
UNIVERSIDAD COMPLUTENSE DE MADRID
 FACULTAD DE CIENCIAS FÍSICAS

TESIS DOCTORAL

MEMORIA PARA OPTAR AL GRADO DE DOCTOR

 PRESENTADA POR 

 Paloma Adeva Ramos

DIRECTOR:

 Marcelino Torralba Díaz

Madrid, 2015

© Paloma Adeva Ramos, 1980

Aleaciones Pb-Ca-Sn ricas en plomo : diagrama de fases y 

fenómenos de precipitación 

 Departamento de Física del Estado Sólido



Paloma Adeva Ramos
TP

i f  I

iiiiiiiiiiii
' 5 3 0 9 8 5 4 3 8 0 *

UNIVERSIDAD COMPLUTENSE

A LEACZONES Pb-Ca-Sn RICAS EN PLOMO. DIAGRAMA DE FASES 
Y FENOMENOS DE PRECIPITACION,

Departamento de Ffsica del Estado S6lido 
Facultad de Ciencias Flsicas 

Universidad Complutense de Madrid 
1980

tJ'BLIOTCCA



^  Paloma Adeva Ramos
Edita e imprime la Editorial de la Universidad
Complutense de Madrid, Servicio de Reprograffa
Noviciado, 3 Madrid-8
Madrid, 1980
Xerox 9200 XB 480
Depdsito Legal! M-42307-1980



MEMORIA QUE PARA OPTAR AL GRADO DE DOCTOR 
EN CIENCIAS FISICAS PRESENTA:

P A LO M A  A D E V A  R AM O S

ALEACIONES Pb-Ca-Sn RICAS EN PLOMO 
DIAGRAMA DE FASES Y FENOMENOS DE PRECIPITACION

DIRECTOR; MARCELINO TORRALBA DIAZ 
Dr. EN CIENCIAS FISICAS, INVESTIGADOR CIENTIFICO DEL C.S.I.C.

UNIVERSIDAD COMPLUTENSE DE MADRID
FACULTAD DE CIENCIAS FISICAS

1980





a g r a d e c i m i e n t o s

Quiero expresar mi agradecimiento al Dr. To 

rralba Diaz por la direcciôn de este trabajo, rea 

lizado en el Centro Nacional de Investigaciones 

Metalûrgicas con una Beca del C.S.I.C. Igualmente 

agradezco la ayuda y comentarios de los senores 

Aballe y Caruana.

Especial agradecimiento merece el Profesor 

Dr. Brfi Villaseca por su amabilidad en leer y co- 

mentar este trabajo, y por actuar como Ponente 

del mismo.

Al Profesor Hernâez le agradezco sus comen­

tarios y sugerencias.

También deseo expresar mi agradecimiento por 

su valiosa ayuda a mis companeros F. Alcoriza, F. 

Gutiérrez, J.I. G 6 m e z , A. Delgado, C. Valle y A. 

Garcia, asl como al personal de la Secciôr de And 

lisis, Laboratorio Fotogrdfico, Taller Mecanico y 

Servicios Generates. Igualmente agradezco la ayu­

da del Sr. Llopis para la realizaciôn de los tra- 

bajos llevados a cabo en el Laboratorio de Micros 

copia Electrônica de la Facultad de Ciencias Flsi^ 

cas de la Universidad Complutense.



il

I N D I C E

I. INTRODUCCION

1.1. Determinaciôn del diagrama de fases

1.1.1. Métodos termodinSmicos

1.1.2. Otros métodos expérimentales

1.1.3. Anélisis térmico

1.1.4. Difracciôri de rayos-X

1.1.5. Conocimientos actuales del diagrama 

de fases ternario Pb-Ca-Sn

1.2. Fenômenos de precipitaciôn

I.2.1 Conocimiento actual de los mecanis- 

mos de precipitaciôn en las aleacig 

nés Pb-Ca y Pb-Ca-Sn

II. METODO EXPERIMENTAL [

II.1. Preparaciôn de las aleaciones

II.1.1. Materiales

11.1.2. Horno para la preparaciôn de las 

aleaciones

11.1.3. Procedimiento de fusiôn y colada de 

las aleaciones

11.1.4. Aleaciones

Pég.

1
8
8

9

10
11

13

13

18

23

23

24

26

31



i il
P d q .

11.2. Peterniinaci6n del diagrama de fases 35

11.2.1. Anâlisis térmico 35

11.2.1.1. Equipo Experimental 35

II.2.1.2 Determinaciôn de las tem- 39

peraturas de transforma-- 

ci6n

11.2.2. Difracciôn de rayos-X. Método para- 41

métrico

II.2.2.1 Equipo experimental 41

1 1 .2.2.2.Realizaciôn de medidas 42

11.3. Estudios de envejecimiento de las aleaciones 46

Pb-Ca-Sn

11.3.1. Tratamientos 47

11.3.2. Medidas de resistencia elêctrica 48

11.3.3. Ensayos de microdureza 49

11.3.4. Ensayos de tracciôn 49

11.3.5. Metalografîa 51

III.RESULTADOS Y DISCUSION

1 1 1 .1.Diagrama de fases del sistema Pb-Ca-Sn 56

111.1.1 Superficie de "solidus" y de "liqui 57

dus"

III.1.2. Superficies de separacidn de las dis 6/

tintas regiones en estado sôlido

1 11.2.Fenômenos de precipitaciôn en las aleaciones 

Pb-Ca-Sn

III.2.1. Condiciones iniciales y tratamientos 105

111.2.2 Medidas de resistencia elêctrica 108



PSg.

III.2.3 Medidas de microdureza Vickers 108

111.2.4. Ensayos de tracciôn 116

111.2.5. Metalografîa 116

111.2.6. Discusiôn del proceso de précipita- 140

ciôn

IV. RESUMEN Y CONCLUSIONES 153

BIBLIOGRAFIA 157



I. I N T R O D U C C I O N

El trabajo de investigaciôn que a continuaciôn se describe se 

planteô como consecuencia de un problema industrial relacionado con 

el desarrollo de los acumuladores libres de mantenimiento. En el mo- 

mento de iniciarse el estudio ya se fabricaban algunos acumuladores 

de este tipo, habiêndose atacado los problemas por procedimienl.os em 

pîricos, por lo que los resultados no siempre fueron razonablemente 

satisfactorios. En este trabajo se han pretendido establecer las ba­

ses cientîficas necesarias para resolver los problemas metalûrglcos 

pendientes, prescindiendo de cualquier consideraciôn de tipo econôm.i 

co.

Aunque no parece éste el lugar mâs adecuado para extenderse en 

la descripciôn de los conocidos acumuladores plomo-âcido,si es nece- 

sario comentar la problemStica actual de los acumuladores libres de 

mantenimiento, ya que en ella tuvo su origen el planteamiento de los 

estudios realizados.

Como es sabido (1), un acumulador es un dispositivo que trans­

forma la energîa quîmica en energîa elêctrica y viceversa. Los mds co 

rrientes son los acumuladores plomo-âcido. Al utilizarlos, se produ­

ce una disminuciôn de la concentraciôn de dioxido de plomo en las pla 

cas positivas y de plomo en las negativas, donde se forma sulfate de 

plomo. Al mismo tiempo se reduce la concentraciên de âcido sulfûrico



en el electrolito. Estas reacciones implican un clerto desprendimien- 

to de calor y la consiguiente evaporaclôn de agua en el electrolito .En 

la prâctica industrial los electrodos de los acumuladores estân cons- 

tituidos por rejillas de aleaciôn plomo-antiraonio, para conferirle al 

material mâs resistencia mecânica y mejor colabilidad. Pero el antimo 

nio aumenta los problemas de la baterîa, ya que difunde desde la pla­

ça positiva a la negativa, dando lugar a la autodescarga del acumula­

dor, lo que se ha llamado corrientemente "envenenamiento", al mismo 

tiempo que reduce la sobretensiôn de hidrôgeno y aumenta el correspon 

diente desprendimiento de este gas o "gasificaciôn".

En la actualidad se pretende fabricar baterîas a las que no sea 

preciso anadir agua durante toda su v i d a . Para evitar la gad'ificaciôn 

se ha pensado en sustituir el antimonio por otro u otros elementos s in 

perjudicar a las propiedades mecânicas de la rejilla. Heubner y Petter 

(2) han realizado un estudio de esta cuestiôn y encuentran que, aparté 

de las aleaciones plomo-antimonio con bajo contenido de antimonio, las 

ûnicas posibilidades se encuentran, sobre todo por razones de precio y 

disponibilidad, en las aleaciones de plomo con elementos de los grupos 

de los alcalinos o alcalinotérreos. Pero de todos estos elementos hay 

que excluir al litio ya que confiere al plomo una fragilidad inadmisi 

b l e , al sodio y al magnesio porque propician la corrosiôn de las reji 

lias, al potasio por ser insoluble en plomo y al berilio por su carâc 

ter venenoso. Al final, solo quedan como posibles elementos aleantes, 

el calcio, el estroncio y el bario. De estos très elementos parece que 

el mâs aceptable es el calcio, aunque en la actualidad empieza a pen- 

sarse seriamente en el estroncio. De hecho, los ensayos mâs o menos 

rütinarios realizados por diversos fabricantes han conducido a la con-



clusiôn de que el calcio es el mâs indicado, como lo demuestra el hc- 

cho de que todas las baterîas libres de mantenimiento actualmente ou 

fabricaciôn se hacen con plomo-calcio o con plomo-antimonio de bajo 

contenido en antimonio (3) (4) (5).

Aunque las investigaciones realizadas hasta el momento no son 

concluyentes, parece que las aleaciones plomo-calcio cumplen bastan- 

tes de las condiciones exigibles a una rejilla(4), es d e cir, tienen 

buenas propiedades mecânicas, buena resistencia a la corrosiôn, no en 

venenan las plaças, y tienen una conductividad elêctrica razonablemen 

te buena. La colabilidad y la resistencia a la fluencia no son las de 

seables, pero esto puede solucionarse con adiciones adecuadas de esta 

no. La adherencia entre la pasta y la rejilla parece que no-pasa de a 

ceptable.

La resistencia mecânica de las rejillas de acumuladores debe con 

siderarse desde dos puntos de vista. Uno es el de su resistencia re- 

cién fabricadas, que es la necesaria para poder empastar las rejillas 

sin que éstas se deformen. Otro,es el de su resistencia durante la vida 

en servicio para que pueda soportar las solicitaciones de fluencia de 

bidas a su propio peso, asî como las debidas a otros factores especial 

mente vibraciones, cuando se montan en véhicules a motor. En general, 

ninguna aleaciôn de plomo cumple estas condiciones por el simple efec 

to del endurecimineto por soluciôn de aleantes. La resistencia adecua 

da se suele conseguir por endurecimiento por precipitaciôn. En el ca­

de las aleaciones plomo-calcio tal posibilidad de endurecimiento por 

precipitaciôn existe despuês de un temple desde la temperatura de so- 

lubilizaciôn e incluso tras una colada con enfriamiento râpido, tal 

como se desprende de los diagramas de equilibrio propuestos para es-



tas aleaciones por Vigdorovich y Naskelskii (6) o por Schumacher y
- I 'Bouton (7), pese a que ambos modelos difieren en cuestiones importan

 tes. Tàl posibilidad se limita a concentraciones de calcio de hasta

0,07 ô 0,10 % en masa lo que, sin embargo es suficiente.

Una de las ventajas que tienen estas aleaciones plomo-calcio 

frente a las plomo-antimonio con contenidos relativamente altos de 

antimonio, es decir de 4 a 6 %, es su mayor resistencia frente a con

diciones de corrosiôn anôdica (8) (9) (10) (11). Pero aunque el cal­

cio es un elemento que confiere al plomo la mayor parte de las propie 

dades deseables para las rejillas, es mâs indicado el empleo de las 

aleaciones plomo-calcio-estano, puesto que el estano mejora las pro­

piedades electroquîmicas, la adherencia de la pasta a la rejilla y la 

resistencia a la corrosiôn (1) (11) (12).

Como se ve, el desarrollo de estas aleaciones estâ basado en u 

na expèrimentaciôn que nô deja de ofrecer garanties, pero nunca se ha 

emprendido un estudio de caracter bâsico, que es lo que, en definiti­

ve puede decir la ûltima palabra. Para ello es preciso olvidarse de 

los ensayos tecnolôgicos, realizados con materiales baratos de pure- 

za industrial, y recurrir a estudios con materiales de alta pureza y 

técnicas que garanticen resultados precisos. No podemos olvidar que 

el gran avance alcanzado por la Metalurgia en lo que va de siglo, se 

debe en gran parte a estudios de esta naturaleza. Tal vez, el ejemplo 

mâs espectacular sea el del acero, que luego se ha extendido a otras 

muchas aleaciones.

El Profesor Jimeno (13), fundador de la Metalurgia cientifJca 

en Espana, opina que el desarrollo de la Metalurgia como ciencia se 

debe al empleo de la metalografîa microscôpica, a la introducciôn de



los diagramas de equilibrio heterogêneos y al anâlisis por difracciôn 

de rayos-X. La primera de estas técnicas se debe principalmente a O s ­

mond, la segunda a Roozeboom y la ûltima a Bragg.

El conocimiento de los diagramas de equilibrio permite predecir 

aspectos importantes del comportamiento de las aleaciones taies como 

los intervales de solidificaciôn, los limites de solubilidad solida, 

y los tratamientos térmicos que es posible dar a las mismas, asî como 

predecir, hasta cierto punto, las consecuencias de dichos tratamien­

tos . De igual modo, con el empleo de estos diagramas es posible pre­

decir en fundiciôn factores tan importantes como la fluidez, tipo de 

solidificaciôn, cantidad de segregaciôn, defectos de cortracciôn, etc.

En el présente trabajo se encontrô, ya antes de iniciar el es­

tudio del sistema Pb-Ca-Sn, que uno de los diagramas que debîa cono- 

cerse previamente ofrecia dudas. En efecto, para el sistema Pb-Ca, 

en la regiôn que ahora interesa, habia discrepancias entre los diver­

ses autores. Para unos (fig. 1) (6) la transformaciôn invariante es un

eutéctico, mientras que para otros (fig. 2) (7) (14) es un peritécti-

co. Por ello tambiên se ha estudiado la regiôn rica en plomo del sis- 

ma binario Pb-Ca.

En lo que se refiere al endurecimiento por precipitaciôn de es­

tas aleaciones, frecuentemente denominado "envejecimiento", apenas ha 

bia informaciôn, entre otras razones, a causa de que estos estudios 

no son posibles sin un buen conocimiento del diagrama de equilibrio.

A partir de los diagramas de los sistemas Pb-Ca (fig. 1 y 2) (6) (7)

y Pb-Sn (fig. 3) (15) parece razonable pensar que estas aleaciones son

envejecibles, lo c u a l , como ya se ha mencionado, estâ avalado por la 

experiencia industrial. En los dos sistemas mencionados el aleante pue
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de estar en soluciôn sôlida a alta temperatura, pero como su solubi­

lidad disminuye con êsta, es de esperar que, mediante un temple, se 

pueda consegüir una soluciôn sôlida sobresaturada. Esta es una situa- 

ciôn de equilibrio inestable que lôgicamente conduce a fenômenos de 

precipitaciôn, Los precipitados pueden ser de las fases de equilibrio, 

de fases intermedias o de zonas del tipo Guinier-Preston. Lo que pa- 

se para estos dos sistemas, es razonable pensar que pueda pasar para 

el sistema ternario.

Este es el fundâmento del endurecimiento por precipitaciôn que 

luego se analizarâ. De cualquier modo, no debe olvidarse que tanto la 

teorîa como la experiencia, hacen pensar en la existencia de estos fe 

nômenos.

Mâs adelante se analizarân estas cuestiones.

1.1. DETERMINACION DEL DIAGRAMA DE FASES

La determinaciôn de los diagramas de fase puede realizarse bien 

por métodos termodinâmicos, bien por otros métodos expérimentales.

1.1.1.Métodos termodinâmicos

La funciôn energîa libre de Gibbs es la funciôn termodinâmica 

mâs utilizada para el establéeimiento de los diagramas.

En un sistema binario (16) (17), a una presiôn dada, la régla

de las fases de Gibbs expresa que la energîa libre de Gibbs por mol 

de una fase viene perfectamente definida por su temperatura y compo- 

siciôn. Por lo tanto es posible representar, para cada temperatura, 

la curva de la variaciôn de la energîa libre con la composiciôn de



na fase.
Si en lugar de representar la funciôn energîa libre, se iepresen 

ta la funciôn entalpîa, se observa que todo cambio de fase viene acorn- 

panado por un cambio de entalpîa. La entalpîa cambia constantemento 

con la temperatura, pero si se produce un cambio de fase aparece una 

discontinuidad y la nueva estructura estable a temperatura mas alta 

poseerâ un valor mâs elevado de la entalpîa. Esta variaciôn de ental­

pîa serâ sera positiva y, de acuerdo con el Principio de Le Chatelier, 

el fenômeno serâ endotérmico. Durante el enfriamiento el proceso serâ 

inverso y la transformaciôn por lo tanto, exotérmica.

Los principios generates termodinâmicos que rigen el equilibrio 

entre fases para el caso de sistemas ternarios, son los misraos que pa 

ra el caso de los binarios, pero la existencia de un grado mâs de li- 

bertàd supone el que la funciôn G de una fase para una temperatura 

fija, sea funciôn de las fracciones molares de dos componentes. Por lo 

tanto, la variaciôn de G con la composiciôn para cada fase serâ una su 

perficie y el equilibrio entre fases vendrâ dado por el piano tangen­

te comûn a las superficies. La proyecciôn de los puntos de tangencia 

de cada piano sobre el triângulo de composiclones détermina las llneas 

de conjunciôn.

Debido a la gran dificultad que présenta la determinaciôn de las 

energîas libre de Gibbs para cada una de las distinatas fases prescri­

tes, la determinaciôn de los diagramas de equilibrio se realizan en la 

prâctica mediante otros métodos expérimentales.

1.1.2 Otros métodos expérimentales

La determinaciôn de los diagramas de equilibrio puede acometer-
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se de dos modos distintos (18), fijando la temperatura o fijando la 

composiciôn. Los primeros, conocidos como métodos isotérmicos, son los 

_-siguientes: Método de las solubilidades, exâmen metalogrSfico, exâmen 

radiocristalogrâfico y estudio de las propiedades eléctricas. Los se- 

gundos, conocidos como métodos isopléticos son los siguientes: Anâli­

sis térmico, anâlisis dilatométrico, exâmen metalogrâfico y medidas de 

la conductividad elêctrica.

En general, ninguna de las técnicas citadas son capaces de dar 

por sî solas una informaciôn compléta del diagreima de equilibrio, sien 

do necesario utilizar varias de ellas simultâneamente.

Por las razones que daremos mâs adelante, en este trabajo se han 

utilizado para la determinaciôn del diagrama de fases, el método de 

anâlisis térmico y la difracciôn de rayos-X, por lo que a continuaciôn 

se harSn unos breves comentarios.

1.1.3 Anâlisis térmico

De las varias técnicas existentes para poner de manifiesto con 

mâs claridad las discontinuidades que provocan los cambios de fase en 

la curva de enfriamiento o calentamiento de una muestra, se destacarâ 

ûnicamente el anâlisis térmico diferencial por la gran aplicaciôn que 

ha tenido en este estudio.

En el anâlisis térmico diferencial, ademâs de registrar la evo- 

luciôn de la temperatura de la probeta problema en el transcurso del 

tiempo (18) (19), se registran las diferencias de temperatura entre

ésta y otra denominada de referenda.

Mientras que no existen transformaciones de fase, las dos pro- 

betas se encuentran a la misma temperatura, con lo que la curva dife-
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rencia de temperatura es una lînea recta (lînea de base). Si Ja prot'c- 

ta problema sufre una transformaciôn de fase, el punto de transforma- 

ciôn queda senalado por un incremento de la diferencia de temperatura 

entre los dos cuerpos.

Tanto el anâlisis térmico directo como el diferencial permiten 

el estudio del diagrama de equilibrio de los sistemas metâlicos en su 

totalidad, pero fundamentalmente son ûtiles para el caso de los puntos 

de "liquidas" y "solidus", ya que las transformaciones en estado sôli­

do tienen lugar por lo general con un desprendimiento o absorciôn de 

calor muy pequeno, lo que hace muy difîcil su detecciôn.

Esta técnica, présenta el inconveniente de que por ser un méto­

do dinâmico, el equilibrio es inalcanzable por la imposisbilidad de 

conseguir variaciones infinitamente lentas de la temperatura.

1.1.4 Difracciôn de rayos-X

Hay dos técnicas de difracciôn de rayos-X (20) (21), que permi­

ten estudiar los limites de separaciôn de regiones en un diagrama :

El método de desapariciôn de fases y el método paramétrico.

Es de senalar, que la diferencia entre los dos métodos radica 

en que asî como en el método de desapariciôn de fases la localizaciôn 

del limite que sépara una regiôn de fase o d e  una a + y se détermina vien 

do la composiciôn para la cual la fase y  desaparece, el método para­

métrico se basa en la observaciôn de la fase ci ûnicamente.

La precisiôn del método de desapariciôn de fases, depende de la 

sensibilidad que tenga el equipo de rayos-X en detectar pequenas can- 

tidades de las distintas fases présentes, asî como también de la na­

turaleza dé las aleaciones.
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El método paramétrico consiste en estudiar la variaciôn del pa- 

râmetro de red de una fase para distintas concentraciones a una tempe 

ratura fija.

Si se quiere estudiar el limite que sépara las regiones de fase 

a y dos fases a+y t es necesario tomar una serie de aleaciones de 

concentraciones que varien segûn la direcciôn de cualquier recta que 

atraviese ambas regiones. En la regiôn de una fase el parâmetro de red 

varia continuamente con la composiciôn, pero al llegar a la regiôn de 

dos fases, si la recta mencionada es una lînea de conjunciôn, el paré 

métro de red se mantendrâ constante, puesto que en un sistema ternario 

dos fases estân en equilibrio si estân sobre una lînea de conjunciôn 

y a lo largo de estas llneas pueden variar las proporciones'relativas 

de las fases pero no sus composiciones. Si la lînea no es de conjun­

ciôn , la curva parâmetro de red-composiciôn variarâ de modo distinto 

en cada una de las regiones.

Cuando el limite de separaciôn de regiones de fases que se p re­

tende estudiar sépara una regiôn de dos fases de una de très, el pro­

cedimiento que se sigue es anâlogo a los descritos anteriormente. En 

este caso se puede hacer el estudio,también,a lo largo de cualquier 

recta que atraviese las dos regiones. Puesto que en la regiôn de dos 

fases, se estân atravesando una serie de llneas de conjunciôn, el pa 

râmetro de red de la fase a variarâ de modo continuo. Al llegar a la 

regiôn de très fases, el parâmetro de red tomarâ un valor constante 

e igual al de la soluciôn sôlida « segûn se desprende de las condi­

ciones del equilibrio trifâsico. La curva parâmetro-composiciôn serâ 

similar por lo tanto a la del primer caso estudiado.
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La determinaciôn précisa de los parâmetros de red exige un 

buen conocimiento de las causas que producen distorsiones y despla/.a- 

mientos de los perfiles de difracciôn de rayos-X, con el objeto de a- 

plicar las correspondlentes correcciones. Las fuentes de error se de- 

ben principalmente (22) a desajustes del goniômetro, a aberraciones 

geométricas causadas por las limitaciones propias de la optica del sis 

tema de rayos-X, a preparaciôn impropia de la muestra y a errores en 

las determinaclones de la intensidad.

Los errores del goniômetro se corrigen mediante una buena pues- 

ta a punto, con perfecto alineamiento y determinaciôn del cero. Otras 

posibles fuentes de error .son: Error por probeta plana, error por trans 

parencia, error por desplazamiento de la muestra, error por divergen- 

cia axial, error por oscilaciôn de la temperatura y los errores por 

los factores de dispersiôn, Lorentz y polarizaciôn•

1.1.5.Conocimientos actuales del diagrama de fases ternario Pb-Ca-Sn

NO existe prâcticamente ninguna informaciôn sobre este diagrama, 

salvo el estudio realizado por Michaud (2 3) de la regiôn rica en plorro. 

Este autor ha determinado mediante anâlisis térmico directo y en cier- 

tos casos mediante anâlisis térmico diferencial, la transformaciôn in 

variante del sistema Pb-Ca y algunos puntos de "solidus" y "liquidus" 

del sistema Pb-Ca-Sn para contenidos de calcio hasta el 0,20% en masa 

y de estano hasta el 1,0% en masa.

1.2. FENOMENOS DE PRECIPITACION

El diagrama de fases représenta la situaciôn que cabe esperar
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en una aleaciôn en condiciones de equllibridi En la brâctica» ès fifôrv' 

cuente que los metales y aleaciones ho sé encuehtiren en esta situâbi 

sine en una de desequilibrio que, dadàs ciertas condiciones,puedà t é n " 

der a travês de una serie de transformaciones de faôe (24) a la que : 

indica el diagrama de equilibrio. Estas transfdrmacionéË,. à &u Vé'zj-'-by. 

riginan modificaciones en las propiedades del material bon el tiempo»

La precipitaciôn es uno de los ienémertos por Ibà que se puëde

verificar la descomposiciôn de ürtâ fasê & (àolüciôn; Sôlida) en a +
. ! .i \ ^  ■■

como consecuencia de un cambio dë temperatdta que prbvocà Una sobre-Y, ... .
saturaciôn de soluto en la aleaciôn. La condiciôh necesaria para que «

I . . . \un cambio de temperatura de lugat a precipitaciôn, es qUe la sùlubill
..... \

dad del soluto aumente con la temperatura. En estas condiciones, es -f 

posible mediante Un tratamiento dé, soiubiiiZaciôn ÿ pdsteridr t e m p l ë ^  

provocar una situaciôn 'de’irtestabilidàd. butante e 1 mah tèh imien to de> « 

la aleaciôn a una temperatura determinada, sé |)odrâ pro^üci^ éCtâ^ ttàiî

formaciôn, hasta que la aleaciôn àlcâncë là éstructUraj de equilibrio I*'
I ! i f j  ' |. ’ .‘ . 'V  '

a la temperatura dë almacenaroientoi Este tiempo puèdé set inclUào de
ië'anos en algunas aleâciones de plomo envejécibleS à teiAetaturà AhbiëA

te (25). ,
La velocidad y cuantla de esta transformabiôn dépende dëJ#esta-;

do inicial de la aleaciôn, es decir del grado de sobresaturaciôn y es
tructura de defectos, y de los distintos tratamientos térmicos y me-

! tcànicos que haya sufrido la aleaciôn después del temple. Los distinr
tos tipos de precipitaciôn corresponden a los distintos caminos que
puede seguir la aleaciôn para llegar a la situaciôn de equilibrio. Una
primera clasificaciôn del fenômeno permite distinguir entre précipita
ciôn continua y precipitaciôn discontinua (26).
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Durante la precipitaciôn continua, la transformaciôn sc rpi-â 

produciendo en todo el material al mismo tiermpo, aunque la velocidad 

puede variar de unos sitios a otros. Los crisitales de la nueva fase se 

nuclean y crecen hasta que eliminan el exceso de soluto de la ma triz, 

mientras que los granos primitivos de soluciôn sôlida retienen su fot 

ma externa y orientaciôn.

La experiencia ha demostrado que en materiales previamente de- 

formados se produce rSpidamente este tipo de precipitaciôn, que en es 

te caso tiene lugar preferentemente en los pianos de delizamiento y 

en las dislocaciones.

Este tipo de precipitaciôn se suele producir en aleaciones en 

que el grado de sobresaturaciôn es bajo o cuando la energîa necesaria 

para formar la intercara no es muy alta, ïo que conduce a precipita­

dos que son coherentes con la matriz.

Existen dos tipos de precipitaciôn continua, la general y la lo 

calizada. La primera se produce al azar en todo el material o en luga 

res de nucleaciôn preferente, pero estando estos lugares distribuidos 

al azar. La localizada se produce en determinadas zonas del material 

tales como bordes de grano o llneas de deslizamiento.

La precipitaciôn discontinua se caracteriza por la divisiôn del 

conjunto en volûmenes totalmente transformados, con la composiciôn de 

equilibrio a+6 y otros que conservan la composiciôn correspondiente a 

la soluciôn sôlida sobresaturada. Los volûmenes transformados suelen 

recibir el nombre de celdas y las fronteras entre éstas y el resto del 

material se caracterizan por un cambio abrupto en la concentraciôn del 

soluto. Este tipo de precipitaciôn es siempre localizada y generalmen 

te se desarrolla partiendo de un borde de grano y creciendo hacia el
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interior.

Los precipitados que se forman son incohérentes con la matriz, 

-puesto que la energîa necesaria para formar la intercara (27) es muy 

grande y no se puede conseguir un acoplamiento entre la red del preci 

pitado y la matriz.

Los procesos de precipitaciôn, al igual que otros tipos de trans 

formaciones, tienen lugar en dos etapas: Primero la nucleaciôn del pre 

cipitado y luego su crecimiento.

Durante el proceso de precipitaciôn se producen importantes cam 

bios en las propiedaes fîsicas del sistema, aunque estos cambios no 

tienen lugar simultâneamente para las distintas propiedades ni en la 

misma proporciôn.
S

Hay diverses técnicas que permiten seguir el proceso de precita 

ciôn, de entre las que se puede citar la difracciôn de rayos-X, la mi 

croscopia y el estudio de las propiedades mecânicas y eléctricas etc.

La presencia de aleantes en soluciôn sôlida créa obstâculos al 

paso de los electrones de conducciôn, por lo que la resistividad eléc 

trica de la aleaciôn es superior a la del metal puro. Cuando se pro­

ducen fenômenos de precipitaciôn, los âtomos de soluto en exceso se 

van concentrando en determinados lugares de la matriz para formar la 

nueva fase, y la matriz se purifica, con lo que disminuye la resisti­

vidad del material.

El endurecimiento que se produce en las aleaciones durante la 

precipitaciôn parece ser debido a la interacciôn de dislocaciones con 

las particulas precipitadas. Estas interacciones pueden ser de dos ti­

pos.

Una dislocaciôn que se mueve en su piano de deslizamiento, al
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encontrar particules de precipitado, puede actuar de dos modos distin- 

t os: Atravesando la partlcula, si la estructura lo permite, y con el 

consiguiente aumento de energla superficial, o rodeândola, lo que su- 

pone también un aumento de energla al tener que curvarse la dlsloca-- 

ci6n. En este filtimo ca s o , si llamamos L a la distancia entre las par 

tlculas, <j» el ângulo bajo el cual se curva la dislocaciôn, b el vector 

de Burgers y G e l  môlulo de cizalla, la tensiôn critica para que la 

dislocaciôn avance sin atravesar la partlcula, es decir, dejando un a- 

nillo de dislocaciôn en torno a ella, viene dada por

G b
T = L

En el caso en que la partlcula sea atravesada por la dislocaciôn 

aparece una nueva superficie de energla y 'debida al desplazamlento de 

la parte superior de la partlcula respecto de la inferior, desplaza- 

miento que es igual al vector de Burgers. La tensiôn necesaria para 

que la dislocaciôn la corte es

ny'r t = ____
2bL

Por lo tanto el comportamiento de la dislocaciôn frente a la 

partlcula queda condicionado a los valores de x y X g . Si t >T(, la par­

tlcula es atravesada y si Tç,>t las dislocaciones se cierran alrededor 

de ella formando un anillo (mécanisme de Orowan). A medida que siguen 

llegando nuevas dislocaciones, y que se van formando mSs anillos. Ira 

disminuyendo el espaciado entre particules por lo que cada vez sera 

mayor la energla necesaria para que la dislocaciôn avance.
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-1.2.1 Conocimiento actual de los mecanismos de precipitacion en las 

aleaciones Pb-Ca y Pb-Ca-Sn

Las aleaciones Pb-Ca y Pb-Ca-Sn son de aplicaciôn relativamente 

reciente en la industria, y puede decirse que en este campo no se ban 

llevado a cabo suficientes estudios de carScter bSsico sobre su compor 

tamiento, tal como se vi6 que ocurrla respecto al conocimiento del dia 

grama de fases ternario.

Por el contrario, en las aleaciones Pb-Sb, que ban sido hasta

abora las de mayor importancia industrial dentro del grupo de las ale

aciones de plomo envejecibles a temperatura ambiente, estos mecanismos 

ban sido muy estudiados y estân perfectamente establecidos (28) (29) .

En el caso del sistema Pb-Ca y Pb-Ca-Sn, conviene recordar que 

Young y Barclay (11) observaron que las aleaciones binaries con con- 

tenidos de calcio entre el 0,01% y 0,07% en masa, envejecen por la 

formaciôn de precipitados finos de PbgCa. Estos producen un gran en- 

durecimiento por deformaciôn de la red del plomo. Por encima del 0,07% 

no es posible elirninar la presencia de la fase Pb^Ca mediante el tem­

ple, como se desprende del diagrama binario Pb-Ca (fig. 2). La presen

cia de esta fase da lugar a una dureza inicial mayor antes de comen- 

zar el envejecimiento, pero también tiene el efecto de disminuir la 

resistencia a la fluencia. Las adiciones de estano al sistema Fb-Ca, 

mejoran el endurecimiento por la formaciôn adicional de precipitados 

del tipo Sn^Ca o Pb^Sn^Ca. Estos precipitados parece que crean distor 

siones aOn mas grandes en la red del plomo, mejorando por lo tanto las 

propiedades mecânicas.

Rose y Young (30) observaron que el estano mejora las propieda­

des mecânicas en el estado de completamente envejecido. Estos autores
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concluyeron que los precipitados de Pb^Ca son los responsables del en 

durecimiento en la primera etapa, mientras que el Sn^Ca précipita lau- 

cho mas lentamente siendo, por lo tanto, el responsable del endureci- 

rniento a largo plazo. Una deformaciôn en frîo antes de iniciarse cl 

envejecimiento de estas aleaciones produce un mayor endurecimiento por 

precipitaciôn. Ademâs, a temperatura ambiente, se conserva por ticmpo 

indefinido la estructura de deformaciôn y, consiguientemente, el endu 

recimiento por deformaciôn as! introducido.

Myers y Handle (12) estudiaron los efectos que tienen el estano 

y el bismuto sobre las propiedades mecânicas de las aleaciones Pb-Ca 

al envejecer. Sus experimentos dieron como resultado que las aleacio­

nes binarias con contenidos en calcio menores del 0,04% no m u e s tran 

endurecimiento despuês de una hora de env&jecimiento. Las que tienen 

entre 0,06% y 0,08% de calcio envejecen râpidamente despuês del tem­

ple, y por encima del 0,08% no hay modificaciôn de propiedades. Las 

adiciones de bismuto al P b - 0 ,06%Ca aceleran el proceso de endurecimien 

to en los primeros instantes y, transcurrida una hora, todas las alea­

ciones presentan la misma carga de rotura, sea cual sea el contcnido 

de este aleante. Las adiciones de estano, por el contrario, inhiben el 

endurecimiento de estas aleaciones inmediatamente despuês del temple. 

Scharfenberger y Henkel piensan que el endurecimiento por envejeci­

miento de las aleaciones Pb-Ca tiene lugar mediante dos transformacio 

nes discontinuas de nucleaciôn y crecimiento, anâlogas cada una al 

crecimiento de la perlita en el acero. Estos autores opinan que el 

proceso de endurecimiento de estas aleaciones, varia por la presencia 

del estano favoreciendo un mecanismo de precipitaciôn continua tras un 

largo periodo de incubaciôn.
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Caldwell y Sokolov (32), y estos mismos; autores junto con Boccia 

relli (33) estudiaron la influencia de la pureza del plomo b a s e , sobre 

-el envejecimiento de las aleaciones Pb-Ca-Sn_ Sus investigaciones die­

ron como resultado que la existencia de elememtos traza en el plomo,ta­

les como el bismuto, antimonio, cobre y plata,, producen un aumento de 

dureza y aceleran el proceso de precipitaciôm durante los primeros dias 

de envdjecimiento. La existencia de estos eleimentos puede contribuir 

al endurecimiento de la soluciôn sôlida as! como a cambiar la cinéti- 

ca de la precipitaciôn.

En el caso de las aleaciones Pb-Ca sin <deformar, y envejecidas a 

temperatura ambiente, Borchers, W. Scharfenberger y S. Henkel (34) ob 

servaron que la precipitaciôn se produce mediante dos reacciones dis­

continuas. Esto quedô de manifiesto por la apariciôn de dos mâximos de 

dureza. Un aumento de la temperatura de enveJecimiento produce una ace 

leraciôn del proceso y da lugar a mayor dureza, hasta témperaturas del 

orden de 6 0 °C, pero por encima de ésta, aparece un râpido sobrenveje­

cimiento. Las aleaciones P b - 0 ,06%Ca, con contenidos en estano de hasta 

0,04%, muestran un râpido aumento de la durezia durante los primeros ins 

tantes que siguen al temple. Para contenidos imayores de estano aparece 

un periodo de incubaciôn. Borchers y Assmann ((35) indican que el Pb^Ca 

que précipita de forma discontinua en las aleaciones binarias, se trans 

forma en una fase mixta rica en estano a medida que aumenta el conte- 

nido de este elemento. Esta fase mixta tambiexi précipita discontinua- 

mente. Cuando el porcentaje atômico de estanco triplica al del calcio 

se observa un cambio de la cinética, hacia pnecipitaciôn continua, for 

mândose la fase coherente Sn^Ca despuês de un periodo de incubaciôn. 

Este cambio en cinética se debe a que el estano disuelto en la matriz
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de plomo tiene mâs afinidad por el calcio que por el plomo. Sin embar­

go, la baja velocidad de difusiôn del estano en plomo, junto c m  cl 

gran desorden de la red, conduce a energias de activaciôn mâs allas pa 

ra la nucleaciôn de la fase de equilibrio. Por lo tanto, esta fase pre 

cipita coherentemente despuês de un periodo de incubaciôn. Estas par- 

tlculas finamente dispersas se unen para formar estructuras de plaças 

que se ordenan en los pianos (lOO) de la matriz cûbica del plomo.

En el caso de aleaciones con contenidos en estano menores a la 

relaciôn anterior no es posible lograr una compléta eliminaciôn de la 

sobresaturaciôn mediante la precipitaciôn del Sn^Ca y el proceso con­

siste en la precipitaciôn de una fase mixta discontinua. A medida que 

aumenta el contenido en estano, estos âtomos ocupan posiciones en la 

red del plomo aumentando el desorden y, por lo tanto, las tensiones 

necesarias para lograr la coherencia, produciêndose una perdjda de es 

ta. Ademâs de estas particules precipitadas discontinuamente en forma 

de lâminas, aparecen particules finamente dispersas y, posiblemente, 

debidas a precipitaciôn discontinua.

Un tratamiento de deformaciôn despuês del temple, en aleaciones 

P b - 0 ,06%Ca-0,7%Sn (36), da como resultado una dureza inicial mayor que 

la correspondiente a las aleaciones sin deformar. Ademâs, no presen­

tan periodo de incubaciôn observable. Este endurecimiento por defor­

maciôn, sin embargo, parece ser cada vez menos importante a medida que 

progresa el envejecimiento. Parece ser que el gran nûmero de disloca­

ciones introducido por la deformaciôn en frlo conduce a una aceJera- 

ciôn del proceso de nucleaciôn en el estado de sobresaturaciôn. La pre 

cipitaciôndel Sn^Ca es continua, tanto en las aleaciones deformadas co 

mo en las sin deformar. Los resultados con microsonda mostraron que.
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efectivament e , los precipitados tienen la composiciôn estequiométrica 

del Sn^Ca.
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I I .  M E T O D O  E X P E R I M E N T A L

II.1. PREPARACION DE LAS ALEACIONES

Tanto el estudio del diagrama de fases como el de los fenome- 

nos de envejecimiento se han limitado a contenidos en calcio de has­

ta una mâximo de 0,20% y en estano de hasta el 3% en masa. Estos con­

tenidos cubren la regiôn de interês para este trabajo.

II. 1.1. Materia les

Los materiales enpleados en la preparaciôn de las aleaciones haji sido de la 

mayor pureza disponible para eliminar los posibles efectos que pudfe­

ra tener, tanto en la determinaciôn del diagrama de fases como en los

estudios de precipitaciôn, la presencia de otros elementos.

Estos materiales han sido:

Plomo de 99,9999% de pureza, procédante de la firma Cominco, con

el siguiente certificado de anâlisis en ppm

Al Ca eu Fe Mg Si Ti

0,1 0,1 0,2 0,2 0,1 0,1 0,1

Estano de 99,9999% de pureza procédante, también, de la f irma 

Cominco y con el siguiente certificado de anâlisis en ppm
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Ca Cu Fe Pb Mg Si Ag In

0,1 0,1 < 0,1 0,1 < 0,1 (0,1 < 0,1 0,1

Calcio de 99,7% de pureza, procédante de la firma A. D.Mackay, 

El calcio, a causa de su elevada reactividad quimica, no se encuentra 

con grados de pureza similares a los del plomo y el estano. No obstan 

te, como este elemento solo entra en las aleaciones hasta una canti- 

dad mSxima de 0,20%, su falta de pureza solo afecta a la de aquellas 

en una proporciôn razonable. ,

Prescindiendo de otras posibles fuentes de contaminaciôn, las 

aleaciones contienen, en el caso mâs desfavorable, 8 ppm de elementos 

distintos del plomo, estano y calcio. En efecto, los contenidos mâxi­

mos de impurezas aportados por los m ateriales, teniendo en cuenta las 

proporciones en que intervienen, son de 1 ppns debida al plomo, de 0,03 

ppm debidas al estano y de 6 ppm procédantes del calcio.

1 1 . 1 2 .  Horno para la preparaciôn de las aleaciones
La preparaciôn de las aleaciones Pb-Ca-Sn présenta ciertas 

dificultades. En primer lugar las propias de cualquier aleaciôn en que 

se trabaja con materiales de alta pureza y, c»mo es lôgico, se desea 

evitar cualquier contaminaciôn. Otras, son las derivadas de las espe- 

ciales caracterîsticas del calcio. Este elemento reacciona muy râpi­

damente con el oxîgeno y la humedad présentes en la atmôsfera, lo que 

puede dar lugar a la presencia de oxîgeno en la aleaciôn. Otro proble 

ma es que, por las mismas causas antes mencicwiadas,la superficie de 

los trozos de calcio se recubre de una capa de ôxido de calcio de ba 

jîsima reactividad y alto punto de fusiôn. Esta capa impide que el



plomo fundido moje al calcio, dificultândose asi su disoluciôn y, por 

lo tanto, la formaciôn de la aleaciôn. Todo ello hace que las aleacio 

nes deban prepararse en un horno adecuado que évité la contaminaciôn, 

incluida la oxidaciôn.

El horno que se ha utilizado en este trabajo permite fundir

y colar en vacîo o en atmôsfera de gases inertes o de hidrôgeno. El ca

lentamiento se realiza por inducciôn, con lo que al mismo tiempo se

consigne una agitaciôn no mecSnica que, sin contaminar, facilita ]a di

soluciôn del calcio en el plomo y mejora la homogeneidad del caldo.

El crisol que se ha empleado en la fusiôn de los materiales

ha sido de grafito de alta pureza, por ser un buen susceptor y ademâs 

por poseer baja reactividad con el calcio, el plomo y el estano. El 

grafito utilizado fuê de la calidad "alta pureza", con un contenido de 

impurezas inferior a 150 ppm, de las que 30 ppm son de calcio. El cri 

sol es de fondo y paredes gruesas para darle una masa lo mayor posible 

(550 g) con lo que la temperatura del caldo baja lentamente una vez qie 

se ha desconectado el generador de inducciôn.

El generador que se ha utilizado suministra una frecuencia de

350 KHZ.

Antes de preparar las aleaciones y con el fin de impedir la 

incorporaciôn de gas a la aleaciôn, se procedîa a la desgasificaciôn 

del crisol, lo cual se realizaba en vacîo dinâmico de 10 ^Torr y a una 

temperatura de aproximadamente 1J00°C en su base y parte inferior de 

las paredes.

Los gases empleados durante la fusiôn y colada de las aleacio 

nes han sido también de la mayor pureza posible, de la denominada "pu 

feza analîtica". Aûn asi se tomô la precauciôn de hacerlos pasar por
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dos desecadores de gel de silice y, posteriormente, por un tubo con 

virutas de cobre calentado a 900®C eliminando de este modo la hmiedad 

y el oxîgeno.

La coquilla se ha construido en acero, que se pasivô mante- 

niéndola a temperatura elevada en atmôsfera pobre en oxîgeno. Este mé 

todo parece mâs eficaz para evitar la contaminaciôn que el de canstru 

irla con materiales especiales, taies como el acero inoxidable.

La coquilla es un cilindro con una cavidad central dividida 

en dos partes por una plaça del mismo material (fig. 4) que no llega 

al fondo. Por la parte superior présenta un ensanchamiento que sirve 

de mazarota. De esta forma se obtienen dos plaças de 80 x 50 x 5 mm 

que, al estar comunicadas por la parte inferior y disponer de m a  m a ­

zarota que también las comünica por la parte superior, reunen baenas 

condiciones para ser homogéneas y no presentar defectos de colada.

II.1.3. Procedimiento de fusiôn y colada de las aleaciones

Para la preparaciôn de las aleaciones ternarias Pb-Ca-5n fue 

necesario preparar previamente las aleaciones madré de Pb-Ca y ?b-Sn.

En los primeros ensayos de preparaciôn de aleaciones madré 

de Pb-Ca se procedîa de la siguiente manera: Se colocaba el plono en 

el crisol. A continuaciôn se troceaba el calcio y, una vez pesada la 

cantidad adecuada, se limpiaba con éter, para eliminar la grasa pro- 

tectc a que lo recubre. Posteriormente se ponla en el adicionador de 

aleantes y se cerraba la câmara del horno haciendo un vaclo de lasta 

10 ^Torr. Se introducla argon seco en la câmara y se volvia a hacer 

el vaclo para eliminar cualquier traza de aire. Este proceso se repe- 

tla varias veces. A continuaciôn se volvia a introducir argon y se ca
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lentaba el crisol hasta 800°C. En este momenifco se dejaban caer las pa 

tlculas de calcio en el caldo. Cuando el calcio se fundia, en la supe 

-ficie del caldo permanecia una capa sôlida y  de aspecto pulvérulente, 

probablemente de ôxido de calcio. Este ôxido tratô de reducirse hacie 

do vaclo e introduciendo hidrôgeno hasta unai presiôn de 650 Torr. Lue 

go se calentaba hasta 900°C y se mantenla es:tta temperatura durante un 

media hora, pese a lo cual la capa no se redaicîa. Se hacla nuevamente 

vaclo y se colaba en la coquilla, previamente calentada a 200’C, pro- 

curando no agitar el caldo con el fin de q ue la escoria flotara y fue 

ra la ûltiraa porciôn en colar. De esta manena la escoria permanecia e 

la parte superior de la mazarota y no afectaJba a las plaças. ïl anâli 

sis qulmico de estas aleaciones indicaba una perdida de calcio superior 

al 50% del valor teôrico. La razôn de esta poérdida tan grande estS en 

la gran relaciôn superficie/volumen que se ototiene.al trocear finamen 

te el calcio, lo que favorece la reacciôn d e  éste con el oxîgeno atmos 

férico antes de poder hacer vaclo. Esta reacciôn es inevitable. En efe 

to, el calcio reacciona con el oxîgeno segûm

2 Ca + Og 2 CaO

La energla libre de formaciôn de este ôxido viene daca por 

-AG
---------  = log KP4,57 T

El valor tabulado de Ag  (37) a 2 5 “C  es de 285.000 cal, por lo

que
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K . . 10^20

Esto indica que la reacciôn tiene lugar aûn en presencia de

cantidades extremadamente pequenas de oxîgeno y si no es total en la

atmôsfera es debido probablemente a razones de tipo cinético o a la for

maciôn de una capa de ôxido que dificulta la difusiôn del oxîgeno.

El intento de reducir el ôxido de calcio mediante el empleo

de una atmôsfera de hidrôgeno no diô resultado, lo que esté de acuer-

do con los câlculos teôricos. En efecto, por muchas precauciones que

se tomen para desecar el hidrôgeno, éste conserva siempre una peque-

na cantidad de humedad, lo que conduce a la siguiente reacciôn:
S

Ca + HgO t  CaO +

que de acuerdo con los valores tabulados (37) a 827"C da una energla 

libre de formaciôn

Û G  = -79,4 Kcal 

que conduce al siguiente valor de

Kp =  —  = 3,9 X 10^^

Si la cantidad de agua en el horno es muy pequena podrîr te­

ner lugar la reducciôn, pero como la reacciôn produce agua, rSpidamen

te se invierte el sentido. Por lo tanto, la reducciôn es imposible y
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la ûnica soluciôn es evitar que se forme ôxido de calcio en cantida­

des apreciables.

En la prâctica, el problema se ha resuelto anadiendo un solo 

trozo de calcio, lo que reduce enormemente la superficie reactiva. A- 

deraâs, las caras de este trozo de calcio, recién cortado, se limpia- 

ban con una cuchilla justo antes de introducirlo en el horno y hacer 

el vaclo. Esto tiene la desventaja de que no es posible fijar mâs que 

muy aproximadamente la cantidad de calcio que se anade y, por tanto, 

el contenido de la aleaciôn. Pero como se trata de aleaciones madré no 

tiene mayor trascendencia. Aûn con estas precauciones, siempre se ob-. 

sevô sobre la superficie del caldo una capa muy fina de un producto 

sôlido. Si se tratara de calcio, esta capa se disolverla a 900°C, ya 

que a esta temperatura coexisten el PbCa y el plomo llquido incluso pa 

ra contenidos de calcio del 14%, porcentaje al que no se llega nunca. 

Por tanto, es de esperar que se trate de ôxido de calcio, compuesto qu 

solo funde a temperaturas del orden de 2580°C. Aunque su cantidad era 

minima, segûn podla deducirse de su finlsimo espesor,se tomô la precau 

ciôn de colar con cuidado para que todo ello quedara en la mazarota. M e  

mâs, para asegurarse de que no habla en las plaças partlculas de ôxido 

de calcio, se hicieron estudios metalogrâficos de las plaças. Por est 

procedimiento se encontrô que la pêrdida de calcio era despreciable, 

comparando los resultados anallticos, posteriormente obtenidos, con la 

concentraciôn calculada a partir de las masas de plomo y de calcio que 

se manejaban. Dado que no era posible redücir el ôxido de calcio, se 

prescindiô de utilizer atmôsfera de hidrôgeno y se empleô solo la de 

a r gon.

En consecuencia, el procedimiento seguido para la preparaciô
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de las aleaciones fuê el siguiente; Colocar el plomo y el calcio, jun­

tos, en el crisol para el caso de las aleaciones Pb-Ca, el plomo y el 

estano para las Pb-Sn y el plomo y las aleaciones madré para las alea 

ciones ternarias, en las proporciones necesarias. Se tenla especial 

cuidado en que las superficies de los materiales estuvieran bien lim- 

pias. El horno se cerraba râpidamente y, acto seguido, se hacia vaclo 

para evitar la formaciôn de ôxidos. Cuando se alcanzaba una presiôn de 

10 ^Torr se introducla argon hasta 600 Torr. Esta operaciôn se repe- 

tîa un par de veces para eliminar cualquier resto de oxîgeno. Finalmen 

te, en argon a 600 Torr, se calentaba la carga hasta la fusiôn total, 

se m anténia a la temperatura prefijada durante unos veinte minutos,con 

objeto de que la aleaciôn se homogeinizase, y se colaba en la coquilla 

precalentada a 150°C.

Las temperaturas de homogeinizaciôn del caldo fueron de 700'’C 

para las aleaciones madré de Pb-Ca, de 450“C para las de Pb-Sn y de 

500°C para las ternarias.

Con este procedimiento se han obtenido aleaciones homogéneas 

y sin defectos de colada.

II.1.4. Aleaciones

Por las causas indicadas anteriormente, la composiciôn de las 

aleaciones ha variado frente a los valores previstos. En cualquier ca 

so, las plaças obtenidas por colada, una vez eliminada la mazarota y 

la parte inferior, se analizaban tomando muestras de los extremes pa­

ra asegurarse de que los aleantes estaban homogeneamente repartidos, 

rechazândose aquellas que no cumplian este requisite.

Todas las aleaciones se analizaron mediante la técnica de ab
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sorclôn atômica, excepto las Pb-Sn con contenidos de estano super tores 

al 5% para las que se utilizô la técnica volumétrica.

_ Las diversas aleaciones madré que se prepararon arrojaron los

resultados anallticos que se indican en la Tabla I.

TABLA I

ALEACIONES MADRE. COMPOSICION EN % EN MASA

Pb-l,0%Ca 

. Pb-l,l%Ca 

Pb-l,5%Ca 

Pb-2,0%Ca 

Pb-3,6%Ca

I Pb-9,l%Sn

Pb-10,2%Sn

I Pb-12,4%Sn

Pb-13,0%Sn 

Pb-14,5%Sn 

Pb-14,8%Sn

Para el estudio del diagrama de fases se prepararon las alea­

ciones binarias y ternarias refiejadas en la Tabla II. De ellas, las

que aparecen con asterisco son las que se han empleado en los estu­

dios de envejecimiento.



TABLA II
COMPOSICION NOMINAL Y REAL DE LAS ALEACIONES Pb-Sn, 

Pb-Ca y Pb-Ca-Sn EN % EN MA S A .

.13

COMPOSICI ON NOMINAL COMPOSICION REAL

% Ca % Sn % Ca % Sn

0 1,0 0 1,0
0 2,0 0 2,3

0 3,0 0 3,2

0,04 0,25 0,04 0,25

*0,04 0,50 0,055 0,45

0,04 1,0 0,04 0,85

*0,04 1,50 0,035 1,65

0,04 2,0 0,038 2,10

0,04 2,50 0,04 2 ,70

*0,04 3,0 0,042 3,0

. 0,0 8 0,25 0,075 0,33

0,08 0,50 0 ,082 0,49

0,08 1,0 0,09 1,0

0,08 1,50 0 ,08 1,80

0,08 2,0 0 ,078 2,0
0,08 2,50 0,08 2 ,80

*0,08 3,0 0 ,082 3,0
0,10 0 0,10 0

0,12 0,25 0,11 0,33
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COMPOSICION NOMINAL COMPOSICION REAL

% Ca % Sn % Ca % Sn

*0,12 0,50 0,11 0,51

0,12 1,0 0,10 1,10

*0,12 1,50 0,10 1,60

, 0,12 2,0 0,12 2,0

0,12 2,50 0,125 2,51

0,12 3,0 0,11 3,2

0,16 0 0,17 0

0,16 0,25 0,16 0,24

0,16 0,50 0*16 0,40

0,16 1,0 0,16 1,0

0,16 1,50 0,16 1,80

0,16 2,0 0,15 2,0

0,16 2,50 0,18 2,70

0,16 3,0 0,16 3,0

0,20 0 0,195 0

0,20 0,25 0,20 0,25

*0,20 0,50 0,25 0,50

0,20 1,0 0,19 1,20

*0,20 1,50 0,20 1,55

0,20 2,0 0,20 2,30

0,20 2,50 0,20 2,70

*0,20 3,0 0,195 3,0
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II.2. DETERMINACION DEL DIAGRAMA DE FASES

Las têcnicas que se han empleado en este trabajo para obloner 

el diagrama de fases han sido el anâlisis térmico diferencial pu  a la 

determinaciôn de los puntos de "solidus" y "liquidus", y la difracciôn 

de rayos-X para los limites de separaciôn de fases sôlidas.

En nuestro caso, y debido a experiencias anteriores (38) , go 

ha descartado el empleo de la dilatometria por no tener las varillas 

de plomo la suficiente rigidez, sobre todo a temperaturas altas, para 

vencer la presiôn del palpador.

Asi mismo, tampoco se ha utilizado el exâmen metalogrâfico 

para la determinaciôn de trasformaciones en estado sôlido, puesto que 

esta técnica requiere unas velocidades de temple muy elevadas para re 

tener la estructura de equilibrio a la temperatura de temple. La difi 

cultad que présenta obtener estas grandes velocidades de temple, jun­

to con la necesidad de realizar esta operaciôn en v a cio, debido a la 

pureza de nuestros materiales y a la gran reactividad del calcio, es 

lo que condujo a tomar esta medida. No obstante, se ha utilizado la 

observaciôn metalogrâfica en las determinaciones de las fases de equi­

librio a temperatura ambiente y, con la ayuda de la microsonda elec- 

trônica, para calcular su composiciôn estequiométrica.

I I .2.1 Anâlisis térmico

I I .2.1.l.Equipo experimental

La puesta a punto de esta técnica ha requerido el proyecto y 

construcciôn de un horno apropiado. Para conseguir una radiaciôn ho- 

mogénea en todas direcciones se eligiô un horno tubular vertical y pa 

ra disminuir el"efecto chimenea" se obturô su parte inferior. Al re-
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fractario y a la resistencia de calefacciôn se le rodeô de una câmara 

de refrigeraciôn por agua,con el fin de reducir todo lo posible la iner 

cia têrmica y poder conseguir de este modo las velocidades de enfria- 

miento ocalentamiento adecuadas para los ensayos.

La figura 5 muestra el esquema de montaje de la unidad de anâ 

lisis térmico diferencial. La alimentacién de la resistencia de calefac 

ciôn se hace mediante très artificios conectados entre s i . El prime- 

ro es un Variac cuya finalidad consiste en proporcionar al horno la 

tensiôn adecuada, que puede ser mayor o menor  segûn que se desee una 

velocidad de calentamiento râpida o lenta, o que la temperatura mâxima 

sea alta o baja. La tensiôn que proporciona este Variac se fija de an 

temano en cada caso, basândose en ensayos previos. El segundo tipo es 

un regulador de temperatura que, en esencia, consiste en un relé o dis 

ruptor que contrôla el paso de corriente entre el Variac y el horno, 

y que esta mandado desde el tercer equipo, que es un programador de 

temperaturas. En este tercer equipo se puede programar la velocidad 

de calentamiento o enfriamiento entre 5°C/h y 500°C/h. Mediante un 

termopar situado en el horno, el programador "sabe" si la temperatura 

de éste es superior o inferior a la que corresponde en cada momento 

para la velocidad fijada. Si la temperatura es inferior a la que co­

rresponde en ese instante, el programador envia un impulso al contro- 

lador, el cual cierra el circuito dejando pasar la corriente por la 

resistencia de calefacciôn. En caso contrario no envia ningûn impul­

so, con lo que el horno se enfria. Al cabo de un cierto tiempo se re 

pite la operaciôn. De esta forma es posible conseguir velocidades de 

calentamiento o enfriamiento constantes.El programador permite prefi- 

jàr ciclos de calentamiento-mantenimiento-enfriamiento que se repiten
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cuantas veces se desee.

Con el fin de que las variaciones trlrmicas en los ciclos de 

calentamiento y enfriamiento afecten por igual a la probeta problema 

y a la de refere n d a ,  se colocaron muy prôximas y simétricamente res­

pecto del eje del horno, dentro de una câpsuila de cuarzo.

Los termopares utilizados han sido de niquel-niquel cromo de 

0,2 mm de diSmetro.

Las soldaduras del termopar diferencial, asi como la soldadu 

ra caliente del directo, se introducian en el interior de las muestras 

con el fin de tener mayor sensibilidad en el registre de los acciden­

tes têrmicos, y sus senales eran recogidas em un registrador continue 

de dos canales, que posee escalas desde 0,1 m V  hasta 100 V en una Ion 

gitud de escala de 25 cm. '*

El termopar que mide la temperatura de la probeta problema 

tiene la soldadura frla en un recipiente com mercurio introducido en 

una mezcla de agua y hielo a 0®C. La temperatura de esta mezcla se ccm 

trola mediante un termômetro de mercurio.

El termopar del horno estâ colocado dentro de la cSpsula de 

cuarzo y prôximo a los crisoles.

Los crisoles empleados han sido de grafito de alta pureza y 

la cantidad de la muestra es de aproximadamente 5 g.

Por lo que se refiere al cuerpo de r e f e r e n d a ,  al comienzo de 

estos estudios se utilizô aluminio de 99% de pureza, pero mâs tarde se 

sustituyô por cobre exento de oxîgeno, ya que este ûltimo tiene un ca 

lor especîfico mâs prôximo al del plomo, lo que conduce a una mayor 

estabilidad de la lînea de base.
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I I .2.1.2.Determinaciôn de las temperaturas de transformaciôn

Antes de comenzar los ensayos, se calibraron todos los teuno- 

.pares utilizando los puntos de fusiôn del estano (232,0°C), del plomo 

(327,5°C) y del zinc (419,8°C) empleando materiales de 99,9999% de pu 

reza para los dos primeros y de 99,99% para el ûltimo. Las détermina- 

ciones se hicieron dentro del mismo horno empleado para el anâlisis 

tërmico. En todos los casos, al comenzar la fusiôn, la temperatura per 

manecîa fija durante un cierto tiempo, en el cual la senal del termo­

par se hacla llegar a un potenciômetro obteniéndose asi el calibrado 

de los termopares a cada temperatura. La temperatura de fusiôn halla 

da para los très elementos coincidiô con la tabulada salvo un errer 

de 2o,l''C.

Del mismo modo, antes de cada medida se calibraban los dos ca 

nales del registrador y se ajustaba la velocidad de respuesta.

Todos los ensayos se realizaron en atmôsfera inerte y a p;re- 

siôn atmosférica. Para ello, una vez montadas las probetas y los ter­

mopares , se evacuaba la câmara que encierra todo el dispositive hasta 

una presiôn de 10 ^Torr. A continuaciôn se llenaba la câmara de argon, 

regulando el manômetro de la botella a una presiôn ligeramente supje- 

rior a la atmosférica. Asi se produce una ligera sobrepresiôn en la 

câmara que permite mantener una corriente continua de argon sin mâs <]ue 

abrir una H a v e  de salida situada en un punto de la câmara opuesto a 

la entrada de gas. Se mantenla un caudal muy pequeno para evitar co- 

rrientes en la câmara.

El ensayo comprendia las siguientes etapas:

1.- Introducciôn de los termopares dentro de las muestras (problema y 

patrôn) mediante unos pequehos taladros.
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2.- Colocaciôn de los crisoles en la cSpsuLa y de ésta en el Interior 

del horno.

,_3.- Evacuaciôn de la câmara y establecimiento de la corriente continua 

de argon.

4.- Realizaciôn de los ciclos de calentamiento y enfriamiento de las 

muestras.

Los ciclos se realizaban entre 250®C y 450°C. Cuando se alcan 

zaban estas temperaturas, se mantenfan durante media hora, con el fin 

de conseguir una buena homogeinizaciôn de la muestra. Las velocidades 

de calentamiento y enfriamiento fueron, segûn los casos,de 200°C/h y 

100'’C/h. Cuando las transf ormaciones no se pus 1er on de manif iesto con 

claridad, se emplearon velocidades de 50°C/h.

Las sensibilidades del registrador elegidas fueron de G 08 mV/an 

para e.l registre de la temperatura de la probeta problema y de C,004 

6 0,008 mV/cm para el registre de las diferencias de temeperatuia.

Las temperaturas de transformaciôn se han calculado sohre el 

registre grâfico, ya que el registrador estaba calibrado.

Para la determinaciôn de los puntos de "solidus", debico a 

que los accidentes têrmicos se ponîan de manifiesto muy claramerte 

tanto en la curva de temperatura como en la de diferencia de tenpera- 

tura, se han utilizado en los ciclos velocidades de 200"C/h. Estos pun 

tes se han determinado en el calentamiento, ya que los subenfriamien- 

tos que aparecian en las curvas de enfriâmiento eran importantes y 

podîan conducir a temperaturas errôneas.

Los puntos de "liquidus" han presentado mâs problemas en cuan 

to a su determinaciôn, puesto que los accidentes têrmicos en las cur­

vas han sido muy suaves. Esto es debido a que la cantidad de caJor
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puesto en juego durante la transformaciôn es muy pequena, ya que la? 

aleaciones estudiadas tienen un bajo contenido de aleantes y, por tan 

_to, la fracciôn de volumen transformada en el comienzo de la sol idi f i 

caciôn también es muy pequena. Estos puntos se determinaron durante e 1 

enf riamiento y las velocidades de los ciclos elegidas han sido de 50^C,d] 

y 100"C/h.

II.2.2. Difracciôn de rayos-X. Método paramétrico

Puesto que el anâlisis térmico diferencial no ha sido lo su- 

ficiente sensible como para detectar las transformaciones en estado sq 

lido, ha sido necesario recurrir a la técnica de difracciôn de rayos-X.

Anteriormente se ha comentado que existen dos métodos que p»r 

m i ten estudiar estas transformaciones. El método de desapariciôn do fa 

ses no ha podido utilizarse aqui, puesto que las concentraciones de 

calcio y estano en las aleaciones con las que se trabaja son tan peque 

has que no ha sido posible detectar mâs mâximos de difracciôn que los 

del propio plomo aunque, naturalmente, desplazados. Por tanto, se ha 

tenido que emplear el método paramétrico para la determinaciôn de los 

limites de separaciôn de regiones de diferentes fases en estado sôli­

do del sistema Pb-Ca-Sn.

II .2.2.l.Equipo Experimental

El difractômetro empleado estâ equipado de goniômetro hori­

zontal y provisto de câmara caliente.

El goniômetro empleado tiene un radio de 173 mm contados tan 

to desde el anticâtodo a la muestra, como desde la muestra a la rendi 

ja receptora. El contador utilizado es del tipo proporcional. Ademâs, 

del filtro destinado a hacer que la radiaciôn sea monocromâtica, el
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equipo dispone de un Discrirainador de Altura de Impulses,le que per- 

mite mejorar la relaciôn senal/ruido.

La câmara caliente es una câmara de vacio, refrigerada per 

agua, y dotada de ventanas de plâstico. El portamuestras es una lâmi-
I

na de tantalio que, a su vez, hace el papel de elemento calefactor, ya 

que por ella se hace pasar una corriente eléctrica adecuada.

Puesto que las determlnaciones se han realizado hasta tempe- 

raturas del orden de 300®C ha sido necesario acoplar un sistema de va 

cio a la câmara del difractômetro, con el fin de evitar la oxidaciôn 

de la muestra.

II.2,2.2.Realizaciôn de las medidas

El procedimiento seguido ha sido el de elegir una serie de a 

leaciones Pb-Ca-Sn, alineadas segûn distintas direcciones, en el tri- 

ângulo de composiciones, lo que permite determinar los limites de se- 

paraciôn de las distintas regiones.

Antes de comenzar estos ensayos se ajusté el goniômetro y se 

équilibré la câmara mediahte un buen alineamiento y determinacién del 

cero. A continuacién se hizo una comprobacién de los mâximos de di- 

fraccién del silicio, que es el patrén utilizado en este caso, con el 

fin de ver las desviaciones de los valôres reales respecto de Jos teô 

ricos y aplicar posteriormente las correcciones. La desviaciér no fué 

en ningûn caso superior a 0,01° de 28.

Una vez realizadas estas operaciones se procedié del figuien 

te modo: Las aleaciones eran reducidas a virutas de tamano adecuado y 

regular, que se fijaban al portamuestras con un adhesivo. Una \ez se- 

co el adhesivo se cerraba la câmara y se evacuaba hasta una presién 

de 10 ^Torr y se comenzaba el calentamiento. Una vez alcanzada 3a tem-
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pferatura requerida en el ensayo, se mantenîa constante durante un tiem 

po prefijado de antemano, con el fin de que la aleaciôn alcanzara el 

estado de equilibrio. Transcurrido este tiempo, se comenzaba a deter- 

minar los ângulos para los cuales habîa mSxiimo de difracciôn.

En un principio, la determinacién del ângulo de Bragg se rea 

lizé partiendo del estudio de los mâximos de difracciôn sobre el re­

gistre continue, pero los valores obtenidos no eran suficientemente 

précisés. El problema reside en que el calcio y el estano reducen muy 

poco el parâmetro de red del plomo en el intervalo de concentraciones 

estudiado.

Las Tablas III y IV, tomadas de Tyzack y Raynor (39) y  de Pal 

kenhagen y Hofmann (40) muestran la disminucién del parâmetro de red 

del plomo al aumentar el contenido de estano o de calcio que, como pue 

de apreciarse es muy pequeno. Por ello, fue necesario recurrir a méto 

dos mâs precisos.

TABLA III 

Pb-Sn

% Sn a en A

0 4,9501

0,575 4,9485

1,156 4,9470

1,740 4,9455

2,330 4,9435

2,927 4,9425
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TABLA IV 
Pb-Ca

% Ca a en A
0 4,9501

0,0874 4,9492

0,1264 4,9490

0,1852 4,9486

A causa de que el equipo no dispone de un dispositive automâ- 

tico de barrido por escalones se procedié como sigue. Se fijaba el go­

niômetro en una posicién préxima a la del ângulo de difraccién estiraa- 

do, y se media el nûmero de cuentas o impulses recibidos por el conta- 

dor durante un tiempo predeterminado, en general de veinte segundos.A 

continuacién, se desplazaba el goniémetro hacia ângulos crecientes en 

0,01°de 29 y se operaba de igual forma. Esta operacién se repetia cuan 

tas veces fuera necesaria hasta determinar numéricamente el ângulo al 

que correspondîa el maxime de intensidad. Cuando las temperaturas de 

la muestra eran muy altas, 250°C é 300°C, la medida tuvo que hacerse 

durante tiempos de hasta cien segundos para que el mâximo quedara bien 

definido.

Las condiciones de trabajo fueron las siguientes:

Se eligié un anticâtodo de hierro porque su radiaciôn carac- 

terîstica, = 1,93597 A, da lugar,en el caso del plomo,a ângulos
de difraccién cercanos al yalor:éptimo de 90° que son los mâs favo­

rables para la determinacién del parâmetro de red.



La radiaciôn K se éliminé colocando un filtre de manqaneso 3
entre la muestra y el detector como es prâctica habituai.

Se han utilizado las siguientes rendijas:

- Rendija de divergencia de 1°

- Rendija receptora de 0,2 mm

- Rendija de dispersién de 1°

Las temperaturas a las que se han realizado las determinaclo 

nés han sido de 300°C, 250°C, 200°C, 150°C, 100°C, 50°C y 25°C y los 

tiempos de mantenimiento a cada temperatura han sido de dos horas en 

todos los casos salvo de très horas a 50°C y de un dia complete a 2 5"’C.

Los pianos que se han estudiado son el (331), (420) y (422)

puesto que son los que conducen a valores mâs altos del ângulo de Draqg.

Una vez determinados los mâximos de difraccién, se obtenîa el 

valor del parâmetro de red para cada piano, de acuerdo con la expre- 

sién bien conocida:

X /2 k^+ 1'«1

Los valores del numerador estân tabulados por W. Parrish, 

B.W. Irwin y M.G. Ekstein (41).

Los valores de los parâmetros de red obtenidos se llevaron a 

una grâfica cuyas ordenadas son los parâmetros de red y cuyas aboi sas 

son los valores de la funcién cos^G/senS .Con los puntos obtenidos pa 

ra los diverses ângulos se trazé una recta ajustada por mînimos cua- 

drados, que al cortar al eje de ordenadas da el valor del parâmetro 

extrapolado a 90? Asî se obtenîa un valor del parâmetro para cada aléa
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cdôn y para cada ccmperatura.

Una vez estudiada cada serie de aleacicncs, se representaban 

los valores del parâmetro de red frente a la composicién, para cada tem 

peratura, obteniendo de este modo curvas que îponian de manifiesto la 

existencia o no de limites de separaciôn de fases.

Se ha elegido como funcién de extrapolacién cos^0/sen0 , en lu 

gar de cos^0 ya que como el plomo tiene un coeficiente de absorcién li 

neal muy alto, 4864,8 cm~^ (42), el error por transparencia se puede 

considerar despreciable y,por lo tanto, los errores que hay que eli- 

minar por extrapolacién son los de probeta plana y de desplazamiento 

de la muestra ya que el error de divergencia axial se miniminiza con 

el empleo de rendijas adecuadas entre la fuente y la muestra y entre 

ésta y el contador, y los errores debidos a los factores de dispersién 

Lorentz y polarizacién son muy pequenos y prâcticamente no afectan a 

la posicién del mâximo de difraccién si se calcula mediante medidas 

de intensidad por escalones.

Procediendo de esta manera para cada serie de aleaciones ele 

gida se han podido representar los limites de separacién de fases de 

las distintas secciones isotérmicas del sistema Pb-Ca-Sn.

II.3. ESTUDIOS DE ENVEJECIMIENTO DE LAS ALEACIONES Pb-Ca-Sn

Una decisién dificil de tomar ha sido elegir el tratamiento 

de partida que se debla dar a las aleaciones Pb-Ca-Sn para realizar es 

tos estudios. A continuacién, ûnicamente solo se comentarâ cuâl ha si 

do êste y mâs tarde, en el Capitule III serâ objeto de su discusién.
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II.3.1, Tratamientos

Puesto que tanto la determinacién del diagrama do fasos como 

el estudio de los fenémenos de precipitacién en estas aleaciones se 

han hecho simultSneamente, no ha sido posible conocer de antemano la 

temperatura para la cual exista una solubilizaciôn total. De cualquior 

manera, es légico pensar que cuanto mâs alta sea la temperatura, mâs 

solubilizados estarân los aleantes, siempre que se tenga cuidado de no 

producir una fusién parcial de la aleacién.

A la vista de algunos datos dados por Michaud (23), Myers (12) 

y Borchers (35) se ha elegido la tençeratura de 300°C.

Las plaças de Pb-Ca-Sn, que se obtenîan por fusién y colada, 

eran sometidas a un tratamiento de homogeinizacién y solubilizacién 

a 3 00°C durante una hora, y posteriormente se templaban en una mezcla 

de agua y hielo a 0°C. Seguidamente se laminaban a temperatura ambien 

te un 80%, obteniêndose lâminas de 1 mm de espesor. Los estudios de 

envejecimiento se iniciaban en este momento en unos casos, mientras 

que en otros se volvîa solubilizar y templar. Este ûltimo tratamiento 

solo se ha dado a très aleaciones, con el fin de hacer un estudio coin 

parativo y ver como varîan los fenémenos de precipitacién respecto a 

los del material deformado en frio. La temperatura de envejecimiento 

ha sido en todos los casos de 20 ± 0,5°C.

Los fenémenos de envejecimiento se han seguido mediante medi 

das de resistencia eléctrica, microdureza, ensayos de traccién y micros 

copia ôptica y electrônica.

Las probetas, para cada uno de los ensayos, se han obtenido 

a partir de las plaças laminadas, cortândolas a los tamanos adecua­

do s .



48

II.3.2. Medidas de resistencia eléctrica

Esta técnica es muy apropiada para el estudio de los fenéme­

nos de precipitacién ya que, por ser Un ensayo no destructivo, permi­

te realizar muchas medidas en una misma probeta. Ad e m â s , estas medidas 

reflejan el comportamiento del conjunto de la probeta y no de una zona 

muy localizada de la misma.

Preparacién de las muestras

Las probetas utilizadas en estos ensayos son tiras cortadas 

de las lâminas, de seccién rectangular de 3 x 1 mm y de una longitud 

de aproximadamente 150 mm.

Realizacién de las medidas

Estas medidas se han llevado a cabo en un doble puente Kel- 

vin-Thomson, que permite en cada momento la compensacién de las resis 

tencias debidas a los contactos y a los cables de medida, mantenido 

en una câmara termestatizada a 20 1 0,5°C. Las probetas se montaban 

en unos bastidores de plâstico que tienen capacidad para doce probe­

tas y los contactos se mantienen fijos durante todo el envejecimien­

to. Los contactos de tensién se fijan por presién de los mismos cables 

de m e d i d a , y los contactos de corriente se sueldan con estano, a dis 

tancia suficiente de los de tensién con el fin de que la temperatura 

a que tiene lugar la soldadura no afecte a la aleacién. Puesto que 

los contactos de tensién en las probetas se mantienen fijos durante el 

tiempo en que se estudia el envejecimiento, no es necesario que las 

muestras tengan unas dimensiones exactas, ya que el parâmetro que se 

estudia es la variacién relativa de la resistencia R/Rq  con el trans 

curso del tiempo.
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I I •3.4. Ensayos de microdureza

Debido a la alta pureza de los materiales con los quo se iia 

-trabajado y su consiguiente elevado costo, asi como a la gran canti- 

de aleaciones que se han tenido que preparar, ha sido necesario recu 

rrir a medidas que no requieran mucha cantidad de material. Por ello 

se ha empleado la microdureza en lugar de la dureza. Estos ensayos pro 

sentan el inconveniente de dar mayor dispersién en las medidas que en 

el caso de la dureza, puesto que no es lo mismo la resistencia que o- 

pone la particula de precipitado al penetrador, que la que opone el 

resto de la matriz. De cualquier manera es un ensayo que permite scquir 

adecuadamente el fenémeno de precipitacién.

Preparacién de muestras

Las probetas empleadas en estos ensayos, han sido lâminas de

aproximadamente 50 x 20 x 1 mm que eran pulidas qulmicamente antes de

comenzar los ensayos.

Realizacién de medidas

Estas medidas se han realizado con un microdurémetro tipo Vie

kers. La carga aplicada ha sido de 20 g durante cinco segundos.

El procedimiento seguido ha sido realizar cinco impresioncs 

y una vez rechazadas las de huella mâxima y minima se calculaba la me 

dia de las très restantes.

II.3.5. Ensayos de traccién

Puesto que este es el ûnico ensayo en que la probeta solo se 

puede utilizer una vez, y debido a las razones que se han dado de no 

disponer de mucha cantidad de material, estos ensayos se han realize 

do bastante espaciados unos de otros. Con el fin de comprobar la re-
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producibilidad de las medidas, cada ensayo se ha realizado por dupli- 

cado.

Preparacién de las probetas

Puesto que para el plomo no existen probetas de traccién nor- 

malizadas, se eligieron probetas planas no proporcionales del :ipo 

frecuentemente empleado en otros metales no férreos de red cûbLca cen 

tada en las caras. Pero, dada la escasez de material, todas las medi­

das de las probetas se redujeron a la mitad. La distancia entre puntos 

era de 40 mm, la anchura de 6 mm y el espesor de 1 mm. La longitud to 

tal de la probeta era de 80 mm. Para la preparacién de las probetas 

se recurrié al empleo de una plantilla. La iSmina de plomo se ponia 

entre las dos piezas de la plantilla, cuya parte interior estâ cui- 

dadosamente pulida.El sobrante de plomo se eliminaba con una ctchi- 

11a bien afilada.

Realizacién de los ensayos

Estos ensayos se han llevado a cabo con una mâquina Irstron 

provista de extensémetro. La velocidad de desplazamiento de la morda 

za mévil en todos los casos ha sido de 2 mm/min, lo que conduce a una 

velocidad de deformacién de 8,3 x 10“ ^s~^. El extensémetro utiJizado 

posee una distancia inicial entre cuchillas de 25 mm y puede medir un 

alargamiento mâximo del 50%.

Los datos que se recogîan de la curva tensién-deformacién e- 

ran los de tensién mâxima y limite elâstico convencional del 0,05%.

No se han utilizado los valores del alargamiento puesto que el plomo 

y concretamente las aleaciones Pb-Ca-Sn son materiales muy dûctiles 

y una vez que alcanzan la tensién mâxima pueden presenter una, dos o 

mâs estricciones, con lo que se falsea el verdadero valor del alarga
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rpiento y no a porta nigûn dato mâs al fenômeno que se estâ aquî estu- 

diando.

Los ensayos se han realizado en todos los casos para tiempos 

de envejecimiento de una hora, un d i a , una semana, dos semanas, cuatro 

semanas, ocho semanas y doce semanas.

II.3.6- M etalografia

La preparacién metalogrâfica de las aleaciones Pb-Ca-Sn es 

una operacién bastante laboriosa, por lo cual el seguimiento del e n ­

ve jecimiento mediante esta técnica se realizaba para intervales de tien 

po mâs largos que con otras técnicas.

Para seguir el envejecimiento de las aleaciones Pb-Ca-Sn se 

ha recurrido a la microscopia éptica, microscopia electrônica de ba ­

rrido y de transmisién sobre réplicas. Esta ûltima técnica se empleo 

a causa de que las particulas de precipitado a las que se cree respon 

sables del endurecimient o , son tan pequenas que no era posible obser- 

varlas con el microscopic de barrido. También se ha utilizado la micro 

sonda electrénica para comprobar si los aleantes estaban homogcneamcn 

te distribuidos o no y, en los casos en que se ha podido, para deter­

minar la composicién estequiométrica de las particulas de precipitado.

La preparacién de muestras delgadas de aleaciones base plomo 

para su observacién en el microscopic de transmisién, requiere el e m ­

pleo de una câmara de ataque por bombardée iénico asi como microsco­

pies de potencial acelerador superior a 100 KV. En este trabajo, la 

microscopia de transmisién es ûnicamente una técnica auxiliar; al no 

disponer de los équipes citados se ha considerado suficiente elempleo 

de réplicas, que por otra parte suministran una buena informaciôn.
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Preparacién de las muestras

Las muestras para metalografîa, que se han utilizado tanto 

para la micoscopîa éptica y electrénica de barrido como para la obten 

cîon de réplicas para microscopia electrénica de transmisién, son.lâ­

minas de 1 mm de espesor que se montan en résina sintética.

Para la preparacién de la superficie se procedia del siguien 

te modo: En primer lugar, las probetas se montaban en un microtomo y 

mediante sucesivas pasadas se iban eliminando capas de espesor decre 

ciente desde 30 pm hasta 1 pm. En ese momento se procedia a su puli- 

do con pano de billar y alûmina. Una vez que la superficie estaba bri 

liante, las probetas se atacaban quimicamente.

Durante este estudio se han ensayado los diferentes réacti­

ves que a continuacién se enumeran:

10 g Molibdato aménico 

25 g Acide citrico 

1ml Acide nitrico 

100 ml Agua

55 ml Agua oxigenada 

45 ml Acide acético 

1 ml Acide nitiico

50 ml Acide acético 

25 ml Agua oxigenada

10 ml Acide nitrico 

40 ml Agua destilada

10 ml Agua oxigenada 

20 ml Acide acético 

40 ml Glicerina

Los réactivés A y B han sido utilizados por Lund, Tiesenhau- 

Sen y Tromans (43) y el reactive C por diverses autores (44) er elea-
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clones Pb-Sb. Los reactivos D y E han sido empleados en aleaci(jnes TL Ca 

y Pb-Ca-Sn por Young (45) y Allen (46).

Los mejores resultados se han obtenido con los reactivos D y 

E, El reactive D es de pulido y produce una superficie brillante on la 

probeta. El reactive E es de ataque. La probeta se introduce en cl rcac 

tivo E durante un tiempo de de dos a ocho segundos y , posteriormente, 

en el reactivo D hasta obtener una superficie brillante. Luego se vue I 

ve a introducir en el E durante dos segundos.

Preparacién de réplicas

El procedimiento seguido es el que se conoce generalmente ct̂ - 

mo método de réplicas de dos etapas (47) , para producir réplicas de 

gran calidad. En la primera etapa se emplea un material plagtico 

(Triacetil-celulosa) que se deposita sobre la superficie de la pirobe- 

ta después de haberla goteado con acetato de metilo. Cuando la lâmina 

se ha secado, se despega de la superficie de la muestra y se coloca 

entre dos portaobjetos y se mantiene en una estufa a 80°C durante me ­

dia hora, con el fin de que permanezca plana. A continuacién se fija 

la lâmina de plâstico sobre uno de los portaobjetos con cinta adhesi­

ve y se sombrea con cromo, segûn un ângulo de 45°, depositando mas tar 

de carbono en direccién perpendicular a la lâmina. Tanto el sombreado 

como el deposito de la pelîcula de carbono se realizan por evapxjracién 

en vacio. Con la punta de una aguja fina, se corta la parte central 

de la réplica y se marcan direcciones verticales y horizontales. Se 

deposita sobre un portaobjetos con la parte sombreada hacia él y se 

sujeta con parafina fundida. Después se introduce en un recipiente que 

contiene acetato de metilo para disolver la lâmina plâstica. Cuando se 

ha conseguido esto, se vuelve a introducir en este disolvente a 50°C
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para eliminar la parafina. Cuando la réplica fIota en el disolvente se 

recogen los trozos con la ayuda de una rejilia de cobre, haciëndola pa 

sar suœsivamsnte por varios recipientes que contienen las siguientes mezcLas:

a) Acetona b) 60% Acetona c) 20% Aœtcma d) Agua

40% Agua 80% Agua

Observacién metalogrâfica de las muestras

Para la metalografla ôptica se dispuso de un microscopic Reichter, en 

el que también se realizaban los ensayos de microdureza. Para la m i ­

croscopia electrénica de barrido se ha empleado un micrrscopic JEOL 

JSM-50A provisto de dos espectrémetros que permiten realizar micro- 

anâlisis por el método dispersive de longitudes de onda.

La preparacién metalogrâfica para ambas técnicas es sensible 

mente la misma, aunque en ocasiones se ha tratado de mejorar la senal 

de electrones secundarios, en el caso del microscopic electrônico de 

barrido, mediante la evaporacién en vaclo de oro sobre la muestra, 

siempre que durante el mismo exâmen no se llevase a cabo niicrcanâlisis

Para la realizacién de este ûltimo, que como se verâ se ha

aplicado a la identificacién de precipitados en algunas ocasicnes y

en otras a la identificacién de las fases de equilibrio, se procedia

en cada caso a la localizacién del pico correspondiente a cada ele­

mento que se querla estudiar, utilizando para la realizacién de las 

medidas como patrén los elementos pures plomo y estano. Dado qje no 

es posible utilizer el calcio puro como patrén se calculé su vilor por 

r e f e r e n d a  al contenido de este elemento en la aleacién.

Una vez fijado el pico se détermina la relacién de intensidade; mues-



t r a / p a t r 6 n  del cociente

en el que = Intensidad de la llnea correspondiente al elemento A

la muestra.

AI^ = Intensidad de la linea correspondiente al elemento I\ eii

A puro.

fM = Ruido de fondo de la linea de A en la muestra.

= Ruido de fondo de la linea» de A en A puro.

Para el paso de la relacién de intensidades a concentraciones 

se ha intentado emplear la férmula de correcciôn de Tong (48) ; debido 

a la dispersién de medidas hallada y que tiene su origen como se indi- 

carS, en el tamano comparable de haz y particula analizada, la apiica­

cién del método de correccién citado, acerca en algunos casos las com

posiciones corregidas a las concentraciones que se atribuyen a las dis 

tintas fases, pero en otros las aieja considerablemente. La asignacién 

de las composiciones, por lo tanto, no se debe tomar como el resultado 

de un anSlisis quimico sino mâs bien como una estimacién en base a las 

composiciones estequiométricas conocidas, valores mâximos y mînimos po 

sibles para las relaciones de intensidades sin corregir y criterios de 

presencia o no de un determinado elemento segûn la relacién de intensi 

dades fase/matriz o fase/patrén.
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III. R E S U L T A D O S  Y D I S C U S I O N

III.I. DIAGRAMA DE FASES DEL SISTEMA Pb-Ca-Sn

Antes de comenzar el estudio de este sistema se comprobô, me 

diante técnicas de anâlisis térmico , el sistema binario Pb-Ca, puesto 

que habîa ciertas dudas sobre si era del tipo eutéctico o peritéctico. 

Estos estudios confirmaron los realizados por Schumacher y Bouton (7) 

y Lange y Beyer (14). Se trata, por tanto, de un.peritéctico con su 

transformaciôn invariante a 328,5 “C, tal como se muestra en la Tabla V.

Dado que los fenémenos de precipitacién, que también son obje­

to de este estudio,estân relacionados directamente con la regién del 

diagrama correspondiente al estado sélido, es a éste al que se le ha 

dedicadô interés preferente. Respecto al estado lîquido, se han deter 

minado las superficies de "solidus" y "liquidus". Entre ambas, a ve­

ces, se detectaron puntos de transformacién, pero no se han utiliza­

do puesto que eran escasos y no era éste el objeto de la investigàcién. 

Es un tema que queda abierto para el futuro.

La determinacién del diagrama présenta dos aspectos diferen­

tes, como ya se ha hecho notar, desde el punto de vista de las técni­

cas empleadas en su estudio. Las superficies de "solidus" y de "liqui 

dus" se han determinado mediante anâlisis térmico diferencial, mien­

tras que las superficies de separacién de las distintas regiones del



diagrama en estado sélido, se han estudiado mediante la determtniici6n 

de parâmetros de red, valiêndose de la difracciôn de rayos-X.

III.1.1 Superficies de "solidus" y de "liquidus"

Por los mêtodos de anâlisis anteriormente indicados, se han 

obtenido las temperaturas de "solidus" y de "liquidus" de todas las aie 

aciones preparadas. Taies resultados se presentan en la Tabla V.

TABLA V

TEMPERATURAS DE SOLIDUS Y DE LIQUIDUS DE LAS ALEA­

CIONES Pb-Sn, Pb-Ca y Pb-Ca-Sn.

COMPOSICION REAL
S '

TEMPERATURA (°C)

% Ca % Sn SOLIDUS LIQUIDUS

0 1,0 321,8 326

0 2,30 316,8 321

0 3,20 307,8 318

0,04 0,25 327,2

0,055 0,45 326,8

0,04 0,85 325,8

0,035 1,65 323

0,038 2,10 321,9

0,04 2,7 319,8

0,042 3,0 318,8

0,075 0,33 327,5

0,082 0,49 327,5
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COMPOSICION REAL TEMPERATUIlA (°C)

% Ca % Sn SOLIDUS LIQUIDUS

0,09 1,0 325,8

0,08 1,80 323,8

0,078 2,0 323,2

0,08 2,80 320,8

0,082 3,0 319,8

0,10 0 328,5 339

0,11 0,33 328,5 341

0,11 0,51 327,5 340

0,10 1,10 325,8 337

0,10 1,60 3 2 3 , % 337

0,12 2,0 32 3,2 339

0,125 2,51 320,8 339

0,11 3,20 319,8 336

0,16 0,24 328,5 360

0,16 0,40 327,5 364

0,16 1,0 325,8 359

0,16 1,80 323,8 360

0,15 2,0 323,2 357

0,18 2,70 320,8 364

0,16 3,0 319,8 364

0,17 0 328,5 368

0,195 0 328,5 375

0,20 0,25 328,5 379

0,25 0,50 327,2 382
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COMPOSICION REAL TEMPERATUIm  ( ° c )

% Ca % Sn SOLIDUS LIQUIDUS

0 , 1 9 1 , 2 0 32 5 , 2 378

0 , 2 0 1 , 5 5 32 3 , 8 381

0 , 2 0 2 , 3 0 322 ,8 i 382

0 , 2 0 2 , 7 0 32 0 , 8 383

0 , 1 9 5 3 , 0 3 1 9 , 8 385

La representaciôn grâfica de los resultados de la Tabla V 

ofrecîa algunas dificultades de orden prâctico , ya que las aleaciones 

preparadas no coincidian en algunos casos coct la composicion nominal. 

Para conocer las temperaturas de las aleaciones de concentraciones no 

minales, solo a efectos de representaciôn grâfica, se empleô un senci 

llo câlculo matemético basado en suponer q u e , conocidas las coordena- 

das (%Ca, %Sn, Tg o T^) de très puntos de concentraciones prôximas a 

una dada, la temperatura de "solidus" o de "liquidus" de esta concen- 

traciôn se encuentra en el piano definido por estos très puntos. Mien 

tras que la superficie de "solidus" o de "liquidus" no tenga una gran 

curvatura en las proximidades del punto a determinar, el error que se 

comete no es grande. En la figura 6 se presentan las temperaturas de 

"solidus". Los valores obtenidos experimentalmente aparecen como cir 

culos y los calculados como puntos. Al lado de cada uno de ello;; apa 

rece la correspondiente temperatura, prescindiendo de la centena que 

para todas ellas es el 3. Ademâs se han dibujado las lineas isoter- 

mas de grado en grado. El trazado de estas ILneas induce a pensar que 

hay ciertas imprecisiones en las determlnaciones. Debe recordarse que
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el error de los termopares era de ^0,1 °C. A este error hay que nn.idi r 

el de lectura del registre grâfico que, como se deduce de la sens i b i- 

lidad elegida (0,08 m V /cm), es de +0,2”C para papel milimetrado. Por 

lo tanto el error total en la determinacién da las temperaturas ha si 

do de j|0,3®C. Por ello la representaciôn grâfica podia haberse rea 1 i 

zado con bandas y no con lineas, pero hubiese resultado probablemente 

confusa.

En el caso de los puntos de "liquidus" los accidentes têrnii 

COS han sido mâs suaves, por lo que la detrminaciôn del comienzo de 

la transformaciôn es mâs dificil. Esto ha conducido a un error sup]e 

mentario estimado en ^0 , 5 “C. En total, se estima el error en , 8^C. 

En este mismo caso,otra posible fuente de error séria la existencia 

de fenémenos de segregacién vertical, fenémenos que han aparecido en 

sistemas de aleaciones similares al que se estâ estudiando (49) y que 

son debidos a la gran diferencia de densidades de las fases. Si exis- 

tiera segregacién de calcio, a causa de su diferente densidad podrîa 

flotar. Si la zona donde estâ situado el termopar corresponde a una 

zona mâs pura es posible que las temperaturas obtenidas sean menores 

que las reales. En caso contrario se obtendrân temperaturas superio- 

res. En cualquier caso se han estudiado estos fenémenos mediante mi­

croscopia éptica y microsonda electrénica no habiéndose encontrado 

indicios importantes de su existencia.

Como precaucién suplementaria para minimizar el posible error 

debido a segregacién, la soldadura caliente del termopar se ha situa­

do ligeramente por debajo de la superficie del caldo, entre las posi 

bles zonas rica en plomo y rica en calcio.

En las figuras 7 y 8 aparecen las superficies de "solidus" y
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de "liquidus. La representaciôn se ha hecho con las composiciones no­

minales de las aleaciones y los valores de las temperaturas calcuiados 

-tal y como se ha descrito anteriormente.

En lo que se refiere a la superficie de ".solidus" de la figu 

ra 7, se observa que para concentraciones de calcio crecientes, la tem 

peratura aumenta hasta el 0.08%Ca; a partir de esta concentraciôn las 

temperaturas permanecen constantes. Por el contrario, las concentra­

ciones crecientes de estano rebajan sensiblemente la temperatura de 

solidus.

Respecto de la superficie de "liquidus", tal como puede ob- 

servarse en la figura 8, los contenidos crecientes de calcio a partir 

del 0,10% elevan sensiblemente esta temperatura, mientras que las adi 

clones de estano no parecen tener una influencia apreciable.

Una posible explicaciôn de estos comportamientos séria que las 

primeras fases que solidifican, para un lîquido con contenidos superio 

res al 0,10%Ca, son compuestos de calcio, los cuales parecen elevar no 

tablemente el punto de fusiôn, como se desprende del diagrama Pb-Ca 

de la figura 2. Por el contrario, del diagrama binario Pb-Sn (fig.3) 

que es del tipo eutéctico y muestra una gran solubilidad de estano en 

plomo, podrîa suponerse que el estano rebaja el punto de "solidus" de 

estas aleaciones al igual que en el caso binario.

Para las aleaciones con contenidos de calcio inferiores al 

0,10% no se ha podido determinar las temperaturas de "liquidus" a ca­

sa de su gran proximidad con las de "solidus".

Las lâminas I y II son fotografîas de un raodelo tridimensio­

nal construido para tener una mejor visiôn de las superficies de "so­

lidus" y de "liquidus".



lon&a



LAM I N A  II 6 6

Mo d e l o  tridime n s i o n a l  de las superficies de "solidus" y "li^ 

q u i d u s " .



6 7

III. 1.2 Superficies de separacion de las distinLas recfiones en esi.d

do s6lido

Con el fin de establecer los limites de separacion de f a s m  

en estado sôlido se ha recurrido al estudio de secciones isotermicas 

mediante la técnica de difracciôn de rayos-X. Para ello se han dotcM 

minado los parSmetros de red de diverses aleaciones situadas en linea: 

rectas en la representaciôn grâfica de concentraciones. Taies llneas, 

que son seis y se denominan con letras desde la A hasta la F, apare- 

cen representadas en trazo fino en la figura 9. Las composiciones de 

las aleaciones que constituyen taies llneas se presentan a continua- 

ciôn. Cada aleaciôn se désigna por un nûmero, sea cual sea la llnea 

o llneas, en que esta situada, con objeto de facilitar la discusion.

LINEA A

Punto 2 4 9 14 20

% Ca 0,16 0,16 0,16 0,16 0,16

% Sn 0,24 0,40 1,0 1,80 3,0

LINEA B

Punto 3 6 10 12 21

% Ca 0,11 0,11 0,10 0,10 0,11

, % Sn 0,33 0,51 1,10 1,60 3,20

LINEA G

Punto 0 1 5 9 11

% Ca 0 0,04 0,082 0,16 0,19

% Sn 0 0,25 0,49 1,0 1 ,20
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LINEA D

Punto 0 8 10 14 16

% Ca 0 0,09 0,10 0,16 0,20

% Sn 0 1,0 1,10 1,80 2,30

LINEA E

Punto 7 12 15 18 19

% Ca 0,04 0,10 0,12 0,18 0,195

% Sn 0,85 1,60 2,0 2,70 3,0

LINEA F

Punto 0 7 13\ 17 20

% Ca 0 0,04 0,08 0,125 0,16

% Sn 0 0,85 1,80 2,51 3,0

Debe hacerse notar que las concentraciones se han représenta 

do en un grâfico ortogonal, en lugar de emplear un triângulo equilâte 

ro, comc es pâctica habituai en los diagramas ternarlos. Ello se debe 

a que la concentraciôn de estano llega hasta el 3%, mlentras que la 

del calcio no pasa de 0,20%, lo que obliga a utillzar escalas distin­

tas para cada elemento, so pena de que la grâficas tengan el eje de 

abcisas quince veces mâs largo que el de ordenadas, lo que harîa con- 

fusa la representaciôn. En estas condiciones ha parecido mâs prâctica 

la representaciôn ortogonal, lo que es muy frecuente cuando se repré­

senta m a  esquina de un diagrama ternario. Las llneas antes menciona- 

das son rectas tanto én un tipo de representaciôn como en otro.
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Como se puede observer, las llneas A  y B corresponde!) en o' 

triângulo de composiciones, a direcciones a lo largo do las cu.ul(>s 

contenldos de calcio son constantes. Las aleaciones de las llneas C, 

D, E y F tienen una relaciôn %Ca/%Sn constante a lo largo de cada nna 

de ellas. Asl, la llnea C tiene una relaciôn de 0,10, la D de 0,09,

la E de 0,06 y la F de 0,05.

Las figuras 10 a 16 representan los valores de parâmetro de 

red trente al contenido en plomo, para cada uoa de las temperaturas 

estudiadas, es decir para 25°C, 50°C, 100“C, 150°C, 200°C, 250°C y

300°C. Los parâmetros de red no se han reducido a temperature ambien-

te puesto q u e , al no conocerse el coeficiente de expansion têrmica de 

cada una de las aleaciones estudiadas, hubiera sido necesario emplear 

el del plomo puro y por lo tanto el error que se cometerla en esta re 

ducciôn séria mayor en unas aleaciones que en otras. Ademâs, lo que 

interesa es la variaciôn de estos parâmetros a lo largo de cada llnea 

y de cada temperatura, ya que las discontinuidades de dicha variaciôn 

son las que ponen de manifiesto el paso de una regiôn a otra.

Los valores del parâmetro de red representados en las fictu- 

ras son los obtenidos segOn se ha explicado em II.2.2.2. y como indi- 

ca Parrish (22), con lo que los errores de probeta plana, transparen- 

cia y de desplazamiento de la muestra inherentes a la técnica de di­

fracciôn de rayos-X quedan prâcticamente elimiinados. Por lo tanto, la 

ûnica Cuente de error importante que hay que considerar en los valo­

res obtenidos de les parâmetros, es la debida a la inestabilidad de 

la temperatura de la câmara de difracciôn. Se ha conseguido en todos 

los casos una estabilidad en la temperatura de ^1°C. Teniendo en cuen 

ta que la variaciôn del parâmetro de red con el coeficiente de expan-
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siôn térmica, y dândole a éste el valor correspondienbe al del plomo, 

-28,8 X 10 ^ (50), el error absolute se puede estimar en ^ l,5xJ0

Existe un a fuente de error en las cvjirvas que représentai! las 

variaciones de los parâmetros de red, que no> son debidas a su determi 

naciôn. Es la que proviene de que las aleacio>nes elegidas para cadalî 

nea no tiene, a veces, la composiciôn exacta para estar situada en esa 

llnea, aunque se han utilizado por estar muy iprôximas.

De cualquier manera, los resultados obtenidos medianto esta 

técnica no han permitido dar con exactitud Icas puntos de corte de las 

llneas con los limites de separaciôn de regiomes de distintas fases, 

puesto que para ello hubiera sido necesario omplear para cada llnea un 

gran nOmero de aleaciones de las que no se dîLsponla. Lo que'si ha per 

mitido es conocer quê aleaciones estaban en regiones de una fase, de 

dos o de très y por lo tanto conocer entre cmales de ellas existla un 

limite de separaciôn.

Los resultados mostrados en las figeras 10 a 16 han permiti­

do dibujar las distintas regiones sôlidas e n  las secciones isotérmi- 

cas representadas en la figura 9, mediante lais siguientes considera- 

ciones:

La regiôn de soluciôn sôlida a , se ha establecido para cada 

temperatura, uniendo mediante una recta las solubilidades del calcio 

y del estano en plomo obtenidas a partir de los datos bibliogrât'icos 

(7) y (15) y tal como figuraban en los diagrajnas binarios (fig. 2 y 3) 

Consideramos que el trazado de esta llnea recta es una buena aproxi- 

maciôn puesto que el vértice del triSngulo d e  conjunciôn, sobre todo 

a bajas temperaturas, présenta un contenido en aleantes muy bajo.

La figura 10 indica que para todas las llneas existe una re-
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giôn en donde el parâmetro de red es costantfs.. Esta constancia, como 

ÿa se c omen to , solo puede ser debida a dos canusas. La primera es que 

_se esté atravesando mediante la llnea en cuepsltiôn una regiôn de dos 

fases y el intervalo en el que aparece constaancia en parâmetro, sea una

llnea de conjunciôn. La otra es que la constancia se deba a que la 11

nea se mantenga en una regiôn de très fases. 'La primera hipôtesis se 

ha desechado puesto que por un punto solo pasva una llnea de conjun­

ciôn y como se muestra en la figua 16, los pinntos 9, 10, 12 y 14 per 

tenecen a varias llneas al mismo tiempo. Por îtodo esto, las regiones

que muestran constancia de parâmetro se han ætribuido a una regiôn de

très fases. Una vez limitadas las regiones de» una y très fases, lo lô 

gico es que las que queden entre ellas seart cegiones de dos fases. De 

este modo, la regiôn de bajo contenido en^estbaho se ha supuesto cons- 

tituida por ot+g y la regiôn que queda a la derecha de la de très fa­

ses por a + Y •

Los bordes de separaciôn de regiones represent ados en las sec 

clones isotérmicas de la figura 9 se han dibujado por ,métodos de separaciôn de 

regiones, aunque éstas no estuviesen perfectmmente delimitadas. Los 

puntos de corte de estas curvas con las distiûntas rectas A, B, etc, 

se han llevado a las correspondlentes curvas iparâmetro de red-composi 

ciôn (fig. 10) en donde se ha podido comprobaur la probabilidad de su 

existencia.

Este modo de operar se ha repetido p a r a  todas las temperatu­

ras.

La figura 9 muestra que a medida que asciende la temperatura 

has ta 300 “C las regiones de una y dos fases crecen a expensas de la 

regiôn de très fases a+6+y, lo cual es perfeÆrtamente posible ya que el
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aumento de temperatura produce una mayor soliubilidad del calcio y del 

estano en plomo.

Estos estudios solo se han realizado hasta 300°C debido a que 

ésta es la temperatura de solubilizaciôn elegida para los estudios de 

envejecimiento en estas aleaciones y precisaoænte la determinaciôn del 

d lagrama se abordô para facilitar la comprensiôn de estos fenomenos.

En las lâminas III y IV se muestra un modelo tridimensional 

de las superficies de separaciôn de estas regiones.

Tal como se ha descrito anteriormente, la aportaciôn de la 

metalografîa al estudio del diagrama de fases se ha limitado al es- 

tudio e identificaciôn de las fases de equilibrio a temperatura am- 

biente.

Una vez delimitados, mediante el'"trazado de las curvas de se­

paraciôn de fases a temperatura ambiente, los campos de una, de dos, 

y de très fases, se ha elegido una aleaciôn dentro de cada campo, y 

después de enfriarlas muy lentamente desde 300°C hasta la temperatu­

ra ambiente, se ha realizado un exâmen metalogrâfico con microsccpio 

de barrido y una identificaciôn mediante microsonda de las fases pré­

sentes. Las composiciones elegidas en cada uno de los campos han sido 

las siguientes:

En el campo a+6 P b - 0 ,16%Ca-0,2 4%Sn

En el campo a+y P b - 0 ,ll%Ca-3,20%Sn

En el campo a+g+y P b - 0 ,15%Ca-2,0%Sn

Debido a la gran reactividad del calcio, las fases en que en

tra este elemento son atacadas fuertemente por el réactive empleado, 

por lo cual el aspecto metalogrâfico de todas las aleaciones es muy 

Sernejante. Al no poder distinguir las fases, unas de otras por su mor-
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I
I

Modelo tridimensional de las superficies de separaciôn de 

las distintas regiones en estado sôlido.
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Modelo tridimensional del diagrama de equilibrio.
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fologîa se ha tenido que acudir al anâlisis puntual mediante microson 

da para su identificaciôn. Debido también a este modo de ataque algu- 

nas de las partîculas son disueltas violentamente, por lo que el anâ­

lisis ha de realizarse sobre las que estân solo levemente atacadas, y 

es preciso repetir el examen particule por particule, sobre un numéro 

considerable de ellas, para comprobar si se trata de la misma fase o de 

fases distintas.

En algunos casos se ha presentado una dificultad adicional 

por ser las particulas estudiadas comparables en tamano con el diâme- 

tro del haz de electrones.

El tema de anâlisis con microsonda electrônica de particu­

las pequenas ha sido resumido recientemente por Betzold (51) quien a 

firma que el anâlisis siempre estâ influfdo por la matriz que rodea 

a la particula para tamanos de ésta inferiores a 5pm. Armstrong y Bu- 

seck (52) por su parte, llegan a conclusiones semejantes.

El método propuesto por Betzold para eludir este problema con 

siste en analizar una serie de particulas de tamano variable midiendo 

las intensidades de los distintos elementos présentes y representando 

esta intensidad frente àl inverso del tamàho, haciendo después una ex 

trapolaciôn para tamano infinito, tomando asi los valores résultantes 

como mâs aproximados.

El tamano de particulas que se obtiene en nuestro caso es ge- 

neralmente inferior a 5pm, por lo que no esposible afirmar que la zona 

excitada por el haz estâ siempre contenida en la particula a analizar. 

Dado que la matriz es prâcticamente plomo puro a los efectos de absor 

ci ô n , es lôgico pensar que las intensidades registradas para el cal­

cio y el estano sean generalmente inferiores a las esperadas. Esto ex
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plica las diferencias halladas en algunos casos entre los valores d e  in 

tensidad obtenidos y los valores estequionietricos de las fases jxjsitiles. 

"A su vez, las composiciones posibles estân limitadas por una parte, 

por las fases ya registradas por otros autores y que figuran en los di i 

gramas binarios, y por los compuestos intermetâlicos estables que res 

ponden a estequiometrias también conocidas (53).

La asignaciôn de compos iciones a las fases, se ha heclio por 

lo tanto segûn los criterios comentados anteriormente, es decir coi.io 

una estimacion en base a las composiciones estequiometricas conocidas, 

valores mâximos y minimos posibles para las relaciones de intensidades 

y criterios de presencia o no de un determiando elemento.

La fotografia a. de la lâmina V corresponde a la aleaciôn
V

P b - 0 ,16%Ca-0,24%Sn. Todas las particulas que aparecen corresponden a 

la misma fase. Los valores de la relaciôn de intensidades ha 1 ]ados pa­

ra una particula cualquiera son;

Kpb= 98%
8,4 8%

El valor del calcio no se ha obtenido comparando con un pa- 

trôn, por las razones dadas en II. 3.6., sino comparando las intensi­

dades en la particula y en la matriz. Admitiendo para esta ûltima un 

valor igual al contenido real de la aleaciôn, se puede dar un valor 

aproximado de 5,28% por lo que atribuimos a esta fase la compo-

siciôn PbgCa.

La fotografia b. de la lâmina V corresponde a la aleaciôn 

P b - 0 ,ll%Ca-3,2%Sn. En este caso se ha detectado también un solo tipo
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a. Pb - 0 ,16%Ca-0,24%Sn, estructura de equilibrio a tem­

peratura ambiente. Imagen de elecl^rones secundarios

1:000 X.

b. Pb-0,ll%Ca-3,2%Sn, estructura de equilibrio a tem­

peratura ambiente. Imagen de elctrones secundarios, 
1.000 X.
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de fase, que en las mismas condiciones permifce obtener unos valoro;:, ; 

ra la relaciôn de intensidades de:

Kpb= 59,7%

^Sn= 28,5%

'^Ca= "'9%

por lo que a esta fase se le atribuye la composiciôn Pb^Sn^Ca.,.

La lâmina VI corresponde a la aleaciiôn Pb-0,15%Ca-2 ,0%Sn. En 

este caso aunque la morfologîa de las partîccalas parece igual, la mi­

crosonda indica que las de tamano grande tienen una composiciôn quimi 

ca distinta de las de tamano pequeno. Para las partîculas grandes se 

obtienen los siguientes valores de la relaciôn de intensidades:

Kpb= 4 7,3%
22,6%

Kca= 9 %

que se atribuye a la fase Pb^Sn^Ca^.

Las partîculas pequenas, con unos valores de la relaciôn de 

intensidades:

95%

8-9%

Kca=

corresponden a la fase Pb^Ca.

Estos resultados confirman la interpretacion dada a las figu 

ras 10 a 16 y que permiten dibujar las secciones isotérmicas represen 

tadas en la figura 9.
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Pb-0,15%Ca-2,0%Sn, estructura de equilibrio a temperatu­

ra ambiente. Imagen de electrones secundarios, 1.000 x.
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III.2. FENOMEdOS DE PRECIPITACIOH EN LAS J.LEACIONES Pb-Ca-Su

III.2.1 Condiciones iniciales y tratamientos

En cualquier estudio de envejecimiento debon establecerse u m s 

condiciones iniciales, a partir de las cuales se empiecen a determinar 

las variaciones de propiedades con el t i e m p o . En el présente caso, cl 

establecimiento de taies condiciones iniciales ha constituido una do- 

cisiôn difîcil de tomar. Normalmente, cuanifc hay una temperatura a la 

cual todos los aleantes se encuentran en soluciôn sôlida, el criterio 

mâs cientifico y que establece unas condiciones perfectamente reprodu 

cibles, es el de solubilizar la aleaciôn a esa temperatura y temnlar 

hasta la temperatura ambiente, produciendo asî una soluciôn sôlida so 

bresaturada que, logicamente, da lugar a''fenômenos de precipitaciôn 

y segregaciôn , normalmente agrupados bajo la denominaciôn comCin de 

envejecimiento.

En el présente caso, esto no fue posible. En primer lugar , 

no se conocîa el diagrama de equilibrio, por lo que no podia estable­

cerse la temperatura de solubilizaciôn, caso de que existiera. Luego, 

se ha visto que solo para una regiôn muy pequena es posible tal solu­

bilizaciôn. AdemSs, y por la misma razôn, se corria el riesgo de ele- 

gir una temperatura excesivamente elevada que diera lugar a una fusion 

parcial de la aleaciôn, al sôbrepasar el correspondiente punto de "so 

lidus". Por ello, se decidiô establecer unas condiciones semejantes , 

hasta donde ello era factible, a las que se dan en las rejillas de ba 

terîas fabricadas por los procedimientos mâs avanzados. Estos consis- 

ten, mâs o m e n o s , en hacer girar una cilindro refrigerado y semisumer 

gido en el caldo, que arrastra hacia su parte mâs elevada una capa de
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hleaciôn râpidamente solidificada. Esta capa se arranca antes de que 

vuelva a introducirse en el caldo, y se lamina. Luego se punzona y se 

expande para conformar las rejillas. Se trata pues de una forma de co 

lada continua seguida de laminaciôn. Para imitar estas condiciones,sé 

sometieron las aleaciones a un tratamiento térmico de una hora a 300°C 

(temperatura mâxima a la que se tenîa la seguridad de no producir fu- 

siôn parcial) seguido de un temple en una mezcla de hielo y agua. Es­

ta mezcla se eligiô porque da una temperatura constante y reproduci­

ble y un enfriamiento muy rSpido, en razôn de la gran capacidad calo- 

rîfica del agua. Una vez templadas, las aleaciones se laminaban, a tem 

peratura ambiente, hasta una reducciôn de espesor de un 80%, lo que se

aproxima a la prâctica industrial. De esta forma se estudia la preci-
%

pitaciôn en aleaciones fuertemente deformadas y con una estructura 

de granos alargados. Como complemento y término de comparaciôn, y te- 

niendo en cuenta la imposibilidad de conseguir aleaciones en soluciôn 

sôlida sobresaturada y de grano fino y homogêneo, se estudiaron très 

aleaciones con un tratamiento de laminaciôn, solubilizaciôn a 300"C 

y temple a 0°C. Luego se viô que solo una de ellas quedaba situada en 

el campo a a 300°C. Como a 25°C pasa al campo a+g+y ésta es una de las 

aleaciones que muestran un envejecimiento acusado. Sin embargo, esta 

aleaciôn présenta un tamano de grano muy grande, sin duda a causa de 

su bajo contenido de aleantes, lo que puede afectar al estudio de sus 

propiedades mecânicas.

A continuaciôn se présenta dos listas de aleaciones, la pri­

mera correspondiente a aquellas cuyo tratamiento incluye laminae:ôn 

(tratamiento A) y la segunda a las que solo han sido solubilizadas y 

templadas (tratamientoB).
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Tratamiento A: Solubilizaciôn a 300°C durante una hora, Iciï, 

pie a 0 “C y deformaciôn en frio de un 80%.

Pb-0,055%Ca-0,45%Sn 

Pb-0,0 35%Ca-l,65%Sn 

Pb-0,042%Ca-3,00%Sn 

Pb-0,11 %Ca-0,51%Sn 

Pb-0,10 %Ca-l,60%Sn 

Pb-0,082%Ca-3,00%Sn 

Pb-0,25%Ca-0,50%Sn 

Pb-0,20%Ca-l,55%Sn 

Pb-0,195%Ca-3,00%Sn

Tratamiento B : Solubilizaciôn a 300°C durante una hora y 

temple a 0 “C.

Pb-0,055%Ca-0,45%Sn 

Pb-0,11 %Ca-0,51%Sn 

Pb-0,25 %Ca-0,50%Sn

La discusiôn sobre el diferente comportamiento f rente a la 

precipitaciôn de las aleaciones dependiendo de que se hayan tratado 

segûn A o B se harâ a continuaciôn, cuando se presenten los resulta­

dos de las curvas de microdureza, tracciôn y resistencia eléctrica y 

los de la observaciôn metalogrâfica.
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111.2.2 Medi.das de resistencia elëctrica

Los resultados de las medidas de resistencia eléctrica se 

muestran en las figuras 17 a 23.

En ellas se ha representado la variaciôn de la resistencia 

de las probetas con el tiempo, refiriendo en cada momento el valor 

obtenido al valor inicial, es decir R/Rq -

Se ha estimado que los errores introducidos en estas medidas 

se deben a los errores debidos al propio puente, y al error proceden- 

te de la oscilaciôn de temperatura, por estar el puente de medida a 

20 + 0,5°C. Puesto que las lecturas realizadas en el puente proceden 

de la indicaciôn que hace la aguja del galvanômetro de que las resis- 

tencias estân equilibradas, se ha considerado un error en l'as lectu­

ras de cinco unidades, con lo cual el error es del orden de un 0,1%.

El error debido a una oscilaciôn de temperatura de 1®C es

del 0,4%, si se considéra que el coeficiente de temperatura de la re­

sistencia de la aleaciôn es prâcticamente a estos efectos el del plo 

mo puro, 42,2x10 ^°C ^ (54).

La suma de estos dos errores conduce a un error de 0,5% del

valor medido. Las variaciones totales mâxima y minima de la resisten

cia durante el envejecimiento han sido de un 5% y un 3% respectiva- 

mente, lo que comparândolo con el error total calculado anteriormen­

te es perfectamente admisible. Por lo tanto el error relative de es­

tas medidas oscila respecte a la variaciôn total entre un mâximo del 

16% y un mînimo del 10%.

111.2.3 Medidas de microdureza Vickers

Los resultados de los ensayos de microdureza se muestran en
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las figuras de 2 4  a  3 2 .  En ellas se han representado las variaciones 

de la microdureza trente al tiempo en h o r a s .

Como es sabido, la imprecisiôn debida a la medida de la dia­

gonal de la huella es siempre mucho menor que la dispersiôn propia del

ensayo. Por lo cual no se ha hecho ningûn tipo de anâlisis de los erro

res.

111.2.4. Ensayos de tracciôn

Estos ensayos solo se han realizado en probetas que han sufri

do una deformaciôn en frio, es decir las que se han sometido al trata

miento A.

Las figuras 33 a 35 representan las variaciones de la resis-
S

tencia a la tracciôn trente al tiempo en horas, y las figuras 36 a 38 

son las variaciones del limite elâstico convencional al 0,05%, también 

trente al tiempo. No se han considerado los valores del alargamiento, 

puesto que la dispersiôn en las medidas era muy grande debido a que la 

mayorîa de las probetas presentaban mâs de una estricciôn.

Antes de comenzar cada ensayo se ajustaban los ceros eléctri 

co y mecânico y se calibraba la mâquina convenientemente.

111.2.5. Metalografîa

Todas las aleaciones, en las que se ha estudiado el fenôme-

no de precipitaciôn, han sido observadas por microscopia ôptica, mi-

croscopla electrônica de barrido y de transmisiôn y en todas ellas se 

ha utilizado también el anâlisis quimico mediante microsonda electrô­

nica .

La estructura inicial de todas las probetas sometidas al tra
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ÛJUJ /*6>t aHW



.1] 9

w

o



120

a 00 CM

jUJ ui/*6m AHW



121

3 O

O
o >

iUiiu/i6M AHW



122

o

; W W / , 6 x A H W



1:^3

lU

I -

o



124

CD

UJ
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t-amiento A es la tîpica del material laminado en frîo. Es decir, gra- 

no alargado en la direcciôn de laminaciôn, con una variaciôn grande de 

tamano entre las distintas aleaciones, ya que como se sabe el calcio 

creciente r e f î n a  el grano y el estano anadido al Pb-Ca lo incrementn 

(33). Como ejemplo de tamano muy grande se puede mencionar la fotogra 

fia VII a, macrografia correspondiente a la aleaciôn Pb-0,035%Ca-l,65?iSn 

y como caso de menor tamano, la fotografia VII b, que corresponde a la 

aleaciôn Pb - 0 ,25%Ca-0,50%Sn.

En general, y dado el intervalo de composiciones estudiado, 

ya que en el estado de partida se tiene una estructura con mâs de una 

fase, excepte en el caso de las aleaciones P b - 0 ,055%Ca-0,45%Sn y 

Pb - 0 ,035%Ca-l,65%Sn.En las muestras restantes, résulta évidente que las 

fases présentes a temperatura ambiente son las mismas que tiene la a- 

leaciôn a la temperatura de recocido y este se puede comprobar, ya que 

su estructura no expérimenta variaciôn a lo largo del envejecimiento. 

El examen con microsonda de estas fases muestra que corresponden a las 

que son de esperar segûn la regiôn del diagrama a que pertenece la a- 

leaciôn. Un caso tipico de esta situaciôn es el de la aleaciôn que se 

présenta en la lârnina VIII, P b - 0 ,2 5%Ca-0,50%Sn, en que desde el prin- 

cipio se tiene la fase PbgCa en forma de partîculas con un tamano ge- 

neralmente inferior a 5pm.

El estado inicial de las probetas sometidaâ a tratamiento de 

recocido a 300°C y temple, sin deformaciôn posterior, es semejante al 

de las probetas deformadas en cuanto a las fases présentes, si bien, 

lôgicamente, présenta un tamano de grano uniforme, y con el aspecto 

tîpico del material recocido (fotografia IX a.). En la mayoria de los 

casos, al pasar de la temperatura de recocido a la temperatura ambien



LAMINA VII .1 3 3

a. P b - 0 ,035%Ca-l,65%Sn, sometida a tratamiento A. Ma- 

crografîa 7 x. .

b. P b - 0 ,25%Ca-0,50%Sn, sometida a tratamiento A. 150
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S
a. Pb-0,2 5%Ca-0,50%Sn, sometida a tratamiento A y enve- 

jecida 312 horas. Imagen de electrones secundarios,

3.000 X.

b. Misma muestra. Imagen de la raya del calcio.
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%

&
a*. Pb - 0 ,055%Ca-0»45%Si1> sometida a tratauniento B. 80 x,

'Wm
■ - v -  . - > 3 '  '

b. Pb-0,20%Ca-l,55%Sn, sometida a tratamiento A y enve-

jecida 1.600 horas. Réplica, 30.000 x.
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te, con o sin deformaciôn en frîo, como hemos visto, no se cruza una 

superficie de separaciôn entre un campo o y otro a+3 » a+y , a+3+f •

No obstante, las solubilidades en estado sôlido sî varîan con 

la temperatura, por lo que hay una fracciôn de aleantes en soluciônque 

es capaz de precipitar, tal como demuestran las curvas de variaciôn de 

propiedades ya estudiadas. En el aspecto metalogrâfico no hay una equi 

Valencia entre la variaciôn de propiedades mencionada y la variaciôn 

de estructura observada; aunque en aquel caso las propiedades mecani- 

cas varîan apreciablemente con respecto a las del material templado y 

deformado, la estructura no se modifica aquî de manera notable.

Sî es posible, no obstante, detectar la presencia de precipi 

tados formados durante el envejecimiento, aunque con un tamano muy pe 

queno, por lo que en general esta precipitaciôn se détecta ûnicamente 

médiante microscopîa eletrônica de transmisiôn sobre réplicas. Casos 

tîpicos en que estos precipitados en forma de lâminas otientadas se 

pueden observer metalogrâficamente, se dan en la fotografîa IX b .,co­

rrespondiente a una aleaciôn Pb-0 ,20%Ca-1,55%Sn envejecida 1.600 horas 

después de la deformaciôn en frîo; en la fotografîa X a. correspondiez 

te a la aleaciôn Pb - 0 ,55%Ca-0,45%Sn envejecida 24 horas, sin deforma­

ciôn posterior al temple y en la X b. que corresponde a la aleaciôn 

Pb-0,25%Ca-0,50%Sn para un tiempo de envejecimiento de 24 horas, sin 

deformaciôn posterior al temple- Los tamanos medios de partîcula en los 

casos anteriores estân comprendidos entre 1.000 y 2000 A.
En el caso de microscopîa electrônica de barrido se detecta- 

ron en algunos casos partîculas muy pequenas que no eran visibles al 

comienzo del envejecimiento, aunque no con la claridad que cuando se 

ha recurrido a la M.E.T. (fotografîa XI a.).
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g
a. P b - 0 ,055%Ca-0,45%Sn sometida a tratamiento B y enve- 

jecida 24 horas. Réplica, 7.500 x.

b. P b - 0 ,25%Ca-0,55%Sn, sometida a tratamiento B y enve- 

jecida 24 horas. Réplica, 40.000 x.
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a Pb-0,035%Ca-l, 65%Sn, sometida a tratsuniento A y enve- 

jecida 4.200 horas. Imagen de electrones secundarios,

3.000 X.

b. Pb - 0 ,042%Ca-3,0%Sn, sometida a tratamiento A y enve- 

jecida 7.600 horas. Imagen de electrones secundarios, 

500 X.
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Con respecto a la naturaleza de las fases precipitadas, sé­

ria lôgico suponer que se tratase de las fases de equilibrio. En al­

gunos casos se ban llevado a cabo intentos de identificaciôn de estas 

fases mediante microsonda eletrônica, y aunque de un modo semicuanti- 

tativo, se ha podido constatar que éste no es siempre el caso, es de­

cir que pueden aparecer fases metaestables. Recordemos las dificulta- 

des expuestas mâs arriba para la identificaciôn de partîculas de ta­

mano inferior a la zona excitada por el haz de electrones. No obstan­

te, y aûn con esta îimitaciôn, résulta évidente que la identificaciôn 

de un compuesto binario en un campo en que la situaciôn de equilibrio 

corresponde a soluciôn sôlida mâs un compuesto ternario del tipo 

Pb^Ca^Sn^ indica que, en este caso particular, se ha de producir la 

precipitaciôn de una fase metaestable que côn el tiempo de envejeci­

miento tenderâ a transformarse en la fase estable al alcanzar la aie 

aciôn la estructura de equilibrio. Tal es el caso de la aleaciôn 

Pb- 0,082%Ca-3,0%Sn en que para un tiempo de envejecimiento de 2.400 

horas se détecta un compuesto binario, posiblemente S n ^ C a , cuando el 

diagrama de equilibrio predice un ûnico compuesto ternario ademâs de 

la soluciôn sôlida a.

Pinalmente, cabe mencionar que en algunos casos, para tiem- 

pos de envejecimiento del orden de un aho, se ha podido observer la 

presencia de segregaciôn en borde de grano, tal como puede verse en 

la fotografia XI b . , correspondiente a una aleaciôn Pb-0,042%Ca-3%Sn 

enve jecida 7.600 horas, sin que la microsonda haya permitido identif i- 

carla como fase de equilibrio ni como fase intermedia, al no detectar 

en ella enriquecimiento en ninguno de los elementos de la aleaciôn.
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III.2.6. Discusiôn del proceso de precipitacion

El anSlisis de los resultados obtenidos siguiendo el proceso 

de precipitaciôn, tanto por medidas de microdureza y ensayos de trac- 

ciôn, como por medidas de resistividad elêctrica, résulta sumamente 

complejo, pues los fenômenos transcurren para todas las composiciones 

de una forma bastante parecida. Los estudios metalogrâficos de la es ­

tructura son, en ocasiones, bastante aclaratorios, aunque hay ciertas 

dificultades, puesto que tanto las fases estables como las posibles fa 

ses mataestables se presentan en forma de particules pequenas, lo que 

dificulta su estudio, en especial con la microsonda electrônica, cuyo 

haz tiene en ocasiones un diâmetro superior al de los precipitados es 

tüdiados.

Prescindiendo, por ahora, del esAidio de las aleaciones con el 

tratamiento B, vamos a hacer una serie de consideraciones générales. 

Comencemos por estudiar la situaciôn de partida de las aleaciones, es 

decir, inmediatamente despuês de laminadas y antes de que se inicien 

los procesos de transformaciôn. Hay très factores que pueden afectar 

a sus propiedades: Las fases correspondientes al equilibrio a 300"C, 

los aleantes en soluciôn sôlida y la acritud debida a la laminaciôn.

En la Tabla VI se présenta un resumen esquemâtico de todas las propie­

dades iniciales de las aleaciones, asi como de sus posteriores varia- 

ciones, en funciôn de unos contenidos teôricos de calcio y estano.En 

cada cuadro aparecen los siguientes datos:

1® Composiciôn real de la aleaciôn.

2 °  Regiôn del diagrama donde se encuentra la aleaciôn a 300®C 

y a 25®C en caso de haber variaciôn. (Consultar la fig.9) 

3® Dureza y resistencia a la tracciôn iniciales (MHi y Rmi).
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4® Incremento total de microdureza en % (AMM) •

5® Incremento total de la resistencia a la tracciôn en % (AR;i;) .

6® Variaciôn de la resistencia elêctrica R/Rq  "̂ n t (AR/R^'

Observando los valores iniciales dados en esta Tabla, y rela 

cionândolos con las fases en equilibrio a 300®C, que serân las existen 

tes en el momeno de hacer las primeras determin. ciones, se puede dedu 

cir que las aleaciones situadas en el campo a+y so*' las que, como pro 

medio, dan valores mâs altos de la dureza y de la resistencia a la trac 

ciôn. Esto induce a pensar que la fase y es la que mâs distorsiona la 

red del plomo, dândole asî mayor dureza. Esto podrîa interpretarse su- 

poniendo que las partîculas de dicha fase son coherentes con la red del 

plomo, lo que no parece posible desde un punto de vista estructural.En 

efecto, el exâmen microscôpico de estas aleaciones ha mostrado la pre­

sencia de partîculas de 16.000 Â (lârnina XII) mientra que Nabarro (55) 

opina que el tamano mâximo de un precipitado coherente es de 5.000 Â, 

para lo que se basa en consideraciones de energîa superficial. Ademâs 

Friedel (56), por métodos semejantes,llega a un tamano de solo 500 Â.

A  esto debe ahadirse que, en el caso de metales de red cûbica centra- 

da en las caras, la forma energêticamente mâs favorable de las partî­

culas coherentes es la de disco, forma que no se ha observado en nues 

tro trabajo. En cualquier caso las partîculas muy pequenas de la fase 

Yserân las mâs adecuadas para endurecer el plomo por coherencia, ya 

que su parâmetro de red es el que mâs se sépara del paramètre del plo 

mo. Asî, segûn datos tomados de Pearson (53) el parâmetro del plomo,o 

fase a es de 4,9501 Â, el del PbgCa o fase 6 es de 4,9110 Â, y el del 

P b 2 SngCa 2 , fase y, es de 4,8347 Â. La explicaciôn de las distintas re 

sistencias•raecânicas encontradas en cada campo del diagrama de fases
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P b - 0 ,19 5%Ca-3,0%Sn, sometIda a tratamiento A. Imagen de 

electrones secundarios, 1.000 x.
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TABLA VI

RESUMEN DE PROPIEDADES DE LAS ALEACIONES CON TRATAMIENTO A

Pb-0,25%Ca-0,50%Sn Pb-0,20%Ca-l,55%Sn Pb-0,l95%Ca-3,0fiSn
a+6

MHi. 6,5 Rjtii. 31 

AMH 69 

ARin 19 

AR/Rç,-4

a+3+Y 
MHi. 10 Rmi. 39 

AMH 55 

ARm
AR/R^-4

a+Y
MHi. 10,4 Rmi. 4 5,5 

AMH 35 

ARm 2 3 

AR/R q -3

Pb-0,ll%Ca-0,51%Sn Pb-0,10%Ca-l,60%Sn Pb-0,0Ô2%Ca-3,0%Sn
a+6

MHi. 8,5 Rmi. 33 

AMH 70 

ARm -4 

AR/Rq-5

a+Y">-a+B+Y 
MHi. 9,5 Rmi. 3^ 

AMH 58 

ARm 38 

AR/R q -4,5

a+Y
MHi. 13 Rmi. 4 4 

AMH 3 8 

ARm 36 

AR/Rq-3,5

P b - 0 ,055%Ca-0,55%Sn Pb-0,035%Ca-1,65%Sn Pb-0,042%Ca-3,0%Sn
a-»a+8+Y 

MHi. 8,5 Rmi. 31 

AMH 88 

ARm 68 

AR/R q -4

a-»a+Y 
MHi. 11,4 Rmi. 37,5 

AMH 51 

ARm 57 

AR/R q  -3

a+Y
MHi. 11,5 Rmi. 4 3 

AMH 56 

ARm 39 

AR/RQ-3
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puede deberse mas a la escasa capacidad endurecedora de la fase 6 que 

a las propiedades de la*f . Este asunto se discute un poco mâs aba jo.

Otro factor que parece influir de manera mâs clara en la re- 

sistencia mecânica de las aleaciones, es el endurecimiento por solu- 

ci6n sôlida. Observando la Tabla VI se ve que, tanto para la microdu- 

reza como para la resistencia a la tracciôn, existe una clara depen- 

dencia respecto de los contenidos de aleantes. Asî, para contenidos de 

calcio constantes, un incremento en el contenido de estano da lugar a 

un aumento de la resistencia mecânica inicial que debe atribuirse a en 

durecimiento por soluciôn sôlida. En efecto, Hofmann (57) resume los . 

trabajos de varios autores en un grâfico, en el que se ve con toda cia 

ridad que en aleaciones binaries Pb-Sn los contenidos crecientes de es 

tano dan lugar a un endurecimiento notable, al menos para contenidos 

Inferiores al 40% de estano, lo que solo puede deberse a endurecimien 

to por soluciôn sôlida. Para contenidos fijos de estano, el aumento de 

calcio en la aleaciôn tiene poco efecto sobre su resistencia mecânica 

inicial, aûn euando parece que un pequeno mâximo de dureza tiènde a 

situarse hacia el 0,10% de calcio, lo que viene a corresponder con su 

limite de solubilidad a 300®C. La escasa dependencia de la resistencia 

mecânica respecto del contenido de calcio parece indicar que este ele 

men to tiene muy poco efecto endurecedor en estas aleaciones, alocntra- 

rio de lo que sucede en las binaries Pb-Ca. Observando la Tabla VI pue 

de verse que la presencia de fase B no endurece a la aleaciôn. De he- 

cho, comparando las aleaciones Pb-0,2 5%Ca-0,50%Sn y P b - 0 ,ll%Ca-1,50Sn 

se ve que es mâs blanda la que tiene mayor contenido de calcio y, por 

tanto de fase B. Este efecto de ablandamiento debido a la fase PbgCa 

Œuando éstâ es relativamente abundante, del orden correspondiente a un
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0,20% de calcio, ya que fue observado por Hofmann y Hanemann (58) en 

aleaciones templadas y envejecidas durante un dîa. Hofmann interpré­

ta este fenômeno en el sentido de que para aleaciones con contenidor: 

de mâs de 0,10% de calcio, a la temperatura de homoqeinizaciôn, los 

cristales de PbgCa se hacen muy grandes y tienen un efecto nucleante 

sobre el calcio, es decir, que tienden a reducir el calcio contenido 

en soluciôn sôlida, que es el que tiene efecto endurecedor. La fase 

PbgCa tratada a alta temperatura no endurece la matriz en razôn al 

g ran taraano de sus cristales, lo que se ha podido comprobar metalo- 

grâficamente. Por su parte, Borchers y Assmann (35), en el caso de aie 

aciones binarias, opinan que la fase Pb^Ca que se forma por précipita 

c i ô n , es coherente con la matriz. En nuestro caso, y para côndiciones 

iniciales, s in entrar de momento en la coherencia o no coherencia de 

los precipitados, nos inclinamos a admitir la interpretaciôn de Hof­

mann de que los cristales de PbgCa son muy grandes, ya que se han tra 

tado a 300°C, en cuyo caso nada importa su coherencia, pues a partir 

de un cierto tamano crîtico ésta es imposible, lo que le resta poder 

endurecedor. En resumen, el estano da lugar a aleaciones duras a cau­

sa de endurecimiento por soluciôn sôlida, y el calcio tiene poco efec 

to cuando estâ en soluciôn sôlida, y ninguno cuando forma precipita­

dos grandes de PbgCa.

Respecto al efecto endurecedor de la laminaciôn, es decir, de 

la acritud introducida por la deformaciôn en frio, es preciso recurrir 

a una comparaciôn con las aleaciones con tratamiento B, o sea, con las 

aleaciones recocidas. En la Tabla VII se recogen estos datos para las 

aleaciones que han sufrido este tratamiento, dispuestos del mismo m o ­

do que en la Tabla VI para los materiales deformados «
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Los valores del incremento de microdureza no son définitives 

puesto que aûn no han alcanzado la estabilizaciôn las aleaciones.

TABLA VII

RESUMEN DE PROPIEDADES DE LAS ALEACIONES CON TRATAMIENTO B

Pb-0,25%Ca-0,50%Sn Pb-0,ll%Ca-0,51%Sn P b - 0 ,055%Ca-0,45%Sn
a+6

MHi. 6,8 

AMH 100 

AR/R^-4

0+0

MHi. 7,5 

AMH 73 

AR/R^-4

a->o+0+Y 
MHi. 7,9 

AMH 58 

AR/R^-5

De la comparaciôn entre ambas tablas la principal conclusiôn 

es que hay un ligero aumento de dureza debido a acritud. Este incronen 

to, considerando posibles errores, puede darse por nulo en el caso de 

la aleaciôn P b - 0 ,25%Ca-0,50%Sn. Puede decirse que, desde el punto de 

vista de los valores iniciales de la microdureza, no hay efecto sensi 

ble de la laminaciôn.

Pasemos ahora a considerar el aspecto mâs importante de este 

estudio. Una cosa estâ perfectamente clara: Todas las aleaciones modi 

fican sus propiedades con el transcurco del tiempo. Lo primero que pa 

rece es que se trata de procesos de envejecimiento clâsicos, es decir, 

que como consecuencia de un tratamiento térmico a alta temperatura se 

tiene una soluciôn sôlida que al templar se transforma en sobresatura 

da, lo que da lugar a fenômenos de precipitaciôn. Pero del estudio de 

la Tabla VI se desprende que solo dos aleaciones pasan de una regiôn
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de soluciôn sôlida a otra de dos fases o de très. Una tercera aleaciôn

pasa de una regiôn de dos fases a otra de très. En estos casos, espe-

cialmente en los dos primeros, el envejecimiento podrîa deberse al m é ­

canisme clâsico mencionado de pasar de una situaciôn metaestable a o- 

tra estable por descomposiciôn de fases que buscan su equilibrio terme 

dinâmico. S in embargo, el resto de las aleaciones permanecen en el mis 

mo campo del diagrama de fases al templar, pero este no les impide mo~ 

dificar sus propiedades. Por tanto, en nuestro caso, los mécanismes s o n  

mâs complicados.

Limitândonos a las aleaciones en que el enfriamiento no da

lugar a cambios de fase, veamos cuâles pueden ser los motives del enve

jecimiento. El primero hay que pensar que es el siguiente: La relacion 

entre los porcentajes de cada fase a temperatura alta es distinta que 

a temperatura baja. Por tanto, para alcanzar la situaciôn de equili­

brio, tendrâ que producirse difusiôn de los distintes elementes de unas 

fases hacia otras, lo que puede dar lugar a fenômenos de precipitaciôn 

sea de las fases estables, sea de otras intermedias. Otra causa de en­

ve jecimiento puede ser la siguiente: Cada fase, muy especialmente la 

a» tiene disueltos otros elementos en proporciones que dependen de la 

temperatura. Por tanto, al enfriar, los elementos disueltos tenderân 

a segregarse de la fase en que estân en sobresaturaciôn, pudiendo pa­

sar a otra fase vecina o precipitar en el interior de la partî-^ula en 

que estân situados, dando lugar a distorsiones de su red, y al corres 

pondiente cambio de propiedades del conjunto.

Si ademâs se consideran los très casos en que hay cambio de 

regiôn del diagrama, vemos que el temple da lugar a très posibles m o ­

tives de precipitaciôn: Descomposiciôn de soluciôn sôlida sobresatura
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;da, reajuste de las proporciones relatives de las fases, y cambio de 

la solubilidad de los elementos en el interior de las fases.

Llama la atenciôn al observer la Tabla VI que la resistivi- 

dad de las diverses aleaciones varia en proporciones pequenas que os- 

cilan entre el 3 y el 5%, pese a que las cantidades de aleantes llegan 

a superar el 3% en masa. Comparando con otras aleaciones envejecibles 

similares, por ejemplo el Pb-Sb con 2% en masa de este ûltimo elemen- 

to,se comprende que la variaciôn es muy pequena. Para tiempos de enve 

jecimiento similares la mencionada aleaciôn tiene una variaciôn de re 

sistividad relativa del 16% (59). Parece, por tanto, seguro que en las 

aleaciones Pb-Ca-Sn las cantidades de aleantes que intervienen en la 

precipitaciôn son pequenas, lo que puede explicarse en razôn a la ele 

vada solubilidad del estano en plomo a temperatura ambiente, que es del 

ôrden del 1,9%.

De un modo general y a la vista de los resultados que apare- 

cen en la Tabla VI, la aleaciôn Pb - 0 ,055%Ca-0,45%Sn es la que mâs en­

ve jece desde el punto de vista de las propiedades mecânicas. Esto pue 

de ser debido a que es esta aleaciôn la que mâs transforroaciones ha de 

sufrir antes de llegar a la situaciôn de equilibrio a temperatura am­

biente , pues de alguna manera tendrân que precipitar las fases B  y  y -  

Esta aleaciôn, sin embargo, no présenta la mâxima variaciôn en la re­

sistencia elêctrica. Esto es debido a que aunque ambas medidas, resis 

tencia elêctrica y propiedades mecânicas, son complementarias en el es 

tudio de estas transformaciones, responden a fenômenos estructurales 

distintos. Asî, mientras la resistencia elêctrica mide la disminuciôn 

de soluto en la aleaciôn, la resistencia a la deformaciôn registra prin 

clpalmente la disminuciôn de espaciado entre obstâculos al paso de las
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dislocaciones, bien porque aumentan de tamano las partîculas de pieci 

pitado, bien porque aumentan en nûmero.

Considerando ahora el resto de las aleaciones con tratamiento 

A, se puede decir que aquellas que poseen los menores contenidos en es 

tano son las que mâs envejecen. Asî, los contenidos crecientes en este 

elemento para contenidos constantes de calcio, conducen a los menores 

envejecimientos, aunque a la vista de las figuras 17 a 23 y 24 a 32 se 

desprende que aceleran el proceso. Son precisamente las aleaciones de 

3% de estano las que antes alcanzan el estado de corapletamente enveje 

cido. Por lo tanto, el estano tiene dos efectos importantes, por un la 

do disminuir la variaciôn de propiedades en el proceso, y por otro el 

de acelerarlo, al menos para contenidos superiores al 0,50%. El pri­

mer efecto puede ser explicado debido a que las aleaciones con fasey 

tienen ya una dureza inicial muy alta, por lo que el incremento en tan 

to por ciento es menor que para las que poseen valores iniciales mâs 

b a j o s .

Anteriormente se ha visto que en la aleaciôn Pb-0,082%Ca-3%Sn 

ha sido posible detectar el precipitado Sn^Ca que segûn el diagrama de 

fases antes determinado no es el de equilibrio. A la vista de este re- 

sultado se puede pensar que todas aquellas aleaciones que estân situa- 

das en la regiôn ot+y del diagrama eliminan el exceso de soluto que po­

seen a la temperatura ambiente por precipitaciôn de esta fase metaesta 

ble. Por el hecho de precipitar una fase que no es de equilibrio es fx̂ r 

lo que el proceso puede ocurrir mâs râpidamente, pudiendo tardar en al 

canzar la composiciôn de equilibrio mucho tiempo. Aquellas aleaciones 

que estân situadas en regiones taies como a+6 o a+0+y podrîan elimi- 

nar el exceso de aleante por la precipitaciôn de las fases de equilibrio



150

o bien de una fase del tipo Pb^SnyCa^ , aunque su tamano no permite 

-identificarlas mediante microsonda.

Las aleaciones con el tratamiento B cuyos datos se represen- 

tan en la Tabla VII , tiene un comportamiento totalmente distinto al 

de las deformadas.

La diferencia de comportamiento entre las aleaciones lamina- 

das y las aleaciones recocidas queda claramente interpretada por Chri£ 

tian (17) cuando hace notar que en las primeras hay gran cantidad de 

lugares preferentes de nucleaciôn, lo que da origen a precipitados dis 

continuos para cuya formaciôn se requiere la difusiôn de los aleantes 

a grandes distancias, mientras que en el caso de materiales recocidos 

con pocos lugares de nucleaciôn preferente résulta mâs favorable la 

formaciôn de una precipitaciôn continua y generalizada en cualquier lu 

gar de la red. En el primer caso aparecen precipitados que crecen râpi^ 

damente a causa de que el gradiente de concentraciones, que es la fuer 

za impulsera de la difusiôn,es muy acusado. En el segundo caso, la n u ­

cleaciôn es difîcil pero puede producirse en cualquier lugar de la red, 

lo que da origen a muchos mâs precipitados, pero mâs pequenos. En todas 

las aleaciones recocidas se ha observado la presencia de precipitados 

muy finos y laminares, tal como se ve en la lâmina X. Lo mismo se ha 

observado en algunas aleaciones laminadas, concretamente en las alea -

clones Pb-0,20%Ca-l,55%Sn y P b - 0 ,035%Ca-l,65%Sn, aleaciones cuyo endu
/

recimiento es de tipo medio. En las aleaciones que mâs fuertemente en­

vejecen, o sea en las que tienen 0,5% S n , se ha visto precipitaciôn muy 

fina. El hecho de que en todas las aleaciones en que aparece précipita 

ciôn muy fina, se registren incrementos considerables de la dureza, es 

tâ de acuerdo con la teorîa de endurecimiento por precipitaciôn, ya que



151

al ser muy numerosas las partîculas, la distancia media entre los piin- 

tos de anclaje de las dislocaciones en movimiento es pequena, obligân- 

dolas a curvarse fuertemente para poder progresar. No es posible hacer 

hipôtesis sobre la composiciôn de estos precipitados, puesto que la mi 

crosonda no puede analizarlos. Otra razôn para justificar el fuerte in 

cremento de la microdureza serîa que estos precipitados fuesen coheren 

tes con la matriz de plomo, lo que es perfectamente posible ya que Lo- 

das las fases tienen la misma estructura cristalina que el plomo,es de 

cir, cûbica centrada en las caras. De hecho, Borchers y Assmann han 

comprobado la coherencia de los precipitados de fase g(Pb^Ca) con la 

red del plomo, empleando para ello un método debido a Ashby y Drown (60) 

de determinaciôn de coherencia de partîculas esfêricas en metales cûbi 

COS centrados en las caras mediante microscopîa electron ica. Cuando la 

forma de los precipitados es distinguible, se ha visto que se trata de 

lâminas o discos orientados segûn algunos pianos de la matriz, lo cual 

es la disposiciôn mSs favorable para precipitados coherentes. Todo ello 

hace pensar que, ademâs de los fenômenos citados, hay fenômenos de pre 

cipitaciôn coherente en las aleaciones que mâs envejecen, es decir, en 

las recocidas y en las de bajo contenido en estano que han sido lamina 

das.

Todas las aleaciones deformadas han alcanzado la estabiliza- 

ciôn de propiedades en los perîodos de tiempo estudiados y no se han 

observado signos de regresiôn en las propiedades. Igual que para los 

valores iniciales, los contenidos crecientes de calcio disminuyen el 

valor final de las propiedades mecânicas, mientras que el estano cre- 

ciente mejora las caracterîsticas finales, con la excepciôn de las aie 

aciones en las que los contenidos de estano y calcio son altos simul-
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tSneamente.. En este caso, el efecto per judicial del calcio prédomina 

sobre el favorecedor del estano.

Ninguna de las aleaciones estudiadas, ha mostrado signos de 

recristalizaciôn. A lo largo de todo el envejecimiento, se han observa 

do los granos deformados en la direcciôn de laminaciôn.

Se puede concluir que las aleaciones que presentan mejores 

propiedades mecânicas y que por lo tanto son tecnolôgicamente mâs in- 

teresantes son las Pb-0,042%Ca-3,0%Sn y ■ P b - 0 ,082%Ca-3%Sn.

Las aleaciones sometidas al tratamientoB , como ya se ha he­

cho notar anteriormente, no alcanzan los niveles de estabilizaciôn des 

pues de 6.000 horas de envejecimiento,por lo que se puede decir que 

los valores de estabilizaciôn han de ser mâs altos que los registrados, 

lo que confirma que la deformaciôn, si biëifi acelera los procesos, no 

supone mejora de propiedades.
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IV. R E S U M E N  Y C O N C L U S I O N E S

Se ha establecido el diagrama de equilibrio del sistema

Pb-Ca-Sn en la regiôn rica en plomo, para contenidos de calcio de has

ta el 0,20% en masa y de estano de hasta el 3% en masa, empleando ma­

teriales de la mâs alta pureza. Para ello se han preparado, mediante

un procedimiento dé fusiôn y colada en horno de inducciôn bajo atmôs- 

fera controlada, un total de 35 aleaciones ternarias y 6 aleaciones bi 

narias, nûmero suficiente para cubrir la regiôn en estudio.

Para la determinaciôn experimental del diagrama de equilibrio 

se han empleado las tëcnicas de anâlisis térmico diferencial y métodos 

paramétricos de difracciôn de rayos-X a diversas temperatures. Median 

te los primeros se han establecido las superficies de "solidus" y "li 

quidus" y mediante los segundos se han determinado los campos de exis 

tencia de las distintas fases en estado sôlido.

Los datos obtenidos han permitido realizar un modelo espacial 

de las distintas regiones estudiadas.

Se ha seguido, mediante medidas de resistencia elêctrica, pro 

piedades mecânicas y metalografla ôptica, elêctronica sobre rêplicas 

y electrônica de barrido, la capacidad de endurecimiento por precipi­

taciôn a temperatura ambiente de nueve aleaciones representatives del 

sistema, interpretando los distintos fenômenos de envejecimiento obser 

vados a la luz de los resultados del diagrama de equilibrio. Estos pro
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cesos se ha seguido en todos los casos partiendo de unas condicionos ijii 

d a l e s  de recocido a 300°C, temple y laminaciôn en frio con reducciôn 

de un 80% , y para comprobaciôn se ha repetido el estudio sobre très de 

las aleaciones anteriores sin deformaciôn posterior al temple.

Los resultados obtenidos han permitido llegar a las siguien- 

tes conclusiones:

1. Se ha confirmado que la transformaciôn invariante en la 

regiôn rica en plomo del sistema binario plomo-calcio es 

una transformaciôn peritéctica a 328,5 “C.

2. Se ha determinado la superficie de"liquidus" del sistema 

plomo-calcio-estano encontrândose que la fusiôn total tie 

ne lugar a temperaturas crecientes al aumentar el conteni 

do de calcio. El contenido de estano tiene poca influen- 

cia.

3. Se ha determinado la superficie de "solidus" del sistema 

plomo-calcio-estano, encontrândose que, para contenidos 

constantes de estano, las temperaturas de solidus aumen­

tan al aumentar el contenido de calcio hasta alcanzar el 

0,10% en masa. A partir de este contenido la temperatura 

no estâ afectada por la cantidad de calcio. Para conteni­

dos constantes de calcio, la temperatura de solidus baja 

al aumentar el contenido de estano.

4. En estado sôlido se ha puesto de manifiesto la existencia 

de cuatro regiones correspondientes a los campos a, a-g, 

a+g+Y y a+y. El campo a+g+y se estrecha a medida que la 

temperatura aumenta.

5. Las fases présentes en estos campos se han identificado
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como:

a  = Pb 6 = PbgCa y = Pb 2 SngCa 2

6. Todas las aleaciones estudiadas envejecen. Su microdureza 

y su resistencia a la tracciôn aumentan con el transcurso 

del tiempo, mientras que su resistividad disminuye.En ninqûn 

caso se observan con claridad fenômenos de regresiôn. De- 

pendiendo de la regiôn del diagrama a la que cada aleaciôn 

pertenece, el envejecimiento se debe a fenômenos de preci 

pitaciôn propiamente dichos, a reajuste de las proporcio­

nes relatives de las fases, o a ambas causas simultânea- 

mente

7. La resistencia a la tracciôn y la microdureza iniciales, 

para contenidos de calcio constantes, aumentan al aumen­

tar los contenidos de estano.

8. Para las aleaciones laminadas, la capacidad de endureci­

miento disminuye al aumentar las concentraciones de los 

aleantes, una vez sobrepasados ciertos mînimos.

9. Los contenidos crecientes de estano, al menos por encima 

del 0,50%,acelerap el proceso de precipitaciôn.

10. En las aleaciones que a la temperatura de solubilizaciôn 

se encuentran en la regiôn a + y  se produce precipitaciôn 

de la fase metaestable SnoCa, y en las que se encuentran 

en la regiôn a + B  o a + B + y  el endurecimiento se debe, pro- 

bablemente, a precipitaciôn de las fases de equilibrio,o 

bien de una fase del tipo Pb^SnyCa^.

11. De las aleaciones laminadas, la que mâs envejece es la de 

composiciôn Pb-0,045%Ca-0,55%Sn, cuya precipitaciôn se pro
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duce por descomposiciôn de la soluciôn sôlida sobresatu- 

rada.

12. Las aleaciones que tienen propiedades mecânicas mâs ade- 

cuadas para la fabricaciôn de rejillas para acumuladores, 

son las de contenidos de calcio del orden del 0,10% y de 

estano del 3%. La deformaciôn en frio por laminaciôn, con 

reducciôn de un 80%, inmediatamente despuês del temple, no 

supone una mejora apreciable de las propiedades tecnolôgi- 

cas.
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