En la Figura 5 se presentan los resultados
obtenidos para las muestras de la composicion M-1
sinterizadas a 1200 y 1300 °C y que son
caracteristicas del resto de las muestras. En las
microfotografias no se puede apreciar la formacion
de una capa de producto de apatita/carbonatoapatita
sino apenas un incipiente precipitado nanométrico
sobre la superficie de las muestras. Estos resultados
concuerdan con varios estudios realizados
previamente, en los cuales, no se observa formacion
de capa de apatita en los estudios in vitro; sin
embargo, estos mismos trabajos han observado
integracion 6sea en los estudios in vivo también sin
la formacion de capa de apatita y por lo tanto un
caracter bioactivo del B-TCP [24-26].

Figura 5. Microfotografia superficial de la muestra a) M-
1 sinterizada a 1200 °C, b) M-1 sinterizada a 1300 °C, e
inmersas en SFA durante 28 dias. (5000 aumentos).

El primer estudio sobre el mecanismo de la
integracion é6sea del B-TCP sin la formacion de capa
de apatita data desde 1991 y fue realizado por Kotani
et al. [24]. Segun este estudio, inicialmente ocurre
una biodegradacion in vivo del B-TCP, con
intervencion celular, la cual genera una superficie
rugosa que permite que los cristales de B-TCP se
unan directamente a los cristales de la apatita 6sea a
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través de un micro-anclaje. La resistencia del anclaje
entre el hueso y el B-TCP es del mismo orden que la
obtenida con otros materiales unidos mediante una
capa de apatita.

4. CONCLUSIONES

El andlisis microestructural por MEB, composicional
por DRX y elemental por EDX, permitié determinar
gue la fase mayoritaria en todos los materiales es el
B-TCP, y que el cambio de fase p —a-TCP solo se
present6 en la probeta M-7 a 1400 °C. Ademas, se
comprobd la incorporacién de los iones de Mg* 'y
Zn**  en la estructura del P-TCP, mediante la
presencia de Mg en el andlisis quimico de EDX de
los granos de B-TCP y el desplazamiento de los picos
del fosfato tricélcico y la no presencia de materias
primas de Mg® y Zn*" en los difractogramas de los
productos.

El ensayo de compresion diametral de las probetas
obtenidas con las formulaciones planteadas en este
trabajo permitié determinar que los materiales con
mejores propiedades son los sinterizados a 1300 °C,
temperatura a la cual se logra una adecuada
sinterizacion y se evita la presencia de grietas y un
crecimiento exagerado de grano. Las adiciones de
Mg por encima del 4% desfavorecen el
comportamiento frente a las propiedades mecanicas.
Asi pues, el material de mejor comportamiento es el
de la composicion M-1 tratado a 1300°C con m=11,9
y 6, =7,91 MPa.

Las pruebas in vitro en SFA permitieron determinar
gue no se presenta formacion de capa de apatita
durante los 28 dias de inmersion, sin embargo, para
los materiales de B-TCP esta no es condicion
necesaria para la unién Gsea en pruebas in vivo, tal
como se ha encontrado en investigaciones anteriores.
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RESUMEN

El presente documento establece las instrucciones detalladas para la preparacion del manuscrito para arbitraje
en la Revista Latinoamericana de Metalurgia y Materiales (RLMM). EI Resumen no debe ser mayor a 300
palabras.

Palabras Claves: Instrucciones para autor, Formato, Plantilla MS-Word, Estilos.

TITLE OF THE MANUSCRIPT

ABSTRACT

The present document presents the detailed instructions for the edition of the manuscripts submitted to the
Revista Latinoamericana de Metalurgia y Materiales (RLMM). The abstract should be no longer that 300
words.

Keywords: Guide for Authors, Format, MS-Word Template, Styles.

1.- INTRODUCCION

Los trabajos remitidos a la RLMM son manejados bajo estricta confidencialidad durante su revision, y deben
ser trabajos de investigacion "originales" que no hayan sido publicados previamente y que no se encuentren en
un proceso de revision por alguna otra revista. Si el trabajo es aceptado, éste no debe ser publicado en otra
revista en la misma forma, ni en cualquier otro idioma diferente al usado en la preparacién del articulo, sin la
expresa autorizacion de la RLMM.

Desde el afio 2006, el Comité Editorial de la RLMM asume el reto de lograr reducir los tiempos asociados al
proceso de revision de los trabajos remitidos, planteandose como objetivo inicial que la fase de arbitraje no
supere un lapso de seis (6) meses para notificar a los autores de la aceptacién o no de sus articulos remitidos.

El proceso de arbitraje es realizado por al menos por dos (2) especialistas en el area de pertinencia del trabajo
remitido (aunque usualmente se remite a 3 arbitros), quienes evaluaran el trabajo sobre la base de originalidad y
mérito. Los arbitros pueden ser nacionales o internacionales, y no estaran adscritos a la o las instituciones a las
gue se encuentran afiliados los autores del trabajo.

Si se establece que se requiere una revision del manuscrito remitido, se le brindara a los autores un lapso
maximo de dos (2) meses a partir de la fecha en la cual reciban los comentarios de los arbitros o evaluadores,
para realizar la revisién del manuscrito y concretar su re-envio online, a través del portal www.rimm.org, a la
RLMM para su consideracién final. Un manuscrito revisado pero remitido por los autores luego de los tres (3)
meses establecidos, podra ser considerando como un nuevo articulo.

Asimismo, es importante para el Comité Editorial de la RLMM reducir el tiempo dedicado a las actividades de
edicion (formato) del manuscrito. Por esta razon se recomienda a los autores hacer uso de las instrucciones de
formato indicadas en el presente documento, a fin de poder difundir en version electronica el articulo en su
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version final (revisada).

Completado este proceso, los autores recibiran un correo de aceptacion, por parte del respectivo Editor de Area,
donde se indicard, de ser factible, el volumen en el cual sera publicado su trabajo, realizdndose primeramente
una publicacién "on-line" del trabajo antes de su aparicion en la versién impresa de la revista.

Es importante notar que la RLMM cobra un cargo correspondiente a 10 US$ por pagina editada de cada
articulo regular a ser publicado. EI monto recaudado seré utilizado para mantener al dia el pago de nuestro
servidor, nuestros costos de publicacion digital y para financiar parcialmente la publicacion de la RLMM en la
base de datos ScieLo (indispensable para mantener nuestra categoria de Revista tipo A en COLCIENCIAS).

El pago en US$ se puede realizar a través de nuestra cuenta de PayPal cuyos datos se encuentran en nuestra
pagina web:

http://www.rlmm.org/ojs/index.php/rimm/about/payment

Exclusivamente para el caso de autores Venezolanos, el cobro se realizara en moneda local (Bs.) a la tasa de
cambio oficial, mediante depdsito en cuenta correspondiente (favor solicitar detalles al momento del pago).

El pago es obligatorio para poder proceder a la publicacion de los articulos y se solicitara una vez que el
articulo sea aceptado. Consideramos que este nuevo cargo por paginas se hace indispensable para que la
RLMM pueda seguir siendo publicada en el futuro con la misma celeridad y calidad que la ha caracterizado en
estos Ultimos afios.

2.- PARTE EXPERIMENTAL
Margenes de 2,00 cm por cada lado, excepto el superior que debe ser de 2,50 cm, en papel tamafio carta.

Usar letra Times New Roman y escribir todo el texto a espacio simple. Los articulos pueden ser escritos en
espafiol, portugués o inglés.

La primera pégina del manuscrito debe contener: titulo del trabajo, autores, afiliacion y direccion, correo
electronico del autor “a quien corresponda”, resumen y palabras claves, tal y como se ejemplifica en el inicio de
este documento.

El titulo del articulo debe ser escrito en el idioma utilizado para el texto general del mismo, usando el siguiente
formato: mayusculas, tamafio 12 y centrado.

Debajo y centrado deben aparecer nombre y apellido de los autores. De ser necesario, indicar con superindices
numéricos arabigos si existe mas de una afiliacién. La afiliacion de todos los autores debe incluir el nombre de
la institucién de cada autor y su direccion completa, y obviando cualquier correo electrénico.

Debajo de la afiliacién, colocar el correo electronico del autor de correspondencia (corresponding author).
Identificar con un asterisco en la linea de autores el nombre del autor o autores a quienes pertenecen los correos
electronicos (maximo dos autores).

El resumen del trabajo no debe ser mayor de 300 palabras escrito en dos de los idiomas mencionados,
correspondiendo el primer resumen al idioma usado para el manuscrito (ej. espafiol e inglés o portugués e
inglés). Una lista de 3-4 palabras claves debe aparecer a continuacion de cada resumen en los idiomas
seleccionados.

Antes del texto de resumen, debe colocarse la palabra “Resumen” o “Abstract” en el formato mostrado, segun
sea el caso. En la siguiente linea iniciar el texto del resumen con un parrafo justificado. Luego del texto del
resumen, colocar las palabras claves, en itdlicas tal y como se muestra en esta plantilla.

2.1.- Texto principal

Todo el texto debe ser escrito en tamafio 11, parrafos justificados y sin sangria, con un espaciado entre parrafo
de 4 ptos, a excepcién de los espaciados entre parrafos y titulos o subtitulos que se indican en la siguiente
seccion.
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Toda abreviatura, acronimo y simbolo debe ser definido en el texto en el momento que es presentado por
primera vez.

2.1.1.- Titulos

Todos los titulos de las secciones principales (titulos de 1 nivel) serdn numerados con numeros arabigos, a
saber: 1. Introduccion, 2. Parte Experimental, 3. Resultados y Discusién, 4. Conclusiones, 5. Agradecimientos y
6. Referencias. Deben estar en negritas, mayusculas, tamafio 11, alineados a la izquierda.

Titulos de 2 niveles (Ej. 3.1 Materiales, 3.2 Ensayos, etc.) deben estar en negritas, minusculas con la primera
letra en mayuscula, alineados a la izquierda, con el color indicado.

Subtitulo de Tercer Nivel (Ej. 3.2.1 Analisis Térmico, 3.2.2 Andlisis Morfoldgico, etc.), deben estar en italicas
sin negrita, mindsculas con la primera letra en mayuscula, justificados.

3.- RESULTADOS Y ANALISIS DE RESULTADOS

3.1.- Figuras y Tablas

Los autores deben ubicar las Figuras y Tablas inmediatamente después de ser citadas en el texto, tal y como
desean que aparezcan en la versién final del articulo y centradas. Se recomienda que las figuras y tablas ocupen
un ancho méaximo de 8,00cm, ya que sera ubicadas en un formato de 2 columnas al momento de la
diagramacion final del articulo aceptado para su publicacion.

Las figuras deben presentar sus respectivos titulos en tamafio 10 y numerados con nimeros arabigos de acuerdo
a orden de aparicion, ubicado en la parte inferior para las figuras (ver Figura 1). Similarmente en el caso de las
tablas, pero colocando el titulo en la parte superior de ésta. EI tamafio de letra de los rétulos, leyendas, escala y
titulos de ejes de las figuras, deben estar entre 10-11 ptos una vez definido el tamafio definitivo.

— r r
&\ 170°C, 3 min

-10°C/min +10°C/min

Temperatura [°C]

25 . ; ; : ; ;
0 10 20 30 40 50 60 70
Tiempo [min]

Figura 1. Tratamiento térmico de autonucleacion aplicado en un equipo DSC a un PELBD.

En las tablas (ver Tabla 1), el encabezado de las columnas debe ir en italica y en tamafio 10, el texto restante de
la tabla en igual tamafio y sin italica (incluyendo titulo de la tabla), y las notas al pie de tabla en tamafio 9
Igualmente numeradas por orden de aparicion.
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Tabla 1. Caracteristicas de las resinas de PET empleados en el trabajo.
Propiedades PET-1 PET-2 PET-3

Homopo

Tipo Copol.  Copol. I

Contenido de acido

isoftalico [% mol]? 232 228 -

Contenido de

dietilénglicol [% mol]? %7 292 1,85

a: Determinacion realizada por Resonancia Magnética Nuclear de protones (RMN-H1) en solucién.

No se deben usar lineas verticales para definir columnas. So6lo se permite el uso de lineas horizontales,
trazandose al menos 3 lineas con el ancho de la tabla que delimite el alto de la misma y que separe el
encabezamiento de las columnas del resto del texto de la tabla (ver Tabla 1).

Se prefiere el uso del sistema de unidades SI. Si el texto es escrito en espafiol o portugués, usar como separador
decimal la “coma” y no el “punto”.

Cuidar la resolucion de las figuras u objetos para garantizar su calidad al visualizar en pantalla e imprimir. Para
las fotos se recomienda una resolucién igual o superior a 300 dpi, y que las mismas sean insertadas a partir de
archivos de iméagenes con los siguientes formatos JPG, GIF o TIF (evitar el formato BMP).

En las figuras se debe cuidar el grosor de los ejes y trazados de curvas (superior a 0,5 ptos), asi como tamafio de
los simbolos (igual o superior a 7 ptos). Se debe evitar la presentacion de figuras obtenidas por digitalizacion
via escaner, ya que puede traer problemas de calidad.

Colocar las figuras, fotos u otros objetos desvinculados de los programas que le dieron origen, lo cual permite
un archivo con un menor tamafio y minimizar los riesgos de alguna modificacion involuntaria de su contenido.

En la elaboracion de figuras o ilustraciones es recomendable no editar usando las opciones de dibujo que
ofrece el MS-Word. Si se hace, se sugiere al final agrupar todos los elementos que forman la figura y hacer un
“copiado y pegado especial” como imagen en el mismo programa y colocar en “linea con el texto” lo cual evita
que la figura flote y se desplace del lugar deseado en el texto (para esto Gltimo, hacer clic en la figura y
seleccionar en el ment Formato, la opcion “Imagen...” e ingresar a la ficha “Disefio”). De no seguirse las
recomendaciones anteriores, no hay garantia de conservar la edicion realizada a la figura, durante los ajuste
finales de formato que requiera realizar el equipo de trabajo de la revista.

En caso de que las figuras contengan elementos a color, sélo se garantizan los mismos en la visualizacion
digital del articulo, mas no en la reproduccién del nimero impreso cuando salga en circulacién, por lo que se
recomienda usar colores que sean emulados en una escala de grises que permita su distincion al imprimir en
calidad l&ser en blanco y negro.

3.2.- Ecuaciones y estructuras quimicas
Las estructuras quimicas deben ser editadas con el uso de algin programa adecuado de dibujo para tales fines.

3.2.1.- Ecuaciones

Van centradas en la columna, identificadas con un nimero entre paréntesis numerando de forma correlativa
desde 1 a medida que aparecen en el texto:

F=m.a 1)

Se debe definir con claridad el nombre de cada una de las variables que constituyen la ecuacion y se prefiere el
uso de exponentes fraccionarios para evitar el simbolo de raiz. Cuidar que el tamafio de las letras y simbolo no
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sea superior a 11 ptos.

4.- CONCLUSIONES
Ingresar las conclusiones del trabajo en formato de parrafos. Evitar conclusiones largas y el uso de vifietas.

5.- AGRADECIMIENTOS
Colocar agradecimiento de ser necesario. Esta seccion es opcional.

6.- REFERENCIAS

Cuando la cita implique la conveniencia de mencionar el nombre del autor o autores, indicar con un nimero
arabigo entre corchete en linea con el texto antecedido por el apellido o apellido segln los casos siguientes:

Un autor (Ej. Pérez [1] evalu¢ los...)
Dos autores (Ej. Liu y Gomez [2] evaluaron los...)

Mas de dos autores: Indicar solo el apellido del primer autor seguido de término latin “et al.” en italica (E;j.
Pérez et al. [3] evaluaron los...).

Cuando la cita corresponde a un concepto general, fundamento, planteamiento, etc., que no requiere la mencion
al autor o autores, la cita se hace usando s6lo el nimero entre corchete al final de la idea (tipicamente al final de
una oracién o parrafo).

En el caso de una figura tomada sin modificacién alguna de un trabajo ya publicado, no es suficiente con citar
una referencia, ya que se puede estar violando “Derechos de Autor” (este es particularmente importante en caso
de que la fuente bibliogréfica sea un articulo cientifico). Es necesario que el titulo de la figura haga mencién al
“permiso de reproduccion” otorgado por la editorial responsable de la publicacion de donde se ha tomado la
cita, permiso el cual debi6 ser oportunamente gestionado por los autores del manuscrito a ser remitido a la
RLMM.

Seguir el formato indicado a continuacion de acuerdo al tipo de referencia a:

[1]. Fillon B, Wittman JC, Lotz B, Thierry A. J. Polym. Sci. B: Polym. Phys. 1993; 31 (10): 1383-1393.

[2]. Brydson JA. Plastics Materials, 7ma Ed. Oxford (Inglaterra): Butterworth Heinemann Ltd., 1999, p. 151-
159 (o Cap. 1, segiin convenga).

[3]. Yoshimura M, Suda H, “Hydrothermal Proccesing of Hydroxyapatite: Past, Present, and Future”. En:
Brown PW, Constantz B (eds.), Hydroxyapatite and Related Compounds. Boca Raton (EE.UU.): CRC
Press Inc., 1994, p. 45-72.

[4]. Zhang M, Huang J, Lynch DT, Wanke S, “Calibration of Fractionated Differential Scanning Calorimetry
Through Temperature Rising Elution Fraction”. En: Proceedings del 56th Annual SPE Technical
Conference (ANTEC) 1998. Georgia (EE.UU.): Society of Plastics Engineers, 1998, p. 2000-2003.

[5]. Santana OO. Estudio de las Fractura de Mezclas de Policarbonato con Acrilonitrilo-Butadieno-Estireno,
Tesis Ph.D. Barcelona (Espafa): Universitat Politécnica de Catalunya, 1997.

[6]. Norma ASTM D 790-02, Standard Test Methods for Flexural Properties of Unreinforced and Reinforced
Plastics and Electrical Insulating Materials, Vol. 8.01, Filadelfia (EE.UU.): American Society for Testing
and Materials, 2003.

[7]. Takahashi M, Adachi K, Menchavez RL, Fuji M, J, Mat. Sci. 2006 [On-Line]; 41 (7): 1965 — 1972
[citado 10-May-2006]. ISSN (on-line): 1573-4803

[8]. Othmer K. Encyclopedia of Chemical Technology [en linea]. 3rd ed. New York: John Wiley, 1984
[citado 3-ene-1990]. Disponible a través de: DIALOG Information Services, Palo Alto (California,
USA).

pISSN: 0255-6952 | eISSN: 2244-7113
Rev. LatinAm. Metal. Mat. 2017; 37 (2): 267-272

©2017 Universidad Simén Bolivar 271



:
ReV. Lat].nAm. Metal. Mat. ’ www.rlmm.org

Resumen Grafico (Graphical Abstract)

Para la version online de la RLMM, se les pide a los autores que incorporen un Resumen Grafico (Graphical
Abstract) de su trabajo. Este resumen grafico debe ser: una figura original (no utilizada en su totalidad en la
escritura del manuscrito), a color, cuyo tamafio horizontal esté entre 300 a 350px (7.9 a 9.3cm), y con una
tamarfio vertical entre 200 a 250px (5.3 a 6.6cm). Se les invita a los autores a visitar los Gltimos ndmeros de la
RLMM, donde podréan observar diferentes tipos y modelos de resimenes graficos.

Abstract Grafico
(Graphical Abstract)

Tamafio Maximo:

Ancho: 9.3cm (350px)
Alto: 6.6cm (250px)

ENVIO DEL MANUSCRITO

Para la version sometida a arbitraje, el Autor de Correspondencia DEBERA remitir via la pagina web:
www.rlmm.org (previo registro como usuario) su manuscrito en formato .PDF (siguiendo las instrucciones
segun esta plantilla). Adicionalmente es OBLIGATORIO que el Autor ingrese todos los autores del manuscrito
(llenando todos los campos requeridos por el sistema por cada autor adicional), y que de igual forma anexe la
lista de sugerencias de posibles arbitros para su trabajo como “Archivo Adicional” utilizando la planilla titulada
“RLMM-PostulacionArbitros.doc”, que puede ser descarga de la pagina web de la revista.

Mientras el proceso de Arbitraje esté en curso, todas las versiones corregidas del manuscrito deberan ser
enviadas en formato .PDF; si el manuscrito es aceptado para su publicacion en la RLMM, el Editor o el Editor
de Seccion de turno se comunicara con el Autor de Correspondencia para pedirle la version final aceptada del
manuscrito en formato .DOC (la cual sera utilizada para el proceso de diagramacion final) y cualquier otro
archivo adicional, tal como la planilla de "Transferencia de Copyright".

Con respecto al tamafio de los archivos subidos, los Autores deberan trabajar con manuscritos cuyo tamafio no
exceda los 6 MB.

DERECHOS DE AUTOR Y PERMISOS DE REPRODUCCION

El autor que representa el trabajo remitido (autor de correspondencia) debe remitir al Comité Editorial una
comunicacion de conformidad debidamente firmada, en donde hace transferencia a la RLMM de los "Derechos
de Autor" (Copyright) del trabajo remitido una vez que éste es aceptado por la RLMM. Para ello, debe
descargar, del sitio WEB de la RLMM la planilla de "Transferencia de Derechos de Autor" y subirla como
“Archivo Adicional” en el sistema online en formato PDF o formato de imagen (JPG o TIFF).

La reproduccién de cualquier material publicado por la RLMM se puede realizar, siempre y cuando se haya
solicitado el permiso correspondiente a la revista.
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INFORMACION SOBRE LA REVISTA

1. TEMATICAY ALCANCE

La Revista Latinoamericana de Metalurgia vy
Materiales, RLMM (LatinAmerican Journal of
Metallurgy and Materials), es una publicacion
cientifica, dedicada al campo de la Ciencia e
Ingenieria de Materiales. La RLMM fue creada en
el afo 1981 ante la necesidad de mantener
informados a los investigadores, profesionales y
estudiantes de los avances cientificos basicos y
tecnoldgicos alcanzados en Iberoamérica en Ciencia
e Ingenieria de Materiales. Su principal interés es la
publicacion de trabajos arbitrados originales de
investigacion y desarrollo en ciencia e ingenieria de
los materiales (metales, polimeros, ceramicas,
biomateriales, nuevos materiales y procesos Yy
materiales compuestos).

a. Articulos Regulares: Son contribuciones libres
por parte de autores que desean divulgar los
resultados de sus investigaciones y desarrollos
en la RLMM. Estos articulos son arbitrados por
pares (ver Proceso de Revision por Pares).

b. Articulos invitados: Son articulos que escriben
reconocidos expertos iberoaméricanos por
invitacion especial del Comité Editorial de la
RLMM. Estos articulos también son arbitrados
por pares (ver Proceso de Revisién por Pares).

c. Atrticulos publicados en nimeros especiales de
la RLMM denominados SUPLEMENTOS vy
gue son dedicados a publicar proceedings de
congresos especificos. Estos articulos son
arbitrados por comisiones "ad hoc" nombradas
por los organizadores de dichos eventos.

2. PROCESO DE REVISION POR PARES

Los trabajos remitidos a la RLMM son manejados
bajo estricta confidencialidad durante su revision, y
deben ser trabajos de investigacion "originales" que
no hayan sido publicados previamente y que no se
encuentren en un proceso de revision por alguna
otra revista. Los trabajos son enviados a un minimo
de tres arbitros cuyas instituciones de adscripcién
sean diferentes a las de todos los autores del
articulo.

En el momento de enviar su articulo, el autor de
correspondencia también debera enviar una planilla
(cuyo formato se encuentra en las normas para
autores) con una lista de sugerencias de posibles
arbitros para su trabajo.

Si el trabajo es aceptado, éste no debe ser publicado
en otra revista en la misma forma, ni en cualquier
otro idioma diferente al usado en la preparacion del
articulo, sin la expresa autorizacion de la RLMM.

El Comité Editorial de la RLMM hace lo posible
para que la fase de arbitraje no supere (salvo en
casos excepcionales) un lapso de seis (6) meses para
notificar a los autores de la aceptacion o no de sus
articulos remitidos.

Si se establece que se requiere una revision del
manuscrito remitido, se le brindaré a los autores un
lapso de tres (3) meses a partir de la fecha en la cual
reciban los comentarios de los arbitros, para realizar
la revision del manuscrito y concretar su re-envio a
la RLMM para su consideracion final. Un
manuscrito revisado pero remitido por los autores
luego de los tres (3) meses establecidos, sera
considerado como un nuevo articulo.

Asimismo, es importante para el Comité Editorial de
la RLMM reducir el tiempo dedicado a las
actividades de edicién (formato) del manuscrito. Por
esta razon es necesario que los autores hagan uso de
las instrucciones de formato indicadas en la
siguiente sub-seccion, a fin de poder difundir en
version electronica el articulo en su version final
(revisada) en un plazo de tres (3) meses, a partir de
la fecha de envio a los autores de las observaciones
realizadas por los arbitros y por el propio Comité
Editorial.

Completado este proceso, los autores recibiran la
carta/e-mail de aceptacion definitiva donde se podra
indicar el volumen en el cual sera publicado su
trabajo, realizandose primeramente una publicacion
"on-line" del trabajo antes de su aparicion en la
version impresa de la revista.
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3. INDEXACION

La RLMM se encuentra indexada en las siguientes
bases de datos e indices bibliogréaficos:

e Scopus (Elsevier)

e CSA Engineering Research Database: Incluida
en los siguientes indices:

o CSA | ASCE Civil
Abstracts

o Earthquake Engineering Abstracts

o Mechanical & Transportation
Engineering Abstracts

e CSA High Technology Research Database with
Aerospace: Incluida en los siguiente indices:

o Aerospace & High Technology Database

Engineering

o Computer and Information Systems
Abstracts

o Electronics and Communications
Abstracts

o Solid State and Superconductivity
Abstracts

CSA Materials Research Database with
METADEX: Incluida en los siguiente indices:

o Aluminium Industries Abtracts

o Ceramic Abstracts / World Ceramic
Abstracts

o Copper Data Center Database
o Corrosion Abstracts

o Engineered Materials Abstracts:
Indexada en los siguientes sub-indices

= Advanced Polymer Abtracts
= Composite Industry Abstracts

» Engineered Materials Abstracts,
Ceramics

o Materials Business File
o Metals AbstractssMETADEX

o Catdlogo LATINDEX: Sistema Regional de
Informacion en Linea para Revistas Cientificas
de América Latina, el Caribe, Espafia y Portugal

e REVENCYT: Indice y Biblioteca Electronica

de Revistas Venezolanas de Ciencia Yy
Tecnologia.
e SciELO Venezuela: Scientific Electronic

Library Online - Venezuela. Ingresada a la
Coleccion ScieLo Venezuela certificada el 30
de junio de 2008. Acceso disponible a través de
las web: "SciELO Venezuela", para ver las
versiones completas de los articulos publicados
en los nimeros 1y 2 de los volumenes 22 al 29
y el ndmero 2 del volumen 21, en formato
HTML.

De interés para investigadores venezolanos:

Desde el afio 2007, la RLMM es clasificada por
el Observatorio Nacional de Ciencia,
Tecnologia e Innovacion (ONCTI) como una
Publicacién Tipo"A™ al estar indexada en el
Catdlogo Latindex, en SciELO- Revistas
Certificadas y por obtener un puntaje de 78,3 en
la Evaluacion de Mérito del afio 2007 realizada
por el FONACIT, puntaje que supera
apreciablemente el minimo de 55,0 puntos
exigidos.

e PERIODICA: indice de Revistas
Latioamericanas en Ciencias
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