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RESUMEN
En este trabajo se estudian los mecanismosde deformación que operan durante la

deformaciónen tracciónde algunasaleacionessuperplásticasde aluminio. La herramienta

principal utilizada para estudiarla evolución microestructuralha el análisis de texturas

mediantedifracción de rayos x (macrotextura)y mediantedifracción de electrones

(microtextura).Seha hecho énfasis especialen la aleaciónAI-5%Ca-5%Zn (aleaciónde

grano fino, &—2-3 J.im, con un 20% vol, de segundafase, AI3CaZn) y los resultados

obtenidosse han extendido a otras aleacionessuperplásticasde aluminio: 2090, 8090,

Supral2004, 5083y 7475. Sehanrealizadoensayosde traccióna diferentesvelocidadesde

deformacióny temperaturas,con el objetivo de analizarla deformacióndentroy fuera del

intervalo superplástico. La aportación original más importante de este trabajo de

investigaciónes la siguiente:seha encontradoqueen algunasaleacionessuperpiásticasde

aluminio la contribucióndel deslizamientocristalográficoa la deformaciónesimportante

también en condiciones superplásticasóptimas y compite con el mecanismo de

deslizamientode fronteras de grano. Este comportamientoparece ser exclusivo de

aleacionesque recristalizan de forma continua. Esto podría explicar por qué estas

aleacionesexperimentan mayores alargamientosa velocidades de deformación más

elevadas,lo quelas hacemuy interesantesdesdeel puntode vistaindustrial. Las aleaciones

querecristalizande formadiscontinuasiguenel esquemade comportamientotradicional.

Con el objetivo de familiarizar al lector con los fenómenosy conceptosque se

manejanen estetrabajode investigación,asi como de facilitar la lecturade estamemoria,

seha estructuradosu contenidosegúnel siguienteíndice. En el capitulo de Introducción

(1) se resumenlas característicasbásicasde los fenómenosde superpíasticidad(1.1) y

recristalización (1.2), los fundamentosdel análisis de texturas (1.3) y se describe

brevementeel estadoactualde conocimientode texturasen aleacionesde aluminio (1.4). A

continuaciónsedescribenlas técnicasutilizadaspararealizarestetrabajode investigación

(Capitulo 2) y se exponeny discutenlos resultadosobtenidosen las distintasaleaciones

(Capítulos 3, 4 y 5). Finalmente, en el capítulo 6, se resumenlas conclusionesmás

relevantes.
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Capítulo 1

INTRODUCCIÓN

1.1 Superpiasticidad
La superpiasticidades la capacidadqueposeen algunos materialespolicristalinos deu experimentar,deformaisótropa, grandesalargamientosen tracción antesde alcanzar la

fractura [1].u Aunque este fenómeno fue descrito por primera vez en 1912 [2], en la actualidad
se especula que ya eran materiales superpiásticos los antiguos bronces de arsénico,u utilizados en Turquía en la Edad del Bronce (2500 a.C.) o los aceros de damasco, cuyo

uso se extiendió desde el alIo 300 a.C. basta finales del siglo XIX [3]. En 1934 Pearson,u utilizando una aleación Bi-Sn deformada hasta 1950%, demostró claramente que

u determinados materiales bifásicos de estructura fina eran capaces de alcanzar

deformacionesinusualmentegrandes[4] (Fig. 1). En este trabajo se mencionó por

u primera vez el deslizamientode fronteras de grano como mecanismoprincipal de

deformación superpiástica. Desde entonces hasta la actualidad, la superpíasticidad ha idou despenando creciente interés entre la comunidad científica, lo que se refleja en el

aumento del número de publicaciones internacionales en este campo, de unas 5 por alio

u en 1960 y unas 300 por alio en 1991. La evolución histórica del concepto de

superpíasticidad y los principales hallazgos dentro de este área están descritos muy

u detalladamente en [5].

La superpíasticidad es un fenómeno de alta temperatura (T >0.5 Tf, donde Tf es

u la temperaturade fusión).Existenvariasclasesde superpíasticidad.La mejorconociday

más estudiadaes la superpiasticidadestructural, sobre la que tratará estetrabajo de

u investigación.Existe tambiénla llamadasuperplasticid.adpor tensionesinternas,que se

basa en generar un campo de tensiones en el interior de un material, de forma que éste

u pueda alcanzar grandes alargamientos bajo la aplicación de una tensión externa pequefla.
Este tipo de materiales superplásticos presentan exponentes de sensibilidad a la velocidad
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mecanismos microscópicos de deformación a alta temperatura (1.1.2) y los modelos

existentes en la actualidad para explicar el flujo superplástico (1.1.3).

Fig. 3 (Página siguiente) Aplicaciones más importantes del conformado superplástico de

aleaciones de alumimo.
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1.1.1 Materiales superpiásticos
Los requisitos estructurales necesarios para desarrollar materiales que presenten

superpíasticidad estructural están ya bien establecidos para materiales metálicos [5]. Son

los que se describen a continuación.

a) Tamañodegranopequeño

El tamañodegrano,d, debeserpequeflo,menorque 10 j.tm enmetales.Al disminuir el

tamaño de grano aumenta la velocidad de deformación, de acuerdo con la expresión:

donde p = 2 ó 3 dependiendodel mecanismode acomodación.Además, para una

velocidad de deformación dada, la tensión disminuye a medida que decrece el tamaño de

grano. El afino de grano se consigueduranteel procesadotermomecánicomediante

procesosde recristalización,quesedescribenmásadelanteenestamemoria.

b) Presenciade una segundafase

La presencia de partículas pequeñas de segunda fase distribuidas de forma uniforme

inhibe el crecimiento rápido de grano que tendría lugar en un material monofásico a las

temperaturas a las cuales se observa la superpíasticidad. La resistencia de la segunda fase

debe ser parecida a la de la matriz para evitar que aparezcan cavidades en las internaras

matriz/partícula de segunda fase.

c) Naturalezade lasfronterasdegrano

Las fronteras de grano entre granos adyacentes de la matriz deben ser de ángulo alto y

desordenadas, ya que éstas son las fronteras que tienen más capacidad para deslizar [5].

Ésta está también condicionada por la composición química de la frontera. Por ejemplo,

una frontera heterofásica (separa dos granos con distinta composición) desliza con mayor

facilidad que una homofásica (separa dos granos con idéntica composición).

Durante el deslizamiento de fronteras de grano se originan concentraciones de

tensiones en los puntos triples y en otros obstáculos a lo largo de la frontera de grano. La

reducción de estas tensiones depende de la capacidad de las fronteras para migrar durante
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el deslizamiento. El hecho de que los granos permanezcan equiaxiales después de una

deformación superplástica prueba que ha tenido lugar la migración de fronteras.

Las fronterasdegranodebenposeerunaenergíasuperficialbaja,de formaqueno

tengantendenciaa separarseal serdeformadasentracción.

d) Formade los granos

Los granos deben ser equiaxiales, de forma que la frontera de grano pueda experimentar

una tensión de cizalla que provoque el deslizamiento. Una microestructura con granos

alargados, sólo presentará un deslizamiento de fronteras de grano limitado al ser

ensayado en dirección longitudinal.

1.1.2Mecanismosde deformación a alta temperatura
La deformación plástica a alta temperatura se explica mediante tres mecanismos

microscópicos: flujo difusional, deslizamiento de fronteras de grano y deslizamiento

cristalográfico. Se han desarrollado modelos que describen la velocidad de deformación,

E , en función de la la tensión, a, y de la temperatura, T, durante la deformación

plástica a temperatura elevada. Todos ellos se describen analíticamente mediante la

siguiente expresión:

KtNPIV’

DGb¡u1¡uj (1.1.2)

donde D es el coeficiente de difusión, k esla constantede Boltzman,G es el módulode

cizalla, b el vector de Burgers, n el exponente de la tensión o el inverso de m, la

sensibilidad a la velocidad de deformación y p y A- son constantes. Los tres mecanismos

de deformación citados se pueden describir mediante la ecuación (1.1.2) y quedan

definidos unívocamente por unos valores den, p, y D [5].

a) Flujo dífiesional(n=J)

La defonnación del material se produce por transpone de materia mediante difusión,

bien a través de la red (Nabarro-Herring, p=2, D=coeficiente de autodifusión de la red
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[16, 17]) o a lo largo de las fronteras de grano (Coble, p=3, D=coeficiente de difusión

a lo largo de las fronterasde grano [16,17]). Tiene lugar a temperaturasmuy elevadas,

TtO.9Tf. La existenciade flujo difusionalesaúncontrovertida.Existen trabajosrecientes

donde se cuestiona la atribución a este mecanismode la deformaciónen ciertos

materiales[18].

i» Deslizamientodefronterasdegrano (n=2)

El deslizamiento de fronteras de grano se ha considerado tradicionalmente como el

mecanismo responsable de la deformación superplástica [5,19-27].Este mecanismo se

describe más detalladamente en la sección 1.1.3.

c) Movimientodedislocaciones(n = 3,4,5)

La deformación plástica está controlada por el movimiento de dislocaciones a través de la

red cristalina que, como se observa en la Fig. 4 incluye los procesos secuenciales de

deslizamiento a lo largo de planos de deslizamiento y trepado sobre ciertos obstáculos

físicos. Puesto que tanto el deslizamiento como el trepado de dislocaciones son

mecanismos interdependientes, el más lento controlará la velocidad de deformación. En

determinados materiales el deslizamiento de las dislocaciones es el más lento debido a la

presencia de átomos de soluto. Entonces n=3 y D es el coeficiente de difusión de los

átomos de soluto en el material. En la mayoría de las aleaciones y metales puros el

proceso más lento es el trepado de las dislocaciones, en cuyo caso n =4,5 y D es el

ir

planos de
desIizanhiento\—......

\ ~ -*£le
4~-obstIculo

/7
átomo de soluto t
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1.2 Recristalización

La microestructurade un material trabajadoen frío poseeuna elevadacantidadde energíau almacenadaen forma de dislocaciones,subgranos,etc... Duranteun tratamientotérmico

estamicroestructuraevolucionacon el fin de reducir la energíaalmacenadaen ella. Losu complejos mecanismosmicroscópicos que tienen lugar durante este proceso se han

englobadotradicionalmenteen tres categorías:restauración,recristalizacióny crecimiento

de grano, que se tratarán más adelantecon más detalle. Estos procesos,revisados

detalladamenteen [29-31], conducengeneralmentea la recuperacióntotal o parcial de las

propiedadesoriginalesdel material (ductilidad, resistencia,etc...). Puedentener lugar en

condiciones“dinámicas”, esdecir, duranteel procesadotermomecánico(PTM) o cuandoel

material sedeformaposteriormentea alta temperatura,y en condiciones“estáticas”,esto

es,duranteun tratamientotérmicoposterioral procesadotermomecánico.

Sin embargo,el desarrollode técnicasde caracterizaciónmicroestructuralcadavez

más sofisticadasha revelado recientementeque las distincionesentre los procesosde

restauracióny recristalizaciónson en ocasionesbastantedifinas y que muchoscambios

mícroestructuralesobservadosno encajanfácilmenteen la clasificacióntradicional [32]. A

continuaciónse describenbrevementelos últimos avancesen el conocimientode los

fenómenosde restauración(1.2.2) y recristalización (1.2.3). Se expondrán aquellos

aspectosen los queambosfenómenossolapany una teoríarecienteque ofreceuna visión

unificadade los mismos.Puestoque la naturalezade estosprocesosestáya latenteen la

microestructura inicial del material, se dedicará una breve sección a revisar el

conocimientoactualsobrela microestructurade los metalestrabajadosen frío (1.2.1).

El conocimiento profundo de la evolución microestructuralde los materiales

durante los tratamientostérmicos permitiría desarrollar microestructurasideales para

determinadas aplicaciones. En la actualidad se conocen numerosos procesos

termomecánicosque resultanen microestructurascon caracteristicasespecíficas,que, sin

embargo,han sido desarrolladosempíricamente,por el método de “prueba y error”. El

control de estos procesoses de vital importancia para la fabricación de materiales

superplásticos,puestoque permitiríadiseñaraleacionescon un tamañodegrano fino.
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1.2.1 El estadodeformado
Es muy importanteconocerla microestructuraoriginal del material,porqueéstadetermina

su respuestafrente a tratamientostérmicosposterioresy frente a sucesivosprocesosde

deformación.El estadodeformadoha sido revisadoextensivamenteen [33].En estetrabajo

de investigaciónseestudiaránaleacionesde aluminioque hansido preparadasmedianteun

procesadotermomecánicoque incluye sucesivosprocesosde laminación,generalmenteenu frío.

En metalesde estructuracúbicacentradaen las carasy con energíade defectodeu apilamientointermediao alta, comoesel casodel aluminio, el mecanismode deformación

predominanteduranteel trabajadoen frío es el deslizamientocristalográfico. Éstetiene

lugar en los planos más compactos,{11l}, y a lo largo de las direcciones<110>. Se

conocedesdehacemuchosaños que a temperaturaselevadasse activan tambiénotros

sistemas,sobretodo en materialescon energíade defecto de apilamiento elevada.El

deslizamientotendría entonceslugar principalmenteen planos {100}, {ll0}, {112} y

{122}. De los 12 sistemas{111}<110> posibles,sólo son operativosaquéllosque tienen

los valoresmásaltosde la tensiónde cizalla resuelta,los cualesestánorientadosde distinta

forma en los distintos granos cristalinos. Por tanto, los procesosde deslizamiento

cristalográficoserán,en general,diferentesen cadagrano. Además,la deformaciónde un

grano debesercompatible con la de los vecinospara que no tenga lugar la rotura del

material. La necesidadde mantenerla compatibilidad de la deformaciónentregranos

adyacentescondicionala deformaciónindividual de cadagrano, haciendoque distintas

zonasdel mismo rotenpor separadoy adoptenorientacionesdiferentes.Así, en el interior

de los granosaparecenformacionesde dislocacionesde diversanaturalezaque separan

zonascon distintasorientaciones[30].

Hansen y cols. [34-371 han estudiado en profrndidad la microestructurade

materiales fcc trabajados en frío mediante técnicas de microscopia de transmisión,

estableciendouna clasificación de las formaciones de dislocacionesmás comunesen

función del gradode deformación.Estassehan dibujadoesquemáticamenteen la Fig. 1.

Despuésde deformacionesintermedias o bajas, predominawlas paredes densasde

dislocaciones(PDD), que separanbloquesde celdas(BC), ~las microbandas(M3)s Éstas

últimas pueden adoptardiversas formas: láminas de dislocacionesparalelas, (LDP),

paredesdobles (PD) y cadenasde pequeñasceldas alargadas(CCA). Después de
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deformacioneselevadas,la estructura“equiaxial” de bloques desaparecey apareceuna

estructura laminar, en la que fronteras laminares (FL) separanbloques de celdas y

subgranos[34]. Paradeformacionesmuy elevadaspuedeocurrir que las orientaciones

finalesque adoptandistintaszonasde un mismo granoseanmuy diferentes,por lo que se

induce la formación de fronteras de ángulo alto (“deformation induced high-angle

boundaries”),que puedentener desorientacionessuperioresa los 200 [37]. Además de

todas las formacionesdescritasen esteapartado,se observanmarañasde dislocaciones

(“dislocationtangles”).

a) b)

Fig. 1 Microestructurade materialesdeformadosen frío. Cuandoel gradode deformación

espequeñoo intermedio(a) predominanlas paredesdensasde dislocaciones,que separan

bloques de celdasy microbandas.Estas puedenadoptardiversas formas: láminas de

dislocacionesparalelas,paredesdoblesy cadenasde pequeñasceldasalargadas.Cuandoel

gradode deformaciónes alargado(b) apareceuna estructuralaminar en la que fronteras

laminaresseparanbloquesde celdasy subgranos.

En general, una zona de material estarádelimitada por fronteras de distinta

naturaleza,por lo que en estetrabajo de investigaciónseutilizará el término (sub)grano

para designarporcionesde material con orientacionesdiferentes,en lugar de utilizar la

clasificacióntradicionalen granoso subgranos.

ÁCCA

FL
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1.2.2 Restauración

Bajo el término “restauración”seenglobauna sucesiónde micromecanismosque se han

dibujado esquemáticamenteen la Fig.2 [30]: formación de celdas de dislocaciones,

aniquilaciónde dislocacionesdentrode éstas,formaciónde subgranosy crecimientode los

mismos.El que todos los procesosmencionadoso sólo algunosde ellostenganlugar en un

material dependeráde numerososparámetros,como la pureza,el grado de deformación

inicial (ya se vio en el apartadoanteriorque algunosde estosprocesospuedentener lugar

duranteel trabajado)y las temperaturasde deformacióny recocido.

Fig. 2 Etapasdel procesode restauraciónde una estructuradeformada:a) microestructura

inicial formadapor marañasde dislocaciones,b) formación de celdas,c) aniquilaciónde

dislocacionesdentro de las celdas, d) formación de subgranosy e) crecimiento de

subgranos.

La formaciónde celdasa partir de marañasde dislocacionestiene lugarmedianteel

fenómeno de poligonización. Debido a que duranteel proceso de deformaciónno se

producenel mismo númerode dislocacionesde signo contrario, no todasellas sepueden

aniquilary las dislocacionesen excesotiendena agruparseen configuracionesde másbaja

energía (celdas). La microestructurapuede continuar disminuyendo su energía si las

dislocacionesdel interior de las celdasse aniquilano migrany seadhierena las paredesde

las celdas,cuyadesorientaciónva aumentandoprogresivamentehastaque se transforman

en fronterasde bajo ángulo,~que delimitan subgranos.El crecimientode los subgranosse

ha atribuido a los mecanismosde migración de subfronterasy rotación y coalescenciade

subgranos.

En general,las microestructurasresultantesdel trabajadosonheterogéneas[38], por

lo quela restauracióntendrálugartambiénde formaheterogénea.

a) b) e) d) e)
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1.2.3 Recristalización

Un procesode recristalizaciónse diferenciatradicionalmentede uno de restauraciónen que

en el primero la microestructuradel producto final está formada principalmentepor

fronterasde ánguloalto. SegúnDohertyy cols. [29] las transformacionesestructuralesque

tienen lugar duranteun procesode recristalizaciónse puedenclasificar en dos grupos.El

primero,transformacionestipo Gibbs1 o discontinuas,incluye los procesosqueconstande

las etapasde nucleacióny crecimientode granos.Estos procesosse originan de forma

localizada,suponengrandescambiosestructurales.En ellosexisteuna intercaraque separa

la estructuranuevade la inicial (de ahí el calificativo de discontinuo).El segundogrupo,

procesosGibbs II o continuos, incluye transformacionespequeñasque tienen lugar de

formahomogéneaen el material.

1.2.3.1 Recristalización discontinun (Gibbs 1)

Es un procesoque consta de las etapassucesivasde nucleación(formación de nuevos

granos)y crecimientode éstos.Esteproceso,ilustradoen la Fig.3, incluye la formacióny

migracióna largadistanciade fronterasde ánguloalto.

a) b) c)

Fig.3 Recristalizacióndiscontinua:a) microestructurade partida, b) crecimiento de los

núcleosy c) microestructurarecristalizada.
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a) Modelocinéticode lasfluctuacionestérmicaspara la nucleación

El modelo teórico utilizado con mayor éxito para simular un procesode nucleaciónesel

u modelocinéticode las fluctuacionestérmicas,revisadoporDohertyen [29]. Estemodelo
fue ideado en el ámbito de la fisica-quimicay posteriormentese aplicó con éxito a losu procesosde solidificación y a transformacionesen estadosólido. Según estemodelo, la

barrerade energía(AG*) que seha de superarpara que tengalugar la formación de una

región nuevaordenaday libre de dislocaciones(núcleo),capazde crecer posteriormente

(embrióno núcleo),dependefundamentalmentede dosfactores:la energíalibre porunidad

de volumen y la energía interfacial núcleo/matriz.Por un lado la nucleaciónse ve

favorecidaporqueda lugara un mayorordenamientode la estructura,lo que conducea un

decrecimientode la energíalibre porunidadde volumen (AG~). Porotro lado la nucleación

de un embriónsuponela formación de una intercaraembrión/matriz,lo que requiereun

aportede energía.Segúnestasconsideraciones,

AG*={ay3/ AGV2 }ftcos6), (1.2.1)

dondey esla energíainterfacialnúcleo/matriz,a esun númeroque dependede la forma de

la nuevaregiónque senuclea(a=lót/3 paraun núcleo esférico)y jlIcosO) esuna fUnción

quevaríaentre0.1 y 0.5. En unamatriz quecontengaN~ átomosporunidadde volumen, la

densidadde núcleos,n~*, vendríadadapor:

n~* NveXPQAG*ñ<T), (1.2.2)

y la velocidadde formaciónde nuevosgranos,L, (m~3 0) seria:

Jv=gnv* (1.2.3)

El parámetrocinético 3 incluye varios términoscomo la velocidadcon la que los átomos

pasana formar parte del nuevo embrión (proporcional a la movilidad de la intercara

embrión/matriz)y la reducciónen el valor de equilibrio de nv* debidaa la disminucióndel

númerode embriones,a medidaque éstossetransformanen granos.

Se ha comprobadoque el modelo cinético de fluctuacionestérmicaspredice con

mucha exactitud fenómenoscomo la nucleaciónhomogéneadurante un proceso de

solidificación. Sin embargo,las prediccionesde estemodelo no son muy adecuadaspara

describir el fenómenode recristalización.Esto es debido a que los valoresde la energía

almacenadaduranteun proceso de deformación,generalmentemuy bajos, AGe 0.1-1

MPa, y el elevadovalor de la energíade una fronterade granode ánguloelevado,y 0.5

Jm2, hacenqueAG* seatangrande(del ordende 1 O8KT), queno se puedanformarnuevos
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núcleosporel mecanismode las fluctuacionestérmicasni siquieraa temperaturaselevadas

(1 > 0.5T,-). Por tanto, el modelo cinéticono seajustaa las observacionesexperimentales.

Dehecho,la velocidadde nucleaciónmedidaesaproximadamente1050 vecessuperiora la

predicción del modelo!!?. Como resultadode este desacuerdo,se ha aceptadoque el

fenómenode nucleaciónno ha de entendersecomo un procesode construcciónátomo a

átomo de granoscompletamentenuevos,sino como el crecimiento de granosa partir de

pequeñasregionescomo subgranosrestauradoso celdasde dislocacionesqueya estaban

presentesen lamicroestructuradel material.

¿9 Zonasde nucleación

Debido a la escasamovilidad de la mayoría de las fronteras de ángulo bajo [30],

aproximadamentesólo un subgrano por millón llega a ser un “núcleo” viable de

recristalización.En general la nucleacióntiene lugar a partir de aquellossubgranoscon

mayor desorientaciónr~spectoal material deformadoadyacente.Las zonasde nucleación

mástípicasson:

1. Fronterasde ánguloalto ya presentesen el materialdeformado.

2. Bandas de “transición” que separan zonas de un grano que poseen distinta

orientación debido a que en ellas se han activado distintos sistemas de

deslizamientocristalográfico.

3. Zonasdeformadasquerodeanpartículasde tamañoelevado.

4. Zonasmuy desorientadasdentrode bandasde cizalla.

c) Recristalizaciónen aleacionescon segundasfases

La mayoría de las aleacionescomercialesposeensegundasfasesy éstasinfluyen en el

procesode recristalización.En la actualidadse conocebastantebien cómo controlar la

distribuciónde partículasde segundafaseen la microestructurade un material. El estudio

de la influencia de las partículas de segundafase en el proceso de recristalización

permitiría utilizar éstascomo herramientaparacontrolar el tamañode grano y la textura

del materialduranteel procesadotermomecánico.SegúnHumphreys[29], los efectosde la

presenciade unasegundafaseen el procesode recristalizacióndependendel tamañode las

partículas.
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Las panículasde tamañosuperiora 1 gm en unaaleacióndeformadaestánrodeadas

por una zonade elevadadensidadde dislocacionesy con un gradientede orientaciones

apreciable.Estaszonasson ideales paraque tengalugar el procesode nucleación.Este

fenómeno recibe el nombre de “nucleación estimuladapor panículas” (PSN, Particle

StimulatedNucleation)[29]. Las panículaspequeñas(d < 1 gm) y poco espaciadasanclan

las fronterasde grano,fenómenoquerecibeel nombredeanclajede Zener.Esto impide o

retrasael procesode recristalización.

1.2.3.2 Recristalización continua (Gibbs II)

En este tipo de procesosla evolución de la microestructurade deformación a una

microestructuraformadaprincipalmentepor granoslibres de dislocacionesseparadospor

fronterasde ánguloalto se realizade forma homogéneaen todo el material.En la reciente

revisión de Doherty y cols. sobretransformacionescontinuas[29], se afirma que éstas

consistenen un aumentode la desorientaciónde las fronterasmedianteinteraccionesa

cono alcanceentre dislocacionesy subfronteras,de forma similar a un proceso de

restauración.Por ello la recristalizacióncontinuasedesignatambiénmedianteel nombre

“restauraciónextendida”.La diferenciaenjire los procesosde restauracióny recristalización

continuaesqueen esteúltimo casolas fronterasde ánguloalto, unavezformadas,migran.

En ocasionesno se puedehaceruna distinción clara entreambosy esentoncescuandola

clasificación tradicional de los procesosde evolución microestructurala temperatura

elevadapierdesentido.

La recristalizacióncontinuase ha observadosobretodo en aleacionesbifásicas.En

ocasionesun mismo material puede recristalizar de forma continua y discontinua

dependiendode la temperaturade recocido [38,39).Según Hirsch y Lúcke [40], esto se

debea la interacciónentrelos procesosde precipitacióny recristalización.A temperaturas

intermediastiene lugar la precipitaciónde determinadoscompuestos(las partículasanclan

las fronteras) que a altas temperaturasestán ya en solución sólida. La recristalización

continua tiene lugar preferentementeen materialescon texturasuniformes ya que los

gradientesde textura pronunciadosconstituyenzonaspropicias parala nucleaciónde la

recristalización discontinua. Así mismo, la recristalización continua ocurre

preferentementeen materialesmuy deformados,en los que la distribuciónde dislocaciones

esmáshomogénea.En materialescon deformacionesintermediastienelugaren bandas.
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En la actualidad aún no se conocen bien los mecanismos microscópicos

responsablesde la recristalizacióncontinua. Nes y Hornbogenexplican la formación de

fronterasde ánguloalto mediantela fUsión de subfronterasduranteel crecimiento[41] y la

coalescencia[42] de subgranos.Otrosautoressostienenque la recristalizacióncontinuaes

un procesodinámico,esdecir,tienelugar durantela deformacióna temperaturaelevada.El

aumentoprogresivode la desorientaciónse atribuyeen algunoscasosa la acumulaciónde

dislocacionesen las subfronteraspresentesen el material deformado.Según Hales y

McNelley [43],en la aleaciónAI-lOMg-0,lZr las dislocacionesresultandel procesode

acomodacióndel deslizamientode fronterasde granodurantela deformaciónsuperplástica.

Tsuzaki et al. [44] afirman que en el acero inoxidable dúplex 2SCr-7Ni-3Mo las

dislocacionesson debidas a la acomodacióndel deslizamientocristalográfico en las

intercaras entre las fases ferrítica y austenítica. En otros casos, el aumento de la

desorientaciónse atribuye a la rotación de los subgranosdurante la deformación.

Gudmundsson[45] estudióunaaleaciónsuperplásticade AI-Zr-Si cuyamicroestructurade

partida erade tipo laminar, con fronterasde ánguloalto separandodistintas“capas” en el

interior de las cualespredominabanlas fronteras de baja desorientación.Inicialmente

tendríalugar la rotación de los subgranosmáspróximosa las fronteraslaminaresde ángulo

alto. Estarotación daria lugar a la formación de más fronterasde desorientaciónelevada

sobrelas que podrían rotar otros subgranos,originándoseun procesoen cascada.Lyttle y

Wert [46] afirman que la rotación de subgranosy el intercambiode vecinostienen lugar

simultáneamente.Oscarssonet al. [47] afirman que en una aleaciónmuy deformadaen la

cual la mayoría de las fronteras son ya de ángulo alto, la recristalizacióncontinua es

simplementeun crecimientonormalde grano.
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1.2.4 Teoría unificada de Humphreys sobre los

procesos de evolución microestructural a alta

temperatura
La evolución microestructuralde un material a temperaturaelevadano siemprese puede

incluir dentro de las categoríasde restauración,recristalizacióny crecimientode granos

que contempla la clasificación tradicional. RecientementeHumphreys [32,48] ha

presentadouna visión global de todo este tipo de fenómenosque da cabida a las

observacionesexperimentalesmás recientes. Esta teoría ha sido aplicadacon éxito a

materialesmonofásicos[32] y bifásicos[48].

Según estanueva visión, todos los procesosde restauración,recristalizacióny

crecimiento de grano pueden tener lugar de forma continua o discontinua. Ambas

modalidadesestán representadasesquemáticamenteen la Fig.4. Los procesoscontinuos

serían la restauraciónpor crecimiento de subgranos,la recristalizacióncontinua y el

crecimientonormaldel grano.Los procesosdiscontinuosseríanel crecimientodiscontinuo

de subgranos,la recristalizacióndiscontinua y el crecimiento anormal del grano. En

general,el crecimientouniforme de las estructurascelularesresultantesdel trabajadoen

frío da lugar a procesoscontinuos,mientrasque la apariciónde inestabilidadesda lugara

los procesosdiscontinuos.

a) b)

c) d)

Fig.4 Representaciónesquemáticade la evolución microestructural durante procesos

continuos(a-b) y discontinuos(c-d) [32]. Ambos han sido analizadosde formaconjuntaen

el modelopropuestopor Humphreys[32,48].



In traducciónu
u El modelo considera una microestructura inicial formada por celdas de

dislocaciones,subgranosy granos,caracterizadapor unosvalores medios de radio, R,

u desorientación, 0, energía de las intercaras (fronteras, subfronteras, paredes de
dislocaciones)1y, y movilidad de éstas, M. Se estudianlas condicionesbajo las cualesun

u (sub)grano particular de características(R,0,y, Nl) dará lugar a una inestabilidad o
evolucionaráde forma homogéneacon el restode la matriz. Para ello se tiene en cuentau que cuandoun (sub)granoaumentasu radio en AR, aumentala energíade la intercaray

disminuyela energíaalmacenadaen la microestructura:u AEíniercarr8itaj3RAR (1.2.4)

AEa¡,nacenadr47tgR
2EvAR, (1.2.5)u dondeay 3 son constantespróximasa la unidad. El único micromecanismocontemplado

es la migraciónde (sub)fronteras.Considerandofinalmenteque si el (sub)granoparticularu
tiene unos valoresde R y y igualesa los de la colectividadno crecerá,y asumiendoel
modelo de Hillert [49] paralavelocidadde migraciónde una fronterade grano, sellega a

la siguientecondiciónde inestabilidad:

kMy RMy
0u ___ ___My- (1.2.6)R - 4R

u Por tanto, el desarrollo de una inestabilidad (un (sub)granocrece de forma inestable)dependede la relaciónentreel tamaño,la orientación,la movilidad de las (sub)fronterasde

u un (sub)grano individual y los valores medios de estos parámetrosasociadosa la
colectividadde(sub)granosqueintegranla microestructura.

u las queLas conclusionesde estemodelo relevantesparaestetrabajo de investigaciónson
siguen:

u (a) Una colectividadde subgranosde desorientaciónmedia,6<50 es intrínsecamentemuy
inestable.

u (b) Unacolectividadde subgranosmuy desorientados,6>100,esmuy estable.
(c) Sólo se producirá una inestabilidad cuando la desorientaciónde un (sub)grano

u particularseamayor quela desorientaciónmediade la colectividad,0> e.
(d) La microestructurade un material deformadomuy severamente,en el cual existeunau grancantidadde fronterasde ánguloelevado,esmuy estable.

u
u
u
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(e) En presenciade una dispersión de partículasde segundafase, la evolución de la

microestructuradependeademásdel parámetroZ (Z=3F~ Bid), dondeF~ es la fracción

de volumende segundafasey d el tamañomedio de las partículas.

(O Se propone que el micromecanismo predominantedurante la “recristalización

continua” es el crecimientodiscontinuode subgranos.
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cristalinos. La textura así obtenidarecibe el nombre de microtextura. De esta forma se

puedeaccedertambiéna la información relativaa la naturalezade las fronterasde grano

presentesen el material (o mesotextura).Rigurosamentela informaciónque proporcionala

macrotexturadebepoder obtenersemediantemicrotexturasiempreque estadísticamentese

estudien suficientes cristales. Además, la microtextura permite conocer la distribución

espacialde las distintasorientacionesen la microestructura.Paraobtenerla microtexturase

desarrollarontécnicasbasadasen la difracciónde electronesque utilizan comoherramienta

los diagramasde kikuchi. Los primerosdiagramasde Kikuchi obtenidosmediantedifracción

de electronesretrodispersados(EBSD) fueronobservadosya en 1954 [55]. Sin embargo,su

uso no se difundió hastacomienzosde los anos 70 [56]. La utilización de diagramasde

Kikuchi como herramientapara medir la textura de policristales en el microscopio

electrónicode barrido fue desarrolladapor Dingley a comienzosde los años80 [57] y la

automatizacióndel sistemase llevó a cabohacesólo unadécada[57,58].En la actualidad

existenvariossistemasde EBSD en el mundo. En estetrabajode investigaciónseutilizó el

situadoen la EscuelaNaval para Posgraduadosde Monterey,California,EstadosUnidos.

1.3.1 Representaciónde la textura

1.3.1.1 Figuras de polos directas

La textura se ha descrito tradicionalmente por su proximidad a una o varias orientaciones

ideales. Este método se aplica sobre todo a materialescúbicos laminados durante su

procesado, como los utilizados en este trabajo de investigación. La textura de estos

materiales se expresa mediante indicesde Miller de orientacionescristalográficasidealesde

la siguiente forma: (DN)[DL], donde DN es la dirección cristalina normal al plano de

laminación y DL es la dirección cristalina paralela a la dirección de laminación.

Generalmente, se hace referencia a familias de planos y direcciones, {DN} <DL>.

Algunas orientaciones ideales típicas en aleaciones de aluminio laminadas son, por ejemplo,

{001}<zlOO> (orientación “cubo”), {011}cZ211> (orientación ‘Matón”), {112}’c111>

(orientación “cobre”).

Las figuras de polos son el método utilizado tradicionalmentepara describir la

textura mediante orientaciones ideales. Son representaciones de determinadas familias de
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planos(h,k,l), (generalmente{OOl}, {Ol 1} y {11l} en materialesfcc, por ser los de más

bajamultiplicidad)en unaproyecciónestereográficacuyosejesson paralelosalos ejesde la

muestra (DL, dirección de laminación y DT, dirección transversal).En la Fig.2 se

representael procesode construcciónde una figura de polos en proyecciónestereográfica.

En la Fig.3 se han dibujadolas figurasde polos correspondientesa las orientacionesideales

“cobre” (Fig.3a)y “latón” (Fig.3b).

de proyección

liD

(d)

esfrra do reforencia



u
• Fig.2 Construcción de figuras de poíos en proyección estereográfica. (a) Proyección de las

direcciones <001> sobre la esfera de referencia;(b) proyección de las direcciones<001>

sobre el plano ecuatorial de la esfera (polos), tomando como foco de la proyección el poío Sur

de la esfera;(c) repeticióndel proceso con otros cristalitos con orientaciones parecidas; (d) y

(e) representación de la densidad de polosmediantecontornosde intensidad.

a) b)

T ‘DT

Fig.3 a) Textura tipo cobre; b) textura tipo latón.

1.3.1.2 Figurasinversasdepolos

En ocasioneses útil conocerla direccióncristalina paralelaa una direcciónen la muestra,

comoDL, DT, la direcciónnormal, DN o, por ejemplo,el eje detracción.Paraello seutilizan

las figurasde poíos inversas,en lasque los ejesde referenciason los ejescristalinos<001>,

<011> y <111>. Generalmenteen las figuras de poíos inversasno se hacedistinción alguna

entrefamiliasde direcciones,y por tantoserepresentanmediantela “zona fUndamental”de la

proyecciónestereográfica,el triángulo estereográfico,de tal forma que sólo un polo de cada

familia estaráincluido en el mismo.LaFig.4 esunafigura inversade poíosquerepresentala

DL
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polosen la quesehanrepresentadolas direccionesDL, DT y DN de una chapa de aluminio

laminada,de textura“cobre”, {112} <111>

Fig.4 Figura inversa de polos correspondientea una chapa de aluminio laminada, con

textura “cobre”, { 1 12} < 111>. Se han representadolas direccioneslongitudinal (DL),

transversal(DT) y normal (DN).

1.3.1.3 Función de distribución de orientaciones(FDO)

Las figuras de poíos fueron consideradasrepresentacionessuficientementeexactasde la

textura de los materialeshasta1960 y aúnhoy son ampliamenteutilizadas. Sin embargola

información que proporcionanes limitada. Asf, mediante las figuras de poíos es diffcii

distinguircomponentessecundariasde la texturay no proporcionaninformacióncuantitativa

acercade las fraccionesde volumende las distintascomponentes.Con el fin de obteneruna

mejor descripciónde la textura se introdujo hacia 1960 la función de distribución de

orientaciones(FDO), f(g) = fQpj, cb, 92), definida en el espaciode orientaciones50(3). Los

ángulos(9i, <It 92), llamadosángulos& Euler, son los giros quehay que realizarsobre el

sistemade referenciade unared cristalinadada(en el sistemacúbico <100> - <010> -

<001» parahacerlo coincidir con el sistemade referenciade la muestra(en materiales

laminadosDL-DT-DN). Existen varias formas de escogerlos ángulosde Euler. En este

estudiosehanutilizado los ángulosque representanlas rotacionessucesivasdibujadasen la

Fig.5. Los ejesdel sistemade referenciade la muestrasedesignancon las letras XYZ y los

del cristal con las letras X’Y’Z’ Inicialmente, ambossistemasde referenciacoinciden. A

continuaciónel sistemade referenciacristalino se gira primero un ángulo9í alrededordel

eje Z’ (ó Z), despuésun ángulo <1> alrededorde X’ (ensu nuevaposición),y finalmenteun

ángulo 92 alrededor de Z’ (en su nueva posición). En general, O=91=2n,0=cb=21y

a) b) c) d)

A

Y,

qn- 92<1>

<P’y

79=
x x
0=92=27r.

Z

9’

NfY, Y

z

Y,

Nf

5< 5<
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Fig.5 Angulosde Euler.

Debidoa la simetríacristalinay a la simetríade la muestra,puedeocurrir quevarios

puntosdel espaciode Euler correspondana orientacionesequivalentes.Así, el “dominio

fundamental”del espaciode Euler, en el cual cada orientaciónesté representadapor un

único punto varía en función de las simetrías. En la tabla 1 se especificael dominio

fundamentaldel espaciode Euler correspondientea unamuestracon simetríaortorrómbica

(chapalaminada)y adistintassimetríascristalinas.

Tabla1. “Dominio fundamental”delespaciode Euler en funciónde la simetríacristalinapara

unamuestracon simetríaortorrómbica(chapalaminada).

La PDO representala densidadde probabilidad de que una orientación,g, esté

comprendidadentrode un elementode orientacióndg. Sedefine así:

dV (1.3.1)
y

donde dV denotala suma de los elementosde volumen de la muestraque poseenuna

orientacióng ó estáncomprendidosdentrode un elementode orientacióndg alrededorde

ésta y Y es el volumen total de la muestra.La función f(g), por tanto, no sólo permite

distinguirtodaslas componentesde la textura,sino que ademásproporcionaunadescripción

estadísticade la fracciónde volumende cadaunade ellas. En [59] se puedeencontrarun

análisisdetalladode la PDO. En la Fig.6 se representala PDO de cobrelaminadoun 95%;

(a) (b)
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a) en el dominio fundamentaldel espaciode Euler y b) en secciones92=cte de dicho

espacio.La formamásusualde representarFDOsesmediantecortes92=cteó 9Úcte.

Fig.6 Representaciónde la FDO correspondientea cobrelaminadoun 95% a) en el dominio

fundamentaldelespaciode Eulery b) ensecciones92=cte[60].

1.3.2 Macrotextura

1.3.2.1 Obtención de la FDO mediante macrotextura

Los datosnecesariosparaconstruir las figurasde poíos seobtienena partir de la intensidad

del haz de rayos X difractadopor determinadasfamilias de planos en un volumen de

material quecontienedecenasde miles de granos.A partir de las medidasde intensidad

recogidas,secalculalafunción densidaddepolos, Ph, dondeh~(h,k,l) esun vectorunitario

fijo en el sistemade referenciade la red cristalina. Estafunción representala fracciónde

volumen de cristalescuyo vector h~(h,k,l) es paraleloa unadeterminadadirección en el

sistemade referenciade la muestra,y, (esdecir, cuyo haz deplanos(h,k,l) esperpendicular

a y). Comúnmentesedenotapor Pgy). Estafunción esproporcionala la intensidaddel haz

difractado.

La PDO secalcula de forma analítica a partir de las figuras de poíos. La función

densidadde poíos,Pgy). y la PDO esténrelacionadasde la siguienteforma:

1 Jf(g)dg

~h(Y) = (1.3.2)
La integral se extiende a todas las orientaciones del espacio en las cuales la orientación del

plano(h,k,l) respectoal sistemadc referenciade la muestraesla misma.Por tanto, las figuras

de polos sonproyeccionesde la PDOen un espaciode dosdimensiones.

El cálculode f(g) requiereinvertir la ecuaciónintegral(1.3.2) (polefigure inversion>y

resolverla.Esto no es sencilloy paraello es necesariohacervarias aproximaciones.Aunque

teóricamenteseríannecesariasinfinitas figurasde polos, seha comprobadoque paraobtener

unabuenaaproximacióna la PDO es suficiente tomar un número limitado de ellas. Este

númerodependede la simetriacristalinay de la intensidadde la textura, como se puede

observarla TablaII.
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Fucrtc (=3) (=5) (=6) (=8) (=12)

Débil (=2) (=3) (=5) (=6) (=7)

TablaII. Númerode figurasde poíos necesarioparael cálculo de la FDO.

Existen varios métodospara resolverla ecuación(1.3.2). El más utilizado es el

métodode los armónicos(harmonic method),desarrolladopor Bunge [61]. Otrosmétodos

conocidosson,por ejemplo,el vectorial (vectormethod)[61]y el métodoWIMV [62-64].

A continuación se describebrevementeel método de los annónicos,que es el

utilizado en este trabajo. Este método consiste en aproximar la función f(g) por un

desarrolloen serie de Fourier tomandocomo baselos armónicosesféricosgeneralizados.

Estasfuncionesformanun sistemaortogonaly completoen el espaciode SO(3). Así,
o, M(flN(l)

f(g) = Z~~C~T7(g)~ (1.3.3)
1—0 g—O y—O

donde CV son los coeficientesdel desarrollo,que hay que calcular, y ~~V(g) son los

armónicosesféricosgeneralizados.Si seexpresag en función de los ángulosde Euler en

(1.3.3), seobtiene:
o, M(l)N(I)

«g) = ~ (1.3.4)¡=0 goO .>=0

siendo p~~QI) las funcionesde Legendreasociadas.Sustituyendo(1.3.4) en (1.3.2) se

obtienela siguienterelaciónentrela función densidadde polos, Pi1(y), y los coeficientesdel

desarrollo,CV~ [65]:

o, M(¡)N(1)

~h(Y) = XXZCVkY(h)k>(y), (1.3.5)
loO ~t=Ov=0

donde Ú(h) y k;(y) sonarmónicosesféricosde superficie (funcionesen un espaciode

dosdimensiones).En general,tantolos coeficientescorrespondientesatérminospares(1 par)

comoimpares(1 impar)sondistintosde 0.

La ley de Bragg establecela condición para que tenga lugar un fenómeno de

difracciónenun determinadohazde planos,representadoen el sistemade referenciade la red

cristalinamedianteun vectorh de direcciónconocida(normal al hazde planos)y de sentido

(signo) indeterminado. Esto implica que todos los experimentos de difracción son
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centrosimétricosy no pennitendiscriminarlos vectoresde la redcristalina+h y —h [66].Esta

observaciónse refleja matemáticamenteen (1.3.5) si tenemosen cuentaque para los

armónicosesféricosde superficieseverifica k ~‘ (— h) = (-1)’ 10(h). Así,

M(I)N<l){í+(í)l}

Ph(y)=ZZ (1.3.6)
¡0 !10

El segundomiembro de (1.3.6) se anula cuando1 es impar aunquelos correspondientes

coeficientes CV seandistintos de 0. Por tanto, a partir de las figuras de poíos sólo es

posiblecalcular los términosparesde la serie. La PDO calculadade estaforma recibe el

nombrede “función de distribución de orientacionesreducida”, f(g). La PDO verdadera,

f(g), sepuedeescribir,por tanto, comounasumade dostérminos:

f(g)= f(g) + f(g), (1.3.7)

dondef(g) estáformadapor los términosimparesde la serie.Existenbastantessimilitudes

entref(g) y la FDO verdadera,f(g), debidoaquelos términosimparesde la seriecon 1=1,

3, 5, 7 y 11 no existen. Además,cuando1 esgrande,los términosimparescorrespondientes

son pequeñosy, lo que es más importante,comparablesa los términospares [65]. Por

tanto, los términosimparesno cambianradicalmenteel carácterde la FDO, pero si afectan

a ciertosdetallesde suestructura.Así, si no seconsideran,aparecenmáximosde intensidad

ficticios (denominados“fantasmas” o “ghosts”), se reduce la intensidadde los máximos

verdaderose incluso puede ocurrir que la FDO tome valores negativos para ciertas

orientaciones,lo queesabsurdotratándosede unafunción de distribucióndeprobabilidad.

En la actualidad existen varios procedimientos analíticos que permiten estimar

aproximadamentelos términos impares de la serie. [65]. El utilizado en este trabajo de

investigaciónes un método iterativo que se basaen imponer que la FDO seapositiva en

todo el espaciode Euler. En unaprimeraaproximación(ecuación(1.3.8))seconsideraque

la FDO verdadera,f(g), es igual a la FDO reducida, f(g), calculadaa partir de las figuras

de poíos. La FDO así calculada(fo(g)) toma valoresnegativosen determinadospuntosdel

espaciode Euler, por lo que es necesariointroducir un factor de corrección,?~ f¡ (g),

(términosimpares)que seaigual a O dondefo(g) seapositiva o nula, e igual a —fo (g) donde

fo(g) seanegativa.Así obtendremosunaFDO “corregida”, fí(g). Matemáticamente,
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fo(g» f(g)

fi(g)= f(g)+ X1 fi(g)

f,1(g)= f11-i(g)+ Xu n(g), (1.3.8)

donde fn(g)= 0 sifn-i(g) =0
fn-i(g) si fn-i(g) <0

y X es un factor de correcciónque asegurala convergenciade la serie.El procesoiterativo

terminacuandof~® es positiva en todo el espaciode Euler, cuandono seobservaninguna

mejora, o cuandoseha realizadoun númerode repeticionesprefijado previamentepor el

usuario. Al finalizar el proceso se obtiene una estimación aproximada de f(g),

f(g) = f 4g). Otro método utilizado frecuentementepara aproximar f(g), consisteen

modelarla FDO como unasuperposiciónde distribucionesde orientaciónde tipo gaussiano.

El método de los armónicos permite, pues, estimar la FDO desarrollandoesta

función en unaserie de infinitos términos (ec. (1.3.3)). Sin embargoen la prácticano es

posible trabajar con series ilimitadas. Truncar la serie introduce un error, denominado

“error de truncamiento”, cuyo valor aumenta a medida que disminuye el número de

términosde la serieconsiderados(lma~.). El valor de l~ parael cual el errorde truncamiento

es despreciabledependede la simetríacristalina y de la intensidadde la textura, como

indicala TablaIII.

Simetríacnstalrna

Tipo detextura Cúbica Hexagonal Tetragonal Trigonal Ortorrómbica

Fuerte 34 28 22 22 22

Débil 22 16 16 16 12

TablaIII. Valoresde 1am para los cualesel errorde truncamientoesdespreciable.
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Sin embargo,algunoselectrones,despuésde una o varias reflexionesinelásticascon poca

pérdidade energía,inciden posteriormenteen posición de Bragg sobre un haz de planos

cristalinosy son difractadosbajo un ángulode Bragg a lo largo de las generatricesde dos

conos,como semuestraen la Fig.9. Los ángulosde Bragg son muchomáspequeñosque

los dibujadosen la Fig., típicamente0.5”, y por tanto la aperturade los conos es muy

grande.Generalmentela intensidadde los hacesdifractadosesdistinta a lo largo de cada

uno de los conos,debidoa que la direccióndel haz de electronesinelásticosno coincideya

con la dirección del haz incidenteoriginal. Así, la intersecciónde los conos de difracción

con una pantalla plana es un conjunto de paresde líneas,una másclara y otra más oscura

(Fig.9). La anchurade las líneas es inversamenteproporcionalal espaciadointerpíanary

dependetambiénde ciertascaracterísticasdel sistemacomola distanciade la cámaraa la

muestray la distanciade trabajoen el MEB. El ánguloentredos paresde líneas(o bandas)

de Kikuchi es equivalenteal ángulo interpíanarentrelos planoscristalinosasociadoscon

cada una de las líneas. Las interseccionesentre varias líneas, también llamadaspoíos,

correspondena direccionesimportantesde la red cristalina, comunesa varios planos,y

recibenel nombrede ejesde zona.
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Fig.9 Esquemaen el que se ilustra la formación de los paresde líneas de Kikuchi en el

espaciorecíproco.

Los diagramasde Kikuchi son, por tanto, “mapas de distancias angulares” que

reflejanla simetríade la redcristalina.A partir de la situaciónde los ejesde zonaesposible

determinarla orientaciónde la red.La calidaddel diagrama(definición de las líneas)refleja

cualitativamenteel gradode deformacióndel cristal.

1.3.3.2 Obtención de la FDO mediante microtextura

Las figuras de poíos, que puedenser discretaso con contornos,son las representaciones

más sencillas y que resultanmás familiares,pero no son las másadecuadas.La técnicade

EBSP proporcionadirectamenteinformación acercala orientaciónde cada red cristalina,

gi=giQpj, <1>, tp~). Estainformaciónsedegradacuandose presentamediantefigurasde polos,

quesonesencialmenteproyecciones¿‘¡dimensionalesdel espaciode orientaciones.

Así, la forma más adecuadade representarla microtexturaes tambiénmediantela

FDO. La técnicade medidade orientacionesindividualespermitecalculardirectamentela

FDO verdadera,f(g), esdecir, tanto los términosparescomolos imparesde la serie(ec.

1.3.3). Paraello seaproximantodaslas orientacionesindividualespor gaussianas[69], con

las quese formula una expansiónen serieinfinita. La FDO resultanteseráuna funciónque

presentarápicos encadauna de las orientacionesindividualesmedidas,gi, y seránulaen el

resto(Fig.loa). Si setruncala serie,los picosindividualesseensanchany solapanunoscon

otros(Fig. lOb) de tal forma que, al considerarun númerodetérminossuficientementebajo,

seobtieneunafunciónsuavequerepresentala densidadde orientaciones,f(g) (Fig. lOc).

(a)

Éalto5

(b)

tbajo

(e)

«a)
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Fig. 10 Truncamientode la serie de la FDO verdaderaque permite obteneruna función

suaveque representala densidadde orientaciones,f(g).

1.3.3.3 Mesotextura

La mesotexturade un materiales la naturalezade las fronterasde grano presentesen su

microestructura.Recientementeestácobrandogran importanciael estudiode la mesotextura,

puesto que numerososfenómenoscomo la segregación,la corrosión intergranular, la

recristalización,el deslizamientode fronterasde grano,etc...dependende la naturalezade las

fronterasdegranopresentesenel material [70].

La mesotexturasepuede describirmedianteun “par eje/ángulo” (t/O). El “eje de

rotación”, £, es la dirección cristalinaalrededorde la cual es necesariogirar una de las

redesun ánguloO parahacerlacoincidir conla otra. Los índicesde Miller de £ soncomunes

a ambasredes.e recibeel nombrede “ángulo de desorientación”.Estarepresentaciónes la

másutilizada, ya que muestrade forma muy directa ciertascaracterísticasde las fronteras

de grano(por ejemplo,es inmediatodistinguirunafronterade ángulobajo de unade ángulo

alto mediante la representacióneje/ángulo)y permite detectar fronteras con geometría

especial,como las CSL. En [68] se puedeencontraruna tabla con las representaciones

eje/ángulode las fronteras CSL más importantes.La forma de calcularel par eje/ángulo,

(00), sedescribeacontinuacion.

La mesotexturase representamediantehistogramascomoel de la Fig.11. En el eje

0.05— — ____ —

0.04 _______ _______
u’
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Oo
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X serepresentael ángulodedesorientación.0. y en el eje Y la frecuenciade fronteras. La

Fig. 11 es la distribución de fronteras correspondiente a un número elevado de cubos

orientados al azar, obtenida por MacKenzie en1958 [71].

Fig. 11 Distribuciónal azar de McKenzie.

El par eje/ángulose calcula a partir de los ángulos de Euler como se describea

continuación. Una orientación individual se representa mediante una “matriz de

orientación”, G, cuyos elementosse relacionancon los ángulos de Euler de la siguiente

forma:

gii= c0591c0592+ sen9icoscI~sen(p2

g12= cos9lsen(p2— sen9icos<bc0592

gn~ —sen<pisen4~

g2i = sen9ic0592— c0591cos<bsen92

g22= sen(pi5en92+ cos9i cos(I)cos(p2

g~= cos(pisen<I~

gsi= sen<I~ sen9z

g32= — sen4~c0592

g33= cos4> (1.3.9)

La “matriz de desorientación” entre das redes cristalinas contiguas (Dt>, se calcula a partir

de las matricesde orientacióndecadaunade ellas, Gi y Gz, de la siguienteforma:

= GV’ ~h (1.3.10)

A partir de la matrizde desorientación,D*, secalculadirectamenteel pareje/ángulo:

fl=d*n~d*32

£2 = d~¡ —

= d~«i=— d*2l

cose= (d*n + d*22 + d*n — 1) (1.3.11)

Dada la elevada simetría del sistema cúbico es posible encontrar24 matrices

equivalentesD~ o=lc~ que representenla desorientaciónentredos redescristalinas.Paraello
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bastapremultiplicarD* por las matricescorrespondientesa las 24 operacionesde simetría

de estesistema,SI(í=1.24).

(1.3.12)

A cadamatriz D~ le corresponderáun par eje/ángulo.De todos ellos se elige por convenio

aquelparconel ángulode desorientación,0, máspequeño.

Atendiendoal ángulode desorientaciónse ha establecidola siguienteclasificaciónde las

fronterasde grano [72]:

a) Fronteras de ángulo bajo: O < 50

b) Fronterasdeángulointermedio: 50 =9 < 200

e) Fonterasde ánguloalto: O > 20~

La estructura de las fronterasdegrano es todavía bastante poco concocida. En 1949,

Kronberg y Wilson [73] formularon la teoríaCSL, segúnla cual las fronterasseclasifican

atendiendoal gradode acoplamientoentrelas dos redescristalinasque separan.El modelo

se basa en construir una superredcon las posicionesatómicascoincidentesde dos redes

cristalinasadyacentes.En la Fig.12 se muestrandos redes interpenetradas,en las que la

superred(círculosnegros)estaríaformadapor unade cada5 posicionesatómicas.Sedefine

el grado de acoplamiento, E, como:

= Volumen de celda de superred (1.3.13)
Volumen de celda de red

La frontera de la Fig.12 es de tipo ES.
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Fig.12 FronteraCSL X5.

Debido a su elevado grado de orden, algunas fronteras CSL tienen propiedades

especiales.Por ejemplo, las fronteras~3 y Sil sonmuy poco energéticas[74]. La frontera

57 poseepocaenergía y alta movilidad, por lo quejuegaun papelimportanteen procesos

como la recristalización discontinua [29]. Las fronteras con un elevado valor de 5 son

fronteras de ángulo alto. Para distinguirlas de las fronteras de ángulo alto no CSL, a ésta

últimas seles denominafronterasdesordenadaso al azar. Seha comprobado,por ejemplo,

que las fronterasde ángulo alto desordenadastienen más facilidad para deslizarque las

fronterasde ángulo bajo o las fronteras CSL [75]. La descripciónde las fronteras CSL

mediantepareseje/ánguloestátratadaen [76].

En las microestructurasreales,sin embargo,no existenfronterasCSL exactasy por

ello es necesario definir un “criterio de aproximación”, que determine cuándo una frontera

está“suficientementecerca” de una fronteraCSL exactapara poderserconsideradacomo

tal. En estetrabajode investigaciónse ha utilizado el “criterio de Brandon” [77], segúnel

cual la “desviación permitida” viene dada por:

AO= K (1.3.14)
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donde AO es la desviaciónpermitida, K es una constanteigual a 150, E es el grado de

U acoplamientoy n unaconstanteigual a 0.5.

u
u

u
u
u

u
u
u
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1.4 Texturas de aleacionesde aluminio
El análisis de las orientacionespreferentesha demostradoser una herramientamuy

U poderosa para estudiar la evolución microestructural, puesto que todos los procesos a los

que es sometido un material van dejando sucesivas “huellas” en la textura del mismo.Así, recientementeha sidoposibleprofundizaren el conocimientode fenómenoscomola

u laminación(1.4.1), la recristalización(1.4.2)y la deformaciónsuperplástica(1.4.3).Losresultados más importantes del análisis de texturas relacionados con estos procesos se

describena continuación.

1.4.1 Texturas de laminación

Son un caso particular de una categoría más amplia, las texturas de deformación.

u 1.4.1.1 Observacionesexperimentales
El conocimiento de las texturas de laminación es muy relevante para este trabajo de

U investigaciónporquetodos los materialesestudiadossonchapaslaminadas.Por tanto, el

proceso de laminación determinará la textura resultante del procesado, que influirá deu forma determinante en la respuesta posterior del material.

Este apartadose dedicaa revisar el conocimientoactual de las texturas queu
resultan después de un proceso de laminación de materiales ccc que poseen una energíau de defecto de apilamiento elevada, como el aluminio y sus aleaciones.Existen numerososestudios acerca de la evolución de la textura durante el

U proceso de laminación [78-102].Todos coinciden en afinnar que las orientaciones

cristalográficasde un policristal de estructura cúbica centrada en las caras después de un

U proceso de laminación están distribuidas a lo largo de las fibras a y ~3en el espacio de

Euler.
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9Q0

Fig.1 Situaciónde las fibras ay 13 en el espaciode Euler.

u En la Fig. 1 se ha representadola situaciónde ambasfibras en el dominio fundamental
del espaciode Euler para materialesccc. La fibra aestá formada por todasaquellasu orientaciones cuyo plano de laminación es el {O1 1}, incluyendo, por ejemplo, la

u componentede latón, {011}<211>(B) y la componenteGoss, {011}<100> (G).

Aunque existenvarias definicionesde la fibra 13 [81], sólo ligeramente diferentesunas

de otras, todascoincidenen afirmarque incluye las orientacionescomprendidasentrela

1 componentede latón, {011}<211>(B) y la componentecobre, {112}<111> (C),

pasando por la componente 5, { 123} <634>.u
El gradode laminacióninfluye decisivamenteen la textura. Despuésde pequeñasu deformaciones (20%), las orientaciones están distribuidas homogéneamente en las

proximidades de las fibras a y 1~ [78-79,82].A medida que aumenta el grado deU deformación las orientacionesen las proximidadesde las fibras migran hacia éstas
rápidamentey, simultáneamenteaunquemásdespacio,semuevena lo largo de las fibras

U [82], comomuestrala Fig.2. Las orientacionesevolucionanpor la fibra a en direccióna

la componenteB y desde ésta por la fibra ¡3 en dirección a la componenteC,U concentrándosedespués de deformacionesmuy elevadas en torno a componentes
individualesestables,que dependeránprincipalmentede la temperaturade deformación.

U Por ejemplo, cuandola laminacióntienelugar en frío, las componentespredominantesde

la textura sonprincipalmentela C y la 5 [78-79,82].En cambio,cuandola laminaciónes

U en caliente,las componentesprincipalesson la de latón, B, y también,en menormedida,
la componente cubo, {O01} <100> [83-88]. La laminación cruzada da lugar a

~ C
-VA

-=1
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componentes finales algo diferentes a las mencionadas, como la {0 11} <332>, alejada

sólo unos 100 de la componente E [89].

Fig.2 Evoluciónde las componentesa lo largo de las fibras ay 13 duranteun procesode

u laminaciónen frío despuésde deformacioneselevadas.
1.4.1.2 Modelos teóricos

La evolución de la textura duranteun procesode laminación se ha simulado

U utilizando distintos modelosde deformaciónplásticade policristales. Los modelos de

Taylor [90] y Sachs [91]. que hoy ya se consideran clásicos, se han utilizado

u profusamente para este tipo de simulaciones en la última década. En ambos seconsideraque el único mecanismooperativo es el deslizamientocristalográfico, que éste es

u homogéneo dentro de cada granQ y que la deformación de un grano está determinadaúnicamentepor su orientación.Segúnel modelode Taylor (tambiénllamadoFC o “fulí

U constraints”)todos los cristalesde un policristal experimentanel mismo cambiode formadurante la deformación (Fíg.3). La compatibilidad de la deformación se consigue

U mediantela activaciónde al menoscinco sistemasde deslizamiento.Segúnel modelode
Sachs(tambiénllamadoNC o “no constraints”)que todos los cristalesestánsometidosa

la mismatensión,lo queconduceal cambiode formarepresentadoenla Fig.3.

Taylor

Sachs

u Fig.3 Cambiosde forma asociadosa los modelosteóricosde plasticidadpolicristalinade

Taylor y Saclis.
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Estosmodelosrepresentancasosextremos.Posteriormentefueronmejoradospor

Leffers [92], que ideó los modelosRC (“relaxed constraints”),en los cualesse admitían

ademásotroscambiosde forma. Los cambiosdeforma correspondientesa los principales

modelosRC, que recibenel nombrede modelosC, 5 y B sehandibujadoenla Fig.4.

Fig.4 Cambiosde forma asociadosa los modelosRC.

Las texturasde laminaciónsimuladasutilizando los modelosde deformaciónde

policristalesdescritos reflejan con bastanteexactitud las obtenidasexperimentalmente

[78-80].Sin embargo,en general las texturasexperimentalesson más difusasque las

simuladas.Además,estosmodelosno explican la estabilidadde la componenteB durante

la deformaciónen caliente.Los modelosque predicenla estabilidadde estacomponente

son el de Sachsy el modelo B. Sin embargo,los cambiosde forma asociadoscon estos

modelosson muy poco probablesen materialescon granos“pancake”, debidoa quese

introduciríanelevadastensionesinternas.La componentees estableen materialesde baja

energíade falta de apilamientoen los que tienelugarel fenómenode maclado[80,93].

Aunque sehan formulado varias explicacionespara explicarla estabilidadde la

componenteB durantela laminaciónen calientede materialesde elevadaenergíade falta

de apilamiento, hoy en día es todavía un tema de debatecientífico. En el apartado

siguienteseexponenlas principalescorrientesde opiniónvigentesen la actualidad.

c s B

-. .. —----

~ - -

— -.

“DL

1.4.1.3 Estabilidad de la componentede latón, {O11} <211> (B)
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decirdistintosde los {111} <110>. En concreto,afirmanhaberobservadoen sus

muestraslineasde deslizamientoen planos {112}. Observacionesparecidashan

sido publicadas por Bacroix y Jonas [99].

(c) Finalmente otros autores [88,100] proponen incluir en los modelos de

deformaciónpolicristalina los efectos de la sensibilidad a la velocidad de la

deformación,m. Afirman que la estabilidadde la componenteB estáfavorecida

en materialesconelevadovalorde m.

1.4.1.4 Gradiente de textura

Existen numerososestudiosque describenla existenciade un gradientede textura a

través del espesorde materialeslaminados[88-89, 101-102]. Este fenómenoha sido

observadosobre todo en aleacionesde Al-Li. Frecuentementeen la zonaintermediadel

material apareceuna componenteB y en las zonaspróximasa la superficiese observa

unacomponenteC [101-102].

1.4.2 Texturas de recristalización
La textura de recristalizaciónestá extremadamentecondicionadapor la deformación

plástica previa del material, que determinarálas característicasmicroestructuralesde

éste.En estasecciónsetrataránlas texturasde recristalizaciónestática.Las texturasde

recristalizacióndinámicasonmuy parecidasa las estáticas[29].

1.4.2.1 Recristalización cliscontinna

En general, la recristalización discontinuada lugar a texturas muy distintas de las

texturasde deformaciónoriginales [29].Puestoque esteprocesoconsisteen la selección

de unapequeñazonadel material, no essorprendenteque éstano estéorientadasegúnla

componenteprincipal de la texturay el crecimientode éstaaexpensasde la matriz.

La característicamássignificativade las texturasde recristalizacióndiscontinuaes

la aparición de la componentede cubo, {001} < 100>. Esta componenteha sido

observadaen numerosasocasiones[103-110],pero su origen aún no se conocecon

precisión. Las dos teoríasmás importantesque intentan explicar la aparición de la
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componentecubo son las teorías de la “nucleación orientada” y del “crecimiento

orientado” [110]. Segúnla teoría de la nucleaciónorientadael procesode nucleación

controlala recristalizacióndiscontinua.Éstetienelugarpreferentementeen ciertaszonas,

lo que determina la orientación de los núcleos. Según la teoría del “crecimiento

orientado”, la velocidad de crecimiento es mayor cuando la desorientaciónentre el

núcleo y la matriz es de 400 en torno a un eje <111>. Duranteaños estasteorías

representabanposicionesencontradas,que hoy parecenconvergerhacia un modelo

comúnquetieneen cuentaambasvisiones.

La mesotexturade un materialqueha recristalizadode forma discontinuapresenta

unadistribuciónde fronterassemejantea la distribuciónal azarde McKenzie, siendolas

másfrecuenteslas fronterasconun ángulode desorientaciónde45” [67].

1.4.2.2 Recristalizacióncontinua

La textura resultantede un procesode recristalizacióncontinuaesprácticamenteidéntica

a la textura de deformacióninicial del material [29]. Esto es debido a que duranteun

procesode recristalizacióncontinua sólo tienen lugar interacciones“a cono alcance”

entredislocaciones,subfronteras,etc...

Es frecuente observaren materiales que recristalizande forma continua una

mesotexturaespecial,caracterizadapor una distribución bimodal de las fronteras de

grano [67]. Predominanfundamentalmentefronteras con un ángulo de desorientación

comprendidoentrelos 50 y los 200 (fronterasde ángulo intermedio)y fronterascon un

ángulodedesorientacióncomprendidoentrelos 45” y los 55” (fronterasde ánguloalto).

1.4.3. Análisis de la deformación superplástica

mediante texturas
El análisis de texturas proporciona una información muy valiosa acerca de los

mecanismos de deformación responsablesde la deformación superplástica. El

deslizamientode fronterasdegrano,queda lugara la rotaciónaleatoriade los granos,se

asocia con un decrecimientogradualde la intensidadde la textura, que deberíallegar

incluso a desaparecerdespués de deformaciones elevadas. El deslizamiento de

dislocaciones o cristalográfico contribuye a estabilizar distintas orientaciones,
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dependiendodel número de sistemasde deslizamientooperativos. Por ejemplo, la

actuaciónde 4, 6 y 8 sistemasda lugar a las fibras <110>, <111> y <100>,

respectivamente[111].

En la actualidad existen opiniones encontradasacerca de cuales son los

mecanismos de deformación predominantes durante la deformación superplástica.

Fundamentalmentese puedenresumir en cuatro,que serántratadasdetalladamenteen

estasección:(a) el principal mecanismode deformaciónes el deslizamientode fronteras

de grano y el deslizamientocristalográfico es sólo un mecanismode acomodación

[5,112-1 13]; (b) el deslizamientode fronterasde granoy el deslizamientocristalográfico

contribuyena la deformaciónsuperplásticasimultáneamenteen todos los estadiosde la

deformación [114-118]; (c) el deslizamiento cristalográfico es el mecanismo

predominanteen los primerosestadiosde la deformacióny posteriormentepredominael

deslizamientode fronterasde grano [89,119-121];y (d) el deslizamientocristalográfico

esel mecanismopredominantedurantetodos los estadiosde la deformación[122-128].

La aceptacióngeneraldel deslizamientode fronterasde grano, acomodadopor

movimientode dislocaciones,comomecanismode deformaciónpredominantedurantela

superpíasticidad,esconsistentecon las observacionespublicadaspor numerososautores

de un decrecimientogradualde la intensidadde la texturacon la deformación[71,112].

En un procesode acomodaciónlas dislocacionesno se muevenen una/s dirección/es

preferentes,y por tanto estosmecanismosno contribuiríana estabilizarcomponentesde

la textura. Sin embargo,son tambiénnumerososlos trabajosen los que sedescribela

retenciónpreferentede ciertasorientacioneso la insignificantepérdidade intensidadde

la texturadurantela deformaciónsuperplástica[114-135].Por ello, en estostrabajosse

consideraqueel deslizamientocristalográficoes un mecanismode deformaciónque actúa

en respuestaa la tensiónaplicaday juegaun papel importanteen la superpíasticidad.Se

han propuesto distintos modelos alternativos para incluir la contribución del

deslizamientocristalográficoen la deformaciónsuperplástica.

Algunos autoresafirmanquela deformaciónsuperplásticaes debidaa la actuación

simultáneade los mecanismosde deslizamientode fronterasde grano y deslizamiento

cristalográficodurantetodos los estadiosde la deformación.Edington y colaboradores

[113-118],fueronpionerosen el estudiola deformaciónsuperplásticade las aleaciones

Al-6%Cu-0.3%Zr,Al-33%Cu y Zn-40%Al medianteanálisis de texturas.Concluyeron
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que la contribuciónde cadamecanismodependede la velocidadde deformación: el
deslizamientode fronterasde granopredominaa velocidadesbajas, ambosmecanismosu coexisten a velocidades intermediasy el deslizamientocristalográfico predomina a

velocidadeselevadas. El número de sistemas de deslizamiento operativos depende

U también de la velocidad de deformación. El deslizamientoes simple a velocidades

intermediasy múltiple a velocidadeselevadas.Las investigacionesanterioresa 1986 enu las que se observó la actuaciónsimultáneade deslizamientode fronteras de grano y
deslizamientocristalográfico fueron recopiladaspor Padmanabhany Lflcke en [129].

U Estos autorespublicaronunosaltos mástardeun estudiosobre la aleaciónsuperplástica
AI-6%Cu-0.3%Zr de elevado tamaño de grano (d> 2Ogm), donde afirman que la

U contribucióndel deslizamientocristalográficopuedellegara sercomomuchode un 20%

a velocidadesde deformación elevadas[130]. Muy recientementetambién se hanu publicado estudiosen los que la deformaciónsuperplásticaseatribuye a la coexistenciau del deslizamientode fronteras de grano y el deslizamientocristalográfico. Como

ejemplo, los trabajos de Jin y Bieler sobre la deformación superplásticaa muy alta

u velocidadde deformación(high strain ratesuperplasticity,HSRS)de la aleación1N90211

obtenidapor aleadomecánico[131-132],o el estudiosobrela aleación8090 publicadoen

u los Analesdel último congresointernacionalde superpíasticidadcelebradoen Bangalore,India, en 1997[133].

u Otros autores[89. 119-121] proponenqueel deslizamientocristalográficoes el
mecanismopredominanteen los primeros estadiosde la deformación (e <0.7) en

U materiales cuya microestructurainicial no es adecuadapara que tenga lugar el
deslizamientode fronterasde grano. Por ejemplo, en materialescuya microestructura

U inicial está formadapor granosalargadoso con forma de pancake,el movimiento de
dislocacionesdaríalugar a la formaciónde granosequiaxiales,aptospara deslizar[89].

U Alternativamente,se ha propuestoque el deslizamientocristalográficojuega un papel
importante en los primeros estadiosde la deformaciónen materialescuya estructura

u inicial resultantedel procesadotermomecánicono está recristalizada,sino que consta
básicamentede subgranosy celdasde dislocaciones.Estefenómenoha sidoobservadoenu materialesque recristalizande forma continua, como acerosdúplex inoxidablesy las
aleacionesde aluminio 7050 y Al-Zn-Mg-Cu [119-121].Seproponeque el deslizamientou cristalográficodaríalugar a una recristalizacióncontinuadinámica,queconsistiríaen el
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U aumento gradual de la desorientaciónde las fronterasde granodebidoa la adsorciónde
dislocaciones.Este procesocontinuaríahastaque la microestructuratuviera la cantidad

U de fronteras de ángulo alto necesariapara que el mecanismode deslizamientode
fronterasde granopudiesetenerlugar. El deslizamientode fronterasde grano seríael

• mecanismopredominantedurantelossucesivosestadiosdeladeformación.
Finalmente,otros autores proponenque el deslizamientocristalográfico es el

U mecanismopredominantedurantetodos los estadiosde la deformación superplástica
[122-128].Basansus afirmacionesen estudiosde texturay tambiénhacenuso de otras

U técnicas complementariascomo la microscopia de transmisión y la medida de la

U
anisotropíade la deformación.Blackwell y Bate [122,124],en estudiossobrela aleación

8090, observaronque la microestructurainicial está formadapor bandasalargadasen lau direcciónde laminación,separadaspor fronterasde ánguloalto. El interior de las bandas

está formado por subgranosseparadospor fronteras de ángulobajo. La estructurade

bandasera perfectamentedistinguiblehastacasi los últimos estadiosde la deformación,u
por lo que estos autoressugierenque el mecanismode deformaciónpredominanteno

U puedeserel deslizamientode fronterasde grano,quedaríalugar a la formaciónde una

microestructurahomogéneay por tanto, a la desapariciónde las bandas.Se proponequeu el mecanismopredominantedurantela deformaciónsuperplásticaes el deslizamiento

cristalográfico,que tendría lugar en los granosde mayor tamaflo. El deslizamientode

U fronterasde grano(difusión) seproduciríaen los granosmáspequeñosy actuaríacomo

mecanismo de acomodaciónpara el deslizamiento cristalográfico. A conclusionesU parecidaslleganJonhsonet al. y Naziri et al. [125-126]al estudiarla anisotropíade la

deformaciónde unaaleaciónde Zn-AI laminadaen caliente. Estos autoresobservaron

U que propiedadescomo el alargamientoa rotura, la relación tensión/deformacióny la

sensibilidada la velocidadde deformacióndependíande la direcciónde ensayo, lo que

no sepuedeexplicarmedianteun mecanismode deslizamientode fronterasde grano,que

ocurriría de forma homogéneaen el material. Li et al. [127]atribuyen al deslizamientou cristalográfico un papel preponderantedurante la deformación superplásticade la

aleación de aluminio 5083, basándoseen estudios de microscopia electrónica deu transmisión que revelan la presenciade dislocacionesdurante la deformaciónen el

interior de los granosde mayortamaño.Sedescartaque estasdislocacionesformenparteu de un procesode acomodaciónporquetodastienenel mismovectorde Burgers.
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Es interesantedestacarquemuchosmaterialesen los cualesse ha observadoque

el deslizamientocristalográfico juega un papel importante durante la deformación

superplásticarecristalizande forma continua.
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Capítulo 2

PARTE EXPERIMENTAL

2.1 Materiales

2.1.1 AI-5%Ca-5%Zn
La aleaciónAl-5%Ca-5%Znfue preparadaapartir de aluminio de 99.99%de purezapor la

Aluminum Companyof Canada(ALCAN). El procesadotermomecánicoconsistió en

primer lugar en la obtenciónde lingotes para laminacióna partir del material fundido.

Posteriormentelos lingotesfueronlaminadosen calientea 500”C y acontinuaciónen frío,

conreduccionesde aproximadamenteun 25%por pasada[135].

La composiciónde la aleaciónAI-5%Ca-5%Znsemuestraenla Tabla2.1.

Ca Zn Fe Mg Si Cu Mn Al

5.0 4.95 0.18 0.042 0.1 <0.01 <0.01 Bal.

Tabla2.1. Composiciónen % en masade la aleaciónAl-5%Ca-5%Zn.

La microestructurade los lingotesestabaformadapor un eutécticofino celulary un

20% en vol, de segundafase, Al3CaZn, en forma de barritas. Despuésdel laminado,la

micorestructuraconsistíaen unamatriz de “granos o subgranos”finos (segúnpalabras

textualesde Moore et al. [135])(d=1—2gm),y un 20% en volumende segundafase en

forma de partículasparcialmenteesferoidizadas.La segundafaseposeeuna estructura

cristalinab.c.t. similar a la de la fase AI4Ca [136].La interfaz entre las particulas de

segundafasey la matrizespresumiblementeincoherente[137].

El comportamientomecánicode la aleaciónAl-5%Ca-5%Znha sido estudiado

previamente[135,138-141].Estaaleaciónpresentaun comportamientosuperplásticoen un

amplio rangode temperaturasy velocidadesde deformación:T E (350”C-550”C)y E (1ff

~0-1W ~‘d), Los valoresmáximosde la sensibilidada la velocidadde deformación,m, se

alcanzana 10.2 s~ y el máximoalargamientomedidoenestascondicioneses600%.
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2.1.2 AleacionesAl-Li: 2090y 8090.

Lasaleacionesde Al-Li cobraroncrecienteinterésen la décadade los 80 debido a que la

adición de Li simultáneamentereducela densidady aumentael módulo elásticode la

aleaciónresultante[142].

La composiciónde las aleacionesutilizadasen este trabajo de investigaciónse

resumeen la Tabla2.2 [143].

Aleación Li Cu Mg Zr Al

2090 1.9-2.6 2.4-3.0 0.0-0.25 0.08-0.15 Bal

8090 2.4-2.8 1.0-1.6 0.6-1.3 0.04-0.16 Bal

Tabla2.2 Rangosde composición(en% enpeso)de las aleaciones2090 y 8090.

Lasaleacionesutilizadasfueronlaminadasduranteel procesadotermomecánico.La

microestructuraresultanteestá formada por una matriz de grano fino. Además,en la

aleación 2090 coexisten las fases T1 (AI2CuLi), T2 (Al6CuLi3) y 0’ (AI2Cu) y los

precipitados13’ (AIsZr) y 5’ (Al3Li). En la aleación8090coexistenlastases5’ (Al2CuMg)

y T1 (AI2CuLi) y el precipitado13’ (AI3Zr).

Estas aleacionespresentanun comportamientosuperplásticoen determinadas

condicionesde temperaturay velocidadde deformación,que ha sido revisadoen varios

trabajos[144-151].

2.1.3 Supral 2004

Este material fue proporcionado por la empresa Superform, Inc.. El procesado

termomecánicoincluyó una laminacióninicial a 300
0Chastaunadeformaciónverdadera

de 2.0 y a continuaciónuna laminación cruzada a temperaturaambiente hasta una

deformaciónverdaderaadicional de 1.0. Como resultadodel procesadose obtuvieron

láminas de 2mmde espesor. La composición quimica de las aleación Supral 2004 se

resumeenla Tabla2.3.
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Cu Zr Fe Si Zn Mii Mg Ti Li Al

5.66 0.37 0.14 0.06 0.029 0.013 0.003 0.005 0.0001 Bal.

Tabla2.3 Composiciónquímica(en% en peso)de la aleaciónSupral2004.

La microestructurainicial estáformadapor unamatriz de aluminio, la fasetetragonal0’

(AI2Cu) y el precipitado13’ (AlsZr) [65].

2.1.4 Sk¡ 5083: AI-4.7%Mg-0.7%Mn

Estematerialfue proporcionadopor la EscuelaNaval de Monterey,California. La aleación

fue fabricadapor la empresaSumitomo-Kaiser.En el estadode partidase presentaen

forma de chapalaminadade 2 mm de espesor.La composiciónquímicade la aleaciónSki

5083 se muestraen laTabla2.4.

Mg Mii Cr Fe Si Al

4.48 0.65 0.11 0.07 0.05 Bal

Tabla2.4. Composiciónquímica(en% enpeso)de la aleaciónSki 5083.

La microestructurainicial estáformadapor unamatriz de aluminio de tamañode

grano igual a 9 gm, partículasgruesasde Al8Mg5 y unadispersiónuniformede partículas

submicrométricasde Al6Mn.

Enestudiosrecientes[152]seha observadoque estaaleaciónpresentavaloresaltos

de la sensibilidad a la velocidad de deformación, m0.5-0.65, a velocidades de

deformaciónde aproximadamente5.0 x io~ 51 y a temperaturascomprendidasen el

intervalo(525”C-550”C). Los alargamientosmáximosalcanzadosenestascondiciones,sin

embargo,no sonmuy grandes(~‘400%) y porello estaaleaciónseutiliza sobretodopor su

elevadaresistenciaala corrosión.

53
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2.1.5 7475

La composiciónquímicade estaaleaciónsemuestraen la Tabla 2.5.

Zn Mg Cu Al

5.7 2.25 1.6 Bal

Tabla 2.5. Composición química (en %en peso) de la aleación 7475.

Las característicasmás significativas de la aleáción 7475 son su elevada

resistenciamecánica(UTS> 500MPa),su ligereza y su elevadatenacidad.Por ello se

utiliza profusamenteparaaplicacionesmilitares y aeroespaciales.

La aleación 7475 presentaun comportamientosuperpiásticocuandose procesa

adecuadamente para conseguir tamaño de grano fino. El refinamiento de grano se ha

conseguidomediantedos vías: PSN [153]y recristalizacióncontinua[154]. Estaaleación

presentaalargamientossuperioresa 1000% a 517”C en un amplio rangode velocidades

dedeformación[155-156].

2.2 Técnicasde caracterización microestruetural
2.2.1 Difracción de rayos-x: macrotextura

2.2.1.1 Dispositivoexperimental

La medida de la macrotexturase realizó en un difractómetrode rayos x SIEMENS

DSOOOprovistodeun anillo de Euler cerrado,medianteel métodode reflexiónde Schulz

[157]. En la Fig. 1 se presentaun esquemadel dispositivo y una fotografia del

difractómetrodisponibleen el CentroNacionalde InvestigacionesMetalúrgicas.

Fig. 1 (Páginasiguiente) Difractómetro de rayos x. (a) Esquemadel dispositivo. (b)

Anillo de Euler del difractómetrodisponibleen el Centro Nacional de Investigaciones

Metalúrgicas.
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cara interior del anillo de Euler, de forma que planos(h,k,l) correspondientesa granos

cristalinos con orientacionesdiferentes vayan situándosesucesivamenteen posición

exactade Bragg. En el detectorse recoge la intensidaddifractadaen cadaunade las

posicionesdel portamuestras.La radiaciónutilizada fueCuka.

2.2.1.2 Preparacióndelas muestras

El objetivo de la preparaciónde muestrases conseguiruna superficie lisa y espejada.

Dado que la profundidadde penetraciónde los rayos X en aluminio es aproximadamente

de 70 gm y que los materialesanalizadosson de granofino (en general,d < 10 gm), la

calidad de la superficie es importante pero no decisiva para realizar medidas de

macrotextura.Por ello fue suficiente desbastarlas muestrascon papelesde lija de

carburode silicio cadavezmás finos (600, 1000, 1600) y pulirías mecánicamenteconun

pallo de pulido impregnadocon una solución de partículasde diamantede 1 gm de

diámetro. Despuésde cadaetapade desbastey pulido las muestrasse aclararony se

secaroncon airecaliente.

2.2.2 Difracción de electrones (Diagramas de electrones

retrodispersados(EBSP)): micro y mesotextura.

2.2.2.1 Dispositivo experimental

En la Fig.2 se muestra un esquemadel dispositivo experimentalempleado.Consta

básicamentede un microscopioelectrónicode barrido,unacámarade TV y un ordenador

provistodel softwareadecuadopara analizarlos datos adquiridos. El haz de electrones

incide sobre la muestrabajo un ángulopequeño,para lo cual se utilizan portamuestras

especiales,que permiten colocar la muestracon una inclinación elevada(generalmente

70”) respectoa la horizontal. Así, disminuye la penetracióndel haz y, por tanto, la

absorción,y la señaldifractadaobtenidaes másintensa.La inclinacióndel portamuestras

seha optimizado,además,paraorientarla señaldifractadahacia la lente de la cámaray

paraobtenerdiagramasde kikuchi con la mayorcantidadde informaciónposibley conel

máximo contraste.Los electronesdifractadosemergende la muestraa lo largo de las

direccionesde un cono. La intersecciónentreéstey la lenteplana y recubiertade fósforo







Parteexperimental 59

Fig. 4 Sistemade EBSD disponibleen la EscuelaNaval paraPosgraduadosen Monterey,

California, EEUU.

2.2.2.2 Metodología

Los fundamentosdel procesode adquisiciónde datos en un sistemade difracción de

electrones retrodispersadosfueron explicados por Randle en [66]. La metodología

utilizadaen estetrabajo de investigaciónse describeen la Fig.4. Inicialmentese hace

incidir el haz sobreun granocristalino (“a”). La flecha indica el diagramade lineasde

kikuchi obtenido en esta posición, al que un análisis posterior le asigna indices

automáticamente.Este diagramase visualiza en tiempo real en una pantalla de TV.

Seguidamentese desplazamanualmenteel haz hastaqueseobservaque el diagramade

Kikuchi cambia, lo que indica que el haz incide ahora sobre un grano cristalino

adyacente (“b”), cuyo diagramade kikuchi se vuelvea analizar.El númerode vecesque

se repiteestaoperacióny el recorridodel hazsobrela muestrahande serelegidospor el

usuarioteniendoen cuentala naturalezadel materialy la informaciónmicroestructural

quesedeseaobtener.

Wright y Adams [67] determinaronque la cantidad mínima de orientaciones

individuales necesariaspara conseguiruna descripcióncompleta de la textura de un

materialdependefundamentalmentede la intensidadde ésta.Si bien paradetectartodas

las componentesde la textura del aluminio laminado sólo son necesarias 100

orientaciones,el nivel de intensidadde cadauna de esascomponentesno se saturahasta

habercontabilizado750 orientaciones.Si la textura de un material es extremadamente

débil puedenllegara sernecesariashasta2400. Los materialesutilizadosen estetrabajo

de investigaciónposeenen generaltexturasde intensidadmedia,por lo que seutilizaron

grupos de 500 orientacionesindividualesparaestudiarlas muestrascontexturamásdébil

y gruposde 300 paraestudiarlas muestrascon texturamás acentuada.La comparación

de los resultadoscon los obtenidosmediantedifracción de rayos X permitió comprobar

queel númerode medidasconsideradoerasuficiente.

El recorridodel hazelegidoparaesteestudioseha dibujadoen la Fig.5 mediante

una línea blanca.A medidaque el haz barrela muestraa lo largo de estatrayectoria,se
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van adquiriendodatos de orientacionesen posicionesadyacentes.Si se comparandos

orientacionesconsecutivases posible obtenerinformación acercade la desorientación

que existe entre ellas o del carácterde la frontera de grano que las separa. La

metodologíautilizadapermite,por tanto, realizarun análisisestadísticode la naturaleza

de las fronteras de granopresentesen el materialestudiado(mesotextura).
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2.2.2.3 Preparaciónde las muestras

Unade las ventajasde la difracción de electronesretrodispersados(EBSD) es la sencilla

preparaciónde las muestrasen comparaciónotrastécnicascon las quetambiénsepueden

medir orientacionesindividuales,comola microscopiaelectrónicadetransmisión(MET).

Debido a que la profundidadde penetraciónde los electronesretrodispersadoses

tansólounos20 nm, la calidadde los diagramasde Kikuchi es muy sensibleal estadode

la superficie del material. El objetivo de la preparaciónde muestrases eliminar la

defonnacióny la contaminación(impurezas,capade óxido)superficiales.

En estetrabajoen primer lugar sedesbastaronlas muestrasconpapelesde lija de

carburo de silicio cada vez más finos (1000, 2400, 4000), con el fin de hacerlas

planoparalelas.Para ello se utilizó una rueda desbastadoraStruersKnuth-Rotor-3. A

continuaciónserealizó un pulido mecánicoconunasuspensiónde panículasde polvo de

diamante(Metadi)de6,1 y 0,25 ¡xm de diámetroen un palto BuehíerMicrotex. Después

de cadaetapade pulido las muestrasse aclararony se secaroncon aire caliente.Para

eliminar la deformaciónsuperficial introducidadurantelas etapasde desbastey pulido

mecánicose realizó finalmenteun pulido electrolítico utilizando una soluciónde ácido

nítico y metanol (20%-80%)a una temperaturade -22”C y con un voltaje de 7v. El

tiempo de pulido osciló entre20 s y 1 mm..

Las muestras deben ser examinadas inmediatamentedespués de finalizar

preparacióno guardarseen vacíoparaquela superficieno vuelvaa oxidarse.

2.2.3 Cálculo de la fracción de volumen de material asociada a cada

componentede la textura (Fv)

Una de las ventajasde la FDO es que a partir de ella es posibleestimar la fracciónde

volumen de cristalesasociadaa cadauna de las componentesde la textura. Se han

descrito en la literatura varios métodospara calcular Fv [158]. En este trabajo se ha

utilizadoun métodonuméricode integraciónde los datosde intensidadde la FDO [159],

obtenidosa intervalosde 5” en <pi, 4 y <pz, queconstade los siguientespasos:



u
Parteexperimental 63

a) Cálculo de la Fv de cristalesasociadosa cadaelementode volumenen el espaciode

Euler.

El elementode volumenalrededorde unaorientacióng en el espaciode Euler (AVg)

seescribeasí:

(4)2 Ñpi2Ñpz [cos(~-A~)-cos4+A~)], (12)

dondeÑpl=ÑI=Ñp2=2.5”, y I{4jJ esun factor de normalización.

Suponiendoque la FDO esconstanteen cadaelementode volumendel espaciode Euler,

~, cb, 92)=cte., el elementode fracción de volumen de cristalesse puedeescribir

como:

Afg~I(9’, 4~, 9j.AVg, (13)

donde I(<pi, cL~, 92) para una distribución de cristalesal azar es igual a 1 en todo el

espaciode Euler.

b) Cálculo de la Fv correspondientea unacomponentede la textura.

Fv se obtienemediantela integraciónnuméricade todos los elementosde fracciónde

volumenasociadosconunacomponentede la textura:

Fv = SAf5 (14)

Es necesarioestablecerun criterio paradefinir los límites de integración.En estetrabajo

seha consideradoquelos elementosde fracciónde volumenalrededorde unaorientación

concretapertenecena la mismacomponentehastaquesu valor sea inferior a un cieno

valor umbral. Aplicando este criterio se han llegado a considerarpertenecientesa la

mismacomponentede la texturaorientacionesseparadas150 de unaorientaciónideal. Si

los dominiosde integraciónde dos componentessolapan,la línea divisoriaentreambos

setrazapor los elementosde fracciónde volumendemenorvalor entreambosmáximos.

Los cálculos fueron realizadosen una hoja de cálculo disponible para ordenadores

personales.
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2.2.4 Microscopia electrónica de barrido (MEB)

Esta técnica se utilizó con el fin de obtener información sobre el tamaño y la morfología

del grano y sobre el tamaño y la distribución de las partículas intermetálicas de segunda

fase. La estructura de granos fue revelada mediante contraste cristalográfico en el modo

deelectronesretrodispersados,utilizandoun voltajede 8 Kv y unadistanciade trabajode

9 mm. Las partículas de segunda fase, generalmente formadas por elementos de mayor

masa atómica que la matriz, pudieron ser observadas tanto mediante electrones

secundarioscomo retrodispersados.

2.2.4.1 Preparaciónde lasmuestras

La señal de electrones retrodispersados proviene de los electrones que han sido

difractados por las primeras capa atómicas, sin apenas pérdida de energía. Para obtener

esta señal la superficie de la muestra debe estar “limpia”, es decir, sin impurezas y libre

de dislocaciones.Esto se consiguemedianteunapreparaciónmetalográficaque constade

las etapas de desbaste, pulido mecánico y pulido electrolítico, tal y como se explica en el

apartado “microtexturas: preparación de muestras”.

2.2.5 Microscopia electrónica de transmisión (MET)

Esta técnica se utilizó para estudiar la presencia de dislocaciones presentes en las

aleaciones estudiadas. Además la METse utilizó como técnica complementaria de la

difracción de rayos x en el proceso de determinación de los parámetros de red de la

segunda fase de la aleación Al-5 %Ca-5 %Zn.

2.2.5.1 Preparación de las muestras

Es un proceso laborioso que consta de las siguientes etapas: a) adelgazamiento mecánico

mediante lijas cada vez más finas (240, 400, 660, 1200, 1600) hasta un espesor de 500

jim, b) adelgazamiento químico con el reactivo Keller (0.5 ml HF, 1.5 ml HCl, 2.5 ml

HNOs y 95 ml UzO) hastaun espesorde 150 gm, c> corte de las muestras en discosde 3

mm de diámetro y d) adelgazamientofinal hastaconseguiruna superficietransparentea
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Capítulo 3

AL-5%CA-5%ZN

3.1 Resultados

3.1.1 Material de partida

Estematerialteníaoriginalmenteunaestructuralaminarcaracterísticade la solidificación

eutéctica. Después del procesado termomecánico, que consistió en sucesivas

laminacionesen caliente y en frío, se obtuvo la microestructuraque se muestraen la

Fig.1. La estructuralaminar original serompe, dandolugar a la apariciónde partículas

de segundafase, AI3CaZn, cuyo tamaño oscila entre las 0,2 gm y las 8 gm. Las

partículas,especialmenteaquéllasde mayor tamaño,estánalargadasen la direcciónde

laminación,que coincidecon la horizontalen la micrografía.No fue posiblerevelar la

estructurade la matriz del materialde partidapor contrastecristalográfico.

Fig. 1 Microestructura del material de partida.

La textura de la aleación Al-5%Ca-5%Zn en el estado de partida es ligeramente

inhomogéneaa lo largo del espesorde la chapalaminada.En la Fig.2 se muestranlas

figurasde poíos (111) correspondientesa las zonasexternas,quellamaremos“zonas 1” y
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a la zonainterna (aproximadamente un tercio del

II”. Se puede observar que ambas figuras de poíos

a) RD Lcvcls: 1.0
1.2
1.4
1.6

ID

b)

espesor total), que llamaremos “zona

son muy similares.

RD Levels: 1.0
1.2
1.4
1.8
2.2

TD

Fig.2 Figuras directas de polos (111) correspondientes a las zonas 1(a) y 11(b) del

materialde partida.

Un análisis más detallado de la textura mediante la PDO, sin embargo,pennite

distinguir las componentes más importantes de la textura, que son ligeramente diferentes

en ambaszonas.Debido a la simetríaortorrómbicade la chapalaminada,existenvarias

variantes simétricas de la misma componente de la textura, situadas en distintos puntos

del espacio de Euler. En la Fig.3 se han representado las secciones <ps=90” de las FDOs

correspondientesa las zonas1 y II, donde está situadaal menos una de las variantes de

cadauna de las componentes de la textura. En la zona 1 la componente principal es la

orientación {113} <332> y existen además dos componentes secundarias, (0111 <100>

(O) y {013} <310>. En la zona II (interior de la chapa) la componente principal es la

orientación {225} <554>, muy próxima a la (1 13} <332>. Ambas orientaciones

principales son “tipo cobre” o “tipo C”, porque están muy próximas a la componente de

cobre, (1 12} < 111>. Las componentes secundarias de la zona II son las orientaciones

(01 1} <100> (0), que también estaba presente en la zona 1 y {014} <410>.

a)
~N

-x-
1

~
013)1332]

(031)[0T3]

(iio)[001]

-4
(P2

b) -----~~ JA>

(o40[0T41 (225)1334]

(iiO)E0OI] -1
~—1

-4
92
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Fig. 3 Sección <pi =90” de la PDO correspondientea las zonas1 (a) y II (b)del material

departida.

En la Tabla 1 se han resumido los ángulos de Euler correspondientesa las

variantesde lascomponentesde la componenteprincipal y las secundariassituadasen la

secciónde la PDO <pi=90”.

Zona Componente <pi e) 4 (“)

1

(113)1 3 32] 90 25 45

(011) [100] 90 90 45

(031) [0 13] 90 70 0

II
(225)[554] 90 30 45

(110) [001] 90 90 45

(041) [0 14] 90 75 0

Tabla 1. Ángulos de Euler correspondientes a las componentes presentes en las zonas 1 y

II del material de partida.

La fracción de volumen de material orientado según las componentes principales

de la textura, en las zonas 1 y II, es aproximadamente un 17%. Por tanto, se puede

considerar que la textura del material de partida es débil. La fracción de volumen

correspondiente a las componentessecundariasesaproximadamenteun 1 %. El resto de

los (sub)granoscristalinos estánorientadosal azar. Este trabajo de investigación se

basará en el análisis en la evolución de las componentes principales de la textura.

En la Fig.4 se muestran dos triángulos estereográficos inversos en los cuales se ha

dibujado la posición de las direcciones longitudinal y transversal correspondientes a las

componentes principales de las zonas 1 y II del material. En ambos casos la dirección

longitudinal está situada en la frontera [011]-¡jl 11] del triángulo estereográfico, a 10” del

polo <111> en la zona 1 y a 5” en la zona II. La dirección transversal es la dirección

<011> en las dos zonas.
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a)
DL

DI

DL

DI

Fig.4 Figuras inversas de polos (111) en las que se han representado la

direcciones longitudinal (DL) y transversal (DT) de cristales orientados según la

componente principal (a) en la zona 1 (exterior) y (b) en la zona II (interior) del material

de partida.

La naturaleza de las fronteras de grano de la matriz del material de partida se ha

representadoen la Fig.5. Este histograma se obtuvo tomando 300 orientaciones

individuales, generalmenteespaciadasentre si unas 0.5 gm. Se puede observar que

existen fronteras con todas las desorientacionesposibles, siendo las más frecuentes

aquéllascon un ángulo de desorientacióncomprendidoentre los 45” y los 50”. Esta

distribuciónes muy similar a la predichapor MacKenzieparauna distribuciónde cubos

al azar.

b)

E
4,

t lo’

u
4,

‘a

o
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Fig.5 Histogramade desorientacióncorrespondientea la zonaII de la aleaciónAl-5%ca-

5%Znde partida.

Se ha encontrado que la estructura cristalina de la segundafase AI3CaZn es

tetragonalcentrada (bct) con parámetros de red a=b=4.22 Á y c=11.31 Á. Para la

determinaciónde los parámetrosde red se hanutilizado técnicasde difracciónde rayos x

y difracciónde electrones.

Para calcular la textura de la segundafasese utilizaron los siguientes planos

cristalinos: (110), (112), (114), (105), (006) y (204). En la Fig.6 se muestrala función

de distribución de orientaciones correspondienteal material de partida. Se puede

observarquelas zonasde mayorintensidadseencuentrandentrode unabandasituadaen

ct=0”. Setrata aproximadamentede unatexturade fibra <001>.Así pues,las partículas

de segundafaseestánorientadaspreferentementede forma que el eje c estáalineadocon

la direcciónnormalde laminación. Un análisismásdetalladode la Fig.6 permiteafirmar

que la intensidadde la textura no es uniformeen toda la fibra y se observancienos

máximos,pocopronunciados,paradeterminadosvaloresde <pi y 92. Es decir, el material

no poseeuna simetría cilíndrica perfectaalrededordel eje z, sino que existen unas

posicionespreferentespara los ejes x e y. La fracción de volumen de segundafase

orientadasegúnla fibra <001> es aproximadamente28%.
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despuésde tratamientostérmicosseveros.

Fig.8 Micrografía óptica mostrandola microestructurade la aleación AI-5%Ca-5%Zn

recocida a 520”C/90 h. Crecimiento desmesurado del grano debido a un

sobrecalentamiento local.
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Las componentes principales de la textura de partida se retienen durante

tratamientos térmicos estéticos de cualquier duración. En la Fig .9 se muestra la sección

<p~ =90” de la PDO correspondientea las zonas 1 y II del Al-5 %Ca-5 %Zn recocido a

520”C durante4h. Se puedeobservar que las componentes principales siguen siendo las

orientaciones {113} <332> (zona 1) y la {225} <554> (zona II). Es apreciable en la

Fig .9 que la intensidad de los máximos aumenta después de tratamientos térmicos. Esto

se refleja en un aumento de la fracción de volumen de material asociada a las

componentes principales.

La fracción de volumen asociada a la componente principal aumenta con la

severidad deltratamientotérmico.
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La evolución de la micro y mesotextura del Al-5 %Ca-5 %Zn con tratamientos

térmicosa 520”C de 7 mm, 6h, 24h y 90h de duraciónse ha representadoen la Fig.10

mediante figuras de polos (111), (110) y (001) e histogramasde desorientación.Los

datos que semuestrancorrespondena la zona 1 (exterior) del material. Se consideran

representativos de los cambios microestructurales de todo el material,ya quelasmedidas

de macrotextura indican que las zonas 1 y II evolucionande forma similar con los

tratamientos térmicos. (En ambas zonas no hay cambios en la componente principal y se

produceun aumentosimilar de la fracciónde volumendespuésde tratamientostérmicos

severos).

Las medidas de microtextura son consistentes con las de macrotextura. Después

de tratamientostérmicos las componentesde la texturano cambianpero la textura está

mejor definida. Los máximosde intensidadse hacenmás “agudos”, indicando que las

orientacionesrealestiendena concentrarseprogresivamenteen torno a las orientaciones

idealespresentesya en el material de partida. Despuésde un tratamientode 7 mm a

520”C (F¡g.lOa) apenasse apreciancambiosen el histogramade desorientaciónsi se

comparacon el correspondienteal material de partida(Fig. 1). Sin embargo,recocidos

algo más severosresultanen cambiosimportantesen el histogramade desorientación.

Despuésde un tratamientode 6h, la distribuciónde fronterasde granoadoptaun carácter

bimodal(Fig. lOb). Esto indicaquepredominansobretododosclasesde fronteras:las que

poseen una desorientaciónde 50 a 150 (fronteras de ángulo intermedio o de

desorientaciónintermedia)y las que poseenunadesorientaciónde aproximadamente50”-
55” (fronteras de ángulo alto). El carácterbimodal de la distribución de fronterasde

grano seacentúacon la severidadde los tratamientostérmicos(Figs.locyd). La altura

del pico correspondientea fronterasde desorientaciónintermediaaumentatambiéncon la

duración del tratamiento térmico. Sin embargo, la altura del pico correspondiente a

fronteras de ángulo alto pennanece constante y esprácticamenteigual que la del material

de partida.
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Fig.10 (Página siguiente) Evolución de la microtextura de la aleación AI-5 %Ca-5% Zn

después de tratamientos térmicos a 520”C durante (a) 7 mm., (b)6h, (c) 24 h y (d) 90h.
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En la Fig. 11 serepresentala evoluciónde la texturade la segundafase,AlsCaZn,

con tratamientos térmicos estáticos a 520”C durante 24 h (Fig. lía) y 90 h (Fig. lib). La

texturade fibra (100) seacentúaa medidaque aumentala severidaddel tratamiento.Las

componentes alejadas de la fibra tienden a desaparecer y la intensidad de la textura se

hace progresivamente más homogénea a lo largo de la fibra (los contornos de intensidad

en la sección <p¡=0” son cada vez más paralelos al eje P=O”).

a) b)

Fig. 11 Evoluciónde la texturade la segundafasecontratamientostérmicosa5200Cde

(a) 24 h y (b) 90 h de duración.

La fracciónde volumende segundafase orientadasegúnla fibra (100) aumentacon la

severidaddel tratamientotérmico. Despuésde un tratamientode 24 h la fracción de

volumenesde % y despuésdeun tratamientode 90 h esde %.
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Por ejemplo, a 300”C y 10.2 s-~ los valores del alargamiento a rotura y la tensión de flujo

son, respectivamente,0,83 (129%) y 83 MPa, mientras que a 550”C y la misma

velocidadde deformación,el alargamientoa rotura y la tensiónde flujo son1,84 (560%)

y 2 MPa, respectivamente. El mayor alargamiento a rotura se alcanza cunosamente a 10

s’, la velocidadmásalta. Estasdiferenciasen el comportamientoen tracciónsereflejan

tambiénen la sensibilidada la velocidadde deformación,m, cuyosvalores,medidosa

io~ st semuestranen la Tabla III.

Tabla III. Sensibilidada la velocidadde deformación,m, medidaa 102 s’ a distintas

temperaturasde ensayo.

La Fig. 13 sondos micrografíasobtenidasmediantemicroscopiade barridoen las

quesemuestrala microestructuradel materialdeformadoa 400”C/102 s’ (Fig. 13a) y a
550”C/102 s’ (Fig. 13b) en la dirección transversal.La dirección de tracción en las

micrografíascoincide con la horizontal. La forma de los granos en amboscasos es

equiaxial a pesar de la elevada deformación que experimentael material en esas

condiciones(280% a 400”C y 560% a 550”C). El tamañode (sub)granoes mayoren el

material deformadoa másalta temperatura,pero en amboscasoses inferior a 10 j.±m.

Las partículasde segundafasesonde mayortamañotambiénen el materialdeformadoa

550”C y estánmásseparadasunasde otras.La forma de laspartículasde segundafasees

aproximadamenteesférica, pero los contornos están peor definidos en el material

deformadoqueen el materialrecocido.









Fig. 15 Textura (figuras de polos (111)) de la aleación Al-5%Ca-5%Zn (zonas 1 y II)

deformada a 400”C/102 s’ y a 550”C/102 s’ en las direcciones longitudinal y

transversal. El eje de tracción se ha representado en cada caso en un triángulo

estereográficoinverso.

Después de ensayar en la dirección longitudinal, la componente principal es la

orientación C, { 1 12} < 111>, o componentecobre, próxima a la componenteprincipal

original, {225} <554>. Como se puedeobservaren la Fig.16, estecambioequivale a

un AS» =50 en la sección<pt900de la EDO. Simultáneamenteel eje detracciónse mueve
5” a lo largo de la frontera [011]-[1 11] del triángulo estereográfico inverso, hasta llegar

al poío [111]. Después de ensayar en la dirección transversal, la componente principal es

la componenteB o componentede latón, {011} <211>. La posición final del eje de
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tracciónes de nuevoel polo [111].Es especialmentesorprendenteel cambiode posición

del eje de traccióndurantelos ensayostransversales,que “se mueve” desdeel polo [011]

(material de partida)hastael poío [111], lo que equivalea unarotacióndel eje de 35”.

Estoscambiosde textura ocurren tanto en las dos condiciones de deformación analizadas

en la Fig.15 (400”C1102 s’ y 550”C/10’ s’) como en todos los ensayos dibujados en la

Fig. 12 con excepciónde los realizadosa 100”C. Cuandoel AI-5 %Ca-5%Zn se ensayaa

esta temperatura,tanto en la dirección longitudinal como en la transversal, las

componentesdel materialde partidase retieneny no seobservancambiosapreciablesen

la textura.

92

0” _________________________ 90”

4
— {225 }<554>

90

Fig. 16 Sección <pi = 90’> correspondiente a la aleación Al-5%Ca-5%Zn deformada a

400”C/102 s~ en la que se muestrala posiciónde las orientacionesidealesprincipales

antesy despuésde deformar.

Para profundizar en el cambio de textura {225} <554> (tipo

C)-4{0 11 } <211> (B) tan drásticoquetienelugaral deformarel material en la dirección

transversal,se realizaronensayosa 400”C/102 s~ hastadeformacionesintermedias,sin

alcanzar la rotura. Se eligieron estas condiciones de temperaturay velocidad de

deformaciónporque,comose puedeapreciaren la Fig. 15, la componenteB está muy

bien definida despuésde ensayara rotura. En la Fig.17 se ha representadola curva

tensiónreal vs. deformaciónreal y las figuras de polos directas(111) correspondientesa

los distintosestadiosde la deformación.Sepuedeadvertir que la evoluciónde la textura
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durantela deformaciónes gradual. Esta observaciónse hace aún más patente si se

analizan las FDOs, que permiten averiguar la posición del eje de tracción

correspondientea los (sub)granosorientados según la componenteprincipal en el

triánguloestereográficoinverso.
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Fig. 17 Evolución gradual de la textura (cambio de componentes{225} <554> -4

{011} <211>) de la aleaciónAl-5%Ca-5%Zn con la deformaciónduranteun ensayode

traccióna 400’>C/11Y2s’ en la dirección transversal.
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En la Fig. 18 se ha representadoel movimiento del eje de tracción desdesu

posición al comienzo de la deformaciónhastala rotura del material, el eje se mueve

gradualmentea lo largode la frontera[011]-[ 111] del triánguloestereográficoa medida

que aumenta la deformación hasta llegar al polo [ Ti 1], dondepermaneceestable.Esta

evolución equivalea unarotaciónde 35” del eje de traccióncon respectoal sistemade

referenciacristalino.

11 1 .- 280% (Fractura)
i—150%

~— 40%

Material departida

011

Fig. 18 Movimiento del eje de tracción correspondienteal cambio de

componentes{225 } <554> -~ {O 11 } <211> que tienelugardurantela deformaciónde

la aleaciónAI-5%Ca-5%Zna 400’>C/102s’ en la direccióntransversal.

Las medidasde microtextura obtenidasen muestrasdeformadasde Al-5 %Ca-

5 %Zn son consistentesconlas medidasde macrotextura.Esto demuestraqueel número

de orientaciones inividuales adquiridas mediante la técnica de EBSP son suficientes para

representarla texturadel material. Los datosde mesotexturaaportannuevainformación

sobre la evolución de la distribución de fronteras de la aleación Al-5 %Ca-5 %Zn durante

la deformación. En las Figs.19, 20 y 21 se han representadolos histogramasde

001



desorientacióny las figurasde polos (111), (011), y (001) correspondientesa la zona 1 de

muestrasdeformadasa 400”C/102 s’, 550”C/102 <‘ y 550”C/101 s~, respectivamente.Se

representan los datos tomados en las cabezas (Figs. 1 9a, 20a y 21a) y en la parte deformada

(Figs. 19b, 20b y 2 Ib). Las cabezas son esencialmenteAI-5%Ca-5%Zn recocido a la

temperaturade ensayoduranteel tiempo de ensayo másel tiempo de estabilizaciónde la

temperatura,aproximadamenteunamediahora. Los datoscorrespondientesa las cabezasson

consistentescon el estudiode recristalizacióndescrito anteriormente.Las componentesde la

texturadel materialde partidaseretienen.A 400”C (Fig.19a),la distribuciónde fronterases

de tipo MacKenzieo al azar. El tratamientotérmico a que ha estado sometidala cabeza

(aproximadamenteunamediahora a 400”C) no es suficientementeseverocomo paraque la

distribución seabimodal (se recuerdaque el carácterbimodal de la distribución de fronteras

de granosedesarrollabadespuésde un recocidode entre7 minutos y 6 horas a 520”C). En

cambio, a 550”C (Fig.20a) ya se observauna distribución de fronteras bimodal, mejor

definida en el ensayomás lento (10.2 ~1), porque la mordazaha estadomás tiempo a

temperatura.Despuésde la deformación(Figs. 19b, 20b y 2 ib), la textura no cambia(las

medidas de macrotextura indicaron que se retenía la componente inicial (113 } <332>) y la

distribución de fronteras es en ambos casos similar a unadistribución tipo MacKenzieo al

azar, en la que predominan fronteras desorientadas entre 45” y 50”.
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Fig. 19 Microtextura correspondiente a la zona 1 de las cabezas (a) y la parte deformada (b) de

unaprobetade la aleaciónAI-5%Ca-5%Zndeformadaa400”C/102 st
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Fíg. 20 Microtextura correspondiente a la zona 1 de las cabezas (a) y

probetade la aleación AI-5%Ca-5”/oZn defbrmada a 550”C/102&‘.
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Fig. 21 Microtextura correspondiente a la zona 1 de las cabezas (a) y la parte deformada (1» de

unaprobeta de la aleación Al-5%Ca-5%Zn deformada a 550”C/101 s±

En la Fig.22 se muestra la microtextura de la zona II de la aleación Al-5%Ca-

5 %Zndeformada a 550”C/1O>’ s~. La microtextura en las cabezas es consistente con el

estudiode recristalización:la textura inicial se retieney la distribuciónde fronteras se

hace bimodal (Fig.22a). En la parte deformadase produceel cambio de textura

{225 } <554> —> {01 1 } <211> y la distribución de fronteras se asemeja a la

distribución al azar de MacKenzie.

Fig. 22 Microtextura correspondientes a la zona II de las cabezas (a) y la parte

deformada (b) de una probeta de la aleación Al-5%Ca-5%Zn deformada a 550”C/101 s’.
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3.2 Discusión
Según Moore y col. [136], la estructura de partida de la aleación Al-5%Ca-5%Zn

despuésdel procesadotermomecánico,que consistióbásicamenteen una laminaciónen

calienteseguidade una laminaciónen frío, estáformadapor unaestructurade granosde

unas 2 jtm de diámetro. Sin embargo, mediante la técnica de EBSP se detectaron

cambiosde orientacióncadaaproximadamente0.5 gm, lo que revelala presenciade una

estructuramás refinadaque la descritapor Moore y col. Además, la distribución de

fronterasde granocorrespondienteal materialde partidamuestraqueexistenfronterasen

todos los rangos de desorientación,siendo algo más abundanteslas fronteras con

desorientaciónentre45”-50”. Por tanto, no pareceprobableque la microestructurainicial

estéformadapor simplementepor granosdivididos en subgranos(en esecasohabríauna

proporción muy elevada de fronteras de ángulo bajo). Se propone que la microestructura

de partida de la aleación Al-5%Ca-5%Zn es similar a las descritas por el grupo de Ris0

[34-37] para materialesccc laminadosen frío. De acuerdocon estosautores,cuandoel

gradode laminaciónen frío eselevado(t 95%), la microestructura es laminar [34]y en

ella son frecuentes las fronteras de ángulo alto (laminares) [37] que separan bloques de

celdasy subgranoscondiversadesorientación.

La textura inicial es una textura típicade laminaciónen frío de materialesccc [78-

79]. Debido al elevadogrado de laminación, la textura está formadapor componentes

discretasy las orientacionesno se distribuyende forma homogéneaa lo largo de las

fibras cx y ~3.Las componentes principales en las zonas 1 y II, { 1 13} <332> y

{225 } <554> respectivamente,pertenecena la fibra ~ y han sido observadas

previamenteen aleacionesdealuminio muy laminadas[78-80,81].

La retención de la textura de partida despuésde tratamientostérmicos severos

(520”C/90h) revela que la aleación Al-5%Ca-5%Zn recristaliza de forma continua en un

amplio rango de temperaturas y tiempos de tratamiento.No seproduciría,por tanto, la

formación y migración de fronteras de ángulo alto, característica de un proceso de

recristalizacióndiscontinua[29]. La recristalizacióncontinuaha sido definidacomoun

proceso por el que aumenta la desorientación de las fronteras mediante interacciones a
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corto alcance entre dislocaciones y subfronteras, de forma similar a un proceso de

restauración [29]. Existen numerosos trabajos que proponen mecanismos para explicar el

aumento de desorientación de las fronteras durante la recristalización continua [41-47].

La evoluciónde la distribuciónde fronterasde granodurantetratamientosa 520”C desde

7 mm. hasta 90 h (Fig. 10) revela, sin embargo, que la recristalizacióncontinuaen este

materialconsistebásicamenteen la retención de determinadas fronteras/formaciones de

dislocacionesque ya estabanpresentesen el material de partida. Preferentementese

retienenfronteras de ángulo alto con desorientacióncomprendidaentre (5Oo~55o) y

fronteras/paredesde dislocacionesde ángulo intermedio(5’>- 150). Las fronteras/paredes

de dislocaciones con desorientacióncomprendida entre (15”-40”) son eliminadas

preferentemente.Es importanteadvertir que la proporción de fronterasde ángulo alto

despuésde tratamientostérmicos es prácticamentela misma que la del material de

partida. En cambio, la proporción de fronteras de ángulo intermedio, especialmente

aquéllas condesorientaciónentre5” y 10v, aumentaapreciablementeconla severidaddel

tratamiento.Se proponeel mecanismode eliminación de fronterasdesorientadasentre

15” y 40” dibujado en la Fig.24. En esta figura se han representadolas fronteras

mediantelíneasrectas.El grosorde las distintaslíneasindica cualitativamenteel ángulo

de desorientaciónde la frontera. Las fronterasde ángulo intermedio (5”-15”) poseenen

generalmenorenergíainterfacialque las fronterasde mayor ángulo(15”-40”). Por tanto,

duranteel recocidose produceun crecimientoselectivo de los granos,de forma que

aquéllosrodeadospor fronterasde ángulo intermedioson los que tienenpreferenciapara

crecer.De esta forma, las fronteras con desorientacióncomprendidaentre 15” y 40”

desaparecen progresivamente. Este mecanismo tendría lugar de forma homogéneaen el

material.
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Fig. 24 Modelo de eliminación de las fronterascon desorientaciónentre15” y 40”. El

grosor de las líneas indica cualitativamente el ángulo de desorientación de las fronteras.

Paraprofundizaren la inusual estabilidaddurantelos tratamientostérmicos de

fronteras de ángulo alto con desorientación comprendida entre 50’> y 550, se analizaron

los ejes de desorientación correspondientes a esta clase de fronteras en la muestra

recocida a 520”C durante 90 h. La posición de estos ejes se ha representado en el

triángulo estereográfico estándar en la Fig.25. La mayoría de los ejes coinciden

aproximadamentecondirecciones<011>.
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Fig. 25 Posición de los ejes de desorientación de las fronteras de ángulo alto con

desorientación comprendida entre 500 y 55” presentesen la microestructurade la

aleación Al-5%Ca-5%Zn recocida a 520’>C durante 90 h.

La Fig.26 es una figura de poíos directa (111) en la que se representanlas dos

variantes simétricas de la componente {113}<332>, (113)[33 2] y (113)[ 3 32]. Para

haer coincidir ambas variantes es necesario girar un ángulo de 52’> alrededor de la

dirección <011>, que coincide con la dirección transversal. Las Figs. 26 y 25 parecen

indicar que las fronteras estables de ángulo alto con desorientación entre 50’> y 55” son
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fronteras entre (sub)granos orientados según variantes simétricas de la textura. Las

1:

fronterascon desorientaciónintermediaseparan(sub)granosdentrode cadauna de las

variantesde la textura.

Fig. 26 Figura de poíos directa (111) que muestra el ángulode 52’> queesnecesariorotar

alrededor de la dirección transversal para hacer coincidir dos redes cristalinas orientadas

según las variantes simétricas de la componente { 113} <332>. Los círculos llenos

corresponden a la variante (1 13)[33 2] y los vacíos a la variante (1 13)[ 3 32].

En la Fig.27 se han representado los ejes de desorientación correspondientes a

fronteras/paredesde dislocacionescon desorientacióncomprendidaentre5’> y 10”. Como

sepuedeobservar,éstosestándistribuidosal azaren el triánguloestereográficoestándar.

Esto revelaque (sub)granosorientadossegúnlas dosvariantesdistintasestánsituadosde

forma altema y las fronterasde ángulo intermedio separan (sub)granos dentro de una

misma variante. En la Fig. 28 se ha dibujado esquemáticamenteesta particular

microestructura.

El cambio drástico de textura {225} <554>(tipo C) —> 4011} <211> (B) que

tiene lugar en la zona II de la aleaciónAl-5%Ca-5%Zn durantela deformaciónen la

direccióntransversal(Fig.17) sepodríaexplicarde al menosdos formas alternativas.Por

un lado, es posible que durante la deformación se favorezca el crecimiento de
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Fig. 28 Representaciónesquemáticade la microestructurade la aleaciónAl-5 %Ca-5%Zn

resultante de un proceso de recristalización continua. La desorientación de las fronteras

se representa cualitativamente mediante el grosor de las líneas. Las dos variantes se han

identificado con colores diferentes.

En estudiosprevios [116] se afirma que el deslizamientocristalográficosimple

(en un sistema único) podría tener lugar durante la deformación superplástica, puesto que

es uno de los pocos modos de deformación en el cual la difusión podría facilitar la

compatibilidad de la deformación con menos de cinco sistemas de deslizamiento [90].

Según los modelos de plasticidad en monocristales [111], la rotación de 35” del eje de

tracción a lo largo de la frontera de simetría [01114111]se puede explicar mediante la

actuación de los dos sistemas de deslizamiento (11 1)[ 101] y (11 1)[ Tíoi. Dos cizallas

simples en el mismo plano de deslizamiento son equivalentes a una única cizalla en ese

mismo plano. La dirección de deslizamiento resultante sería la suma vectorial de las dos

direccionesde deslizamiento,[ 211]. Por tanto, durantela deformaciónde la aleación

AI-5%Ca-5%Zn, en condiciones superplásticasy no superplásticas,tendría lugar un

deslizamientocristalográficosimple en el sistema(111)[ 211], como semuestraen la

Fig.29. Además, puesto que no apareceuna texturade fibra sedescartala posibilidadde

que la estabilización del eje de tracción en el polo [111]sea debida a una rotación de los

100

Toi
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(sub)granos originada por deslizamiento múltiple.

Fig. 29 Proyección estereográfica de los sistemas de deslizamientocristalográfico

(111)1 101] y (111)1 110] (flechas finas) y el sistemaequivalente(111)[ 211] (flecha

gruesa) que produce la rotación del eje de tracción desde el polo [011] hacia el polo

[111].

Es interesanteque el deslizamientocristalográfico se haya observadoen un

amplio rango de temperaturasy velocidadesde deformación. En la Fig.30 se ha

representadola dependenciade la rotacióndel eje de traccióncon la temperaturapara

ensayosrealizados en la dirección transversal a 10~ s’. La rotación teórica que

experimentaríael eje detracciónsi el único mecanismoresponsablede la deformaciónde

cada(sub)granofuerael deslizamientocristalográficosimple en el sistema(11 1)[ 211] se

ha superpuestoa los datosexperimentalescon el fin de establecerunacomparaciónentre

ambos.Estacurvasepuedecalcularsegúnel siguienteprocedimiento[111]:

sen2 ~ (3.1.1)
sen20 t~

de dondesededuce:

2 = arcsen[sen4(l+ e)] (3.1.2)

donde 4 es la longitud de ensayoinicial de la probeta, £ es la longitud de la probeta

después de la deformación, 2 es el ángulo entre el eje de tracción y la dirección de

deslizamiento,4 es el ángulo entre el eje de tracción y la dirección de deslizamiento al

comienzode la deformacióny e es la deformacióningenieril, e 1—( £ /~o). Para los

(sub)granos orientados inicialmente según la componente principal, {225}<554>,

~~ =55”.

En la Fig.30 se puedeobservaren primerlugar quela rotacióndel eje de tracción

que tiene lugar durante la deformación a 300’>C, 350’>C y 400”C es similar a la predicha

por el modelo teórico que considera como mecanismo de deformación únicamente el

deslizamiento simple en el sistema (111)[ 211]. No obstante, la componente

{O11} <211> (B) se alcanzaligeramente“antes”, es decir, despuésde deformaciones

algo más pequeñas que las que predice el modelo teórico (línea gruesa). En segundo
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El análisisde la Fig.30 y el hecho de que el cambio de textura {225} <554> —*

{01 1 } <211> tenga lugar en un amplio intervalo de temperaturas y velocidades de

deformación sugieren que el deslizamiento cristalográfico juega un papel muy importante

en la deformación de la aleación Al-5 %Ca-5 %Zn en condiciones superplásticas y no

superplásticas.La presenciade dislocacionesen el interior de los (sub)granosdel

material deformado(Fig.14) en condiciones superplásticas corrobora esta observación.

La importancia de los mecanismos de deslizamiento cristalográfico y deslizamiento de

fronteras de grano durante la deformación a una velocidad de deformación dada es, sin

embargo, muy dependientede la temperaturade ensayo. Con el fin de evaluar

cualitativamente la contribución de cada uno de los mecanismos, la fracción de volumen

(Fv) correspondientea las componentes {225} <554> y {011} <211> se ha

representado en función de la deformación a 10251 paravarias temperaturasde ensayo.

Así mismo, como referencia, también se ha representado la Fv correspondiente a las

mordazas de cada una de las muestras deformadas. La superposición de la evolucion de

la Fv exclusivamentecon la temperatura(mordazas)y con la temperaturay la

deformación (parte deformada) permitirá separar la influencia de ambas variables en la

evoluciónmicroestructuralde la aleaciónAI-5 %Ca-5% Zn.

En la Fig.31 se puede observarque la evolución de la textura (fracción de

volumen) con la deformacióndependefuertementede la temperaturade ensayo. Se

puedendistinguir dos rangos de temperaturas:(a) 400”C o temperaturasinferiores

(Fig.31a-c) y (b) temperaturas superiores a 400’>C (Fig.31d-e). Es la misma división de

rangos de temperaturas que se infiere de la Fig.30.

A 400’>C o temperaturas inferiores, la rotación del eje de tracción tiene lugar

después de deformaciones inferiores a 100% y la fracción de volumen correspondiente a

la componenteprincipal aumentamuchocon la deformación.En las mordazastambién

aumenta la fracción de volumen de la componente principal, debido exclusivamente al

efecto de la temperatura, pero este aumento es mucho menor. Por ejemplo, en la Fig.31

se puedeobservarque la fracción de volumen inicial de la componenteprincipal,

{225} <554>, (~17 %), aumentahastael 33% despuésde la deformación, cuando ya la

componente principal es la {0 11 } <211>. En las mordazas la componente principal se
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retiene y la Fv aumenta sólo desde un 17% hasta un 20%. En la Fig.32 se ha

representado la evolución de Fv correspondiente a la componente principal a 400”C en

función del ángulo rotado por el eje de tracción a lo largo de la frontera [Olljj.-[111].Fv

aumenta progresivamente durante la rotación y después de que se ha alcanzado el poío

[111]. Este aumentose atribuye al crecimientode los (sub)granosque estánrotando.

Estas observaciones confirman que el deslizamiento cristalográfico simple es un

mecanismode deformación importante en la aleación AI-5 %Ca-5%Zn a 400”C o

temperaturas inferiores, por lo menos en los (sub)granos orientados según la componente

principal. Es importante advertir que la deformación alcanzada a 400’>C es bastante

elevada, aproximadamente280%, por lo que se puede considerar que en estas

condicionesel material experimentauna deformaciónsuperplástica.La microestructura

del Al-5%Ca-5%Zndeformadoa 400”C y 102 s-~ en la direccióntransversal(Fig.13a)

estáformadapor (sub)granosequiaxiales,apesardel elevadogradode deformaciónque

posee.Este hecho sugiere que a pesar de que el deslizamientocristalográfico es

importanteen esterangode temperaturas,el deslizamientode fronterasde grano sigue

siendoel mecanismode deformaciónpredominante,comoseconsideratradicionalmente.

Sin embargo,puestoque la texturapermaneceestableunavez queel eje de tracciónha

alcanzadoel poío [111],el deslizamientode fronterasde granodebeproducirsecomoun

intercambiodegranos,sin rotaciónal azar.

A temperaturassuperioresa 400”C el cambio en la componenteprincipal,

{225}.c554> —* {011}<211> tambiéntiene lugar, pero sólo despuésde que se ha

alcanzadounadeformaciónde 200%, es decir, despuésde unadeformaciónmucho

mayor que en el primer rango de temperaturas.Esto sugiere que el deslizamiento

cristalográfico simple todavía actúa como mecanismo de deformación, aunque el

mecanismopredominantees el deslizamiento de fronteras de grano. Además, la

evoluciónde la fracciónde volumende las componentesdetexturaprincipalesindicaque

la importanciadel deslizamientode fronterasde grano aumentacon la temperatura:a

500”C (Fig.31d) Fv no aumentacon la deformación (como ocurría a 400”C o a

temperaturas inferiores), sino que permanece constante y a 550”C Fv disminuye

apreciablemetitecon la defonnación.La microestructurade la aleaciónAI-5 %Ca-5%Zn

deformada a 550”C y 102 s’ (Fig. 13b) está formada por granosequiaxiales,lo que
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U
confirma el papel predominante del deslizamiento de fronteras de grano a esta

temperatura. Se propone que en estas condiciones también crecen los (sub)granos

orientados según la componente principal que están rotando. Sin embargo,

simultáneamente tiene lugar la rotación al azar causada por el deslizamiento de fronteras

U de grano, que predomina sobre el efecto anterior, dando como resultado un

u debilitamientode la textura.
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Fig. 31 Evoluciónde la fracciónde volumende las componentesprincipalesde la textura
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En la literatura se han publicado numerosostrabajosen los que se evalúanlas

contribucionesdel deslizamientocristalográficoy el deslizamientode fronterasde grano

durante la deformación superplástica[113-135]. Estos trabajos han sido descritos

brevemente en el capítulo 1.4. En el Al-5%Ca-5%Znla deformaciónsuperplásticatiene
lugar como consecuencia de la operación simultánea de los mecanismos de deslizamiento

cristalográficoy deslizamientode fronterasde grano. Simultáneamentetienen lugar los

fenómenosde recristalizacióncontinuay el crecimiento de (sub)granos,que también

influyen en ambos mecanismos de deformación. La contribución de cada mecanismo

dependede las condicionesde ensayo,especialmentede la temperatura.La importanciadel

deslizamientode fronterasde grano amnentacon la temperaturapero el deslizamiento

cristalográfico contribuye en mayor o menor medida en todas las condicionesde ensayo

investigadas. Por tanto, el modelo propuesto por Bricknell y Edington [116],según el cual

ambos mecanismos de deformación contribuyen a la deformación superplástica, es el más

adecuado para describir la evolución microestructural de la aleación Al-5%Ca-5%Zn.

Según estos autores, el deslizamiento simple actúa como mecanismoindependientey

tambiénpuedeactuarcomo mecanismode acomodaciónparael deslizamientode fronteras

de grano.

Sin embargo, se debe tener en cuenta que la rotación del eje de tracción a lo largo

de la frontera [011]-[ 111] debida exclusivamenteal deslizamientocristalográfico simple

no explica geométricamente “per se” el cambio de textura {225}<554> —> {01 1}-21 1>.

Como se demostró en [137],dos mecanismos de deslizamiento simple tienen que tener

lugar para explicar esta transformación de la textura. El primer mecanismo de

deslizamientodaríalugar al movimiento del eje de traccióndesdeel poío [011] hastael

polo [112] situadoenla frontera[001]-[1 11]. El segundollevariael ejede tracción hacia el

polo [111] a lo largo de la frontera [001]-[111]. En otras palabras, el cambio de textura no

es una función de estado de las orientaciones inicial y final del eje de tracción. Sin

embargo, se ha demostrado que durante la deformación de la aleación Al-5%Ca-5%Zn el

ejede tracciónsemuevealo largode la frontera [011]-[11 1] (Fig. 14). Se propone que los

procesosde recristalizacióncontinua y crecimiento de (sub)granos,que tienen lugar

simultáneamente durante la deformación, alteran la evolución microestructural de la

aleación AI-5%Ca-5%Zn, alejándolade la que seña de esperarsi el deslizamiento

cristalográfico simple actuasede forma independiente.La recristalizacióncontinuay el

crecimiento de (sub)granospermitirían, por tanto, que el deslizamientocristalográfico

simpleenel sistema(111)[ 211]dieralugaral cambiode texturaobservado.
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Capítulo 4

GENERALIZACIÓN A OTRAS ALEACIONES

DE ALUMINIO

4.1 AleacionesAl-Li: 2090y 8090

4.1.1 Resultados

La texturade laminaciónde las aleaciones2090 y 8090 serepresentaen la Fig. 1 mediante

figuras de polos (111) y triángulosestereográficosinversosen los que se ha dibujado la

posición de las direccionesiongitudinali y transversalcorrespondientesa lbs cri~taies

orientadossegúnlas componentesprincipales.(Estasdireccionescoincidiráncon los ejes

de tracción en los ensayos longitudinales y transversales,respectivamente).Las

componentesexactasde la texturafuerondeterminadasmedianteel análisisde la EDO. Se

fruédé óbÑervat que existe mV grádieútedé te*tura a lo largo del esp¿so’rew affibas

aleaciones,al igual que ocurríaen la aleaciónAl-5%Ca-5%Zn. La componente principal

en la zona 1 (exterior) es la orientación {113}<332> (91=90”, <1=25’>, 92—45”) en las

aleaciones2090 y 8090.Estacomponentetambiénaparecíaen la zona1 de la aleaciónAl-

5%Ca-5¾Znde partida.El gradienteck texturaesmuy pronunciadoen la aleación2090:

en la zonaII (interior) la componenteprincipal es la B (componentede latón) (~j=35’>,

4=45”, <PrO). En laaleación8090el gradienteesmássuave:en la zonalila componente

principal es la orientación { 156[<877> (9e45t ‘I»50”, 9210’>). Las direccionesde

laminaciónestánsituadasa lo lárgo de las fronterasdel triángulo estereográfico[001]-

[111]y [01l]-[1 11] y las direccionestransversalesalo largode la frontera[01l]-[1 11].



2090 8090

Fig. 1 Texturade partidade las aleaciones2090y 8090.

Serealizaronensayosde tracciónen las condicionesde temperaturay velocidadde

deformación:400’>C/102 &‘ y 550”C/102st Se escogieronestascondicionesporqueal

ensayarasí la aleaciónAl-5%Ca-5%Znseobservaroncambiosimportantes:a400’>C tiene

lugar en la zona II el cambiode textura {225}<554> (tipo C)—* {011}<211> (B) y la

componenteB es muy pronunciadaal final del ensayo.A 550”C sealcanzael máximo

alargamiento(800% al ensayaren la dirección longitudinal y 600% al ensayaren la

direccióntransversal)y todavíase observael cambio de textura. Además,las aleaciones

2090 y 8090 hájí sido ehsayada~en otras cdndicioñÉsniás apr6úiada~para cónseguir

mayoresalargamientos[145,150]: 530’>C/1& s1 para la aleación2090 y 500”C/103 5’

para la aleación8090. Estascondicionesse denominarán“condicionesóptimas”. En la

Tabla4.1 semuestranlo alargamientosarotura obtenidosal ensayarlasaleaciones2090 y

8090 a lo largo de las direccioneslongitudinal y transversalen todas las condiciones

mencionadas.

RD

TD
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2090 8090

Direccióndeensayo

400’>C11W21’

RU TU UD TU

150 150 150 120

550’>C/102 &‘ 300 250 225 230

Cond.Óptimas 560 560 270 270

Tabla4.1 Alargamientoarotura(en %) de las aleaciones2090y 8090 ensayadasa lo largo

de las direccioneslongitudinal y transversalen distintas condicionesde temperaturay

velocidad de deformación.

La aleación2090 es más dúctil en todas las condicionesde ensayo. La baja

ductilidadde la aleación8090comparadacon la de la 2090hasido puestade manifiestoen

otrascondicionesdedeformaciónentrabajosprevios[150].

En laFig:2 s~mué~tálae½lúéiiSñd&lát&~tuYa (figúlásde polbsdit~ctás(111))y

los movimientosdel eje de traccióndurantela deformaciónde las aleaciones2090y 8090

a lo largo de las direccioneslongitudinal y transversalen las diferentescondicionesde

ensayo.La evoluciónde la texturaenlas zonas1 y 11 setrataráporseparado.

Ehlá áleáéiów 2090 tienen lugarlos siguientescambiosde tb’*tura (Fig.2a). En la

zonal(exterior),despuésde ensayara lo largo de la direcciónlongitudinala 400”C/10’ s’

y 550”C/102 sL el movimientodel eje de fracciónes similar al quetienelugaren la zona

II de la aleaciónAI-5%Ca-5%Znen las mismascondicionesde ensayo:sedesplaza10’> a

lo largo de la frontera[011]-[1 11] deltriánguloestereográficohastaestabilizarseenel poío

[II 1]? La componenteprincipal inicial, <113>332> (tipo C) cambiahaciala componente

<112>111>(C), lo que suponeun ÑF=10” en la sección9t90” de la PDO (Fig.3).

Despuésdeensayaren condiciones óptimas (5300C/103 ~1; ~= 560%),el cambiodescrito

no tiene lugar completamente, y la componente final es la orientación {225}’C554>. El eje

de tracción se déspiaza sólo 56 a lo largo de la frontera de simetría [ÓYl]-[111]. I%s

cambios que tienen lugar en la zona 1 cuando se ensayaa lo largo de la dirección

transversalson los siguientes.El eje de tracciónse muevea lo largode la frontera [011]-

[111]haciael poío [111]:a 400”C/102 s~ semueve hasta situarse finalmente a 10” del

polo [III] y a 5S0”C/l0~ s’ el ejese“aleja” sólo 150 de suposicióninicial, el polo [01U.

103
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En condicionessuperplásticasóptimasno seobservaningúncambiode texturaen la zona

1: la componenteinicial {113}332> permanecedespuésde la deformación.En la zonaII,

en los ensayosrealizadosa lo largo de la dirección longitudinal, el eje de tracción se

rftueV&a lo largodtla frúntéta[OO1]-I.jliii haciadesdeel polo[21 1}há~taelpólo [iii]? El

desplazamientodel eje es mayora 400”C que a 550”C. No se han observadocambios

significativos en los ensayostransversales:la textura “tipo latón” inicial permanece

despuésde ensayara400”C y a 550”C.

a)

Fig. 2 Texturade lasaleaciones(a) 2090 y (b) 8090deformadasendistintascondicionesde

temperaturay velocidadde deformación.
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b)

Fig. 2 Texturade las aleaciones(a) 2090y (b) 8090deformadasen distintascondicionesde

temperatura y velocidad de deformación.

La aleación 8090 (Fig.2b) también experimentacambios con la deformación

similaresa los descritosanteriormente.En la zona1, despuésde ensayaren la dirección

longitudinal,el eje de fracciónsemuevea lo largode la frontera [01l]-[l 11] haciael polo

[111]. Lá céiñ~&iterte inióial, {113}<t332> cambia hacia la {225}c554>. Esté cambió

equivalea un A4~5” en la secciónq~=90” de la FDO (Fig.3). Cuandose ensayaen la

dirección transversal a 400”C/102 ~‘ el eje de tracción no se muevey la componente
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El análisis detalladode la Fig.2 de estecapitulo y de la Fig.15 del capitulo 3

permiteinferir tendenciasgeneralesen la evoluciónmicroestructuralde las tresaleaciones

AI-5%Ca-5%Zn,2090 y 8090 durantela deformación.Todos los cambiosde texturay las

tót«ci’ofres del eje de tracciófr observadoscórespondéna catúbiosde 1-a cóÍn~oneflte

principal a lo largo de la fibra 13 enel espaciode Euler, como se ilustra en la Fig.4. Los

ángulosde Euler correspondientesa las distintas orientacionesincluidasa lo largo de la

fibra 13 se representanen la Fig.4a ; las direcciones longitudinal y transversal

correspondientesa cada una de esas orientacionesse han situado en el triánguló

estereográficoinversoen la Fig.4b,y el “camino” seguidopor la componenteprincipala lo

largo de la fibra 13 se ha sefialado en la Fig.4c. En resumen,cuando las aleaciones

estudiadasseensayanen la direcciónlongitudinal, la componenteprincipalevolucionaa lo

largo de la fibra f3 haciala componentede cobre(C), { 1 12>411$, mientrasqueal ensayar

en la direccióntransversalla componenteprincipal evolucionahacia la componentede

latón (H), {0l 1}-21 1>. En todos los casos,sin embargo,el eje de tracciónsemuevehacia

el poío [111].Cuandola componenteprincipalno seencuentrainicialmentealo largode la

fibra 13, comopor ejemplo la componente 12251<554>, presente inicialmenteen la zonaII

de la aleaciónAl-5%Ca-5%Zn,tiende a evolucionarhacia la fibra. Finalmente,algunas

orientacionespermanecenestablesdurantela deformación.

El movimiento de orientacionesa lo largo de la fibra 13, desdela componenteB

haciala componenteC, hasido observadoen ensayosde laminación[76]y Hirschy Lticke

[77] predijeron este cambio de orientacionesutilizando modelos de deformaciónde

policristales.El desplazamientodel eje de traccióna lo largode la frontera[01l]-[1 11] se

explicóanteriormentemediantela actuaciónde dossistemasdedeslizamiento,(11 1)[ 101]

y (IIli)[ 110], utilizando modélosdeplasticidaddémonocristales.Geométricamenteesto

esequivalentea un deslizamientosimple en el sistema(111)[ 211]. El movimiento del

eje de traccióna lo largo de la frontera [001]-[111], desdeel polo [211] hastael poío

[111], sin embargo,se puedeexplicar segúnmodelosde plasticidaden monocristales

comoconsecuenciade la actuaciónde deslizamientosimple en el sistema{001 } < 110>.

Sin embargo, este tipo de modelos son sólo j,rimeras aproximaciones al problema, puesto

que aunqueexplican el movimiento del eje de tracción no son capacesde explicar

simultáneamentelos cambiosde texturaquetienenlugara lo largode la fibra 13.
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principal, <1 13}<332>, no cambia. A 550”C1102 &~ y en condiciones superplásticas

óptimasla texturaprácticamentedesaparece,lo querevelala importanciadel deslizamiento

de fronterasde grano en estascondiciones.En la zona II, despuésde deformar en la

dirección longitudinal, el eje de tracción,que inicialmente estabasituadoen la frontera

[00l]-[lll] a 8” del polo [111], lo alcanza durante la deformación a 400”C. La

componente<1 12}<cl 11> (C) aparece.A temperaturassuperiores(T=500”C)el eje de

tracciónno semuevey la texturainicial seretieneen la zonaII. Despuésde ensayaren la

dirección transversal,el eje dé tracción se muevea lo largo de la frontera de simetría

[01l]-[l 11] hasta alcanzar el poío [111] y aparece la componentede latón (E),

<011}<21 1> entodaslas condicionesde ensayoestudiadas.

<225}<554>

o
Fig. 3 Secciónqfl=90” de laEDO correspondientea la aleación2090 deformadaa 550”C y

1o2 s4 (zona1) en la direcciónlongitudinal. Posiciónde las orientacionesidealesantesy

despuésde la deformación.

4.1.2 Discusión

La evolución de la textura de las aleacionesAl-Li 2090 y 8090 presentanumerosas

semejanzas con la evolución de la textura de la aleaciónAI-5%Ca-5%Zndescritaen el

capítuloanterior.

Las texturas de partida, originadasdurante el procesadotermomecánico,son

texturas típicas de aleaciones de aluminio. Al igual que en el caso de la aleación AI-5%Ca-

5%Zn todas las componentes principales de partida pertenecen a la fibra ~ La agrupación

de orientacionesentomoacomponentesindividualesindicaqueel gradodelaminaciónen

frío duranteel procesadoha sidoelevado[77].

o Z3
7t-\
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Fig. 4 Descripciónde la equivalenciaentrelos movimientosdel eje de traccióna) Ángulos

de Euler quecorrespondenalas orientacionessituadasa lo largode la fibra 13. b) Triángulo

estereográficoinverso:las DL de las orientacionessituadasa lo largo de la fibra 13 están

situadasen la frontera [001]-[111],entrelos poíos [112]y [111].LasDT estánsituadasa

lo largó de la frontela [01l]-[1i1].c) Evolución de~la ~&rñbúúeñtepriñci~áldelktekturaa

lo largode la fibra 13. En ensayoslongitudinales,la componenteprincipalevolucionahacia

la componenteC; en ensayostransversalesla componenteprincipal evolucionahacia la

componenteE
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Es bien conocidoque las aleaciones2090 y 8090 recristalizande forma continua

[145-147]. La actuación del deslizamiento cristalográfico como mecanismo de

deformacióndurantela deformaciónsuperplásticaesunacaracterísticacomúnde las tres

aleaciones (Al~5 %Ca-5%Zn, 2090 y 8090) estudiadas. Además, el deslizamiento

cristalográficotiene lugar en todasellas en menosde cinco sistemasde deslizamiento

(uno o dos) tanto en condicionessuperplásticascomo no superplásticas.Se proponeque

este comportamientodurante la deformación está íntimamente relacionadocon el

fenómenode recristalizacióncontinua y se puede generalizara todas las aleaciones

superplásticasque recristalizande forma continua.

4.2 Supral 2004

4.2.1 Resultados

En las Figs .5 y 6 se muestran la microestructura y la microtextura del material de

partida, respectivamente.Ambascorrespondena] planodefinido por la direcciónde la

última laminación(estematerial fue procesadopor laminacióncruzada)y la dirección

nonnal (Plano DL-DN). La micrografía de electrones retrodispersadosrevela una

dispersiónde partículasO (Al2Cu) gruesasen unamatriz de (sub)granosde tamaflo fino

alargados en la dirección de la última laminación. La microtextura se representa

mediantela PDO (cortes Pi =cte.). Las componentes principales de la textura y los

ángulos de Euler correspondientesse muestranen la Tabla II. Las componentes

principales son la componentede latón (B), {0 11 } <211> y dos componentesmuy

próximas a ésta, {011} <533> (B(Rí))y {01l} <322> (B(R2)). La componenteB

pertenecea las fibras a y 13 y las otrasdos componentespertenecena la fibra a, ya que

el plano de laminacióncoincide con el plano «u í }. Se han escrito por separado las

distintas variantes simétricas de las componentesdetectadas, designadascon los

subíndices1 y 2.
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Fig. 6 Microtextura de la aleaciónSupral
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2004 enestadode recepción.(Secciones<pI =cte.

En la Fig.7 se ha representadoel histogramade desorientacióncorrespondienteal

material de partida y el triángulo estereográfico inverso en el cual se ha dibujado la

posición de los ej es de rotación correspondientes las fronteras más frecuentes en la

microestructura de la aleación Supral 2004. La naturaleza bimodal del histograma dc

desorientación indica que las fronteras más frecuentes son las que tienen una

desorientación de 55”-60” (fronteras de ángulo alto) y aquéllas con una desorientación

comprendidaentre5” y 15” (fronterasde ángulo intermedio).Los ejesde desorientación
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correspondientesa fronterasde ánguloalto sehandibujadoconcírculos llenos y los ejes

correspondientesa fronterasde ángulo intermediosehanrepresentadoconcírculosvacíos.

Se puedeobservarque los primerosestándistribuidosa lo largo del arco [011]-[l 11] del

(111)

.55 - 62.5”

oS - 15”

Do0oo
6P%~

0~~ &
o

WC o
(100) (110)

triángulo, mientrasque los segundosestándispersadosa lo largo de toda la superficiedel

mismo.

Fig. 7 Histogramade desorientacióncorrespondientea la aleaciónSupral2004 en estado

de recepción.

En la Fig.8 seha representadola microestructura,la microtexturay la distribución

de fronterasde la aleaciónSupral2004 recocidaa450”C durante30 mm. Lasmedidashan

sido tomadasen los trespíanosortogonalesdefinidosrespectivamentepor la dirección de

laminación (la última) y la dirección transversal (plano DL-DT), la dirección de

laminación y la dirección normal (plano DL-DN) y la dirección transversal y la dirección

normal (plano DT-DN). Se pueden observar diferencias claras en la forma de los granos en

los tresplanosde observación.Estasdiferenciasseatribuyenal alargamientode los granos

en la dirección de laminación y a la formación de granos con forma de “pancake” debido a

la laminación cruzada, como se muestra de forma esquemática en la Fig.9. La microtextura

medidaencadaplanosemuestraen la Fig.8. mediantelas figuras de polosdirectas(111),

(011), y (001). Los datosde microtexturason idénticosen los tres píanosy revelanla
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presencia de una textura tipo latón, igual que la del materialde partida.Las componentes

principalesde la textura,calculadasmediantela EDO,son lasmismasque las del material

de partida.La retenciónde la texturadurantetratamientostérmicosindicaqueestematerial

recristaliza de fonna continua (Gibbs II), lo que es consistentecon observaciones

publicadas en trabajos previos [69]. La distribución de fronteras de grano es de carácter

bimodal en los tres planos. Se ha encontradorecientementeque esta distribución de

fronterases tambiéncaracterísticade materialesque recristalizande forma continua[65].

Al igual que en el caso de la aleación Al-5%Ca-5%Zn las fronteras más frecuentes en

Supral 2004 son las fronteras de ánguloalto (ahoracon desorientaciónentre55” y 60”) y

las fronterasde ángulointermedio,condesorientaciónentre5” y 15”. Sin embargo,existen

tambiénciertasdiferenciasentrelos histogramasde desorientacióncorrespondientesa los

tres planos de observación.La frecuenciade fronterasde ángulo alto aumentadesde

aproximadamenteun 12%en el planoDL-DT, hastaun 15%en el planoDL-DN y hastaun

18% en el plano DT-DN. Por otro lado, la frecuenciade fronterasde ángulo intermedio

permanececonstanteen los tresplanos,siendoigual a 12%o 13%.

En la Fig. 10 se muestrala posición de los ejes de rotacióncorrespondientesa

fronterascon desorientaciónentre 55” y 60” y entre5” y 15 0 en el material recocidoa

450”C durante30 mm. Los datos fueron obtenidos en el plano DL-DN. Los ejes

correspondientesa fronterasde ángulo alto estándistribuidosen la región del triángulo

próximaal arco [01l]-[1 11] y los ejescorrespondientesa fronterasde ángulo intermedio

están situados al azar en el interior del triángulo, como ocurría en el material de partida.

El incrementoen la frecuenciade fronterasde ánguloalto (aumentala altura del

pico correspondiente)indicaquealo largodel caminotrazadoparala adquisiciónde datos

(ver parteexperimental)el número relativo de fronterasde ángulo alto encontradases

12/12 en el planoDL-DT, 15/12 en el planoDL-DN y 18/12 en el plano DT-DN. Esta

observación sugiere un modelo idealizado de la microestructura,que se ha dibujadoen la

Fig. 11, formado por granosen forma de “pancake” o ladrillo. En el esquemade la

microestructurase ha dibujado medianteuna línea de puntosuna porción del “camino”

seguidodurantela adquisiciónde datosen cadaplanode observación.Tomandoel mismo

caminoen cadaplano,seha escaladoel tamañode los granosde forma consistentecon los

números relativos de fronteras de ángulo alto que revelan los histogramas de
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desorientación. Por tanto, a lo largo del caminodibujado,secruzarían4, 5 y 6 fronterasde

ángulo alto en los planos DL-DT, DL-DN y DT-DN, respectivamente.





DL

u
u ID

U
u

Fig. 9 Modelo de microestructuraformada por granoscon forma de pancake.Se hanu dibujadolas seccionesde los granosque correspondena los tres planosortogonalesDL-

DI, DL-DN y DT-DN.

o

•559~62.5o

(100)

Fig. 10 Posicionesde los ejesde

recocidoa450”C durante30 mm.

x

DN¿%

rotaciónde las fronterasmásfrecuentesen Supral2004

(Plano DL-DN).

DT

U Fig. 11 Microestructuraideal en la que semuestranlasproporcionesrelativasde fronteras
de ánguloaltocorrespondientesalos tresplanosortogonalesDL-DT, DL-DN y DT-DN.

(111>

a

(110)
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U En la Fig.12 se muestra la microtextura y los histogramasde desorientación

correspondientesa la aleaciónSupral 2004 recocidaa 450”C durante12 h (Fig.12a) y a

U 480”C durante 30 mm (Fig.12b). La textura inicial se retiene en amboscasos y la

distribución de fronteras de grano sigue siendo bimodal. Sin embargo,despuésde un

U recocido más severotienen lugar cambios importantesen la microestructurade esta

aleación. La Fig. 13 muestra la microestructura,la microtexturay los histogramasde

U desorientacióncorrespondientesalos tresplanosortogonalesDL-DI, DL-DN y DT-DN de

la aleaciónSupral 2004 recocidaa 480”C durante6h. Despuésde estetratamientotan

I severoha tenido lugar un elevado crecimiento de grano. Tanto la microtextura como la

I
distribución de fronterassonmuy similaresen los tresplanosde observación.Además,la

textura es completamentediferente a la del material de partida. Está formada por una

I
componentetipo-cubo claramentedefinida, característicade procesosde recristalización

discontinua. La distribución de fronteras es similar a una distribución al azar o tipo

I Mackenzie, en la que las fronteras más frecuentesson aquéllas con desorientación

compreñdidaentre45” y 50”. Estecambio de texturarevelaque la aleaciónSupral2004

I recristaliza de forma discontinua durante tratamientos térmicos severos.

U (a) (b)
Mi.orient.tion flgle Distribution Misorlentatlon AnOs ¡Matribution

20. fO 2O~

4 I5~
o ~15~u. oea
0.

-U: -Lb
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1 -u 5. ~
U

¡5 30 45 60 75 00 10512 o 15 30 45 dO 75 ¡50 165 180
Mhsodentation angie. Degree. Misorientation Angle. negree.

u
F’g 12 Microtexturade la aleaciónSupral2004 recocida(a) a 450”C durante12 h y (b) a
480”Cdurante30 ruin.

U
u
u .4;
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u En la Tabla 2.3 se han resumidolas característicasmecánicas(máxima tensióny
alargamiento a rotura) de la aleación Supral2004deformadaentraccióna 10~ s~ a lo largo

u de las direccioneslongitudinal(L) y transversal(T). El alargamientoaroturaaumentay la
tensiónmáxima disminuyecon la temperatura. El comportamiento mecánico es similar

cuandose ensayaen las direccioneslongitudinal y transversalaunque,en general,los
alargamientossonalgo mayoresal ensayaren la direccióntransversal.Esteefectoes muy

u patentea480”C: al ensayaren la direcciónlongitudinalel alargamientoalcanzadoes555%
y al ensayaren la direccióntransversalel alargamientoes aproximadamente1000%.Esta

u variación de la ductilidad se atribuye a condiciones particularesdel ensayo y no a
característicasmicroestructuralesespecíficas.

Temperatura<0C) Dfrecc. Máxima tensión(MPa) Alargamientoa rotuna(%)

280
L 82 107

T 86 118

380

L 29 220

T 28 311

480

L 14 555

T 12 1074

Tabla 4.3 Comportamientomecánico(máxima tensióny alargamientoa rotura) de la

U aleaciónSupral2004 deformadaentraccióna 102 s~ en las direccioneslongitudinal (L) ytransversal(1).



u
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En la Fig. 14 se muestra la microtextura y la distribución de fronteras

correspondientea la aleaciónSupral2004deformadaa 102 s~ y a280”C enlas direcciones

U longitudinal (L) (Fig.14a) y transversal(1) (Fig.14b). La microtextura se representa

u mediantelas figuras de poíos directas (111), (011) y (001). Los alargamientosa roturaalcanzados son 107% y 118% en las direcciones longitudinal y transversal,

u respectivamente,por lo que se puede considerarque estascondicionesde ensayo nopertenecenaún al rango superplástico.La textura del materialde partida se retieney se

u acentúade forma dramática,comoocurríaal deformarlas aleacionesAl-Li y la aleación
Al-5%Ca-5%Znfuera del rango superplástico.La distribuciónde fronterasde grano es

U claramentebimodal, similar a la del material de partida, de forma que predominan
fronterasde ánguloalto (55”-60”) y fronteras de ángulo intermedio(5”-15”). Sin embargo,

U la frecuenciade estas últimas es muy superior a la correspondienteal materialde partidao
al material tratado térmicamente: 20% en el ensayo longitudinal y 15% en el ensayo

U transversal.La Fig. 14 incluye, además,dos triángulos estereográficosinversos en losu :i.7r:: ha representadola posición de los ejesde desorientacióncorrespondientesa las

másabundantesen la microestructura:las fronterasde ánguloaltose representan

concírculosllenosy las de ángulo intermedioconcírculos vacíos.Independientementedeu
la dirección de ensayolos ejesde desorientacióncorrespondientesa fronterasde ángulou alto están situados a lo largo de la frontera [011]-[l11] del triángulo y los ejes

correspondientesa fronterasde angulo intermedioestánuniformementedistribuidosa lo

U largo de toda la superficiedel triángulo. Sin embargo,en ensayoslongitudinaleslos ejes

correspondientesa fronterasde ángulo alto se agrupanprincipalmenteen tomo a la

U dirección [221] y en ensayostransversalesse sitúan sobretodo a lo largo del arco
delimitadoporlos polos [221] y [111].u

u

u
u
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U En la Fig. 15 se muestrala microtexturay la distribución de fronterasde grano
correspondientea ensayoslongitudinales(Fig.1 Sa) y transversales(Fig.1 5b) realizadosa

1& s1 y 380”C. En estascondicioneslos alargamientosalcanzadosson220% y 311% en

lasdireccioneslongitudinaly transversal,respectivamente,por lo que sepuedeconsiderar

U que el materialexperimentaunadeformaciónsuperplástica.Sin embargo,la texturatipo-

Brassseretieney aparececlaramentedefinida. Los efectosde la elevadadeformaciónque

u experimentael material en estascondicionesde ensayose hacenmás patentesen la
distribuciónde fronterasde grano. Aunqueéstasigue siendobimodal, los dos picos no se

U distinguentan claramentecomo en los ensayosa másbajatemperatura.De hechoen los
ensayostransversalesel pico correspondientea fronterasde ángulointermedioesapenas

U perceptible.La posiciónde los ejesde desorientaciónenel triánguloestereográficoinverso

es similar a la descritaanteriormentepara los ensayosrealizadosa 280”C. Los ejesu correspondientesa las fronterasde ánguloalto estándistribuidosa lo largodel arco [011]-
[111].En los ensayoslongitudinalesse observade nuevounaconcentraciónde ejesenu tomo al poío [221].Los ejes correspondientesa fronterasde ángulo intermedio están
distribuidosal azar.

U En la Fig. 16 sehanrepresentadolos datosde micro y mesotexturacorrespondientesu a la aleaciónSupral2004 deformadaen las direccioneslongitudinal y transversala 102 51

y 480”C. A pesarde que los alargamientosalcanzadosal ensayaren cadauna de las

U direccionessonbiendistintos(555% en la direcciónlongitudinal y 1074%en la dirección

transversal),no seobservandiferenciasapreciablesenlos datosde micro y mesotexturaen

ambos casos. La textura se debilita de forma drástica, llegando prácticamenteau
desaparecer.Simultáneamente,la distribuciónde fronterasseaproximaa una distribuciónu al azaro tipo MacKenzie.Curiosamente,aúndespuésde deformacionestan elevadas,los

ejesdedesorientacióncorrespondientesa fronterasde ánguloalto (55”-60”) siguenestandou diseminadosa lo largo del arco [011]-[l 11] y no estándistribuidosal azarcomo cabriaesperarsi el materialno tuvieratextura.
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U 4 2 2 Discusión

Los resultadosdescritosanteriormentepermiteninferir que la evoluciónmicroestructural

U de la aleaciónSupral 2004 se puedeenglobaren el mismo patrónde comportamiento
esbozadopara las aleacionesAI-5%Ca-5%Zn, 2090 y 8090. Además,nuevosdatos deu micro y mesotexturaayudana profundizar y completardeterminadosaspectosde este
patrónde comportamiento.

U En el estadode partida,la aleaciónSupral2004presentaunamicroestructuratípica
de laminación,con granosfinos alargadosen la direcciónde laminacióny unadispersión

U de partículasde segundafase,Al2Cu. La textura inicial escomúna muchasaleacionesde
aluminio fuertementelaminadasy está formada principalmentepor tres componentes,

U {0l1}<c211> (B), {01l)’Z533> y {0l1}’z3227>, que pertenecen a la fibra a. La componente

B estásituadaen la intersecciónentrelas fibras ay 13, y por tantopertenecea ambas.Esta

U componentees característicade procesosde laminación en caliente [81-86] y las

U componentes{01 l}<533> y {0l l}<322> se han observadoanteriormenteen materiales

procesadosmediantelaminacióncruzada[87].

Puestoque la texturade partidaestábiendefinida,sepuedepredecirqueel pico delU
histogramade desorientacióncorrespondientea fronterasde ángulo alto representaráa
fronterasentre(sub)granosorientadossegúnvariantessimétricasde la textura.La relaciónU
entre la microtexturay la distribución de fronterasde grano del material de partida se

I representaen la Fig. 17. En ella se han dibujado las figuras de polos directas (111)

correspondientesa cadaunade las variantessimétricasde las componentesprincipalesde

U la textura, descritasen la Tabla 4.2. Así mismo, se han escrito los pares eje/ángulocorrespondientesa la desorientaciónentrevariantessimétricasde unamismacomponente

u y de distintascomponentes.Por ejemplo,parahacercoincidir las redescristalinasde dos
(sub)granos orientados según las componentes B1 y B2, habríaquegirar 60” alrededorde

U un eje <111>. Paralas dosvariantessimétricasde la componenteB(R1) el par eje/ángulo

es<332>/60.6” y paralas dosvariantesde la componenteB(R2) el pares<552>/62.7”. Así¡ mismo, la desorientaciónentre las variantesB1 y B(R2» viene representadapor el par

<221>160.6”. Se puedeobservarque todos los ángulosde desorientaciónentrevariantes

U simétricasestáncomprendidosentre 60” y 62.7”. En la Fig. 18 se ha representadola

posiciónde los ejesde desorientaciónen el triánguloestereográficoinverso. Todosellos

U estándistribuidosexactamentesobreel arco[01l]-[1 11]. Sin embargo,enel histogramade
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U desorientaciónel pico correspondientea fronterasde ánguloalto estásituadoenel rango

55”-60” y no en el rango 60”-65”. Además,no todos los ejes de desorientaciónestán

U localizadossobreelarco [011]-[1 11], sino enunaregión deltriángulo próximaaestearco.

Esto sugiere que las orientacionesreales de los (sub)granosson próximas a las

U componentesidealesmencionadasen la Tabla4.2.,peroengeneralno coincidenconellas.

A continuaciónse describeel análisis que ha sido realizadopara modelar la

U distribuciónde fronterasde grano bimodal del materialde partida. Se supondráque las

orientacionesrealesde los (sub)granosestándistribuidashomogéneamenteenlos dominios

U del espaciode Euler dibujadosen la Fig. 19. Estosdominiosse extiendena lo largo de la

fibra ae incluyen todas las orientacionesidealesmencionadasen la Tabla 4.2 y otras

U orientaciones vecinas. Lasdosvariantessimétricasde todaslas orientacionesseencuentran

incluidas en dominios diferentes. Los pares eje/ángulo correspondientesa todas lasU combinacionesposiblesde dos orientacionespertenecientesa distinto dominio se han

calculadoutilizandoel métododescritopor Randle[66]con pequeñasmodificacionesque

U se detallan en el capítulo 1.3. En la Fig.20 se muestrala localizaciónde los ejes de

desorientaciónobtenidospor esteprocedimientoen el triángulo estereográficoinverso.

U Estosejesestánsituadosa lo largo del arco [011)-Li11], tanto sobreél como dentro del

triangulo, de forma muy similar a la distribución de ejes obtenidaexperimentalmente

U (Fig.). Seha encontradoquetodos los ángulosde desorientaciónestáncomprendidosen el

intervalo (47.5”-62.7”). La cantidadrelativade fronterascorrespondientelos rangosde

U desorientación(47.5”-50”), (50”-55”), (550..600) y (60”-62.8”) semuestraen la Tabla4.4.

Rango de 1 ¡
47 6006280 ¡Desorientación .5”50” ¡ 5Q0.550 55O~()O

Frecuencia de
Fronteras(%) 11% 22% 44% 23%

U Tabla 4.4 Frecuencia relativa de fronteras correspondiente a cada rango de

desorientación.

Las fronteras más abundantesson aquéllas con desorientacióncomprendidaen el

U intervalo (55”-60”). Esto está de acuerdo con la distribución de fronteras obtenida

experimentalmente,que semuestraen la Fig .21.
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Por tanto, se puede afirmar que durante el procesadotermomecánicolos

U (sub)granosrotan hastaalcanzarorientacionesestablesa lo largo de las fibras a y 13.
Además,vecinosadyacentesrotan hacia variantessimétricas(no hay acumulaciónde

U fronterasde bajoánguloen tomoal eje <110>, lo que ocurriría si fueran frecuenteslas
fronterasBi/B(Ri)i, B2/B(R)2,etc...).Estadistribuciónde variantessimétricasalternasseU mantieney se afianzadurantetratamientostérmicoscuandoel material recristaliza de

forma continua. Así, la distribución de ejes correspondientesa fronteras con

U desorientación(55”-60”) en el materialrecocidoa 450”C durante30 mm essimilar a la

U
del material de partida. En el estudiode la aleaciónAl-5%Ca-5%Zn se observóque

despuésde recocidosseverosesta estructurade variantessimétricasalternasse hacía

claramentepatente. Por tanto, se puede concluir que el procesode recristalización

U
continuada como resultadouna microestructuracaracterísticaen la cual (sub)granos
adyacentesestánorientados segúnvariantessimétricasde lascomponentesprincipalesdeU
la textura. En el interior de estas varianteshay una distribución de formacionesdeu dislocacionesque constituyenel pico del histogramade desorientacióncorrespondienteafronterascondesorientaciónintermedia.

U Siguiendo una propuestareciente de Hughesy Hansen[36] se ha simulado ladistribuciónde fronterascondesorientaciónintermediautilizandounafuncióndeltipo:

h(u) = a u~ exp(-u’t, O

donde u es el cociente entre la desorientación de un (sub)granoy la desorientaciónmedia

U de la microestructura (0/Qav), n es un exponentey a es unaconstanteque representala
distribución de probabilidad de las formaciones de dislocaciones inducidas por

U deformación en un determinado metal severamentelaminado. Hughes y Hansen
encontraronque este tipo de funciones simulabanbastantebien las distribucionesde

U fronterasde ángulo intermedio observadassi se utilizabanvaloresde Oav comprendidos
entre10” y 150. En estetrabajode investigaciónseha encontradoque la funciónquemejor

U seajustaa los datos experimentalestantodel materialde partida(Fig) comodel material

recocidoa450” durante30 mm (planoDL-DN) (Fig.) esla distribucióndeRayleigh,
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h(u) = au”~’ exp(-u0). O

U La bondaddel ajusteha sidoevaluadamedianteel parámetroR. Los valoresde 0av, n y a
queproporcionanel mejor ajusteson, respectivamente,los siguientes:15.7”, 2, -0.77. La

U desorientaciónmedia es ligeramentesuperior a la obtenidapor Hughesy Hansenal
estudiarmonocristalesde Al, Ni y Ta severamentelaminados.Esto no es sorprendente

U puestoquela presenciade fronterasde ángulointermedioesunacaracterísticaespecífica,
ya bien documentada[65,111],de aleacionesque recristalizande forma continua. La

U bondad de este ajuste se puede observar en la Fig. donde se ha representadola
distribuciónde fronterasde ángulo intermediocorrespondienteal materialde partiday al

U material recocido a 450”C durante 30 mm y la distribución de Rayleigh con los

U parámetros0av, ny aigualesa 15.7”, 2, -0.77, respectivamente.

Si se integra la distribución de Rayleigh entre 0” y 45” se obtiene la cantidad

U relativade fronterasde ángulo intermedio,que resultóser igual a 38%. El 62% restante

son fronterasde ánguloalto de distinta desorientación,cuyasproporcionesrelativas se

U muestranen la Tabla 4.4. Así pues, teniendoen cuentatanto las contribucionesde las

fronterasde ánguloalto entrevariantessimétricascomola distribución de formacionesde

U dislocacionesquepredice la función de distribuciónde Rayleigh, sepuedeconstruir el

histogramade desorientaciónmodeloque semuestraen la Fig., el cual seajustabastante

U bien a los histogramascorrespondientesal Supral 2004 de partida y recocidoa 450”C
durante30 mm.

U Se proponeque el modelo de microestructuraesbozadoen la Fig. y la simulación
de la distribución de fronteras de grano descrita son aplicablesa las aleacionesque

U recristalizande forma continua.
La evolución de la textura de la aleación Supral 2004 durante tratamientos

U térmicosrevelaque estematerialrecristalizade forma continuaen un determinadorango
de temperaturas(retenciónde la texturade partida)y tiemposde tratamiento,pero si las

U condicionesson severasel procesode recristalizaciónes discontinuo(aparición de la

U
componentetipo-cubo). Si la microestructurainicial es la misma (igual desorientación

media, igual movilidad de las fronteras, igual energíade la intercara),¿no contradice

estecambiode comportamientoel modelode Humphreys?.
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La evolución de la microestructura de la aleación Supral 2004 durante la

deformación presenta numerosas semejanzas con la evolución de las aleacionesAl-

5%Ca-5%Zn,2090 y 8090. Es necesarioteneren cuentaque todos los ensayosen la

aleaciónSupral 2004 se realizarona una velocidad rápida, 102 5’. La duración del

ensayoa 480”C más el tiempo de estabilizaciónde la temperaturano fue un tiempo

superiora dos horas, y por tanto el “tratamientotérmico” al que estuvoel material

durantela deformaciónno fue suficientementeseverocomo paraque tuviera lugar un

proceso de recristalización discontinua. Por tanto, se supondrá que durante la

deformacióntiene lugar una recristalizacióncontinua dinámica. La textura tipo latón

inicial se retiene en todaslas condicionesde ensayoanalizadas.Despuésde deformara

380”C, ensayoen el que se alcanzaun alargamientoa rotura de más de 300% en la

direccióntransversal,todavíala texturadel materialestáclaramentedefinidae incluso es

másintensaqueen el materialde partida. Esto revelala importanciadel deslizamiento

cristalográficoen la deformaciónsuperpiásticade estaaleación,al igual queocurríaen el

resto de las aleaciones “continuas” analizadas. La contribución del deslizamiento

cristalográficodisminuyea medidaque aumentala temperaturade ensayo,pero inclusoa

despuésde unadeformaciónde 1000% a 480”C se observala retenciónparcial de la

textura inicial, ya muy débil. El deslizamientode fronteras de grano compitecon el

deslizamientocristalográficoen todaslas condicionesde ensayoanalizadas.Al igual que

ocurría en la aleación Al-5 %Ca-5%Zn se propone que a bajas temperaturasel

deslizamientode fronterasde grano origina simplementeun intercambiode granos,sin

apenasrotaciónde éstos,lo quejustifica la texturatan intensaque seobtiene despuésde

unadeformaciónde 300% a 3800Cen la direccióntransversal.En cambio,a medidaque

la temperaturaaumenta, el deslizamientode fronteras de grano empiezaa teneruna

componentede rotación aleatoria importante, lo que contribuye a reducir de forma

apreciablela intensidadde la textura.

La estabilidadde la componentede latón, {011} <211> (B), despuésde una

laminaciónen calientees aúnhoy en día un tema de debateen la comunidadcientífica.

Las simulacionesde la evolución de la texturaduranteun procesode laminaciónque

hacenuso de los modelosclásicosde plasticidadpolicristalina [77-78]predicenque la

componenteB es inestabley tiene que rotarhacia otrasorientacionesestablesdurantela
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deformación. Sin embargo, experimentalmente se ha demostradoque la componenteB

aparecefrecuentementeen aleaciones laminadas en caliente y en este trabajo de

investigaciónseha comprobadoqueestacomponenteesestabledurantela deformación

en tracciónde la aleaciónSupral2004en condicionessuperplásticasy no superplásticas.

Lo mismo ocurre, por ejemplo, en la zona II de la aleación2090. Se han propuesto

varias explicaciones de este fenómeno en la literatura, que se resumen en la sección

4.1.3. La estabilidadde la componenteB seatribuye,básicamente,bien a la presenciade

granosvecinosorientadossegúnvariantessimétricasde la textura [77-79,92-96], o bien

a la activaciónde sistemasde deslizamientodistintosde los {1l1} <011> [81-82]o bien

a la elevadasensibilidada la velocidadde deformacióndel material [86,98],que no se

tiene en cuentaen modelosclásicosde plasticidadpolicristalina. En la aleaciónSupral

2004 se ha demostradoque (sub)granosvecinosestán orientadossegún componentes

simétricasde la textura. No necesariamenteestánjuntos (sub)granosorientadossegún

variantessimétricasde la mismacomponentede la textura(porejemplo, fronterasBI/B2),

sino que tambiénexistenfronteras que separan(sub>granosorientadossegúnvariantes

simétricasde distintas componentes (por ejemplo, fronteras BI/B(R2)z). Esto se pone de

manifiestoen que los ejesde desorientacióncorrespondientesa fronterasdesorientadasen

el rango (55”-60”) estándistribuidos a lo largo del arco [011]-[1 11] (Figs.) y no se

acumulanúnicamentealrededorde los polos <111>, <332> y <552> que son los

ejes de desorientación de fronteras B,/Bz, B(Rjl/B(Rj2 y B(R2)l/B(R2)2, respectivamente.

Se propone que la presencia de fronteras entrevariantessimétricases la causade la

estabilidad de la textura de latón de la aleación Supral 2004 durante la deformación.

En la Tabla 2.5 se encuentranlos factores de Schmid correspondientesa las

distintasvariantesde las principalescomponentesde la textura paralos ensayosen las

direcciones longitudinal y transversal. Se puede observar que existen siempre dos

sistemas de deslizantento que poseen los mayores valores del factor de Schinid (iguales y

con distinto signo), exceptoen el casode las componentesBi y B2, en las cualeshay 6

sistemasde deslizamientoconel mismovalordel factor de Schmid(de unou otro signo).

Por tanto, prácticamenteen todos los casos existen dos sistemas que se activan

preferentementedurante la deformación. La estabilidad de la textura de latón se

conseguiríacon la activaciónde sólo dos sistemasde deslizamiento.En casode quese

activasen4, 6 u 8 sistemassehabríanoriginadolas texturasde fibra <110>, <111> y
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<100>, respectivamente.Se proponeque la microestructuraespecialcaracterísticade

aleacionesque recristalizande forma continua, formada por (sub)granosadyacentes

orientadossegúnvariantessimétricas,es capazde acomodarlocalmentela deformación

con sólodossistemasdedeslizamiento.

Según Hirsch [79] si dos variantes simétricas de la componenteE están en

contactoen la direcciónnormal, se originan tensiones iguales y opuestas que condicionan

la deformacióny dan lugar a unarotación de estacomponentea lo largo de la fibra 13.
Este autor afirma también que dos variantes simétricasde la componentede cobre,

<1 12}<1 11> (C) en contactoen la direcciónnormal, soncapacesde acomodarlocalmente

la deformacióny hacer que la componentepermanezcaestablemediantela activaciónde

menosde cinco sistemasde deslizamiento.Por tanto,la evoluciónde la texturade todaslas

aleacionesestudiadasdurantela deformación(movimientode orientacionesa lo largo de la

fibra 13, estabilidadde las orientacionestipo-C y tipo-E) sepuedeexplicarsi entodasellas

existeunamicroestructuraformadapor (sub)granosadyacentesorientadossegúnvariantes

simétricasde las componentesde la textura.

Se propone que el proceso de recristalización continua proporciona la

microestructuraadecuadapara que tenga lugar la deformación por deslizamiento

cristalográfico compatible mediante la actuación de menos de cinco sistemas de

deslizamiento.
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En la Fig.4 se muestranlos datosde micro y mesotexturacorrespondientesa la

aleación ski 5083 deformadaa 335”C y 102 s~ en la dirección longitudinal. En estas

condicionesel alargamientoa rotura es 133%, por lo que se puedeconsiderarque el

materialno seencuentraen régimensuperplástico.Durantela deformacióntiene lugar la

apariciónde una ligera texturade fibra <111>, es decir, las direccionescristalinas<111>

tiendena alinearseconel eje de tracción.La apariciónde unaligeracomponentede cubo,

{001}c100>, indica que el material recristaliza de forma discontinua durante la

deformación.La distribuciónde fronteraspresentados máximos: uno correspondientea

fronterasdesorientadasentre5” y 10” y otro correspondientea fronterasde ánguloalto

desorientadasentre45” y 500. En los triángulosestereográficosinversosseha dibujadola

posición de los ejes de desorientacióncorrespondientesa las dos clases de fronteras

mencionadas.En amboscasoslos ejes estándistribuidos al azar a lo largo de toda la

superficiedeltriánguloestereográfico.

¡ 001 011

Fig. 4 Micro y mesotextura de la aleaciónski 5083 deformadaa 335”C y 102 s’ en la

direcciónlongitudinal.En los triángulosestereográficosinversossehadibujadola posición

de los ejes de desorientacióncorrespondientesa fronterasdesorientadasentre 50 y 10”

(círculos vacíos) y a fronteras de ángulo alto desorientadasentre 45” y 50” (círculos

llenos).

1 1
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Los datosde micro y mesotexturaobtenidosal ensayaren la direccióntransversal,

Fig.5, en lasmismascondicionesde temperaturay velocidadde deformación(335”C y l0~2

~d) revelanque los cambiosmicroestructuralesque tienenlugar son muy similaresa los

que ocurríanal ensayara lo largode la direcciónlongitudinal. El alargamientoa roturaes

ahora187%por lo quetambiénseconsideraráqueel ensayotienelugarencondicionesno

superplásticas.Despuésde deformaraparecede nuevo unaligera texturade fibra <111>

segúnla cual las direccionescristalinas<111>tiendena alinearsecon el eje de tracción,

queesahorala direccióntransversal.Seobservatambiénla existenciade unacomponente

de cubo. La distribución de fronteras de grano también tiene dos máximos,

correspondientesa ftonterasdesorientadasentre 0” y 10” y entre 45” y 50”. Los ejesde

desorientacióncorrespondientesaambostipos de fronterasestánorientadosal azar,como

sepuedever enlos triángulosestereográficosinversosincluidosenla Fig.5.

La evoluciónde la texturadurantela deformaciónsuperplásticase ha representado

en la Fig.6 mediantelas figuras directasde polos (111), (110) y (100) (microtextura)e

histogramasde desorientación(mesotextura). Los datos presentadoscorrespondena

ensayosrealizadosa 535”C y io~ s~ en las direccioneslongitudinal (Fig.6a)y transversal

(Fig.6b).Los alargamientosaroturaalcanzadosen estascondicionessonaproximadamente

370% en ambasdirecciones.La evoluciónmicroestructurales similar al ensayaren las

direcciones longitudinal y transversal.En las figuras directas de poíos, éstos están

distribuidoshomogéneamente,lo que indica que la texturadespuésde la deformaciónes

extremadamentedébil. Sin embargo,todavíaesapreciableuna leve componentede cubo,

1001}< 100>, que revela que durante la deformaciónha tenido lugar un proceso de

recristalizacióndiscontinua.La distribuciónde fronterasestipo Mackenzie,conun único

máximocorrespodientea fronterasdesorientadasentomoa45” y 50”.

5.2 Discusión
La texturadel materialde partida es muy débil, aunquese puededistinguir una

componentede latón, <01 1}<z21 1>, típicade aleacionesde aluminio laminadas.El número

de orientacionesindividualesadquiridasparacalcular la textura de este materialfueron

500. SegúnWright y Adams [67] el númeromínimo de orientacionesnecesariopara

obtenerunarepresentaciónfiable de la texturade un materiales mayorcuantomásdébil es
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la textura.Por tanto, no se puedeasegurarqueel númerode orientacionesutilizado sea

suficienteparacaracterizarla intensidadrelativade las distintascomponentesde la textura.

Encualquiercaso,se puedeafirmar que la texturade partidaesdébil y queestáfoormada

por componentesincluidasenla fibra 13.
La apariciónde unacomponentede cubo al tratar térmicamentela aleación5083

tanto en condicionesestáticascomodinámicas(deformacióna altatemperatura)confirma

que estaaleaciónrecristalizade forma discontinua.El procesode recristalizaciónconsiste,

por tanto,enla formacióny migraciónde fronterasde ánguloelevado.

La evoluciónmicroestructuralde la aleaciónski 5083 durantela deformaciónno se

ajusta a las pautasobservadasen aleacionesque recristalizande forma continua. En

condiciones no superplásticas el mecanismo predominante es el deslizamiento

cristalográfico.La formaciónde unatexturade fibra esdebidaa la rotaciónde (sub)granos

comoconsecuenciade la activaciónde seissistemasde deslizamientocristalográfico[109].

Esto es consistentecon el criterio de Taylor [88], segúnel cual el númeromínimo de

sistemasnecesariospara mantener la compatibilidad de la deformaciónentre granos

adyacentes es 5. La aparición de un pico en el histograma de desorientación

correspondientea fronteras de ángulo bajo (0”-15”) se atribuye a la formación de una

subestructuraresultantede la reorganizaciónde las dislocacionesoriginadasdurante la

deformacion.

En el régimensuperplásticola evoluciónmicroestructuralde la aleaciónski 5083 se

ajusta al modelo tradicional aceptado ampliamente en la comunidad científica [5]. El

mecanismode deformaciónpredominantees el deslizamientode fronteras de grano,

entendido como rotación aleatoria de granos, que conduce al debilitamiento de la textura.

La presenciade unacomponentede cubodespuésde la deformaciónrevelaque tienelugar

el procesode recristalizacióndiscontinuadinámica.Lasmedidasde texturaindicanqueel

deslizamientocristalográficono actúacomomecanismode deformaciónen el régimen

superplástico,comoocurreenlasaleacionesque recristalizande formacontinua.
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Capítulo 6

CONCLUSIONES

En esta sección se resumen las aportaciones novedosas de este trabajo de investigación al

conocimiento actual sobre la evolución microestructural de aleaciones superplásticas de

aluminio durante los procesos de recristalización y deformación.

1. El proceso de recristalización continua consiste en la retención preferente de ciertas

fronteras de ángulo alto que separan (sub)granos orientados según variantes simétricas

de las principales componentes de la textura y en la eliminación progresiva del resto de

las fronteras con desorientaciones superiores a 15”.

2. La evolución microestructural durante la deformación está condicionada por la

naturaleza del mecanismo microscópico dinámico que tiene lugar. Se han observado

dos modelos de comportamiento que corresponden a materiales que recristalizan de

forma continua y discontinua.

(a) Aleacionesquerecristalizandeformacontinua

3. El deslizamientocristalográfico y el deslizamientode fronteras de grano son los

mecanismos microscópicos responsables de la deformación tanto en condiciones

superplásticas como no superplásticas La importancia del deslizamiento de fronteras

de grano aumenta con la temperatura, para una velocidad de deformación dada.

4. El mecanismo de deslizamiento de fronteras de grano tiene dos componentes,

intercambio de granos y rotación aleatoria de los mismos, que coexisten en todas las

condiciones de ensayo. A bajas temperaturas predomina el intercambio de granos, sin

rotación de éstos. A medida que la temperatura aumenta el deslizamiento de fronteras

de grano la componente de rotación se hace cada vez más importante.

5. El deslizamiento cristalográfico tiene lugar mediante la activación de menos de cinco

sistemas de deslizamiento. No se cumpliría, por tanto, el criterio de Taylor, según el

cual el número mínimo de sistemas de deslizamiento necesarios para asegurar la

compatibilidad de la deformación entre granos vecinos es 5.
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6. La distribución espacial local de los (sub)granos propiciada por la recristalización

continua (granos adyacentes orientados según variantes simétricas de las componentes

principales de la textura> permite asegurar la compatibilidad de la deformación

mediante la activación de menos de 5 sistemas de deslizamiento.

(b) Aleacionesquerecristalizandeformadiscontinua

7. La evolución mícroestructural durante la deformación se rige por la descripción clásica

tanto Ibera como dentro del rango superplástico.

8. El deslizamientocristalográficoesel mecanismo predominante durante la deformación

fuera del rango superplástico.El deslizamientocristalográficotiene lugar en más de

cinco sistemasde deslizamiento,por lo quesesatisfaceel criterio de compatibilidadde

Taylor.

9. El deslizamientode fronteras de grano,que consisteen la rotación aleatoriade los

granos, es el mecanismo predominante dentro del rango superplástico.
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