
UNIVERSIDAD COMPLUTENSE DE MADRID
FACULTAD DE CIENCIAS QUÍMICAS

TESIS DOCTORAL

MEMORIA PARA OPTAR AL GRADO DE DOCTOR

 PRESENTADA POR 

 Antonio José Criado Portal

DIRECTOR:

 Felipe A. Calvo Calvo

Madrid, 2015

© Antonio José Criado Portal, 1983

Metalurgia de la soldadura : estudio de las estructuras 

obtenidas al aplicar la T.S.P. a aleaciones del sistema Al-Si 

 



Antonio José Crlado Portai

U eSs.SaScSm(.luiense

TPH
«Av «' •55«^

METALURGIA DE LA SOLDADURA: ESTUDIO DE LAS ESTRUCTURAS OBTENIDAS 
AL APLICAR LA T.S.P. A ALEACIONES DEL SISTEMA Al-Si

Departamento de Metalurgia 
Facultad de Ciencias Quimicas 

Universidad Complutense de Madrid 
1984



Colecci6n Tesis Doctorales. r>,os/B'i

Antonio Jo.'îô Cri ad o rortal 
Edita e imprime la Editorial de la Universidad 
Complutense de Madrid. Servicio de Reprografla 
Noviciado, 3 Madrid-8 
Madrid, I984 
Xerox 9200 XB 48O 
Depésito Legal: H-204uT-inB/,



ANTONIO JOSE CRIADO PORTAL

METALURGIA DE LA SOLDADURA: ESTUDIO DE LAS ESTRUCTURAS 
OBTENIDAS AL APLICAR LA T.S,P. A ALEACICTJES DEL SISTEMA 
Al-Si.

Director: Prof. Dr. D. Felipe A. Calvo

Departamento de Nfetalurgia 
Facultad de Ciencias Quimicas 
Universidad Complutense de Mctdrid





M E T A L U R G I A D E L A S 0 L D A D U R A:
E S T U D I 0 D E L A S E S T R U C T U R A S
0 B T E N I D A S A L A P L I C A R L A T.S.P.
A A L E A C I 0 N E S D E L S I S T E M A Al-Si

MEMORIA PRESENTADA POR ANTONIO 
JOSE CRIADO PORTAL PARA ASPIRAR 
AL GRADO DE DOCTOR EN CIENCIAS 
QUIMICAS.

MADRID, MAYO DE 1 .983





A Laura y Abderrahman.





Hay una categoria de pintores holgazanes que quisieran vivir rodea- 
dos de azules y oro, y alegan tonkamente que no trabajan bien porque estan mal 
pagados. IValiente disculpa!; no saben hacer obras buenas y dicen; "Esta es ca- 
ra, la otra es mas barata, la otra de ocasion"; haciendo ver asi que tienen 
obras de tod os los precios.

No quieras darnos a enterder que estando mal pagado te quita la pobre 
za el tieipo necesario para estudiar y que no te perfeccionas por eso; no hay 
tesoros bastantes para que lo consiguieras.

Lo que ganas acaba con tu vida; pero si estudias y logras tu labor 
ajustândote al método de las dos perspectivas, dejarâs una obra que te valdrâ 
un honor mucho mas valioso que el puculio. De eso, y solo de eso, debes enorgu- 
llecerte, no del dinero que poseas, bueno para atraer las calanidades de la 
envidia y la codicia de los ladrones.El renombre del rico acaba con su vida; 
nadie se acuerda mas que del tesoro y no del tesorero. De otra clase es la glo 
ria que proviene de las virtudes. !Cuântos emperadores y principes que han pa- 
sado sin dejar memoria buscaron riquezas y Estados para acreditar su nombre !,
El deseo del sabio se realiza mucho antes que el del rico, pues la virtud so- 
brepasa a la riqueza. Los tesoros no porporcionan gloria alguna al que los acu 
mula ; la ciencia, por el contrario, elogia eternamente a su creador, porque es 
hija de quien la genera, y no como el dinero, que es hijastro.

'Tratado de la Pintura"
Leonardo da Vinci.





.Nada se ha improvisado. A las exigencias 
de cada proyecto, el metalurgico modemo 
ha contribuxdo con el material idoneo, 
estudiado, experimentado y fabricado con 
criterio cientifico-

"La Esptafla de los Me tales"

F. A. Calvo





A G R A D E C I M I E N T O

Mi agradecimiento a mi Profesor y Maestro en la Ciencia Metalurgis- 
ta y en el arte de la vida, Dr. D. Felipe A. Calvo Calvo por su acertada direc 
cion, dedicacion y ayuda, que ha supuesto la realizacion de esta Memoria.

Quiero agradecer asi mismo, al Dr. J.M? Guilanany su inestimable ayu 
da técnica y moral.

Al Dr. Gomez de Salazar, amigo y compaRero, cuya incondicional coope 
racion ha sido decisiva para la realizacion del presente trabajo.

A P. Nûrîez por su providencial y desinteresada participacion en la 
edicion de este volumen.

Al Dr. Molleda y a mis compafieros del Departamento de Metalurgia, 
siempre dispuestos a aportar sus ideas y colaboraciones.

A A. Bravo, J. Escamez, y J. Herrero, colaboradores imprescindibles 
en la realizacion técnica de la investigaciôn.

Y por ultimo agradezco la inestimable ayuda y aliento de C. Pârraga, 
P. Martin, A. Rodriguez y M. de la Camara, colaboradores infatigables, que a 
lo largo de la investigaciôn aportaron fé y trabajo a raudales.





I N D I C E
Pagina

1 . INTRODUCCim ....................   1
2. ANTECEDENTES BIBLIOGRAFICOS .......   3

a. Tecnicas Expérimentales Empleadas .......    3
b. Estudios flsicos y termodinamicos sobre las aleaciones

Al-Si......   3
c. Estudios sobre la "ModificcKzion".. ............... 4
d. Propiedades y Aplicaciones ..........   4

3. PARTE EXPERIMENTAL................................. 4
- Preparaciôn de las aleaciones estudiadas
- Mecanizaciôn de probetas.
- Técnica T.S.P.

4. METALOGRAFIA .....................................  6
4.1. Estructuras de los materiales de partida ..........  6

- Al-2% Si en peso, colada en coquilla.
- Al-8% Si en peso, colada en coquilla.
- Al-12% Si en peso, colada en coquilla.
- AI 2C% Si en peso, lingote original.
- Al-12% Si en peso, colada en coquilla y modificada.
- Al-12% Si en peso, colada en coquilla y sobremodifi 
cada.

4.2. Estructuras obtenidas mediante T.S.P...............  10
- BaRo de Fusion (Al-2,8,12 y 20% Si)
- Borde del bano de Fusion (Al-2,8,12 y 20% Si)
- Z.A.C. (Al-12 y 20% Si).

4 .3 . Tratamientos térmicos convencionales  ............. 16
- Al-2% Si en peso, moldeada en coquilla y ensayada 
mediante T.S.P.



Pagina

- Al-12% Si en peso, moldeada en coquilla y ensayada 
medicuite T.S.P. .

- Al-20% Si en peso, moldeada en coquilla y ensayada 
mediante T.S.P.

5. DISCUSION .......................................  19
6. CONCLUSIONES .................    22
7. APENDICE.........................................  24
8. FIGURAS ........................................   45
9. BIBLIOGRAFIA  ...    116



— 1 —

1 . INTRODUCCION.

Utilizando la T.S.P. petra eLleaciones del Sistema Al-Si, se produjeron 
ciclos térmicos no convencionales que deteiminaron la aparicion de estructuras 
no tipificadas.

El registre de ciclos térmicos por medio de microtermopares, ha permi- 
tido interpreter las transformaciones registradas.

Debido a las peculiares caracteristicas del ensayo, las microestructu- 
ras résultantes son atipicas y proporcionan Vcdiosa infoimacion sobre el méca­
nisme y la cinética de la transformaciôn de las fases implicadas.

Este estudio se realize sobre aleaciones con distintos contenidos en 
Si (2, 8, 12 y 20 % en peso). La elecciôn de las composiciones no se hizo aten 
diendo a su importancia sino porque se trataba de registrar e interpreter las 
transformaciones en que interviene tanto el Si primario como el procedente de 
la reacciôn eutéctica. Es sabido que las propiedades de una aleaciôn dependen, 
esencialmente, de la naturaleza, tamaRo, forma y disposiciôn de las fases pré­
sentes; en este caso, se trateirâ siempre de estructuras bifasicas, formadas por: 
o< , soluciôn solide de Si en Al, y Si elemental. El Si -ya sea primario d eu- 
téctico- aparece en una matriz, d fase ccaitinua,o< , y su tamaRo, forma y dis- 
posicicn serân las caracteristicas que determinen las citadas propiedades. Exis 
te el antecedente de ciertos trabajos en los que por reactivos adecuados, se 
ha provocado la disoluciôn selective de una de las fases -oc 6 Si- lo cual ha 
permitido estudiar las formas de los cristales de Si cuando se desolvla la ma­
triz (o<), ô las huellas que dejaban en la matriz al disolverse aquellos (1)
(2) (3) (4) (5) (6). En anbos casos la microscopia electrônica de barrido (SEM) 
es la técnica de observaciôn idonea. Estos estudios dan una VcLLiosa informaciôn 
particularizada e irxlividuali zada; pero importa no perder de vista que es la 
asociaciôn reeü. de ambas fases la que constituye el sistema aleado. El ataque 
quimico selective debe utilizarse de acuerdo con la técnica de observaciôn ele
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gida -microscopia de luz visible 6 electrônica- teniendo siempre présente que 
con la individualizaciôn de las fases desaparece algo consubstancial a su aso- 
ciacion estructural: la interfase -el contacte- que puede tener distinto signi 
ficado para los diferentes sistemas.

En nuestro caso se trata de sorprender procesos 6 transformaciones en 
fase de realizacion; la interpretaciôn de las microestructuras no convenciona­
les asi obtenidas podria aclarar la naturaleza del proceso global, y ayudar a 
establecer su mecanismo, y permitir una estimaciôn de su cinética.

Al provocar mediante ciclos térmicos muy rapidos, no convencionales en 
los que se puede llegar a la fusion local-, la transformaciôn de estructuras 
tipificadas, se esta en condiciones de profundizar, en los procesos de fusiôn 
y solidificaciôn, de disoluciôn y de cristalizaciôn ô precipitaciôn.

Dentro de la CcU'acteristica mas destacable en esta técnica -la gran ra 
pidez de los ciclos térmicos impxestos- se puede operar en condiciones muy di­
verses que aun multiplican sus posibilidades. La técnica T.S.P. fué original- 
mente empleada en estudios sobre metalurgia de la soldadura, conra la forma mas 
idonea de reproducir los efectos que la fusiôn loceil de un material puede te­
ner sobre éste en la llamada zona afectada por el calor (ZAC). Ideada y désa­
rroi lada por F.A. Calvo, ha sido descrita en varias publicaciones, asi como los 
resultados con ella obtenidos (7) (8) (9)- Recientemente se ha empleado en estu 
dios senicucintitativos de las transformaciones en la ZAC en aceros (10), habièn 
dose simplificado la câmara primitiva.

Por la propia naturaleza del ensayo, la informaciôn que puede obtener- 
se en un solo ensayo es mry grande y variada. La Z.A.C. y el baho de fusiôn 
-muy importante en nuestro caso, ya que se trata de una aleaciôn tlpica de mol 
deo- presentan un espectro contlnuo de microestructuras correspondientes a las 
diferentes velocidades de calentamiento 6 fusiôn, y enfriamiento ô solidifica 
ciôn; asi ccmo temperaturas maximas alcanzadas y tiempo permanecido en ellas.
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2.ANTECEDENTES BIBLIOGRAFICOS

La bibliografia citada en este trabajo se puede clasificar en los si- 
guientes apartados, perfectamente definidos: a) Tecnicas expérimentales anplea 
das b) Estudios fisicos y termodinamicos sobre las aleaciones Al-Si, c) Estu­
dios sobre la modificaciôn d) Propiedades y Aplicaciones Mecânicas.

a) La T.S.P., técnica empleada en este estudio para provocar ciclos 
térmicos de soldadura, ha sido désarroilada y descrita en (7) (8) (9) (10).

Para la observaciôn metalogràfica, tanto en microscopia de luz visible 
como en microscopia eletrônica de barrido, se han desarrollado nuevas técnicas 
de ataque quimico, idôneas para la observaciôn de las estructuras producidas 
en la T.S.P. tanto de su morfologia como de su distribuciôn, adecuadas, sobre 
todo, a las nuevas técnicas de observaciôn mediante SEM. (1) (2) (3) (4) (5)
(6) (11) (12) (13) (14) (15) (16) (17).

b) Son nujterosos los trabajos publicados encaminados al esclarecimien 
to del mecanismo de nucleaciôn y crecimiento de las fases présentes en el sis­
tema Al-Si.

En cuanto a estudios orientados a eiqjlicar metalogrâficamente las es­
tructuras aparecidas tenierxio en cuenta la concentraciôn de Si y velocidad de 
enfriaidento, se pueden citar: (18) (19) (20) (21) (22) (23) (24) (25) (26) (27) 
(28) (29) (30) (31) (32) (33) (34) (35) (36) (37) (38) (39) (40). También han 
sido estudiadas desde el punto de vista cristalogràfico las distintas estructu 
ras aparecidas en la solidificaciôn bajo muy diversas condiciones cinéticas y 
termodinâmicas: (41) (42) (43) (44).

Mediante estudios termodinamicos tanto de la aleaciôn en estado liquide 
como sôlida, se ha tratado de fijar variables que dieran alguna explicaciôn co 
herente del comportamiento de la aleaciôn durante el proceso de solidificaciôn 
(45) (46) (47) (48).
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c) Los estudios sobre la modificaciôn -ya sea desde el punto de vista 
de nuevos agentes de afino, como de las consecuencias estructurales que trae 
consigo tal operaciôn- son muy numerosos. La modificaciôn con Na de las alea­
ciones eutécticas, représenta el grupo mas numeroso de publicaciones: (4 9) (50)
(51) (52) (53) (54) (55) (56) (57) (58) (59) (60) (61) (62) (63) (64) (65) (6 6) 
(67) (68). En la actualidad el uso de Sr como agente de afino ha permitido una 
mayor versâtilidad sobre todo en el tiempo en que el caldo permanece fundido, 
obteniéndose de esta forma aleaciones modificadas permanentes: (69) (70) (71) 
(72).

Otro capitule importante en la modificaciôn es el que se refiere al 
afino de las aleaciones hipereutécticas, cuya importancia va creciendo: (73) 
(74) (75) (76) (77) (7 8) (79) (80) (81).

d) Respecte de las propiedades mecânicas que se derivan de la modifica 
ciôn O de la solidificaciôn sin agentes de afino, pero sometiendo las aleacio­
nes a distintas manipulaciones en el momento de la colada tambien son numero- 
sas las publicaciones: (82) (83) (84) (85) (86) (87) (88) (89).

3. PARTE EXPERIMENTAL

A partir de un lingote de aleaciôn Al-20% Si sin afinar (Figs. 3, 8a
y 8b) cedido gentilmente por Aluminios de Galicia S.A., se obtuvieron por fu­
siôn en un homo de inducciôn, tipo Ajax (Figs. 4, 5), el resto de las aleacio 
nés ensayadas (2,8 y 12% Si); colando en coquilla (Fig. 6 , 7). En el caso de 
la aleaciôn con un 12% de Si, parte de la colada se modificô con Na, moldeân- 
dose, asi mismo, en coquilla. En estado de colada se ensayaron posteriormente 
mediante la T.S.P. Como impurezas notables, solo cabe reseHar, que el Fe se man 
tuvo en contenidos inferiores al 0,8% en peso. Metalogrâficamente se observa- 
ron algunas colonias del entéctico ternario Al-AlFe Si-Si con la forma tlpica 
de caractères chinos para el constituyente (Figs. 27, 28, 29, 30, 31, 32, 33).



- 5 -

Se mecanizaron probetas de dimensiones fijadas por experimentos previos 
(25 imi de 0 y 4 mm de espesor) (Fig. 3).

Después de pulida una de las superficies, se soldaron a ella microter
mopares de Cromel-Alumel de 0.0062 mm de 0, mediante descarga de condensadores.

Las probetas con los microtennopares asi soldados, se montaron en el
dispositive experimental (Fig. 2) que consiste, basiccsnente, en una câmara de 
cobre, refrigerada por agua, donde se aloja la probeta. La cara pulida, con los 
microtermopares soldados, queda hacia el interior de la câmara y protegida por 
una atmôsfera inerte (Ar).

Centrado sobre la otra cara y a una distancia de 2 mn, se coloca el 
electrode de wolframio del dispositive de soldadura (Fig. 2). Las senales de 
los microtermopcires se recogieron en un registrados Linseis TYP 2041, que daba 
la velocidad (60 cm/min) adecuada a los ciclos térmicos experimentados.

Para su posterior estudio metedogrâfico mediante microscopia electrôni 
ca de barrido (SEM), con un microscopio JEOL JSM-350, hubieron de ponerse a 
punto nuevas técnicas de ataque adecuadas a la observaciôn al SEM.

Después de numerosos experimentos previos se seleccionaron unos reacti 
vos de ataque que se comprobô eran adecuados para las distintas microestructu­
ras présentes en las aleaciones de Al-Si previstas.

El ataque con soluciones acuosas de haluros de mercurio, en especial 
el ClgHg a distintas concentraciones, diô espléndidos resultados para la obser 
vaciôn del Si primario en las aleaciones hipereutécnicas (Fig. 11). El inconve 
niente de este reactivo, que fué la detenciôn del ataque en el momento preciso, 
se obviô lavando después con una soluciôn acuosa de cianuro sôdico (al 30% en 
peso) mientras se cigitaba con ultrasonidos. Después de numerosos ensayos ccmpa 
rativos se pudo comprobar que tambien para el ataque era necesaria la agitaciôn 
con ultrasonidos,consiguiéndose en todos los casos una mayor limpieza en las
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estructuras reveladas sin registrar aspectos negatives; los lavados se realiza- 
ban en presencia de tensoactivos. Para las aleaciones hipoeutécticas, y siempre 
que las particulas sean de pequeno taonano (incluidas las aleaciones modificadas) 
el ataque mas recomendable es el de NaŒ en disoluciôn acuosa, a distintos tiem 
pos y concentraciones (Figs. 12, 14).

Naturalmente, para el caso de la estructura eutéctica, son vâlidos am- 
bos ataques siempre que sean adecuados la concentraciôn y el tiempo de ataque 
(Figs. 11, 12).

Adenàs de estos reactivos, que henras resenado como optimos, estân las 
soluciones acuosas de Br̂ Hg (Fig. 13) y de CIH (Fig.il ) que pueden dar buenos 
resultados, aunque sianpre con algunas limitaciones.

4. METALOGRAFIA

4.1. Estructuras de los materiales de partida.

En la aleaciôn con un contenido en Si del 2% en peso (Fig. 9), el Si 
se situa en los espacios interdendri t icos dibujando perfectamente las dendritas 
de tx. (Fig. 18). Los limites de grano corren a lo largo de estas particulas que 
estân orientadas longitudinalmente unas tras otras formando rosarios; siendo la 
morfologia y tamaRo de estos cristales muy irregular aunque con una tendencia 
acusada hacia formas aciculares.

Para el caso en que el contenido en Si sea del 8 y 12 % en peso las es 
tructuras obtenidas al colar en coquilla presentan Si de formas aciculares dis-_ 
r̂ ersas en espacios interdendriticos, lo cual se aprecia bien en el caso de la 
aleaciôn hipoeutéctica (8% Si) (figs. 21, 22 y 23). En la aleaciôn eutéctica las 
formas de la fase Si son semejantes a las obtenidas por moldeo de las de menor 
contenido en este elemento (Figs. 24, 25 y 26). Para gradientes térmicos mas se 
veros en la solidif icaciôn de la aleaciôn eutectica, como es el caso de moldeo



— 7 —

en coquilla de pequeRa seccion se puede apreciar un évidente carâcter dendrx- 
tico en la morfologia de la fase'K (Fig. 27).

Cuando la aleaciôn es hipereutéctica -20% Si en peso- aparece parte 
del Si como fase primaria. Hay évidentes diferencias en la morfologia del Si 
eutéctico y del primario. Mientras en el caso del Si primario existe una acusa 
da tendencia a la formaciôn de cristales idiomôrficos mas o menos completes de 
pendiendo del gradiente térmico sufrido en el momento de la solidificaciôn - 
(Figs. 35, 36, 37, 38, 39, 40), para el caso del Si eutéctico es la misma mor­
fologia que las obtenidas en el moldeo en coquilla de aleaciones eutécticas e 
hipereutécticas (Figs- 34, 43, 46).

Para gradientes térmicos severos, como es el caso de la piel del lingo 
te (Figs. 8a y 8b) 6 el bafio fundido obtenido mediante T.S.P. (Fig. 16), apare­
ce un Si eutéctico con formas dendrxticas (Figs. 34, 43, 46). En algunos casos 
poseen una morfologia muy caracteristicas en forma de tela de arana muy eviden 
te en microscopia ôptica (Fig. 34). Cuando se realiza un ataque profundo con 
ClgHg de estas estructuras, se comprueba que estas formas eutécticas nuclean 
sobre los poliedros primarios de Si, dibujando los contornos de éstos (Figs. 35, 
36),Esta nucleaciôn sobre el Si primario, de Si eutéctico dendritico, puede pe- 
netrar en ocasiones profundamente hacia el interior de la aleaciôn fundida, con 
formando morfologxas arborescentes de grandes dimensiones (Figs. 46, 47, 48),
En el caso de lagunas de aleaciôn fundida obtenidas en imperfecciones de los 
cristales (Fig. 38), el crecimiento dendritico del Si eutéctico esta limitado 
en longitud por las dimensiones de la cavidad existente en el Si primario (Figs. 
43, 44, 45). El mayor 6 menor numéro de imperfecciones cristalinas en los polie 
dros de Si primario parece estar relacionada con el gradiente térmico durante 
la solidif icaciôn. Es muy frecuente que los poliedros de Si primario presenter 
irregularidades aùn en los ccisos en que la solidificaciôn transcurra en condicio 
nés poco severas (Figs. 38, 39, 73). Otra caracterxstica habituai de estos cri^ 
taies primarios de Si es su asociaciôn piramidal en que los vértices de estas 
estân en el centro geométrico de la formaciôn cristalina (Figs. 38, 39, 73).



Dadas las malas propiedades mecânicas, y para el mecanizado, de estas 
aleaciones moldeadas, el descubrimiento del fenômeno de la modificaciôn (4 9) 
fué tan importante desde el punto de vista prâctico como enigmâtico desde el 
cientifico, Hay dos tipos de modificaciôn; la que afecta al Si primario y la 
que afina el Si eutéctico;y sucede que los agentes de adino que actuan positi- 
vamente sobre el Si primario, lo hacen negativamente, sobre el Si eutéctico, y 
reciprocamente. La informaciôn bibliografica permite clasificar los agentes de 
afino segûn estos efectos. Asi, los metales alcalinos y alcalinoterreos afi- 
nan el Si eutéctico pero, por disminuir el numéro de nucleos de Si primario, 
los cristales de éste tienen mayor tamaRo; el P por su parte, al favorecer la 
nucleaciôn del Si eutéctico, disminuye notablemente el valor del subenfriamien 
to. Por esto, en las aleaciones hipereutécticas, (14, 16, 20% Si..), se deben 
usar agentes de afino para ambos tipos de Si, para contrarrestar los efectos 
negativos correspondientes, y aprovechar los positivos.

En cuanto a los mecanismos que conducen a la modificaciôn, las inves- 
tigaciones para aclararlos son muy nunerosas (49) (50) (51) (52) (53) (54) (55) 
(56) (57) (58) (59) (60) (61) (62) (63) (64) (65) (66) (67) (68) (69) (70) (71) 
(72) (73) (74) (75) (76) (77) (78) (78) (80) (81). Algunos hechos parecen esta 
blecidos, por ejemplo; 1) Al-P nuclea el Si primario, formando numerosos géme 
nés en el liquide; 2) que el Na ô el Sr producer un efecto comparable a un gran 
subenfriamiento, establéeiéndose una competencia entre la nucleaciôn y el cre­
cimiento de las dos fases del eutéctico, competencia que se resuelve a favor 
de la faseoc (dendritica), concentrandose el Si en el liquide rémanente, lo - 
cual, a su vez, facilita la nucleaciôn de éste, que se resuelve en un précipita 
do muy fino.

Tambien se registra (41) (45) (57) (58) (59) (60) (61), que el agente 
modificante altera algunas propiedades del liquide, como son: 1) disminuir la 
tensiôn superficial y la viscosidad; 2) hacer que el liquide moje al Si prima-
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rio (caso del P); 3) desactivacion de las impurezas causantes, en muchos ca­
ses, de la nucleacion.

Parece danostrada (34) (35) (46) (47) (65) la aparicion de ccmpuestos 
ternaries de AlNaSi en el liquide. Estes ccmpuestos ternaries retendrian el Si, 
con lo cual la aleacion se empobreceria, aparentemente, en Si, precipitando de 
esta manera fase ex. en forma dendritica. La precipitacion de fase ̂  , sobresa 
tui'ara el liquide remanente en Si, hasta hacer posible la nucleacion y creci- 
miento de esta fase. Si este es asi, es de esperar que el Na se halle en gran 
preporciôn en la superficie de separaciôn de arabas fases; y asi es. Se ha ccm- 
prebade (52) (53) (54) que el Na queda retenido en esta interfase y muy recien 
temente (90) se ha netificade la existencia de un eutéctico ternario en esta 
zona. Este Na pudiera influir en el crecimiento y, per tante, en la ferma del 
Si eutéctico, asi cerne en su tamafSo, per su localizacion en la interfase.

El case del Sr se ha investigado menos (32) (34) (35) (46) (47) (50)
(62) (63) (6 5) (6 6) (69) (70) (7 1) (72) pero su acciôn debe ser semejante, con
siguiendo el efecto con mener preporciôn de retenido. El P es un agente modifi 
cante del Si primarie, debido al efecto nucleante del Al-P (24) (39) (41) (42) 
(44) (52) (53) (54) (55) (74) (75) (76) (77) (78) (79) (80); encentrandese, 
después este P en gran preporciôn, disuelte en les cristales primaries de Si.

Para ebtener las estructuras discutidas, anteriormente, se medificô 
con Na metâlice una colada de Al-13%Si -ligeramente hipereutéctica-. Se fundiô 
la aleaciôn en una home de induciôn (Fig. 4, 5) y se efectuô la eperaciôn de 
medificaciôn con una campana de acero inexidable, corne indica el esquema de la 
Fig. 120, utilizande corne agente de afino el Na metâlice envuel.te en papel de 
Al; siguiéndose en tede memento las indicaciones de la bibliegrafia consultada
(52) (53) (54). La estructura ebtenida per este procedimiente esta fermada per
dendritas de fase (X redeadas de un eutéctico muy fine. Ne se distinguer cris­
ta les de Si primarie -la aleaciôn es ligeramente hipereutéctica, 13% Si en peso-
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al sumarse los efectos del rapide enfriamiento y la acciôn del Na (Fig. 28).

Cuando se rebasa el contenide en Na per encima de un limite estableci 
do -0'01% Na en peso- (57) (58) (59) (60) (61) en la estructura medificada apa 
recen zonas en que el Si es de mayor tamano que el esperado (Fig. 29). El efec 
te del Na en estas condiciones es negative sobre el Si primarie, corne ya hemos 
expuesto; produciéndose estructuras que no poseen la honogeneidad deseada.

For ultime hay que hacer referencia a una impureza, el Fe, que acompa 
ha regularmente a las aleaciones Al-Si y que, no pasando del O'8% en peso es 
beneficiosa ya que, en el momento del moldeo,facilita el despegue del lingote, 
Sobrepasando el 0'6% Fe en peso aparecen aciculas primarias de AlFeSi que al 
llegar al 0 '8 conienzan a hacer dificil el mecanizado de piezas de esta alea­
ciôn, incluso modificada. Pues bien, dentro de este limite mâximo de tolerancia 
del O'6% Fe en peso, se olbserva la presencia del eutéctico ternario Al-AlFeSi- 
Si en el que la fase AlFeSi se présenta con unas formas tipicas de caractères 
chinos (Fig. 27, 28, 29, 30, 31, 32, 33). En el caso de estructuras modificadas 
esta fase AlFeSi se inscribe en lagunas de fase rica en Al de contornos perfee 
tamente dibujados (Fig. 28). Para el resto de estructuras obtenidas por moldeo, 
sin TiKxiificaciôn, esta fase AlFeSi se localiza en cualquier lugar sin existir 
una preferencia ciara (Fig. 27, 30, 31). Con un ataque prof undo de Cl^Hg en so 
luciôn acuosa (Fig, 11) se consigne revelar la estructura de este AlFeSi me- 
diante SEM (Figs. 31, 32, 33).

4.2. Estructuras obtenidas mediante T.S.P.

Debido a la ccmplejidad de los ciclos térmicos producidos durante la 
soldadura, muy diferentes de los normalmente empleados para estudiar solidifi- 
caciôn y reacciones en estado sôlido, las transfonnaciones ocurridas en el ba- 
ho fundido y en la Z.A.C. son igualmente peculiares y complejas.
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En la invGStigaciôn sistematica del B.F. y de la Z.A.C. es importan­
te asociar la microestructura con el ciclo térmico experimentado, pero, précisa 
mente, su comptejidad microestructural radica en que este ciclo es tambien dis- 
tinto segun la posiciôn del punto con respecte al bano de fusion, en cuanto a: 
a) velocidad de calentamiento, b) tanperatura maxima alcanzada, c) tiempo per- 
manecido a esa temperatura, d) velocidad de enfriamiento (Fig. 15)• Se ha uti- 
lizado la técnica T.S.P., en este caso concrete de los silumines, para observar 
y estudiar cualitativamente los cambios microestructurales que ocurren en las 
alecxriones elegidas. Un examen macrogrâfico de la cara pulida, después del en- 
sayo de soldadura, independientemente de la composiciôn y estructuras de parti- 
da, permite distinguir, claramente, el baflo de fusion y el material base - 
(Figs. 16 y 17). Solo se ha podido observar ZAC (Figs. 83 y 84) en materiales
base (estructuras de partida) en las que el tamafio del Si eutéctico era muy f^
no.

En las probetas ensayadas cuyo contenido en Si era del 2% y su estruc
tura la de moldeo en coquilla, se puede ver claramente el distinto tamano de
las dendritas formadas en el baho de fusion y las del material base (Figs. 49 
y 50). En la Fig. 49 se puede observar el limite del bano fundido, nitrico aun 
que de trazado irregular como corresponde a la fusion de una aleaciôn y por la 
penetraciôn del fundido entre los limites de grano, donde estaba concentrado el 
Si eutéctico del material base. Las Figs. 50 y 51, muestran las nuevas dendri­
tas del bano, asi como, las particulas de Si pertenecientes al eutéctico inter 
dendritico. En las Figs. 51 y 52 aparece esta estructura eutéctica y unas parti, 
eulas de Si de mayor tamafio, claramento observable en la Fig, 52, que se produ 
ce interpretar como restos del material, base sorprendido en fase de disoluciôn.

En la aleaciôn eutéctica o ligeramente hipereotéctica (—  12% Si en 
peso) se pudo observar el comportamiento del eutéctico y el de las particulas in 
dividuales de Si. En la zona limite del baho de fusiôn, los cristales acicula- 
res de Si aparecen en proceso de disoluciôn (Figs. 53, 54, 55, 56, 60 y 61).
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En la Fig. 53 se pone de manifiesto el avance del frente liquido a través de la 
interfase, que se dibuja perfectamiente debido a la pelicula de ôxido formada.
Los contornos de este avance dependen en todo momento de la orientaciôn de las 
aciculas de Si que se hallen en el frente de fusoôn al avanzar (Figs. 53, 63 y 
64). En algunos casos pueden quedar rodeadas por el liquido en su avauice, am- 
plias zonas de fase Ck (Figs. 63 y 64); también, se observan irregularidades 
en este avance que se producen por la distribuciôn désignai de las fases presen 
tes (Figs. 64 y 65). Una vez limpia la probeta de la pelicula de ôxido de Al, se 
puede observar cômo al solidificar el Si disuelto reprecipita como particulas 
muy finas y con formas muy variadas (Figs. 54, 55, 56, 60, 61 y 62). Las Figs. 
54, 55 y 56 obtenida la primera en microscopia de luz visible y las otras dos 
mediante S.E.M., pero las très con un ataque muy suave de FH al 0'5% en Ĥ O, 
revelan unas morfologias peculiares del Si eutéctico reprecipitado, que inclu­
so nuclean en muchos casos, en los cristales de Si eutéctico originales, en es­
tado de disoltxiôn parcial. En cambio, con un ataque profundo en soluciôn acuo­
sa de NaOH al 30% se observa, mas claramente, la distribuciôn y orientaciôn es 
pacial de los finos cristales de Si reprecipitados (Figs. 60, 61 y 62); aunque 
no se pone de manifiesto la peculiar morfologia de estas particulas ni su nu- 
cleaciôn sobre el Si eutéctico del material base.

Mas hæia el interior del baho se pueden observar estructuras con fi-
nas particulas de Si distribuidas por la matriz de fase «K y algûn cristal de 
Si del eutéctico primitive, aun sin disolver totalmente. Sin embargo, el resto 
del baho de fusiôn esta formado por derxlritas de fase x  primaria en cuyos espa 
cios interdendrlticos precipitô el eutéctico (Figs. 57, 58 y 59). El Si eutéc­
tico interdendritico en todo el baho es de tamafio muy fino y de formas muy -
irregulares (Figs. 59, 62 y 71).

En las Figs. 63 y 64 se ha sorprendido el avance del frente fundido, 
rebasando algunos cristales primaries de Si del material base, asi como aigu-
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nas lagunas de fase «*< de la estructura prinûtiva. En la solidificaciôn un ha 
lo de fase X  rodea a las particulas de Si primario (Fig. 64);de igual fofma a 
algunas dendritas de fase del baho nuclean a partir de esta fase ya exis­
tante (Figs. 63 y 64).

Por ultimo, queda resehar, respecte de la aleaciôn eutéctica, que las 
dendritas de fase ex del baflo fundido poseen una acusada direccionalidad segun 
el gradiente térmico; mostrando morfologias extremadamente finas y alargadas 
(Figs. 57, 58 y 63).

La parte central del bano de fusiôn révéla unas estructuras dendriti- 
cas sin direcciones preferentes y de menor tamano (Figs. 68, 69, 70 y 71 ) que 
las de resto del bafio (Figs. 57, 58 y 59). El eutéctico interdendritico, cuan­
do esta en estado liquido, se retrae, dejando a las dendritais de fase <x en re 
lieve; que con el ataque quimico se pronuncia aun mas (Figs. 68, 69, 70 y 71)•

En las Figs. 16 y 72 se observa el baho producido en una probeta de 
Al-20% Si, (hipereutéctico), moldeado en coquilla, en las que se puede apreciar 
la desapariciôn de cristales primaries de Si, del material base, en el baho de 
fusiôn. Estos grandes cristales poliédricos de Si primario (Figs. 73, 75, 76, 
77, 78 y 79) se van disolviendo progresivamente como ocurria con el Si eutécti 
co (Figs. 50, 60, 61 y 66). Aquellos cristales que fieron bahados por la alea 
ciôn liquida, durante muy poco tiempo, apeneis se han redondeedo sus caras por 
disoluciôn, no apî’eciândose mayores efectos sobre su estructura cristalina. Es 
te es el caso de aquellos poliedros de Si primario localizados en la zona mas 
externa del bano (Figs. 73 y 75). Esta erosiôn de los grandes cristeLLes de Si 
prinario del material base, va siendo mas intensa al avanzar en el baho de fu­
siôn (Figs. 76, 77, 78 y 79); llegândose, antes de la total disoluciôn a la 
subdivisiôn de estas foimaciones cristalinas (Figs. 78 y 79).
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Al adentrarse en el bano fundido, se puede observar que duremte la 
solidificaciôn del bano fundido tiene lugar la separaciôn de Si primario, que 
aparece en forma de pequeRos cristales idiomôrficos, algunos nucleados en res 
tos de Si primario del material base sin disolver (Figs. 80 y 81).

Alrededor de estos cristales de Si primario nuclean y crecen peque- 
nas dendritas de fase cX (Figs. 74 y 82) debido, precisamente, a que la sépara 
ciôn de ese Si creô a su alrededor una soluciôn de bajo contenido en Si sin 
tiempo pvara homogeneizarse de la que nuclearon y crecieron, en la interfase con 
los cristales de Si primario, las dendritas de .

Cano ya se ha comentado, la Z.A.C. en el material base sôlo se pone de 
manifiesto cuando las particulas de Si en el material, son de peçueno tamafio y 
se prolonga el tiempo de permanencia a temperaturas prôximas a la eutéctica. El 
fenômp'no se puede lograr con la técnica T.S.P., haciendo dos fusiones sucesivas 
en la misma probeta, de tal manera que la segunda fusiôn afecte parcialmente al 
bano fundido de la primera (Figs. 83 y 84). El cambio microestructural observa 
ble en la estrecha Z.A.C. producida en el primer bano de fusiôn por la segunda 
fusiôn, es el crecimiento de pequehos cristales idiomorficos por disoluciôn y 
reprecipitaciôn, en estado sôlido, de particulas del Si eutéctico del primer 
bano (Figs. 85 y 86). Estos expérimentes se llevaron a cabo con la eüLeaciôn de 
composiciôn eutéctica. Con un ataque profundo, a base de soluciôn acuosa de 
NaOH al 30% en peso, se pueden estudiar mediante SEM las formas de estas parti 
culas y las distintas etapas de su formaciôn. Avanzando hacia la estrecha bam 
da que représenta la Z.A.C., sienpre en el campo del primer baRo de fusiôn, po 
denos contemplar la evoluciôn seguida por los cristales de Si eutéctico de una 
forma continua. En el material base, lejos aun de la ZAC, podemos comprobar las 
formas arracimadas, con un peculiar carâcter dendritico de estos cristales de 
Si eutéctico, pertenecientes al primer baflo fundido; asi como alguna particula 
de Si primario en estado de disoluciôn parcial, procedente del material base
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obtenido por moldeo en coquilla (Figs. 87 y 88). En la Fig. 89 se puede ver 
como mas detalle estas morfologias dendriticas del Si interdendritico. En zo­
nas mas prôximas a la ZAC se aprecia una subdivisiôn de estas dendritas, inde- 
pendizandose algunas particulas que adoptan formas mas esféricas aunque con 
porfiles poliédricos (Figs. 90 y 91). Algunos de estos cristales, termodinami- 
camente favorecidos, ya en la ZAC crecen a expensas de la redisoluciôn de otros. 
De esta forma llegamos a la ZAC, en la que se observa claramente la apariciôn 
de cristales idiomôrficos de Si de mayor tamano que el original (Fig. 96). Ya 
se ha comentado que algunos cristales crecen a expensas de otros, pero es proba 
ble que este privilégie venga, segun se aprecia en las Figs. 92, 93, 94 y 95, 
de una coailescencia previa de algunas particulas que en un primer estadio -se 
puede observar este efecto en la Fig. 90- sueldan unas con otras formando aso- 
ciaciones cristalinas que por posterior crecimiento llegan a los cristales de 
la Z.A.C. (Figs. 92, 93, 94 y 95). También se observa en estos cristales cier- 
tas protuberancias dendriticas de Si eutéctico (Fig. 93, 94 y 95). Como todo 
transcurriô en estado sôlido, no es posible pensar en una nucleaciôn y creci­
miento de estas "dendritas" de Si a partir de los cristales ya formados; que 
era lo que ocurria con el Si primario scmetido a fuertes yradientes térmicos 
en la solidificaciôn de la aleaciôn con el 20% de Si (Figs. 43, 44, 45, 46, 47 
y 48). Luego, todo esto viene a corroborar esa coalescencia de particulas de 
Si, que pueden en su crecimiento soldarse a restos de dendritas de Si del ma­
terial base del primer baRo fundido, como puede comprobêirse en las Figs. 93,
94 y 95. Algunos de estos cristales, se pueden localizar algo alejados de la 
ZAC (Figs. 96 y 97), pero por su situaciôn, siempre en las proximidades de la 
ZAC, y, su morfologia final (Fig. 97) -anâloga a las antes descritas- se pue­
de pensar en un origen semejante, posiblemente, en algunos puntos en que con 
menos tanperatura puede haber otros factores energéticos privilegiados.

Para terminar la descripciôn de la ZAC, hay que referirse a las alea 
ciones con el 20% de Si -hipereutécticas- en las que los cristales que han cre
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cido en la ZAC se confunden con detritus procedentes de la erosiôn de los gran­
des poliedros de Si primario del material original; cono se pone de manifiesto 
de una forma évidente en las micrografias ôpticas 113 y 114. Es probable que al 
gunos de estos detritus, por su tamano, se vean favorecidos energéticamente y 
crezcan a espensan de otros cristales de Si de menor tamano, como se observa en 
la zona inferior derecha de la Fig. 113; siendo^probable la coalescencia entre 
si de estas particulas como se observa en la zona citada.

4 .3 . Tratamientos térmicos convencionales.

Para poder dejar sentado de una manera bien patente el porqué de la 
existencia de ZAC en estas aleaciones, se recurriô a efectuar tratamientos tér 
micos convencionales, que semejaron en todo momento las condiciones ténnicas, 
en cuanto a temperatura, ya que no cinéticas -el tiempo en estos ensayos conven 
cionales es de 7 a 14 horas f rente a los segundos o minutes de la TSP-, de la 
ZAC. Los tratamientos se llevaron a cabo en un horno de mufla convencional, ya 
que las aleaciones estudiadas no precisan mayores precauciones. El punto mas cri 
tico de esta experimentaciôn fué el mantener la temperatura, sin oscilaciones, 
muy cerca del punto eutéctico. Para esto se utilizô un regulador de temperatura 
disehado al efecto (Fig. 121) que conseguia la estabilidad con un margen de -55C.

Se sometieron las probetas previamente ensayadas mediante TSP a calen 
tamientos prolongados a 550ec, durante tiempos que oscilan entre 5 y 17 horas; 
tiempo a partir del cual no se apreciaron modificaciones observables, en las es 
tructuras obtenidas. Los estudios realizados fueron de tipo cualitativo, ya que 
solo se pretendiô reproducir hechos ocurridos durante la experimentaciôn con la 
técnica T.S.P.

Con respecto a la aleaciôn Al-2%Si cuyas estructuras despues de ensa­
yadas en la câmara TSP, se describieron en el apartado anterior, se la calentô
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a 550SC durante 14 horas, enfriando después, lentemente, en el propio homo. En 
la Fig. 98 se puede observar la estructura résultante de este calentamiento en 
el material base original que no fundiô durante el ensayo TSP. Este material ba 
se sin afectetr antes del cadentandento prolongado, se puede observar en lets - 
Figs. 18, 19 y 20. Los cristales originales de Si eutéctico, situados en los 
bordes de grano, alargados y de pequeho tamaRo han cambiado su morfologia de for 
ma notable; después del tratamiento térmico (calentamiento prolongado) se obser­
van formas esféricas, por redisoluciôn y reprecipitaciôn (Figs. 98, 99 y 100). 
Ouedando excluîdos de toda transfonnaciôn aquellos cristales que por su tamaRo 
poseen estabilidad suficiente (Fig. 98). Las imagenes pëirecen revelar una es­
tructura poliédrica de los cristales de Si en todos los tamaRos.

Las estructuras en el baRo fundido -froducidas por T.S.P. en la alea 
ciôn Al-2%Si- presentan despues del tratamiento antes citado, caracteristicas 
sanejantes en cuanto a morfologia de las particulas résultantes, y évidentes 
diferencias respecto a la distribuciôn. La morfologia de las particulas obteni­
das es poliédrica y su tamaRo seme jante a los de las obtenidas en el material 
sin afectar (Figs. 101, 102 y 103). La distribuciôn es diferente. Mientras en 
el material base se produce "esferoidizacidn" y las particulas résultantes si- 
guen localizândose en los primitives espacios interdendriticos (Fig. 98); las 
particulas que aparecen, después del calentamiento prolongado en la primitiva 
zona del baRo fundido estân bastante homogeneamente distribuidas (Figs. 101 y 
102). Esto es posible graicias a la finura de las estructuras de partida (Fig.50) 
En el caso de la aleaciôn de composiciôn eutéctica, hay importantes diferencias 
entre el material base no fundido durante el ensayo TSP y el baRo de fusiôn. Son 
muy diferentes sus estructuras -forma, tamaRo y distribuciôn de las mismas fa­
ses-. Para el material base, cuya estructura de partida (Figs. 24, 25 y 26) es 
ta formada por cristales (aciculas) de Si distribuidas en una matriz de fase x  , 
no existe cambio apreciable alguno, después de un calentamiento de 14 horas a 
5505C (Figs. 1C4 y 106). En cambio el baRo fundido, cuya estructura antes del
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ensayo se puede observar en las Figs. 57, 58, 59, 63 y 64, si que expérimenta 
una gran variaciôn estructural difuminandose las dendritas de faseex primaria, 
asi como los halos de la misma fase alrededor de los pocos cristales primarios 
de Si existentes (Figs. 104, 105, 106 y 107). Se produce una évidente homogeni- 
zaciôn del bano, a la vez que las particulas se esferoidizan (Figs. 110, 111, 
112). La "esferoidizaciôn" es manifiesta y tambien lo es el mayor tamano de los 
cristales de Si de morfologia poliédrica (Figs. 11 y 112). La homogenizaciôn es 
casi total, apreciandose con dificultad las dendritas primarias y los halos de 
fase X  como se puede comprobar al comparar las Figs. 57, 58, 63 y 64 con las 
Figs. 104, 105, 108 y 109. Una fase intenmdia en el proceso de hcmogenizaciôn 
se ha sorprendido en la Fig. 106. Una dendrita de fase X  primaria, original 
del material base antes de ensayar la probeta con la técnica TSP, rebasada por 
el frente fundido, coraienza a borrarse debido a la apariciôn de pequehos cris­
tales de Si durante el calentamiento prolongado a temperatura prôxima a la eu­
téctica (Fig. 107).

Por fin, habrâ que comprobar las posibles evoluciones de los poliedros 
de Si primario sometidos a calentamientos prolongados, ya que en la ZAC produ­
cida [K)r T.S.P., en aleaciones del 20% de Si, no se apreciô, en ningun caso, al 
teraciôn de las estructuras originales. Siguiendo la misma secuencia experimen- 
teil expuesta, se sometieron a caLlentamientos prolongados de 14 horas a 550̂ 0, 
probetas de Al-20% Si, ensayadas previamente por T.S.P. (Fig. 16). El material 
base sin afectar en el ensayo (TSP), permaneciô inalterado también en este tra­
tamiento, tanto el Si primario como las fases constitutivas del eutéctico. El Si 
primario de partida era de grandes poliédros (Figs. 37, 38 y 39); la morfologia 
del Si eutéctico original consistia en grandes agiijas dispersas en la matriz de 
fase ex (Figs. 43 y 46). Ambos, después del calentaniento prolongado, permane- 
cieron inalterados. En el caso de las estructuras del bano fundido, si hay que 
resenar cambios después del tratamiento térmico. Los poliedros de Si primario, 
tanto los que pjxxrediendo del material base estân en proceso de disoluciôn



- 19 -

(Figs. 115 y 116), cotiK> los precipitados durante la solidificaciôn en el ensa­
yo con la técnica T.S.P. (Fig. 117); no sufrieron cambio alguno, -sobre todo, 
los que aparecen por solidificaciôn en el baflo- a pesar de que el tanano de paæ 
tida, antes del calentamiento prolongado, es bastante pequeho (Figs. 73 y 74). 
Sin embargo, el Si eutéctico del bano fundido -muy fino antes del tratamiento 
(Figs 80 y 81)- se hcmogeniza y esferoidiza (Figs. 115, 116, 117, 118 y 119), 
difuminandose los halos y dendritas de faseo<(Figs. 115 y 117), como era carac 
teristico antes del tratamiento térmico (Figs. 74 y 82). La esferoidizaciôn, 
aunque bastante compléta, subreya el carâcter cristalino idiomôrfico de esta 
fase (Fig. 119).

5. DISCUSION

Para discutir los hechos observados, se debe acudir, paradojicamente, 
al diagrama de equilibria Al-Si (Fig. 9), aunque, evidentenente, con la T.S.P. 
lo que se consigne son microestructuras de no equilibria. Se trata de un siste- 
ma alecKio, tipico de Metal-ncMetal (91), en el que la gran diferencia entre el 
punto de fusiôn del Al (6609C) y del Si (14309C), asi como, sus también diferen 
tes hâbitos cristalinas de ambos -c.c.c. para el Al cubico tipo diamante para 
el Si (Figs. 123a, 123b, 123c)-, determinan la existencia de una zona de preci- 
pitaciôn coopérative asimétrica (Fig. 10) (18) (36) para la nucleaciôn y creci­
miento del eutéctico (ver Apéndice).

Es la cinética de crecimiento de los cristales de Si, tanto en el eu­
téctico como en la solidificaciôn primaria, la que va a determinar la evoluciôn 
de la aleaciôn durante la solidificaciôn. Hasta ahora las ecuaciones definideis 
para el crecimiento eutéctico solo son satisfactorias para el crecimiento de eu- 
técticos convencionales, pero no para el eutéctico del Sistema Al-Si, en el que 
la fase Si crece facetada. Para el caso de sistemas Métal-Métal el mécanisme de 
formaciôn de las fases es despreciable frente a la difusiôn y a las energias in­
terfaciales; pero cuando una de las fases ô las dos, son "no-metâlicas" la ciné
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tica de la cristalizaciôn deviene factores muy importantes. Por tanto, para que 
las ecuaciones definidas hasta el présente, satisfagan pienamente el crecimien­
to del eutéctico Al-Si, se debe anadir un termine cinético (^T^) (ver apéndice). 
Igjalmente para définir correctamente la cinética térmica del crecimiento de la 
fase Si primaria, es preciso aKadir a las ecuaciones propuestas para el creci­
miento dendritico de fases metâlicas tipicas, un término que représente la ciné 
tica de formaciôn de la fase facetada (/^ndice).

Las formas de los cristctLes de Si, obtenidas para gradientes térmicos 
muy dispares -desde el moldeo en coquilla a la T.S.P.-, se pueden explicar te- 
niendo en cuenta el mecanismo de formaciôn de estos cristales (ver Apéndice). El 
crecimiento de formas poliédricas de la fase primaria Si, esta determinado por 
un crecimiento isotrôpico a través de sus pianos compactos jni[ de crecimiento 
lento, sin que en ningûn caso edguna direcciôn se halle favorecida por el gra­
diente térmico impuesto en la solidificaciôn, y por tanto, puedan désarroilarse 
formas de crecimiento amisotrôpico. Solo el tamaRo evidencia la severidad del 
grado de subenfriamiento; deduciéndose que a mayor subenfriamiento menor tana- 
no de cristal (Figs, 74, 81 y 82) y viceversa (Figs. 37, 38, 39 y 40). Este he- 
cho se manifiesta de forma notable ccmparando los poliedros de Si primario del 
bano de fusiôn provocado por T.S.P. y los del material base procedentes de un 
moldeo en coquilla (Figs. 72, 73 y 74).

El crecimiento amisotrôpico observado en el crecimiento de los crista 
les de Si eutéctico, que va desde formas aciculares para gradientes térmicos - 
suaves -moldeo convencional- (Figs. 21, 22, 122a, 122b ) hasta el aspecto den­
dritico de estos cristadcs para gradientes térmicos muy severos -T.S.P.- (Figs. 
56 y 59), dénota una variaciôn en el mecanismo de crecimiento que, naturalmen- 
te, viene impuesta porque las variables termodinâmicas y cinéticas influyen de 
distinta forma al crecer accmpaflados de la otra fase del entéctico, la x(Al).
La causa del crecimiento anisotrôpico es la apariciôn de al menos dos pianos 
de macla paralelos a la direcciôn preferida de crecimiento, que provocan la
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apariciôn de esceilones, favoreciendo la nucleaciôn y désarroilo del cristal en 
esa direcciôn a velocidades superlores a la de otras caras del cristal. Este ma 
clado se produce en los pianos compactos jlll̂  , con lo que estos pianos de 
macla quedar an paralelos a la direcciôn coplanar preferida de crecimiento <211> 
(/^ndice). El crecimiento dendritico viene provocado por el fuerte grado de sub 
enfriamiento que influye de manera muy efectiva en el crecimiento de los crista 
les de Si eutéctico, provocando el maclado en diverses puntos del cristal que 
acarrea la ramificaciôn. Es por tanto el fuerte subenf riamiento producido en el 
crecimiento de la fase facetada, el que provoca la apariciôn de maclas que con- 
ducen a los escalones que aceleran el crecimiento en una direcciôn determinada.

La existencia, para fuertes gradientes térmicos -T.S.P. y piel del lin 
gote- de nucleaciôn de Si eutéctico a partir de poliedros primarios, proviene de 
la existencia en la superficie de estos poliedros de unos puntos de nucleaciôn 
regularmente dispuestos, de acuerdo con la cristalogreifia del mismo; dando lugar 
a morfologias de una cierta regularidad y belleza geométricas, semejando una te 
la de araMa (Figs. 34, 35 y 36).

La existencia de un halo de faseo< (Al) alrededor de los poliedros de 
Si primario, asi ccmo de dendritas de esta misma fase en la solidificaciôn de la 
aleaciôn eutéctica, es consecuencia de la existencia prâctica de una zona de pre 
cipitaciôn coopérâtiva asimétrica (10), desplazada hacia la zona de mayor rique 
za en Si del diagrama del sistema Al-Si (18) (36). Al crecer los poliedros de Si 
primario en el seno de la aleaciôn liquida, ésta se va empobreciendo en Si en 
sus proximidades de forma que va situândose en ccmposiciones prôximas al eutéc­
tico, de manera que al subenfriar este liquido se situa fuera de la zona de pre 
cipitaciôn cooperativa, de tal forma que la faseo< , con menores impedimentos 
cinéticos que el Si, nuclea en la heterogeneidad que supone la superficie de 
los cristales primarios de Si, produciendo un halo (19) (20) (Figs. 74 y 80).
La apariciôn de dendritas primarias deoc (Al) en la solidificaciôn eutéctica
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viene impuesta por el grado de subenfriamiento, que prwoca la solidificaciôn 
fuera de la zona de precipitaciôn coopierativa, con lo que la faseoc -con mayo 
res facilidades en la nucleaciôn- se dispara formando dendritas (Figs. 57, 58, 
59, 68, 69, 70 y 71). También la adiciôn de Na ô Sr provoca la apariciôn de es 
tas estructuras (Fig. 28); ya que el efecto final que provocan estos elementos 
en la aleaciôn liquida es un fuerte grado de subenfriamiento,que situa a ésta, 
en el momento de la solidificaciôn, alejada de la zona de precipitaciôn coope­
rativa (Apéndice).

Por ultimo, la existencia de Z.A.C. viene condicionada por el tiempo 
de permanencia de éstas aleaciones en temperaturas prôximas a la eutéctica y por 
el tamano de las particulas de Si de partida. En la Fig. 9 se puede observar el 
aumento de solubilidad del Si en Al a temperaturas prôximas a los 575̂ C. Debido a 
la lentitud del proceso de disoluciôn del Si en X  y a su difusiôn a través de 
ésta, impiica la no existencia de Z.A.C, en éstos ensayos de soldadura, a no 
ser que se parta de un fino precipitado de Si, en que al entrai' en juegq ener­
gias superficiaies el proceso esté favorecido. Todo esto viene a corroborar que 
las transfoimaciones en estado sôlido se producen como consecuencia de esa solu 
bilidad del Si en la fase a temperaturas prôximas a la eutéctica, que favorece 
la difusiôn del Si en la red del Al. Siendo el efecto total de ésta transforma 
ciôn, una suma de dos efectos: las energias superficiales de las particulas y 
la difusiôn del Silicio en la red del Aluminio a temperaturas prôximas a la eu 
téctica, debido al aumento de solubilidad del Si en o< .

6. CWCLUSTONES.

1. For læcaracteristicas del ensayo en T.S.P., se logran microestructuras 
no convencionales en las aleaciones Al-Si que aportan valiosa infonnaciôn 
sobre mécanismes de transformaciones asociadas a ciertos ciclos térmicos.
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2. Soluciones acuosas de HgCl̂  a distintas concentraciones, da espléndidos 
resultados para la observacion de Si primario en aleaciones hipereutécti 
cas, mediante microscopia electronica de barrido (SEM); asi como solucio 
nes acuosoas de NaOH a distintas concentraciones son especialmente reco- 
mendables para aleaciones hipoeutecticas y eutécticas y sienpre que las 
particulas de Si sèanide pequeRô tamano.

3. La morfologia de los cristales de Si, obtenidos para gradientes térmicos 
muy dispares -desde el moldeo en coquilla a la T.S.P.-, se pueden expli­
car teniendo en cuenta el mecanismo de crecimiento propuesto en el Apén­
dice. Para el crecimiento poliédrico de la fase primaria Si, la justifica 
ciôn viene dada por un crecimiento isotrôpico a través de sus pianos corn 
pactos j111̂  de crecimiento lento. El crecimiento anisotrôtipo observa 
do, para el caso del Si eutéctico, acicular para el moldeo convencional y 
dendritico en las estructuras obtenidas mediante T.S.P., es causado por 
la apariciôn de al menos dos pianos de macla paralelos, a la direcciôn - 
preferida de crecimiento <*211̂  , que conducen a escalones que aceleran 
el crecimiento en esa direcciôn.

4 . La nucleaciôn y crecimiento de Si eutéctico a piirtir de poliedros de Si 
primario para fuertes gradientes térmicos- piel del lingote o T.S.P.- vie 
nen justificados por la existencia de puntos de nucleaciôn regularmente 
dispuestos, de acuerdo con la cristalografia de los mismos, désarroi1an- 
dose morfologias geométricas parecidas a la "tela de araha".

5 . La existencia de halo de faseX (Al) alredecor de los poliedros de Si pri 
mario, asi como de dendritas de esta misma fase en la solidificaciôn eu­
téctica, es consecuencia de la existencia prâctica de una zona de precipi 
taciôn cooperativa asimétrica, desplazada hacia la zona del diagrma Al-Si 
con mayor riqueza en Si.
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6. La modificaciôn de aleaciones Al-Si eutécticas con Na 6 Sr, esta provoca 
da por el fuerte subenfrianiento, debido a la acciôn que tienen estos - 
elementos sobre la desactivaciôn de impurezas, aumento de las energias in 
terfaciales y entorpecimiento del crecimiento anisotropico. Esta triple 
acciôn trae como consecuencia la solidificaciôn de la aleaciôn eutéctica 
fuera de la zona de precipitaciôn cooperativa, disparândose la formaciôn 
de dendritas de o< ; el Si eutéctico termina precipitando en los espacios 
interdendriticos con morfologias finas e irregulares.

7. La existencia de Z.A.C, viene condicionada por el tiempo de permanencia 
de éstas aleaciones en temperaturas prôximas a la eutéctica y por el ta­
mano de las particulas de Si de partida. Como efectos contrarios al proce 
so se encuentra la lentitud del proceso de disoluciôn de Si en fase
(Al) y la difusiôn; mientras que como efectos positives (favorecedores) 
se tienen: el aumento de solubilidad a altas temperaturas y las energias 
superficiales de las particulas de Si.

7. APENDICE.

CONTRIBUCIOI AL CONOCIMIENTO DE LA NUCLEACION Y CRECIMIENTO DE CRISTAĴ ET Dl.:
Si EN ALEACIONES Al-Si.

En el estudio metalogrâfico de aleaciones del sistema Al-Si se sorpren 
de a la fase Si, tanto primaria como eutéctica, en forma de cristales muy dife­
rentes cuya forma, tamaRo y disposiciôn dependen de la velocidad de enfriamiento 
durante la solidificaciôn, por ejemplo, por las condiciones de moldeo, ô de la 
acciôn de ciertos agentes modificantes-. En todo caso, es muy importante discu­
tir el origen de los cristales de Si, es decir si se formaron como fase primaria 
en la solidificaciôn de aleaciones hipereutécticas ô si lo fueron durante la - 
reacciôn eutéctica. El estudio se harâ tratando de disinguir, y en algunos ca­
sos relacionar, los mécanismes de nucleaciôn y crecimiento y las formas finales,



- 25 -

con su origen primario o eutéctico. El sistema Al-Si es un caso tipico de com- 
ponentes metal-no metal, en el que el estudio de la nucleacion de la fase Si, 
tanto primaria como eutéctica, puede proporcionar valiosa informacion que per- 
mita influir sobre ella y sobre el crecimiento, de tal forma, que puedan llegar 
a obtenerse formas y tamanos de cristales que correspondan a propiedades meca- 
nicas optimas.

G.A. Chadwick (91 ), al desarrollar el tana de las formas de crecimien 
to en "no-metales", incluye en el término no-metad a todos aquellos materiales 
que desarrollan al crecer durante la solidificaciôn superficies facetadas que co 
rresponden a caras cristalograficas, y, especialmente, aquellos elanentos (Si,
Ge, Sb..) y ccmpuestos inteimetalicos (Cu, Al̂ , Cu^ Sb etc..) de interés meta 
lurgico. Sus superficies de contacte (interfases) sôlido-1iquido se caracterizan, 
teôricamente, si no de hecho, por ser superficies cristalograficas definibles, 
que son las activas en el proceso de depôsito ô desprendimiento atômico que cons 
tituye la precipitaciôn ô disoluciôn. A la temperatura de equilibrio -Te- los 
desplazamientos atômicos son minimos en la interfase, que es estable pero no es 
tâtica, y en la que hay que contar con la posible difusiôn superficial de âtomos. 
Cuando se subenfria un A  T, este subenfriamiento da lugar a un crecimiento direc 
cional del cristal, que se interpréta ccmo consecuencia de un movimiento de âto 
mos en la interfase. La diferencia entre el crecimiento de metales y no-metales 
a partir de su fase fundida es, precisanente, que la interfase sôlido-1iquido 
para el caso de un métal ( tipico) se desplaza normal a si misnv:- por la adiciôn 
direc ta de atômos en toda la superficie, mientras que un no-metal crece por des 
plazamiento lateral de escalones de crecimiento. En este ultimo caso los âtomos 
deben encontrar y fijarse al sôlido en lugares especificos de la superficie, eu 
ya naturaleza es preciso acletrar.

G.A. Chadwick (91 ) propone très mécanismes posibles para la formaciôn
de los escalones de crecimiento:
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(1) lino do ellos implica la fijacion de un grupo de âtomos sobre la superfi­
cie cristalina (el piano) que por este hecho créa el escalôn que hace jxi 
sible la fijaciôn atonica individual descrita. Este mecanismo se ilustra 
esquematicamente en la Fig. I ; es un proceso de crecimiento mâs bien raro 
de un cristal a partir del liquido, aunque existe evidencia de ello.

(o)

Fig. I

(?) Otro posible origen de los escalones de crecimiento a considerar, es la - 
emergencia a la superficie interfase de una dislocaciôn helicoidal. Una dis 
lücaciôn helicoidal es la mâs fâcil de visualizar, pero el mismo argumento 
pur'de aplicarse a otro tipo de dislocaciones en la superficie. La distor­
sion de la*geometria de la red cristalina que produce una dislocaciôn es 
tal que en su intersecciôn con una supf̂ rficie, se créa un escalôn v̂̂ rmanen 
te de dimension atômica (Fig. 16). Cuando se fijan âtomos en este escalôn, 
este se desplaza barriendo la superficie girando alrededor del eje de la 
dislocaciôn helicoidal, se forma asi una traza en espiral y el crecimiento 
del cristal tiene lugar por la continua adiciôn de âtomos en la forma des- 
crita. Se sabe que este mecanismo de crecimiento actua en mayor ô menor gra 
do en el crecimiento a partir de \'apor, de una soluciôn y de una fase fundî  
da. Los escalones de crecimiento de dimension atômica, no se pueden obser­
var; para que sean visibles deberân producirse escalones multiples prôxinKDS
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que alcancen en total varios miles de espaciados atômicos.

(3) Por ultimo, también puede explicarse la fonnaciôn de escalones de crecimien 
to por la intersecciôn de una macla con la superficie, con tal de que esa in 
tersecciôn forme con el piano de la superficie un ângulo suficiente (Fig. II). 
Los âtomos se pueden fijar a ambos lados de la macla y el crecimiento se pro

d irffcc ion  c r« c im i*n to

Fig. II

ducirâ segun direcciones contenidas en los pianos respectivos. Este es el me 
canismo de crecimiento, por ejemplo del Ge, Si y Bi, y también para del cre 
c imiento de cristales métalicos (tipicos) a partir de soluciones diluidas. 
Expuestos los mécanismes por los que las interfases facetadas pueden crecer 
en el seno de fases fundidas, hay que hacer referencia a la forma desarro- 
llada por este crecimiento pues depende de las condiciones térmicas que exi£ 
tan en la fase fundida. Cuaixlo existe un gradiente térmico positivo hacia el 
interior del liquido, la interfase sôlido-liquido no puede avanzar sin que 
el Ccilor latente de solidificaciôn se disipe por conducciôn a través del so 
lido. Por lo tanto, la posiciôn de la interfase estarâ controlada por el flu 
jo de calor a través del sôlido,pero su forma estâ determinada por la orien 
taciôn cristalogrâfica de sus caras. Asi, si la interfase es un piano de in 
dices bcijos, serâ atômicamente uniforme a efectos de la fijaciôn, excepto 
por el movimiento lateral de escalones de crecimiento. Cuando la interfase 
forma un ângulo con los pianos en crecimiento se hace escalonada y esos es-
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calories se desplazan laterlamente por los pianos de bajos Indices.

En el caso de un gradiente térmico negative hacia el interior del 1̂  
quido, las interfases planas escalonadas son inestables, pero asi como los 
metales generan en éstas condiciones una estructura dendritica, los materia 
les que solidifican con interfases facetadas (pianos cristalograficos) exhi­
ber! una gran variedad de estructuras de crecimiento (aciculares (Si), dendrâ 
ticas facetadas, enlazadas (Sb, Ge), etc...

No es oportuno discutir cada estructura de crecimiento, pero si dejar 
advertido que existe esa gran variedad de estructuras. Sin embargo, si debe 
decirse que las interfases sôlido-liquido de todas estas formas de crecimien 
to, presentan pianos cristalograficos y que sus formas son independientes 
de] mecanismo de crecimiento porque obedecen a requerimientos intrinsecos.
Un hecho mâs debe hacerse constar antes de seguir adelante: aunque el "cre­
cimiento" de "no-metales" tiene lugar en la forma descrita, diferenciando 
pianos en la superficie, la disoluciôn parcial de estos cristales suele ocu- 
rrir sin manifestar dependencia de la orientaciôn del cristal. Asi, puede 
ocurrir que la fase primaria, cuya superficie estaba formada por pianos cris 
talogrâficos bien manifiestos, resuite desfigurada como resultado de una li- 
gera disoluciôn. Aunque esto es lo que generalmente ocurre, restan suficien 
tes délailes morfolôgicos de la fase afectada como para establerer si creriô 
en forma no-metâlica (no dendritica) ô no.

Del estudio llev^o a cabo por K. Kobayashi (42) sobre el hâbito cris 
talino de los poliedros de Si primario mediante anâlisis de Rayes X y Difrac 
ciôn de electrones en aleaciones Al-16 Si, pueden deducirse las sigsientes 
conclusiones: a) los cristales de Si primario en una aleaciôn Al-Si hipereu 
téctica, crecen de la aleaciôn fundida por el mismo mecanismo que se dâ en 
el crecimiento dendritico de una particula de Ge; y b) la sufx'rficie exter
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na de los poliedros primarios exhibe pianos cristalograf icos regulares, nor 
malmente, el jlll| ; existiendo algunas caras paralelas a otros pianos me
nos compactos como |lOo| , jzil | y otros.

Estas dos importantes conclusiones de Kobayashi contribuyen grandenen 
te ad conocimiento de la nucleacion y crecimiento de cristales primarios de 
Si a partir de aleaciones hipereutécticas fundidas; por tanto se hace nece- 
sario pronfundizar en ellas.

Son numerosos los autores que han trabajado y especulado con los pos^ 
bles mecanismos de crecimiento de cristales de Si (92) (93) (94) (95) (96) 
(97) (98) (99) a partir de aleaciones fundidas, y es también general la cqn 
paraciôn que se hace del crecimiento de cristales de Si y de Ge; ambos pre­
sentan un hâbito cristalino seme jante, asi como también siguen los mismos 
mecanismos de crecimiento a partir de fundidos subenfriados.

Hamilton (92) y Wagner (93) postulan que para el crecimiento ininte- 
rrumpido de cristeLLes de Ge en forma "dendritica", es necesaria la existen­
cia de, al menos, dos pianos de macla. Si solo un piano de macla, o ninguno, 
estâ présente, el crecimiento serâ lento y poliédrico; ya que el cristal de 
Ge creciendo asi, estaria exteriormente limitado por pianos (compactos) - 
jl1l| de crecimiento lento. De esta forma, la velocidad de crecimiento de 

un cristal simple de Ge en un fundido subenfriado estâ controlada por la 
velocidad de nucleaciôn en la superficie de las ceû as 1111̂  ; salvo la -
existencia de, al menos, dos pianos de macla paralelos a la direcciôn copia 
nar ̂ 211> preferida de avance y crecimiento, que trae como consecuencia el 
crecimiento continuado en forma de "dendritas". En relaciôn con el mecanis­
mo de crecimiento de las dendritas de Ge a partir de fundidos subenfriados, 
es de notcir el uso que estos autores hacen del término "dendrita" al refe­
rirse a los cristeLLes de Ge, ya que, en este cæo, el término "dendrita" no
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tiene el mismo significado que cuando se emplea referida a fases metâlicas ti­
picas. Este modelo teôrico-experimental defendido por Hamilton y Wagner, cuenta 
con el refrendo de, prâcticamente la tctalidad de los investigadores del tema, 
que h,an comprobado la presencia de dos o mâs maclas en el examen de las "dendrî  
tas", obtenidas en un amplio intervalo de condiciones; por lo tanto pai-ece es- 
tar de acuerdo con toda la evidencia experimental vâlida.

Otros autores (94) (95) (96), con menos refrende de la experimentaciôn, 
han postulado mecanismos para el crecimiento del Ge, proponiendo que este desa- 
rrollo dendritico podria procéder del crecimiento de un par de disla,:aciones he­
licoid aies de sentido contrario, las cuales podrian propager el nûcleo laminar de 
la dendrita. Atribuyen el maclado de esta estructura a un efecto pronovido por 
impuT'Gzas segregadas durante la solidificaciôn del nucleo.

Bennet y Longini (100) consiaeran un simple piano de macla como nece- 
sario y suficiente para el crecimiento y exaninaron ademâs sus coordenadas pola 
res de crecimiento en una escala atômica.

La verdad es que no se ha presentado ninguna infonnaciôn experimental 
nueva que confirme J.o anteriormente expuesto sobre las dislocaciones helicoida- 
les requeridas por el modelo descri to ni sobre las dendritas con el piano de ma 
cia también referido.

El mecanismo prcpuesto por Hamilton y Wagner no es de ninguna manera 
una descripciôn compléta de la morfologia de esas "dendritas"; sin embargo ex- 
plica alguno de los muchos aspectos del crecimiento de los cristales "dendriti­
cos" en el Ge. Es probable, de todas formas, que éste mecanismo pueda ser efec- 
tivo en "nucleos de crecimiento" de otros materiales desde el liquido ô el va­
por, como es el caso del elemento que estamos estudiando: el Si. El modelo pro 
puesto por Hamilton y Wagner se ajusta al tipo de crecimien lo desarrollado pir'
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el Si a partir de aleaciones fureiidas; es un hecho corroborado por numerosos 
autores (36) (42) y por la evidencia experimental mas reciente. De todas for­
mas es muy importante discutir estos mecanismos al caso concrete de que se tra 
ta; solidificaciôn de aleaciones del sistema Al-Si. No estamos por tanto discu 
tiendo el crecimiento de monocristales de Si, si no la solidificaciôn de una 
aleaciôn binaria, con todo lo que esto reporta, amén de las condiciones térmi­
cas en que ésta ocurre, el moldeo.

En primer lugar, resaltar que en el estudio metalogrâf ico, llevado a 
cabo en el présente trabajo, con aleaciones Al-20Si, a diferentes gradientes 
térmicos -desde el moldeo converrcional hasta la T.S.P. (7) (8) (9) (10)- no se 
ha observado crecimiento dendritico en el Si primario, en ningûn caso. En cam­
bio el Si eutéctico cambia de morfologias aciculares, en el moldeo convencional, 
a estructuras dendriticas para fuertes gradientes térmicos -T.S.P.-.

El Si primario nuclea y crece en el seno de la aleaciôn fundida, sin 
ninguna orientaciôn preferente respecto del gradiente térmico, scmetido en to­
do caso a las corrientes de convecciôn naturales, de forma que el crecimiento 
de estos cristales progresa a través de los pianos jlll̂  de crecimiento lento, 
provocando la apariciôn de formas poliédricas. Unicamente el tamafio de estos 
cristales es funciôn del grado de subenfriamiento con que crecieron.

Para el caso de la morfologia acicular del Si eutéctico, la justifica 
ciôn viene dada porque el crecimiento normal al piano jlll̂  del Si puede te- 
ner lugar a una velocidad determinada (32), pero si se produce un maclado, la 
velocidad de crecimiento aumenta localmente de una forma importante (92) (93); 
produciéndose un crecimiento anisotrôpico  ̂( 101). El posible aumento local del 
subenfriamiento en las Cctras del cristal que prâcticamente permanecian inertes, 
puede provocar el maclado, lo que trae ccmo consecuencia la ramificaciôn, apare 
ciendo por tanto estructuras con morfologias mas ô menos dendriticas. Este es
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ol caso de las estructuras que présenta el Si eutéctico scmetido a fuertes gra 
dientes térmicos en el momento de la solidificaciôn (T.S.P.).

Por tanto,las morfologias poliédricas (de crecimiento lento), acicu- 
larcs y dendriticas (de crecimiento rapide), vienen influidas por la existen­
cia o no de al menos dos pianos de macla, paralelos a la direcciôn de crecimien 
to (Fig.jij); maclas producidas en todo caso por el subenfriamiento local en al­

guno de los pianos de crecimien­
to del cristal, que al alcanzar 
un valor critico, obliga al cris 
tal a maclarse por imperatives 
energéticos en la formaciôn de 
éste. También se observa creci­
miento dendritico en el Si eutéc 
tico, cuando éste nuclea a par­
tir de poliedros de Si primario 
ya formados en zonas sometidas a 
fuertes gradientes térmicos -piel 
del lingote o mediante TSP-; ad- 
quiriendo en algunos casos morfo 
logias en 'tela de aranci" por re­

producir de alguna forma la morfologia interna del polledro sobre el que ha nu- 
cleado y crecido.

; [ d i r « c c i o n  é»  c r » c i m i « n t o

P l o n o  d «  m a c l a

Fig. ]ii

Discutido el mecanismo cristalografico de crecimiento de estas fases a 
partir de la aleaciôn fundida, se impone la discusiôn profunda desde un punto de 
vista cinético y termodinâmico; concretando, siempre que se pueda, con ecuaciones 
inatemâticas que nos ayudarân, ademâs de a conocer mejor los mecanismos de creci­
miento, a relacionar las variables teniKxiinâmicas que influyen en ellos.
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La ecuaciôn que define el crecimiento eutéctico, se resume esquema­
ticamente como:

A T  =  Tg  -  T j f = A T ^  + A T ^  + A T ^  [1]

donde: T„ = Temperatura eutécticaE
Tif= Temperatura de la interfase

ATĵ - Contribuciôn de la difusiôn

Zyr̂  = Comtribuciôn de energias interfaciales

= contribuciôn de la formaciôn de cristades

no tiene en cuenta la cinética de formaciôn cristalina en los sistemas métal-n^ 
tal, por lo que la simplificaciôn de la ecuaciôn il] en [2]

AT = ATp + ATj [2]

estâ justificada; ya que el término es despreciable frente a los otros dos.

La solidificaciôn de aleaciones Al-Si presentan singularmente las si- 
guientes caracteristicas; gran subenfriamiento constitucional del frente de so­
lidificaciôn, una zona de precipitaciôn cooperativa y la formaciôn de una fase 
facetada. Como consecuencia de esto es insatisfactoria la simplif icaciôn de la 
ecuaciôn [l] .

De tal forma que a la expresiôn de JacKson y Hunt [2], (102), para cre
cimiento de eutécticos:

2̂AT = K^.V.X + [2]

donde AT^ = K^.V.A y ATj. = Yî /y
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constantes

V = velocidad de crecimiento del eutéctico 
A - espaciado eutéctico.

hay que sumarles un témino que incluya la cinética de formaclôn de los crista- 
les de Si eutéct: 
la ecuaciôn [l] .
les de Si eutéctico (AT^); haciendo vâlido el planteamiento matematico dado en

AT = K.V-A + — S  [1]I t

Fisher y Kurz (18), Tiller (103) y Sten y Hellawell (104) han calcula 
entalmenle que el término Z! 

del eutéctico, segûn las ecuaciones:
do expcrimentalmente que el término depende de la velocidad de crecimiento

ATç, = V  ̂ [3] , donde V = velocidad de crecinu.ento
constante

^ [4] , donde v - velocidad de crecimiento
= constantes.

La expresiôn matermâtica del término A t ,̂ podrâ ser la o la [4]
segûn el mécanisme de crecimiento de la fase facetada; para el caso del eutécti­
co Al-Si adquiere la expresiôn 3̂l , y segûn los autor-es anteriormente reseha-
dos (18) (102) (103) (104), la constantetoma el valor, expcrimentalmente

1calcul ado, de AT^ = 12 V̂ .

Una vez estudiado el crecimiento del eutéctico Al-Si, qucda por acla- 
rar la formaciôn de la fase primaria Si.Burden y Hunt (105) discutieron el cre­
cimiento de una dendrita a partir de una aleaciôn fundida, sometida a un gradien 
te térmico positive, definiendo la funciôn:
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GD m VR(1-K)C«, KRGD 29 r ia t  = -5----------5-----------—  + -R- I5j

donde, G = Gradiente térmico
D = coeficiente de difusion 
V = velocidad de crecimiento 
m = pendiente de la linea de liquidas 
R = radio de curvatura de la punta de la derxirita 
K = coeficiente de reparto en el equilibrio
C^= concentracion de la aleaciôn en un punto suficientemente alejado 

de la dendrita.

Q = t (constante de Gibbs-Thompson)

0^^= energia de la interfase sôlid-liquido 

= temperatura del liquide

AHg - Calor de fusiôn.

Los très primeros sumandos definen la contribuciôn de la difusiôn éd. 
crecimiento de la dendrita, mientras que el ultimo sumando (-^) es la contribu 
ciôn de las energias interfaciales. Para elevados gradientes térmicos y bajas 
velocidades de crecimiento, - domina toteüjnente sobre los otros sumandos ne­
gatives.

Si aplicamos la condiciôn matematica de minime, - 0.
obtendremos el minime valor de A T  necesario para que se produzca el crecimien­
to de la dendrita.

Diferenciando con respecte al Radio de la punta de la dendrita la ecua 
ciôn I5] , se obtiene el minimo subenfriamiento necesario para el crecimiento de 
esta:
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AT^ + 2̂  - [- mV. (1-K) [6] ,

siendo el valor de R que hace minimo a a T :

jzo D/ [-mV(l-K) C^] I  ̂ {7]R =

Muchas de estas variables permanecen constantes durante la solidifica 
ciôn, i)or lo que se pueden reunir en una constante K̂ ; quedando de esta forma la 
ecuaciôn [6]

[8]

siendo K :K^-2 T̂ . (1-K) m C„/ÛHfD (9]

La ecuaciôn [s] rige el crecimiento dendritico de la fase «X (Al) pri- 
m.arla en la solidificaciôn de aleaciones Al-Si.

ĵ (-̂ -) es la contribuciôn de la difusiôn y (K̂  V̂ ^̂ ) la contribuciôn 
de las energias interfaciales^ . Esquematicamente la ecuaciôn [b] es del tifxi

( i  :
a T .  AÏp + a T l i

que como hemos visto es la simplificaciôn de la ecuaciôn fi}.

La ecuaciôn [s] es valida paira la formaciôn de la fase primaria Si, 
si se ahade el termine A1^, anteriormente definido.

Para el caso del Si primario, segûn Fisher y Kurz (18), la funciônAl^
se ajusta a . Quedando la ecuaciôn [s] , como;

aT .  ^  . K3 v K  xA, d  [9]
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Teniendo en cuenta que al ser el Si una fase facetada, el Radio (R) 
definido en ̂ 5] , es el radio del cristal, considerando que crece con un perfil 
curvo, como si se tratase de una fase metalica convencional.

De esta manera, mientras la fæe o( (Al) primaria no necesita del tér­
mino AT^ para su definiciôn, debido a que es una fase metalica tlpica -ecuacicu 
6̂] -; el eutéctico -ecuaciôn y la fase primaria -ecuaciôn [9] - necesitan 

del término AT^, que en eilgunos casos prevalecerâ sobre los términos difusiôn 
y energias interfaciales.

Se ha encontrado experimentalmente que a températures por debajo de 
la eutéctica, es posible subenfriar liquidos que cubren una amplia gama de corn 
posiciones, que acaban solidificando con morfologia eutéctica; aunque su compo- 
siciôn no corresponde a la prevista en el diagrama de equilibrio. Esta regiôn 
de crecimiento coopérâtivo estable con morfologia eutéctica, situada por debajc 
de la linea de temperatura eutéctica, es la llamada zona de precipitaciôn coo­
pérât) va (91).

D.J. Fisher (18) investigô la situaciôn y extensiôn de esta zona de 
precipitaciôn cooperativa en el sistema Al-Si, en funciôn del grado de suben- 
friamiento. Utilizando la ecuaciôn [1] , anteriormente discutida, y datos expé­
rimentales, probô que esta zona es asimétrica respecto del punto eutéctico, es 
tando muy desplazada hacia la zona de mayor contenido en Si en el diagrama de 
equilibrio Al-Si (Fig.jv).

El desplazamiento de esta zona de crecimiento coopérâtivo hacia el la 
do del Si puede explicarse por el razonamiento que hacen respecto de la solidify 
cBciônanânala R. Elliot (36) y A. Hellawell (105). Segûn estos autores la soH 
dificaciôn anômala se interpréta como una independencia en el crecimiento de 
las dos fases aunque sea corgunto, y la zona cooperativa se utiliza para définir
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Lar, condiciones de solidificaciôn bajo las que las dos fases eutécticas pueden 
crecer cooperativamente a una velocidad superior a la de las dos fases compo- 
nentes si lo hicieran de forma independiente.

0*1

Z o n a  d *  p r e c i p i t a c i ô n  c o o p e r o t i v o

Si

Fig.IV

La existencia de esta zona de precipitaciôn cooperativa asimétrica - 
aclara algunos hechos expérimentales, como son: la existencia de un halo de fa 
se oc, alrededor de los cri s taies de Si primario y la apariciôn de dendritas de 
fase <X , para conposiciones eutécticas o prôximas al eutéctico, cuando hay un 
fuerte grado de subenf riamiento o bien se modifica la aleaciôn con Ma o Sr (19) 
(20). El razonamiento,para la explicàciôn del heuLo de Al alrededor del Si pri­
mario, es el siguiente: los cristales primarios de Si crecen en la aleaciôn fun 
dida enpobreciendo sus proximidades en el elemento Si, con lo que el liquido qu* 
les bana se encontrarâ con composiciôn eutéctica o prôxima a la eutéctica; que
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por subenfriamiento se situarâ fuera de la zona de precipitaciôn cooperativa; 
en estas condiciones la fase -que no tiene los grandes problemas cinéticos de 
nucleaciôn y crecimiento del Si- se dispara nucleando y creciendo alrededor de 
los cristaies de Si, que actuan como heterogeneidad que favorece la nucleaciôn 
de la fase oc . Respecto a las dendritas de oc (Al) en aleaciones de composi­
ciôn eutéctica, scmetidas a subenfriamiento elevado o modificadas con Na -el Na 
produce un efecto de fuerte grado de subenf riamiento, como se discutirâ mas ade 
lante-, se explica porque el subenfriamiento situa a la aleaciôn liquida por de 
bajo de la isoterma eutéctica, alejada de la zona de precipitaciôn cooperativa, 
con lo que se dispara la nucleaciôn y crecimiento de oc (Al) en forma dendriti- 
ca -carente de los impedimentos cinéticos de la fase Si-; hasta que el enrique- 
cimiento en Si la situa en la zona de precipitaciôn cooperativa, apareciendo un 
eutéctico de morfologia muy fina.

Para terminer la discusiôn sobre los mecanismos de nucleaciôn y creci 
miento del Si primario y eutéctico, es necesario hacer referencia al proceso de 
modificaciôn.

Antes de profundizar en los mecanianos de la modificaciôn es necesario 
una clasificaciôn de los elementos modificantes, aquellos que actuan sobre el 
eutéctico (Na, Sr, ...) y los que lo hacen sobre el Si primario (P). Estos meca 
nismos han sido discutidos profundamente (49) (72); pero aûn no han sido aclara- 
dos totalm*:nte; trateiremos de dar una visiôn lo mas amplia posible.

El Na y el Sr. actuan sobre la adeac iôn liquida de una forma seme jante, 
unicamente hay que reseMar que el Sr se "quema" menos que el Na y produce efectos 
modificantes en concentraciones aun menores. Su actuaciôn sobre la aleaciôn eu­
téctica se realize de très maneras importantes : 1) desactivando las impurezas, 
con lo que impide la nucleaciôn heterogenea. 2) actuando sobre el valor de la 
energia interfacial, cristal de Si-Aleaciôn liquida, aumentândola de una forma
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itnix̂r t.ante (34), lo que le hace comportarse como an veneno de los nucleos que 
se puedan focmar (91), y 3) actuando sobre el frente de crecimiento (32), ya 
que el Na y el Sr actuan favoreciendo un crecimiento mas isotropico, por inci- 
dir en el mécanisme de crecimiento de los cristales de Si, expuesto con anie- 
rioridad, favoreciendo el crecimiento de otras caras que no sean la jlllj

Todo esto trae como consecuencia un fuerte grado de subenfriamiento 
en la aleaciôn liquida (36) (106), que la situa por debajo de la isoterma eutéc 
tica alejada de la zona de precipitaciôn cooperativa, lo que trae como conse­
cuencia la nucleaciôn y crecimiento de fase (Al), hasta que el resto de la 
aleaciôn se situa en dicha zona, solidificcindo un eutéctico con Si muy fino.

La actuaciôn del P con respecto al Si primario es bien distinta. El 
F Forma compuestos con el Al de naturaleza quimica (36) (106), el Al-P -aunque 
aûn no se sabe bien su naturaleza exacta-, que actuan de nucleantes, producién 
do una "siembra", lo que causa la apariciôn de multitud de nûcleos y por tanto 
un desarrollo muy limitado de éstos.

CortK) vemos los efectos del Na y Sr se contraponen con los del P; por 
lo tanto en las aleaciones hipereutécticas es necesario ahadir P y Na ô Sr, perx) 
de tal manera que contrapesen sus efectos negativos. El Na no dejara aparcx:er 
facilmente, al Si primario, pero lo que en aleaciones ligeramente hipereutécti. 
cas séria beneficioso, en las anpliamente hipereutécticas no puede evitar la 
apariciôn de este Si primario; provocando la apariciôn de pocos nûcleos que se 
désarroilaron de forma considerable. Lo que produce de beneficioso el Na o Sr 
sobre el eutéctico lo convierte en p>erjudicial en el caso del Si primario. Y 
esto mismo ocurre con el P. Al actuar de nucleante del Si, produce un efecto be 
neficioso sobre el Si primario, pero al "ayudar" a nuclear al Si eutéctico, evi 
ta el subenfriamiento necesario para su "afino". Por tanto es de vital importan 
cia llegar a una ccmbinaciôn de los efectos beneficiosos y perjudiciales del 
Na o Sr y el P, cuando se trata de modificar aleaciones hipereutécticas.
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De esta manera, con los elaæntos antes citados, se évita la apariciôn 
de la estructura acicular tipica del Si eutéctico, y los grandes poliedros de Si 
primario -para el caso de aleaciones ampliamente hipereutécticas-, tan perjudi­
ciales para las propiedades mecânicas de las piezas obtenidas por moldeo.

Solo nos queda por discutir, finalmente, las posibles interacciones 
entre las fases primaries -Al(<x ) y Si- y la solidificaciôn del eutéctico.

K. Kobayashi y P.H. Shingu (34) cortprobaron la necesidad de un mayor 
grado de subenfriamiento para la solidificaciôn del eutéctico, en el caso de 
aleaciones hipereutécticas frente a las hipoeutécticas. En el caso de aleacio­
nes hipereutécticas el Si primario parece ofrecer menores posibilidades de nu­
cleaciôn al eutéctico que la fase (X (Al) para las hipoeutécticas.

La clave puede estar en que la fase <X (Al) primaria présente en las 
aleaciones hipoeutécticas, nuclea facilmente al Si eutéctico; en cambio el Si 
primario, para el caso de aleaciones hipereutécticas, favorece menos la forma­
ciôn de fase (X (Al); ya que lo que si es évidente es que ambas fases primarias 
favorecen igualmente la nucleaciôn de sus correspondientes en el eutéctico. 
Por tanto, parece ser que todo pudiera aclararse si se danuestra quien favorece 
mas a quien en sus respectives nucleaciones, el Al ad. Si ô el Si al Aluminio, 
Utilizando la ecuaciôn de Fowkes (107):

^L-S ^S-N  ̂ ®

liquido

n-s
Ŝ-N

substroto
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donde,

 ̂= energia de la interfase liquido/substrato
= energia de la interfase liquido/nûcleo

,, = energia de la interfase substrato/nûcleoOu—N

y teniendo en cuenta los vailores de estas energias de interfase, obtenidas, ex 
periinentalmente (108) (109) (110) (111), para el sistema Al-Si, se podrân calcu 
lar los COS. 9, en cada caso.

Las condiciones para la nucleaciôn es que  ̂sea menor que  ̂y 
qui' sea pequena.

Con los valores expérimentales obtenidos para este sistema y la formu­
la de Fowkes, = 1747 erg/cm̂ , = 1334 erg/cm̂  y

jf . . . . - 860 erg/cm̂ , se puede hacer este calcule con cierta aproxi-' Al (, S 1 — oil S )

Cuando tX (Al) primaria nuclea Si eutéctico, el cos 0 vale;

cos 9 . . _ 2 Z 5 L ; _ Ë » _  . o'6M9
ÏL-Si 1334(s;

CuandtJ el Si primario nuclea Al eutéctico, cos 9 queda: 

ÏL-Si(s) “ d̂-(s) - Si(s) 1334 - 860Cos 9 -
ïh - Al(s) 1747

Por lo tanto cos 9  ̂ X  Cos ; lo que indira ciuc’ laAl—*-Si / Si -*A1
nucleaciôn de Si por Ai es mas fâcil que la de Al [x)r Si, ya que el ângulo d<' 
con tac to para el caso de nuclear Si a partir de Al er. liastanto menor.
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El mecanismo de crecimiento del Si, tanto primario como eutéctico, se 
puede establecer en los siguientes puntos teniendo en cuenta lo hasta ahora co- 
nocido;

(1) Para el crecimiento anisotrôpo de los cristales de Si, es necesaria la exi^ 
tencia en éstos de, al menos, dos pianos de macla paralelos a la direcciôn 
prefer ida de crecimiento ^211^ .Si solo estuviera présente uno, o ninguno, 
el crecimiento estarîa limitado por sus pianos jlllj de crecimiento lento, 
dando lugar a formas poliédricas.

(2) En el sistema Al-Si existe una zona de precipitaciôn cooperativa durante la 
solidificaciôn eutéctica, donde las dos fases del eutéctico pueden crecer, 
cooperativa y simultaneamente, a una velocidad superior a la de las dos fa­
ses componentes cuando lo hacen de forma independiente.

(3) Es évidente, que los tratamientos teôricos de crecimiento eutéctico, olvi- 
dan, generalmente, la cinética de cristalizaciôn (esta simplificaciôn esta 
justificada para los sistemas métal-metal), lo que ha traido como consecuen 
cia la insatisfactoria explicàciôn de los fenômenos que ocurren para el ca­
so de las aleaciones Al-Si. De tal forma que a las expresiones propuestas 
para définir el crecimiento de eutécticos conveneionales hay que ahadir un 
tétmino cinético:

(4) La modificaciôn de aleaciones Al-Si eutécticas con Na o Sr, esta provocada 
por el fuerte subenfriamiento, debido a la acciôn que tienen estos elemen­
tos sobre la desactivaciôn de impurezas, aumento de las energias interfacia 
les y entorpecimiento del crecimiento anisotrôpico. El caso del P sobre la 
fase primaria Si, es opuesta a la del Na ô Sr, actuando como nucleante del 
Si.



- 44 -

(5) El mayor grado de subenfriamiento observado para el eutéctico en las alf̂ a- 
clones hipereutécticas frente a la hipoeutécticas, se explica fX3r la menor 
faeilldad que présenta el Si primario para la nucleaciôn dec<(Al) eutéctica, 
mientras que la fase o( (Al) primaria favorece en mayor grado la nucleaciôn 
de Si eutéctico.
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RELACION DE FIGURAS

Fig. 1 .- Camara T.S.P. desmontada.
Fig. 2.- Camara T.S.P. dispuesta para un ensayo.
Fig. 3.- Lingote original de Al-20% Si, en peso, sin afinar. Probetas cilindri- 

cas, mecanizadas del lingote, para ensayar en T.S.P.
Fig. 4-- Homo de inducciôn, Tipo Ajax.
Fig. 5.- Bobinas y crisoles -de grafito- del horno de inducciôn.
Fig. 6.- Coquilla -de acero suave- despiezada.
Fig. 7.- Aspecto y dimensiones de los lingotes obtenidos.
Fig. 8a.- Secciôn macrogrâfica del lingote de la Fig. 3. Obsérvese la falta de

homogeneidad en la distribuciôn del Si primario. Atague sol. aq. satu-
rada de HgCl^, cinco minutos (x 1*2).

Fig. 8b.- Macrografia a mayores aumentos (x 5) mostrando el Si primario precipi 
tado en la piel del lingote. Las areas senaladas se estudian en las 
Figs. 31 a 48.

Fig. 9.- Diagrama de equilibrio Al-Si (21).
Fig. 10.- Esquema de la precipitaciôn de un poliedro de Si primario y el halo

de o< que le rodea. La zona rayada es la "zona de precipitacion coo­
pérât i va" .

Fig. 11.- Esquema de los ataques con HgCl̂  y CIH catalizado con HgCl̂ , sobre 
aleaciones Al-Si sin modificcir.

Fig. 12.- Esquema del ataque quimico con soluciones acuosas de NaOH sobre alea 
clones /̂ 1-Si sin modificar.

Fig. 13.- Esquema del ataque quimico con HgDr̂ , sobre aleaciones Al-Si sin modi 
ficar.

Fig. 14.- Esquema de los ataques quimicos con HgBr̂ , HgCl̂  y NaOH sobre aleacio
nés Al-Si modificadas. También son vâlidos para el ataque de estructu
ras de Si muy fino cono los obtenidos en el bano de fusion mediante 
T.S.P.
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Fig. 15.- Registres de los ciclos ténnicos a los que se scmetio la aleaciôn 
Al-20% Si, en peso, mediante la técnica T.S.P.

Fig. 16.- Probeta T.S.P. con baRo fundido central. Aleaciôn Al-20% Si. Ataque
sol. aq. HgClg 0*5 N durante cinco minutos (x. 3).

Fig. 1 7.- Probeta T.S.P. con baRo fundido central. Aleaciôn Al-12% Si. Ataque
sol. aq. NaOH 30%, cinco minutos. (x 3).

Fig. 1 8.- Estructura tipica de la aleaciôn Al-2% Si, obtenida por moldeo en
arena. Grandes cristales de (dendritas) y precipitado fino y alar 
gado de Si eutéctico en los bordes de grano. Ataque sol. aq. NaCH 30% 
durante cinco minutos.

Fig. 1 9.- Detalle a mayores aumentos de la micrografia anterior. Se observa la
diferencia de tamaRos entre unas particulas de Si y otras. Morfologias, 
normalmente, alargadas de estos cristales.

Fig. 20.- Detalle de la micrografia anterior mostrarxlo la morfologia cristalina 
peculiar de Si eutéctico. El ataque ha profundizado en algun punto, 
revelando la existencia de un cristed de Si en el interior de la ma- 
triz.

Fig. 21.- Estructura tipica de la. aleaciôn Al-8% Si, moldeada en coquilla. Ma- 
triz de fase <X con carâcter derKiritico y Si eutéctico con morfologia 
cristalina alargadas. Ataque soL . aq. NaOH 30% durante cinco minutos.

Fig. 22.- Detalle a mayores aumentos de la micrografia anterior mostrando la
morfologia caracteristica del Si eutéctico, obtenido por moldeo en co 
quilla. Ateque sol. aq. de NaOH durante cinco minutos.

Fig. 2 3.- Detalle a mayores aumentos de la ale&ziôn anterior, que muestra las
irregularidades en los alargados cristales de Si. Se observa, también, 
el ataque quimico sobre la matriz.

Fig. 24.- Micrografia ôptica (x 200) mostrando la distribuciôn del Si eutéctico 
en la matriz de C< , para la aleaciôn Al-12% Si moldeada en coquilla. 
Queda reflejada la morfologia acicular del Si eutéctico en estos mol 
deos. Ataque sol. aq. de FH 0'5% durante un minute.
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Fig. 25.- Estructura de la aleaciôn anterior observada mediante el S.E.M.
Se puede ver claramente como algunos cristales emergen y se hunden 
en la matriz de (Y , conformando agujas de grandes dimensiones. Ata­
que soluciôn acuosa NaCH 30% durante cinco minutos.

Fig. 26.- Detalle de la micrografia anterior que muestra una gran acicula de 
Si eutéctico que emerge a intervalos, de la matriz de fase c< .

Fig. 27.- Micrografia ôptica (x 200) mostrando la estructura tipica de la alea 
ciôn eutéctica, cuando el gradiente térmico en la solidificaciôn 
-coquilla de pequena secciôn- es mas severo que en la Fig. 24. La ma­
triz de posee cierto carâcter dendritico. Ataque sol. aq. de FH 
0'5% durante un minute.

Fig. 28.- Estructura tipica de la aleaciôn Al-12% Si moldeada en coquilla y mo­
di ficada con Na. Dendritas de fase <X primaria y eutéctico no conven 
cional de cristales muy fines de Si en los espacios interdendriticos. 
Colonia del eutéctico temario Al-AlFeSi-Si con caractères chinos. Mi 
crografia ôptica (x 200). Ataque sol. aq. de FH 0'5% durante un minute.

Fig. 29.- Micrografia ôptica (x 200) de la aleaciôn Al-12% Si moldeada en coqui­
lla y sobrenodificada. El exceso de Na ha destruido parcialmente la es 
tructura de la Fig. 28. Ataque sol. aq. FH 0*5% durante un minuto.

Fig. 30.- Morfologia tipica, en caractères chinos, de la fase AlFeSi -del eutéc 
tico ternario Al-AlFeSi-Si-, présente en la aleaciôn Al-12% Si moldea 
da en coquilla. Micrografia ôptica (x 700). Ataque sol. aq. FH 0*5% 
durante un minuto.

Fig. 31.- Estructura de la aleaciôn Al-20% Si, en la piel del lingote (Fig. 8b), 
mostrando poliedros de Si primario. Si eutéctico acicular y numero- 
sas colonies del eutéctico temario Al-AlFeSi-Si (x 200). Ataque sol. 
aq, sat. HgClg durante cinco minutos.

Fig. 32.- Detalle de la micrografia anterior mostrando un grupo de colonies del 
eutéctico ternario (x. 500).
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Fig. 33.- Detalle de la micrografia anterior mostrando la morfologia de la fa­
se AlFeSi del eutéctico temario. Esta morfologia, con caractères 
chinos, présenta un relieve que no se observa en las Figs. 28 y 30 
(x 1800).

Fig. 34.- Micrografia ôptica (luz visible x 100) con Si eutéctico nucleado y 
crecido sobre cristales de Si primario en foimaciôn. Material base 
Al-20% Si. Ataque sol. aq. HF 0*5% dureuite un minuto.

Fig. 35.— Nucleaciôn y crecimiento de Si eutéctico sobre cristales de Si prima 
rio en bano fundido. Imagen al S.E.M. de lo representado en figura 
anterior. Material base Al-20% Si. Ataque sol.aq. HgCl̂ , cinco minu­
tos.

Fig. 36.- Detalle de la figura anterior, mostrando en detalle la morfologia del 
Si eutéctico en forma de arafla.

Fig. 37.- Morfologia tipica de la estructura original del lingote de Al-20% Si 
(Figs. 3, 8a y 8b). Poliedros de Si primario y Si eutéctico de morfo 
logias y distribuciôn muy irregulares, en una matriz de fase<X . Mi­
crografia ôptica (x 100). Ataque sol. aq. HF 0*5%, un minuto.

Fig. 38.- Micrografia ôptica (x 100) mostrando un poliedro de Si primario, lleno 
de lagunas ocluidas, debido a su incompleta formaciôn. Aleaciôn Al-20% 
Si. Ataque sol. aq. HF 0*5%, un minuto.

Fig. 39.- Cristales de Si primêtrio que se corresponden a lo descri to en la Figu 
ra anterior, pertenecientes a la piel del lingote (Fig. 8b). Aleaciôn 
Al-20% de Si. Ataque sol. aq. sat. HgCl̂ , cinco minutos.

Fig. 40.- Cristal de Si primario mostranio lo incompleto de su estructura inte­
rior. Pertenece a la piel del lingote (Fig. 8b). Aleaciôn Al-20% Si. 
Ataque sol. aq. sat. HgCl ,̂ cinco minutos.

Fig. 41.- Detalle a mayores aumentos de la micrografia anterior, mostrando la 
estructura del poliedro a base de ciertos pianos.

Fig. 42.- Este detalle de la micrografia anterior muestra cono el interior del 
poliedro esta ccmpuesto de ciertos plan̂  ̂, quedando multitud de hue-
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cos sin rellenar.
Fig. 43.- Micrografia optica (x 200) mostrando una gran laguna ocluida en la

que se aprecia un crecimiento de Si eutéctico a partir de las petredes 
del poliedro de Si primario. Aleaciôn Al-20% Si. Ataque sol. aq. HF 
0'5%, un minuto.

Fig. 44.- Detalle de la Fig. 40, mostrando el mismo efecto descrito en la figu 
ra anterior.

Fig. 45.- Detalle de la Fig. 40 que muestra lo inccmpleto del interior de estos 
poliedros, asi como la nucleaciôn de Si eutéctico a partir del cristal 
de Si primario en estas hoquedades.

Fig. 46.- Micrografia ôptica (x 200) que pone de manifiesto el crecimiento de
Si eutéctico hacia la aleaciôn liquida, a partir del poliedro de Si
primario. Esta estructura se localiza en la piel del lingote (Fig. 8b) 
Ataque sol. aq. HF 0'5%, un minuto.

Fig. 47.- Lo discutido en la anterior micrograd'ia queda aqui reflejado de una
forma contundente mediante el SEM. Aleaciôn Al-20% Si, piel del lingo 
te (Fig. 8b). Ataque sol. aq. sat. HgCl̂ , cinco minutos.

Fig. 48.- Detalle de la micrografia anterior dejando de manifiesto el carâcter 
dendritico de este Si eutéctico.

Fig. 49.- Borde bano fundido en probeta TSF de Al-2% Si. Ataque sol. aq. NaOH
30%, durante cinco minutos. Parte superior, material base; parte in­
ferior, baRo fundido.

Fig. 50.- Microestructura en baRo fundido Al-2% Si. Granos (brazos dendritas) 
de fase «X ; eutéctico interdendritico. Ataque sol. aq. NaOH 30%, 
cino minutos.

Fig. 51.- Detalle de la figura anterior. Eutéctico interdendritico y particulas 
residuales de Si original del material base.

Fig. 52.- Detalle a mayores aumentos de la figura anterior mostrando el creci­
miento de Si eutéctico a partir del Si residual.
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Fig. 53.- Micrografîa optica (x 200), mostrando la estructura del borde del 
bano de fusion en una aleaciôn Al-2% de Si, ensayada mediante TSF.
La piel de ôxido de aluminio -aûn no quitada por pulido- senala, exac 
tamente, el avance del frente liquide. Sin ataque.

Fig. 54.- La estructura discutida en la anterior micrografia, después de un sua 
ve pulido y ataque con sol. aq. HF 0'5%, durante un minute. Aparece un 
fine precipitado de Si eutéctico correspondiente al redisuelto durante 
el ensayo. (x 700 aumentos).

Fig. 55.- Las estructuras observadas en las dos micrografias ôpticas anteriores, 
observadas mediante el S.E.M. Ataque sol, aq. HF 0'5%, durante un mi­
nute. (x 950 aumentos).

Fig. 56.- Detalle de la micrografia anterior (x 5000 aumentos), en el que se pue 
de ver el crecimiento dendritico de Si eutéctico, a partir del Si re­
sidual disuelto parcialmente durante el ensayo con la T.S.P. Ataque 
sol. aq. HF 0'5%, durante un minute.

Fig. 57.- Micrografia ôptica (x 100 aumentos) mostrando la estructura dendriti- 
ca tipica del interior del baHo fundido en una probeta T.S.F. de Al- 
12% Si (Fig. 17). Ataque sol. aq. HF O'5%, durante un minute.

Fig. 58.- La estructura discutida en la micrografia anterior, observada median 
te SEU. Dendritas de fase y eutéctico interdendritico en bano fun­
dido. Material base Al-12% Si. Ateique sol. aq. NaOH 30%, cinco minu­
tes.

Fig. 59.- Detalle de la figura anterior, en el que se observa la irregularidad 
en la morfologia del precipitado de Si interdendritico.

Fig. 60.- Contacte material base-barlo fundido en aleaciôn Al-12% Si. Farticulas 
de Si eutéctico del matericLL base en proceso de disoluciôn en bano 
fundido, rodeadas de eutéctico muy fine. Ataque sol. aq. de NaOH 30%, 
cinco minutos.

Fig. 61.- Detalle de la micrografia anterior. Resoluciôn del eutéctico fine,
precipitado en la solidificaciôn del baHo a partir del Si redisuelto
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durante la fusion.
Fig. 62.- Detalle de la micrografia anterior. Morfologia irregular de estas 

particulas de Si eutéctico fino.
Fig. 63.- Contacto material base-bano fundido en aleaciôn Al-12% Si. Corte

transversal pulido convencionalmente. Ataque HF 0'5%, durante un mi 
nuto. Algunos cristales de Si primario asi como lagunas de fase 
original rebasados por el frente fundido (x 100).

Fig. 64.- Detalle de la figura anterior. Farticula de Si primario redondeada 
por disoluciôn parcial durante el ensayo. En la solidificaciôn del 
bano se rodea de un hcilo de fase . Laguna de fase c< del material 
original sobrepasada por el frente liquide. Nucleaciôn de dendritas 
de(X! a partir de «X original. (x 400).

Fig. 6 5.- Frente material base - bano fundido en aleaciôn Al-12% Si. Se obser 
van cristales de Si eutéctico del material original en disoluciôn en 
el bano fundido, desapareciendo progresivamente hacia el interior 
del bano (x 100). Ataque sol. aq. HF 0'5% Si, durante un minute.

Fig. 66.- Algunas agujas de Si eutéctico algo alejadas del borde permanecen 
sin disolverse totalmente. Es la misma zona de la Figura anterior; 
pero utilizando el SEM. Aleaciôn Al-12% Si. Ataque sol. aq. NaOH 30% 
durante cinco minutos.

Fig. 6 7.- En la misna zona de la figura anterior, una particula de Si primario 
aparece en la solidificaciôn rodeada de halo, que es atacado selec- 
tivamente por la sol. aq. de NaOH 30%, durante cinco minutos.

Fig. 68.- Dendritas detx en el centre del bano fundido en relieve, debido al 
ataque con sol. aq. NaOH 30%, cinco minutos. Eutéctico interdendri­
tico muy fino.

Fig. 6 9.- Detalle de la micrografia anterior.
Fig. 7 0.- Dendritas detx en la miana zona de la Fig. 68. La fase oc queda ele- 

vada frente a la depresiôn ocupada por el eutéctico interdendritico. 
Ataque sol. aq. NaOH 30%, cinco minutos.
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Fig. 71.- Detalle de la micrografia anterior. El eutéctico intedendritico posee 
un cierto caracter derniritico.

Fig. 72.- Probeta T.S.P. con baRo fundido central. Aleaciôn Al-20% Si. Ataque 
sol. aq. HgClg 0'5 N, durante cinco minutos.

Fig. 73.- Detalle de la micrografia anterior. Cristal primario de Si bafiado por 
la aleaciôn fundida, mostraMo disoluciôn parcial.

Fig. 74.- Detalle de la Fig. 72, Cristales primaries de Si, formados en la soli­
dificaciôn del baRo fundido. Halo de dendritas de c< , que por el ata 
que selective del reactive, han quedado en relieve.

Fig. 75.- Micrografia ôptica (x 100 aumentos) de la mi ana zona de la Fig, 73.
Cristal de Si primario redondeado en sus bordes por la incipiente di­
soluciôn. Ataque sol. aq. HF 0'5%, durante un minute.

Fig. 76.- Cristal primario de Si en una primera etapa de disoluciôn en el baRo 
fundido. Aleaciôn Al-20% Si (Fig. 72). Atque sol. aq. sat. HgCl̂ , du­
rante cinco minutos.

Fig. 77.- Detalle de la micrografia anterior. Se observa una disgregaciôn muy 
fuerte en esta zona del cristal.

Fig. 78.- Cristal de Si primario en avanzado estado de disoluciôn en el baRo fun
dido. Zona en que se encuentra baRo fundido de la probeta de la Fig.
72. Ataque sol. aq. sat. HgCl̂ , durante cinco minutos.

Fig. 79.- Detalle de la Figura anterior, en el que se observa la fuérte erosiôn 
sufrida.

Fig. 80.- Micrografia ôptica (x 200 aumentos) de los cristales de Si primario
discutidos en la Fig, 74. Halo de fase <X , muy visible en blanco.
Ataque sol. aq. HF 0'5%, un minuto.

Fig. 81.- Colonia de cristales de Si primario de la miana procedencia discutida 
en la figura anterior.

Fig. 82.- Cristal de Si primario, formado al solidificar el baRo de la prob#^^^^^ÿ 
de la Fig. 72. Posible nucleaciôn y crecimiento a partir de resi3^^^^;^'^|^
no disueltos de cristales primaries de Si del material original. A ^ ^ ^ ^
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que HgClg sol. aq. Sat., durante cinco minutos.
Fig. 83.- Macrografia de baflos fundidos sucesivos. Estrecha zona afectada por 

el calor en el primer baRo por efecto del segundo. Material base 
Al-12% Si (x 6). Ataque sol. aq. HF 0*5%, un minuto.

Fig. 84.- Macrografia de la probeta de la figura anterior en una secciôn trans 
versai (x 6).

Fig. 85.- Zona afectada en material del primer bano fundido (Fig. 83 y 84) por 
efecto del calor del segundo baRo. Pequenos cristales poliédricos de 
Si crecidos por disoluciôn de pequeRas particulas de Si eutéctico a 
temperaturas prôximas a la de fusiôn. Reacciôn en estado sôlido.
(x 1250). Ataque sol. aq. HF 0*5%.

Fig. 86.- Detalle de la micrografia anterior (x 2500).
Fig. 87.- Estructura del primer baRo fundido de la probeta de las Figs. 83 y 84. 

Ataque sol. aq. NaOH 30%, durante cinco minutos.
Fig. 88.- Detalle a mayores aumentos de la figura anterior. Pequeno residue de 

Si primario sin disolver del material original.
Fig. 8 9.- Detalle de la estnxztura de la Fig. 87, en la que se observa el carâc 

ter dendritico del Si eutéctico açxarecido en la solidificaciôn del 
baRo.

Fig. 9 0.- Subdivisiôn de las dendritas de Si eutéctico en las proximidades de 
la ZAC.

Fig. 9 1.- Detalle a mayores aumentos de la figura anterior, en que se aprecia 
la évolueiôn previa a la ZAC del Si eutéctico.

Fig. 9 2.- ZAC de la probeta de las Figs. 83 y 84. Precipitado de la zona discu­
tida en la Fig. 85 pero con un ataque de sol. aq. de NaOH 30%, du­
rante cinco minutos.

Fig. 9 3.- Detalle de la figura anterior mostrando la morfologia cristalina de 
las particulas de Si crecidas en la ZAC a espensas de la disoluciôn 
de otras.
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Fig. 94.- Otro detalle de la Fig. 92, en que se observa la asociaciôn de peque
Ros cristales, que fornian la particula. Si eutéctico dendritico uni-
do aûn a estas particulas.

Fig. 95.- En este detalle de la Fig. 92, se observa como la particula de Si cre
cida sigue unida a Si eutéctico dendritico del primer baRo.

Fig. 96.- En esta figura se observa la banda de la ZAC correspondiente a las
Figs. 85 y 86; pero con un ataque de sol. aq. NaCH 30%, durante cinco 
minutos.

Fig. 97.- Cristal de Si seme jante a los discutidos en las Figs. 92, 93 y 94; 
aunque se encuentre a cierta distancia de la ZAC.

Fig. 98.- Esferoidizacion del Si eutéctico de la Fig. 18 (del material base), 
por calentamiento prolongado a temperaturas prôximas a la eutéctica. 
Ataque sol. aq. NaOH 30%, durante cinco minutos.

Fig. 99.- Detalle a mayores aumentos de la figura anterior mostrando la nrarfo- 
logia de estas particulas.

Fig. 100.- En este detalle a mayores aumentos de una de las particulas de la 
Fig. 98, se observa el caracter cristalino de estas particulas, que 
presentan algunos pianos muy visibles.

Fig.101.- Esferoidizaciôn del Si eutéctico de las Figs. 50 y 51, del baRo fun­
dido. Ahora el nuevo precipitado se situa homogeneamente,sin respetar 
la localizaciôn primitiva en el borxle de grano. Ataque sol. aq. NaŒI 
30%, durante cinco minutos.

Fig. 102.- Detalle a m^ores aumentos en la que se observa que la esf eroidiza­
ciôn es irenor que la de la Fig. 99.

Fig. 103.- En el detalle de esta particula, a pesar de su morfologia irr-egular, 
se observan pianos cristalinos.

Fig.104.- Micrografia ôptica (x 200) en la que se observa la esferoidizaciôn del 
precipitado de Si eutéctico aparecido en la solidificaciôn del baRo.
La estructura original Fig. 6 5. Ataque sol. aq. HF 0'5%, un minuto.
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Fig. 105.- En este detalle de la estructura discutida en la figura anterior se 
observa el borrado de dendritas deO<y halos de esta misma fase o<
(x 200).

Fig. 106.- Estructura correspondiente a la misma probeta de las Figs. 104 y 105.
Dendrita de «=< del materiad base apenas baRada por la aleaciôn liqû  
da que después del calentamiento prolongado aparece punteeKia de pe­
quenos cristales de Si. Ataque sol. aq. HF 0'5%, durante un minuto.

Fig. 107.- Detalle a mayores aumentos de la micrografia anterior. Se observan
los pequeRos cristales de Si, nucleados en el interior de la dendri­
ta de o< .

Fig. 108.- Micrografia mediante SEM de extructuras semejantes a las observadas
en la Fig. 105. Ausencia de halo de oC . Aleaciôn Al-12% Si. Ataque
sol. aq. NaCH 30%, durante cinco minutos.

Fig. 109.- Detalle a mayores aumentos de la figura anterior.
Fig. 110.- Detalle de la Fig. 108 mostrando la morfologia de las particulas ob

tenidas por el calentamiento prolongado.
Fig. 111.- Detalle de la Fig. 110, Morfologias muy esferoidizadas.
Fig. 112.- Detalle de la Fig. 110. Aunque muy esferoidizadas se observan pianos 

cristalinos.
Fig. 113.- ZAC en una probeta de Al-20% Si. Cristales idicmorficos de Si. Algu­

nos detritus de Si primario del material base. Ataque sol. aq. HF 0'5 
durante un minuto. (x 200).

Fig. 114.- Micrografia ôptica (x 200) de la misma zona de la micrografia ante­
rior .

Fig. 115.- Estructura résultante del calentamiento prolongado de una protieta 
T.S.P. de Al-20% Si. Corresponde al baRo de fusiôn. Véase cristales 
de Si primario en fase de disoluciôn. Se corresponden con la estruc­
tura de la Fig. 73- Ataque sol. aq. NaŒ 30%, durante cinco minutos.
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Fig. 116.- Detalle de la figura anterior.
Fig. 117.- Micrografia de la misma zona descrita en la Fig. 115; pero los cris 

taies de Si primario corresponden a los de la Fig. 74. No se aprecia 
evoluciôn ninguna en ellos. Ataque sol. aq. NaOH 30%, durante cinco 
minutos.

Fig. 118.- Detalle a mayores aumentos de la figura anterior mostrando la morfolo 
gia de las particulas de Si eutéctico esferoidizadas.

Fig, 119.- Detalle de la micrografia anterior mostrando una particula esferoidi 
zada; que en realidad es un poliédro de irajchas caras.

Fig. 120.- Campana para modi f icaciôn en acero inoxidable (Esquema).
Fig. 121.- Esquema del regulador de tençieratura para calentanientos prolongados.
Fig. 122a.- Pianos cristalinos favorecidos en la formaciôn de cristales de Si 

eutéctico.
Fig. 122b.- Construcciôn bidimensional (hK) mediante la red de Wulff de los 

cristales de Si eutéctico.
Fig. 123a.- Posiciones atômicas de la celdilla unidad del diamante proyectadas 

en una cara del cubo.
Fig. 123b.- Distribueiôn atômica contacta en la estructura del diamante, en 3a 

proyecciôn de la Fig. 123a.
Fig. 123c.- Celdilla unidad de la red del diamante, vista en perspective y con 

un cierto empaquetamiento.
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