ABRIRIV.1.-
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I1V.2.- Soldadura de materiales compuestos de la serie XXX con refuerz 1
IV.2.1.- Soldadura por difusién.

V.2 1.1.- AA2124/8iC/12 5w,
IV.2.1.1.1.- Estudio microestructural de la union

Una vez realizadas la uniones por el método descrito en el desarrollo experimental, se
utilizé el analisis microestructural de las intercaras de soldadura como método para la
determinacion del grado de integridad metalurgica conseguida en las uniones soldadas por
difusion.

La existencia de bandeado y clusters de whiskers en este material compuesto es un factor
importante durante la soldadura, va que, en las zonas donde hay una elevada densidad de
whiskers, {a soldadura, necesariamente, sera mas débil. Esto es debido a que la difusién sélo
esta favorecida entre matnz y matriz {zonas de contacto metélico), mientras que no se
produce union en los contactos SiC-SiC vy, dificilmente, en los contactos entre los whiskers

y la matriz.

Como ya se ha sefialado, para lograr una buena calidad en la umoén de un material base
aluminio, es muy importante que se produzea la ruptura de la capa de alimina. Para lograr
este objetivo, se utilizaron tres tipos de intermediarios con resultados muy diferentes. Por

ello debemos considerarlos por separado.

Las condictones de ensayo se eligieron, teniendo en cuenta los siguientes criterios.

. Las presiones de soldadura debian ser elevadas para favorecer la ruptura de la capa
de alimina. Sin embargo, {a aplicacion de presiones muy altas generaba
deformaciones en la probeta muy elevadas, lo que limitaba ia aplicaciéon industrial
del proceso de soldadura ensayado. Por estas razones, se trataba de llegar a un

compromiso entre ambos factores.
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. La temperatura se fijo en el intervalo de 480 a 530°C. Para ello, se consider6 gue
la temperatura debia ser lo més alta posible, para favorecer los procesos difusivos,
sin alcanzar nunca los 548 °C (Temperatura de reaccion eutéctica en el diagrama Al-
Cu (Fig. IV.64)). La temperatura de fusion incipiente que aparece en la bibliografia
para la aleacién 2124, que es la matriz del material compuesto del que estamos
tratando, es 502°C. A pesar de que se han ensayado temperaturas de soldadura
superiores a este punto tedrico, no se han encontrado indicios de que se haya

producido fusion local en la matriz AA 2124,
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Fig. IV.64 Diagrama de fases Al-Cn

IV.2.1.1.1. [ -Intermediario Supral 100

Se realizaron cinco ensayos con el material base de refuerzo de whiskers, utilizando como
intermediario Supral 100, para determinar las condiciones de soldadura mas adecuadas. Los
parametros de soldadura empleados, asi como la deformacion generada en la probeta

soldada, vienen reflejados en la tabla IV .4:
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Tabla 1V.4 Ensayos de SD de la aleacion 2124/8iC/12,5w, con intermediario Supral 100

Ensayo Presion(MPa) T(C) t(min) einmﬂﬂ(pm) Deformacion(%)

MC6 3 510 60 60 33,3
MC12 3 510 60 40 32,0
MC11 6 490 60 70 321
MC2 6 510 60 150 45

MCI10 3 530 60 50 54.4

Para evaluar la influencia de la preparacion que recibe el intermediario, se realizaron dos
ensayos en las mismas condiciones de presion, temperatura y tiempo (MC6 y MC12), con
la diferencia de que, en un caso se utilizo como intermediario una lamina de Supral 100 que
habia sido laminada al 50% y posteriormente desbastada mecanicamente hasta conseguir
el espesor adecuado y en otro, solamente se desbasté hasta alcanzar un espesor

aproximado de 40 pm.

El examen metalografico de ambas probetas arrojé un resultado muy semejante, aunque el
intermediario que no habia sufrido laminacion, presentaba un tamafio de grano algo mas
pequeidio. Esto es consecuencia de que la energia de deformacion en frio acumulada habia
favorecido en mayor medida la recristalizacion del intermediario durante la soldadura. No
fue posible apreciar diferencias en la calidad metalografica de la unién. El grado de
deformacion medido es también practicamente igual. Con estos resultados, se puede
concluir que el grado de deformacion en frio del intermediario de soldadura no es un factor
determinante durante el proceso, aunque la energia empleada en la laminacion y que se
acumula en la aleacion en forma de tensiones residuales puede ayudar a la soldadura en

estado sélido, al favorecer la recristalizacion de la zona de union durante el proceso

La observacion por microscopia electronica de barrido de las uniones soldadas permite
apreciar la fuerte influencia de la temperatura y de la presién en la microestructura de las
uniones soldadas por difusion. En las soldaduras realizadas a 490 y 510 °C, aplicando una
presion de 6 y 3 MPa respectivamente, el estudio revela una microestructura muy

semejante. Ademas, las deformaciones producidas en las probetas son practicamente
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iguales. De esto se deduce que el aumento en la temperatura de soldadura se ha visto
compensado con la disminucion de la presion, por lo se realizara la discusion de estas tres

probetas conjuntamente.

Fig. IV.65 2124/81C/12,5w soldado con Supral 100 Fig. V.66 Poros en Ia intercara
(500 °C y 3 MPa). Zona de mayor deformacion

La deformacion que se ha producido en las probetas es bastante elevada (del orden del

32%). A pesar de ello, el intermediario sufre una reduccion de espesor bastante homogeénea,
aunque mayor en la zona central de la probeta (Fig.. IV.65). La soldadura se ha generado
en zonas con muy diferente distribucion de refuerzo, debido al bandeado que presenta el
material base. En contacto con el intermediario, existen tanto zonas de matriz libres de
whiskers, como clusters y zonas de alta proporcion de refuerzo. En estas ultimas, se
aprecian whiskers que descansan paralelos a la intercara y otros que se han fracturado,

debido a la aplicacion de la presion de soldadura.

puntos de la intercara (Fig. IV.66), aunque otras zonas presentan una buena continuidad

(Fig. IV.67). Se observa que, en las zonas de mejor calidad de soldadura, donde no existe
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porosidad, se ha producido recristalizacion a través de la intercara, alcanzando ésta una

configuracion similar a la de un limite de grano (Fig. IV.68).

La intercara de soldadura actha como lugar preferente para la precipitacion de las fases de
equilibrio, fases ricas en cobre, probablemente Al,Cu y A] CuMg. Estos precipitados
forman, en algunos puntos, una capa casi continua (Fig. IV.69) muy perjudicial, pues

reducira la resistencia final de la umon.

Fig. IV.6% Precipitados ricos en Cu en la mtercara  Fig. IV.76 Nucleacion preferente en los whiskers

Se aprecia, asi mismo, la presencia de gran nimero de estos precipitados, tanto en el
interior del intermediario (Al,Cu), como en la matriz del MMC (AL CuMg). Un lugar de
precipitacion preferente, tanto en ¢l material base, como en la propia intercara de unién, son

los whiskers de SiC, tal y como se puede comprobar en la figura {V.70.

Esta precipitacion masiva es debida al enfriamiento lento en el horno, desde las condiciones
de soldadura. Como la presencia de estas fases es perjudicial, pues reduce la resistencia y
ductilidad de la aleacion, se sometio a las probetas soldadas a un tratamiento térmico de
solubilizacion a 500°C durante 5 h, seguide de temple en agua-hielo y envejecimiento a 190
°C durante 8 0 16 h.

El estudio de las probetas en estas condiciones demuestra que no han llegado a desaparecer
los precipitados mas gruesos (Fig.. IV.71), debido a que el tiempo de tratamiento a 500°C
no ha sido suficiente, aunque si ha disminuido su proporcion y tamafio y su morfologia

aparece mas redondeada.
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envejecuniento

Para mejorar la calidad de la union y eliminar la porosidad que aparecia en las condiciones
anteriores, se procedio, en primer lugar, a aumentar la temperatura de soldadura, realizando

el ensayo a 530 °C y 3 MPa, aunque, de esta forma, era inevitable que aumentara también

en gran medida la deformacion (54,4%).

§ .‘_ . ,‘“‘ Y . (e e
3 Desaparicion del intermediario (Supral
°C y 3 Mpa). Espesor irregular 100, 330°C, 3MPa)

Debido al elevado nivel de deformacion que se produce, la variacion en el espesor del
intermediario no es homogénea y existen zonas en las que éste llega incluso a desaparecer
(Figs 1V.72 y 73). Ademas, la intercara ha perdido localmente su planaridad, al haberse
producido una recristalizacion a través de ella. En los materiales compuestos, existe una alta
densidad de dislocaciones provocada por la diferencia existente en los coeficientes de
expansion del refuerzo ceramico y la matriz metalica. Este hecho favorece que se produzca
recuperacion y recristalizacion durante la soldadura, ya que ésta se realiza a elevada

temperatura.
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En estas condiciones, la union presenta gran calidad metalirgica. En las zonas donde
perdura el intermediario, no se encuentran poros o faltas de soldadura. La intercara se
distingue solamente por la ausencia de refuerzo en el intermediario. En las zonas donde ha
desaparecido el intermediario, la intercara de soldadura es indistinguible del material
compuesto. Sélo se aprecia una variacion de composicion en la zona, debido a la difusion

de los elementos del intermediario.

Tal y como ocurria en los ensayos realizados a menor temperatura, existe una precipitacion
importante de fases ricas en cobre (AL Cu y ALCuMg), tanto en los restos del intermediario
no disuelto, como en el interior del material compuesto. Sin embargo, en este caso no se
aprecia precipitacion preferente en la intercara de soldadura. Para eliminar la precipitacion
generalizada de fases intermetélicas y lograr una union de mejor calidad, se sometio a la
probeta al tratamiento térmico anteriormente descrito. En este caso, se logro la practica
disolucion de los precipitados (Fig. IV.74), excepto algunos restos de los mas gruesos que
solamente se redondearon. La intercara presenta, en estas condiciones, una alta continuidad

y se aprecia que se ha producido recristalizacion durante el tratamiento térmico.

El principal problema de la aplicacion de estas condiciones extremas de soldadura es que,
st bien producen una unién de gran calidad microestructural, también introducen un
inaceptable grado de deformacion (54,4%). Por elio, no resultan adecuadas. Como segunda
opcion para mejorar la calidad de las uniones, se traté de aumentar la presion a 6 MPa, sin

modificar la temperatura de soldadura (510 °C).
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En este caso, la deformacion se redujo con respecto al caso anterior {(=45%), pero sigue
siendo un valor muy elevado y superior a los resultados conseguidos en los ensayos
comentados en primer lugar. A pesar de la elevada deformacion inducida, la deformacion
del intermediario fue homogénea, con una reduccion de espesor de 150 pm a 60 um. En

este caso no se aprecia en ningGin punto la desaparicion local de intermediario.

Es destacable el hecho de que la deformacion de la probeta en general, y del intermediario
en particular, aumenta en mayor medida con el aumento de temperatura, que con el

aumento de presion, para el intervalo de condiciones ensayadas..

S

" Fig, IV.75 Soldadura realizada a 510°C y 6 MPa

La observacion metalografica de la union, realizada a 510°C y 6 MPa, muestra una intercara

de buena calidad, libre de porosidad, tal y como se aprecia en la figura IV.75.

Aunque existe una gran cantidad de precipitados de cobre (AL,Cuy Al,CuMg) en la matriz
del material compuesto y en el intermediario, éstos no s¢ localizan en la intercara. Aplicando
el tratamiento térmico ya descrito anteriormente, no s¢ consiguio la completa disolucion de
estas fases, como ya habifa ocurrido en el caso anterior, ya que el tiempo de tratamiento fue

excesivamente pequeno.

Durante el enfriamiento lento posterior a los ensayos de soldadura, crecen unos precipitados
muy gruesos de las fases de equilibrio (fase S en la aleacion AA2124) que pueden hacer
disminuir las propiedades mecanicas. Con la aplicacion del tratamiento térmico

postsoldadura de solubilizacion y envejecimiento artificial, se pretende recuperar la micro-
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estructura de partida del material y obtener las mejores propiedades mecanicas posibles en

la unidn, disolviendo los precipitados gruesos y haciendo aparecer las fases metaestables

semicoherentes que endurecen la matriz.

Y e

Fig. IV.76 Crecimiento

de grano a traves de la intercara  Fig, IV.77 Onidacibe do la intercars de uaibn
Por otra parte, durante el proceso de soldadura, se forman en la zona de unién una sene de
precipitados de intermetalicos, por la interaccién entre los elementos de la matriz, que
difunden hacia el intermediario y los que se aportan con e} intermediario, que difunden hacia
la matriz. Estos intermetalicos son, en su mayor parte, fragiles y disminuyen la resistencia
de la union. La aplicacion del tratamiento de solubilizacion podria facilitar la solubilizacion
de algunos de estos intermetalicos. Parte de ellos podrian desaparecer al favorecerse la
difusion y homogeneizarse la composicion en la zona soldada y otra parte quedaran

disueltos en el proceso de solubilizacion y temple.

Ademas, el tratamiento postsoldadura mejora la homogeneizacion de la composicion en las
zonas de la intercara, con lo que acerca su composicion a la del material original, y

promueve los procesos de recristalizacion.

Tras el tratamiento térmico, se aprecia que se ha producido recristalizacion y crecimiento
del grano a través de la intercara (Fig. IV.76). La observacion a mayores aumentos permite

apreciar la existencia de oxidacion en la intercara (Fig. IV.77).
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Aunque no se ha apreciado en las probetas anteriormente comentadas, si que existe una fina

porosidad que podria indicar la existencia de oxidos disueltos en el ataque metalografico.
Esta capa de 6xido resulta ser muy perjudicial para la resistencia de la unién como se

comentara posteriormente.

A la vista de las diferencia existentes entre las composiciones del intermediario (con un
3,9% en Cu'y un 0,04% en Mg) y del material base (4,3%Cu y 1,3%Mg), resulta evidente
que se producira difusion del Mg hacia el intermediario, mientras que el cobre difundira
hacia el material base. Se produce por tanto un transporte de masa a través de la intercara,

en funcion de las diferencias de concentracion y de los coeficientes de difusion (Tabla TV, 5).

Tabla IV.5 Tabla de datos de difusion

Elemento difusor D, (m%s) Q, (kJ/mol) D 2a500°C (m?*/s)

Al 1,7 * 10* 142 4.1 %101
Cu 6,5* 107 135 4.8 * 1o
Mg 1,2 * 10 131 1,8 * 10713

Para evaluar la difusion del cobre desde el intermediario hacia el material, se realizé una
curva de concentracion de cobre mediante microanalisis cuantitativo en la probeta realizada
a 510°C'y 6 MPa, ya que fue ésta en la que se habia obtenido mejor de calidad de soldadura.

El resultado obtenido se muestra en la figura IV.78. Se demuestra que se ha producido
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Fig. IV.78 Curva de concentracion de cobre a través de la intercara imtermediario/MMC
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difusion hacia el material compuesto y que se han igualado las composiciones a ambos lados
de la intercara. Alin asi, a pesar del largo tiempo de soldadura (1 h) y tratamiento térmico
postsoldadura aplicado, la difusion de cobre que se ha producido es bastante limitada y se

mantiene la composicién original del 5,9% Cu en el centro de la lamina.

La difusion del cobre en aluminio es, aproximadamente, 2000 veces la del AlenCu ala
temperatura del eutéctico (190), por lo que la zona de solucion sélida rica en aluminio sera

mas ancha que la zona de solucion sélida rica en cobre.

Micredureza (Hv)
240 T

Digtancia ( pm)
Fig. IV.79 Curva de dureza de MC2T (510 °C y 6 MPa)
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Fig. IV.80 Cwrva de microdureza de MC12T (510 °C v 3 MPaj

Para e¢valuar el efecto endurecedor que pudiera producir ef cobre difundido a ambos lados
de la intercara, se determinaron los perfiles de microdureza sobre la probetas MC2T y
MC12T (Figs. IV.73 y 74). Counsiderando los resultados obtenidos, se puede decir que la

difusion del cobre no produce ninguin endurecimiento apreciable en el MMC a ambos lados
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del intermediario. Estos datos son coherentes con la curva de difusion del cobre que se

acaba de comentar.

IV 2.1.1.1.2.- Intermediario AA 8090

Para evaluar la idoneidad de la aleacién AA 8090 como intermediario, se realizaron una

serie de ensayos que vienen reflejados en la siguiente tabla:

Tabla IV.6 Fnsayos de SD de la aleacion 2124/SiC/ 12,5w, con intermediario AA 8090

Ensayo Presion (MPa) T, (°C) t, (min) Deformacion (%)
MC4 3 480 60 <1
MC5 3 510 60 25,5
MC3 3 530 60 56,7
MC7 6 490 60 8.5
MC1 6 510 60 =45
La razén de la eleccién de esta aleacion como intermediario de soldadura fue. como va se

ha comentado, su contenido en litio y en magnesio. Seglin se ha demostrado en la soldadura
por difusion de aleaciones de Al-Li (230, 236), Ia presencia de este elemento hace que los
valores de resistencia de la unién sean menos sensibles a la presencia de la capa de aliimina
superficial, ya que ésta se modifica por la reaccién con el Li ¥, en menor medida, con el Mg,
segun las reacciones que se indican en la tabla I11.4. Durante el proceso de soldadura, una
vez que las superficies se encuentran en contacto, se forma una atmésfera entre las
microrrugosidades de Li y/o Mg que evita la entrada de O, De esta forma, en lugar de
formarse una capa de alumina, aparecen las espinelas Al-Li que se indican en las reacciones
de la tabla 111.6. Estos compuestos son menos duros y menos estables térmicamente que la

alumina y aparecen en forma de particulas discretas por lo que no afectan a la resistencia

de las uniones.

Otro factor que ha demostrado tener una gran importancia en el comportamiento de esta

aleacion, como intermediario de soldadura, es sus caracteristicas superplasticas que pueden
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mejorar los procesos de deformacion plastica durante la soldadura, mejorando el contacto

de las superficies que se unen.

Ademas, la presencia de Li aumenta la resistencia de las aleaciones de aluminio con refuerzo
de whiskers de SiC, ya que mejora la resistencia de la intercara matriz-particula y disminuye

el "pull-out" tal y como demostro Webster (249).

'npgEg - 2 ’
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Fig. IV.81 Soldadura de AA 2124/SiC/12,5w (AA Fig. 1V.82 Precipitados en ¢l intermediario
8090, 510°C y 6 MPa

En[a figura TV 81, se muestra el aspecto tipico de la zona de soldadura y del intermediario
Al-Li. Todas estas probetas presentan una precipitacion acusada (Fig.. TV.82), tanto en el
intermediario, como en la intercara de soldadura y en ef interior de la matriz del material
compuesto, de fases ricas en Cu, de tamafio grueso. Su morfologia, que es esferoidal en las
probetas soldadas a menor temperatura y presion, tiende a hacerse mas alargada, cuanto
mas extremas se hacen las condiciones de soldadura. Estas fases precipitan preferentemente
en el limite de grano y en la intercara matriz-particula. La presencia de esta gran cantidad
de precipitados con elevado contenido en Cu, probablemente de fase S (AlLL,CuMg) y fase
B (Al,Cu), en ¢l interior del intermediario, sélo puede explicarse por la difusion del Cu de
la matriz hacia el intermediario, ya que el contenido en este elemento de la aleacion AA

8090 no es suficientemente alto como para justificaria.

En el interior del intermediario, aparecen, ademas, otras fases de muy pequefio tamafio y
morfologia acicular, con estructura Widmanstiten, que nuclean en el interior de los granos.

El analisis por EDS de estos precipitados finos dio como resultado Al, Fe y Cu. También
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se detectd Zr. Es cast seguro que estos precipitados contengan también Li, pero la técnica
de analisis utilizada no permite detectarlo. La proporcion de estas fases disminuye con el
aumento de la temperatura y de la presién de soldadura. Ademas, aparece una zona libre
de precipitados en las proximidades de la intercara de soldadura. Estos fenémenos se
explican por la difusion del Li hacia el material compuesto, que se ve favorecida con el

aumento de la temperatura de soldadura, la cual hace que disminuya la concentracion de Li

en las zonas del intermediario cercanas a la intercara.

En la intercara de soldadura se aprecia en muchas ocasiones (Fig. IV.83) la presencia de un
rosario de precipitados discretos de dxidos y espinelas de Li (LiO,, LiAIO, y LiALOy) (230)
¥> en menor medida, de Mg (MgO y MgAl,0,) que, como se ha comentado anteriormente,

aparecen debido a la reaccion de estos elementos con la capa de aliimina, fo que favorece

la soldadura.

F g. V.83 dos y sme]as deliyvMgenla Fig. IV.84 Tratamiento térmico de solubilizacién y
intercara envejecimiento.

Para solubilizar las fases precipitadas y mejorar la resistencia de las uniones al favorecer la
recristalizacion y la homogeneizacion en composicion en la zona de soldadura, se sometid
a la probetas a un tratamiento térmico postsoldadura consistente en una solubilizacién a
500°C durante 4 h en atmésfera protectora de Ar, seguido de temple en agua y una

maduracion a 190°C durante 16 h (Fig. TV 84).

Este tratamiento consigue solubilizar los precipitados aciculares de Al-Cu-Li-Fe. En
cambio, ef tiempo de tratamiento resulta insuficiente para que desaparezcan los precipitados

de las fases 8 y 0, que solamente se reducen de tamaiio y se redondean. Ias espinelas y
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6xidos que aparecen en la intercara son insolubles en las condiciones ensayadas y, por tanto,
no se alteran en el tratamiento térmico. Asi mismo, se aprecia tras la soldadura una
recristalizacion y un crecimiento de grano a través de la intercara de union, tal y como se

muestra en la figura [V.84.

Como ocurria en el caso anterior, la soldadura depende fuertemente de la temperatura y de
la presion aplicada. Para analizar este efecto, se comenzd por soldar una serie de probetas,
aplicando una presion constante de 3 MPa a tres temperaturas distintas. En la probeta MC4,
soldada a menor temperatura (480 °C), no se aprecia apenas deformacion macroscopica,
ni tampoco del intermediario en el que solo se reduce el espesor de 150 ym a 130 pm. La
observacion en el microscopio electronico de barrido (Fig.. 1V.85) permite apreciar que,
aunque existen zonas de buena soldadura, casi toda la intercara presenta una marcada

porosidad y gran discontinuidad.

Fig. IV.85 Soldadura realizada a 480 °C y 3 MPa.

Al aumentar la temperatura hasta 510 °C, se produce un marcado aumento de la
deformacion (25,5%), lo que se refleja también en una pérdida de homogeneidad en el
espesor del intermediario. La intercara pierde su planaridad, tal y como se observa en la
figura IV.86. A esta temperatura, aunque aun se detectan zonas en la intercara con una
elevada porosidad y que tienen una baja calidad, éstas se alternan con otras zonas que
presentan buena continuidad microestructural; es decir, la calidad de la soldadura ha

mejorado, pero aun no es la requerida.
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Fig. IV.86 Soldadura realizada a 510 °C y 3 MPa. Fig. IV.87 Whiskers paraielos a la intercara.

Un factor importante que es preciso considerar, a la hora de evaluar metalograficamente la
calidad de 1a soldadura, es la orientacion de los whiskers en la intercara de soldadura. En
este caso, tal y como se aprecia en la figura IV.87, existen whiskers paralelamente
orientados a la linea de unién. Como a la temperatura de soldadura no se produce una
interdifusion entre el SiC y la matriz de aluminio importante, los puntos de contacto entre
{os whiskers y el intermediario son puntos en que no existe union y que, por tanto, generan
grietas y debilitan la unién. Si, como en este caso, el refuerzo se encuentra orientado
paralelamente a la intercara, el area real de soldadura serd menor, lo que implica una
reduccion de la resistencia mecanica final de la unién. Es conveniente, por tanto, que las
soldaduras se realicen en la direccion perpendicular a los whiskers, es decir, en la direccion

perpendicular a la laminacion.

Para conseguir mejorar la calidad de la soldadura, se aumento la temperatura hasta 530°C.
En este caso, la reduccion de espesor del intermediario fue muy heterogénea, debido a que
el flujo plastico de la aleacion AA B090 a esa temperatura esta muy favorecido. Existen

zonas en las que e! intermediario incluso desaparece, tal y como se aprecia en la figura

14 5k T

Fig. IV.88 Zona de desaparicion del intermediario.

Fig. IV.89 Porosidad de desaparicién del intermediario
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1V.88. La calidad de la soldadura obtenida es muy buena, sobre todo en las zonas en las que
ha desaparecido el intermediario. No existe porosidad y, tras el tratamiento térmico
postsoldadura, se observa recristalizacion a través de la intercara, apareciendo, incluso, la
presencia de whiskers en el interior de los nuevos granos. El principal inconveniente de
estas condiciones de soldadura es, de nuevo, la alta deformacion producida, que supera el
cincuenta por ciento. Se consider®d entonces la posibilidad de realizar la soldadura,
aplicando una presion mayor (6 MPa) y a una temperatura mas reducida (490 °C y 510°C),

para disminuir la deformacion plastica.

En el ensayo MC?7, realizado a una temperatura de 490°C, aunque se ha controlado la
deformacion (8,5 %) y se aprecia una disminucion de la porosidad interfacial con respecto
a la que aparecia a 490 y a 510 °C a menor presion, ain no existe el grado de continuidad
necesario para poder predecir una buena resistencia. En algunos puntos aparece porosidad
en el material base procedente de defectos de fabricacion que tampoco desaparece durante
la soldadura. (Fig. I'V.89).

Utilizando como condiciones una presion de 6 MPa y una temperatura de 510 °C, se obtiene
una soldadura de muy buena calidad, tal y como se observa en la figura IV.90, en la que se
aprecta la presencia en el interior del intermediario de precipitados ricos en circono, que no
se solubilizan hasta la temperatura de fusion y que se fraccionan durante la laminacion.
Como confirmacion de la calidad de la unién, es posible observar cdmo, en la intercara de

soldadura, €l grano crece englobando a los whiskers durante el tratamiento térmico. A pesar

de que esto se podria considerar un buen resultado, no lo es, ya que la deformacién que se

Fig. IV.90 Intercara de buena calidad. Precipitado rico  Fig. IV.91 Zona de la desaparicion del intermediario
en Zr.
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produce es excesivamente elevada (=45 %). El intermediario llega, en algunos puntos, a

desaparecer debido al elevado flujo plastico (Fig.. 1V.91).

En las aleaciones de aluminio que contienen Li, se produce, tras el tratamiento térmico de
solubilizacion y envejectmiento, un aumento de la resistencia debido a la formacion de la

fase metaestable O8'(ALLi) (Fig. TIL.2). Ademas, tal y como hemos comentado
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anteriormente, la presencia de Li es capaz de mejorar la resistencia de la intercara SiC-
Matriz, endureciendo el material compuesto. Por tanto, se considerd que la realizacion de
la curva de microdureza a través de la intercara seria un buen método indirecto para evaluar
la difusion del Li desde el intermediario hacia la matriz del material compuesto. Los
resultados obtenidos se muestran en las figuras IV.92 a), b), ¢) y d). Se comprueba ¢cémo
el Li ha difundido apreciablemente desde el intermediario, produciendo un debilitamiento
en las zonas mas proximas a la intercara, las cuales se corresponden con las zonas libres de
precipitados que se observaban anteriormente. El material compuesto, por su parte, se

endurece en las zonas cercanas a la intercara por los dos efectos que se acaban de comentar.

Este efecto de endurecimiento abarca una banda mas ancha, cuanto mayor es la temperatura

y la presion aplicadas durante el proceso de soldadura .

Para evaluar ¢l efecto de la utilizacion de intermediarios que contienen Li sobre los distintos
tipos de interfases existentes en el material compuesto, soldado por difusion (interfase
matriz particula, refuerzo intermediario y matriz intermediario), y conocer en profundidad
el tipo de union formada, se recurrié a la microscopia electrénica de transmision. Como se
ha dicho, las interfases refuerzo-metal son las que condicionan la calidad de la union, no
solo porque controlan las propiedades quimicas y mecanicas del material compuesto, sino
porque entre ¢l intermediario y los whiskers se forma una nueva interfase que supone una

parte importante de la superficie que se une, Se escogieron para el estudio las uniones

Fig. IV.93 Intercara de uni6n entre el aluminio litio y el MMC
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realizadas a 510 °C y 3-6 MPa, sometidas a tratamiento térmico de solubilizacion y
envejecimiento. En la figura [V.93 se puede ver un montaje de fotografias correspondientes

a una zona de alta cahidad de umon.

El estudio revela que la interfases formadas por el intermediario con el refuerzo (interfase
metal/ceramico y con Ja matriz (interfase metal/metal) son bien distintas en cuanto a sus

caracteristicas y propiedades y conviene comentarlas por separado.

Las intercaras metal/metal formadas entre el AA 8090 y la matriz del material compuesto
realmente no estan afectadas por la presencia del refuerzo, por to que son semejantes a las
que se pueden encontrar en otras aleaciones de aluminio soldadas, utilizando Al-Li como
intermediario {250). Cuando la intercara es de buena calidad, se observa el fenomeno ya
indicado de pérdida de planaridad, debido a que se produce un proceso de recristalizacion
dinamica, a través de la intercara de union. Por ello, se asemejan mucho a limites de grano
de gran angulo y son bastante dificiles de distinguir por TEM. Es posible encontrar detalles
que confirman que el proceso de recristalizacion se ha producido, como es la formacion de
puntos triples en donde los timites de grano del intermediario AA 8090 intersectan a la linea
de union. En trabajos realizados sobre la soldadura por difusion de aleaciones de aluminio
litio con comportamiento superplastico, se ha demostrado (230) que la existencia de estos

puntos triples induce la recristalizacion dinamica.

En este caso, puesto que se ha utilizado como intermediario la aleacion AA 8090 que posee
comportamiento, superpléstico aparece también este mecanismo, lo que favorece la
formacion de uniones de buena calidad. A ambos lados de la unidn, la microestructura es
muy semejante, debido a que la difusion durante la soldadura y durante el tratamiento
térmico producen una gran homogeneizacion. Se puede observar en el interior de los
granos la presencia de la fase correspondiente al pico de endurecimiento de esta aleacion,

que es la fase S'(ALCuMg) asi como otras fases complejas.

En general, no se encuentran signos de formacién de particulas o capas continuas de oxidos

interfaciales, aunque se detecta en la intercara 1a presencia de precipitados de morfologia
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(110)

Fig. IV.94 Anilisis EDS . T ), ¢

E]

(002)

Fig. IV.95 Intercaras de soldadura con presencia de
whiskers y de precipitados interfaciales

alargada que, segn el analisis EDS, contienen cobre y aluminio. La difraccion de electrones
de estas fases confirma que se trata de AL,Cu (Fig. 1V.94). En la figura TV.95 se observan
algunos de estos precipitados (marcados como A), junto con su difraccion de electrones.

Junto a ellos aparece un whisker alineado con la intercara.

En cuanto a la intercara matriz-refuerzo hay que destacar que, debido a que la soldadura
se realizd con las superficies de soldadura orientadas en la direccion de laminacion, la
mayoria de los whiskers se sitian paralelos a la intercara de union. Incluso se han
encontrado varios whiskers que se encontraban en contacto con el intermediario a todo lo
largo de su eje mayor como se puede ver en las figuras anteriores. Debido a que esto
supone que la porcién de area en la intercara ocupada por refuerzo es muy elevada, se

puede comprender la importancia de la intercara Al-SiC en la calidad final de la union.



Fig. IV.96 Interfase libre de reaccion Fig IV.97 Detalle a altos aumentos

La situacion es mas compleja, ya que existen dos tipos de situaciones en la interfase. En el
material en estado de recepcion, ya se detectaron dos tipos de intercaras entre el refuerzo
y la matriz, dependiendo de si los whiskers se hallaban rodeados de una capa de oxidacion
o no. Tras la soldadura, se encontrd que, entre los whiskers y el intermediario, también se
dan dos interfases bien distintas. En la mayoria de los whiskers, no se observa que se haya
formado ninguna capa de reaccion, lo que podria resultar perjudicial para la resistencia de
la unién. Probablemente, éstos provengan del refuerzo que presentaba una intercara limpia
en el material de partida. En la figura IV.96, se puede ver un whisker que se encuentra en
contacto con la aleacion matriz AA 2124 por un lado y, por et otro, con la aleacion utilizada
para el intermediario AA 8090. No se observa que exista una gran diferencia
microestructural entre ambas intercaras. Se observan zonas de intercara rugosas. Este tipo

de intercaras tiene la propiedad de impedir el “pull out”, aumentando de esta forma la

resistencia del material compuesto.

Una observacion a mas aumentos de la interfase Al-Li/SiC (Fig.. IV.97) muestra que,
aunque no existe formacion de una capa de reaccion continua entre ambos constituyentes,
se detecta la formacion de cristales de unos 50 nm. También aparecen algunas fases que
precipitan de forma preferente sobre la intercara. Segin han indicado otros autores (26),
estas capas se forman debido a la presencia de fases oxidadas en los polvos de partida con
que se fabrica el material (via pulvimetalargica) y que se incorporan al mismo. Aunque las
peliculas de éxidos superficiales en los polvos de aleaciones de aluminio son generalmente
de alimina, en la aleacion AA2124, que contiene magnesio, también se puede formar MgO.

Ademas, la presencia del Li puede modificar estas fases y generar oxidos complejos.
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Las fases precipitadas que aparecen sobre la intercara de los whiskers se deben a la
segregacion de los elementos de segregacion de la matriz que nuclean, de forma
heterogénea, sobre la intercara incoherente matriz-refuerzo. También estas fases pueden
verse modificadas por el Li que difunde desde el intermediario y que puede reaccionar corn

ellas para formar otras fases distintas.

Sin embargo, en algunos whiskers se ha detectado la existencia de una capa de reaccion.
Esta capa es continua. El origen de esta capa se puede encontrar en la reaccion del litio y
otros elementos de aleacion con la estrecha capa de oxidacion presente en los whiskers del
material de partida y que se ha identificado como SiO, (Fig. IV.98 y IV.99). El analisis por
EDS de esta capa de reaccion indica que se ha formado un producto de oxidacion complejo
formado por O, Al, Si y Cu. Aunque no se detecta, debido al método de analisis utilizado,
es posible que también contenga Li. L.a presencia de esta capa de reaccion puede ser la
responsable de que se obtuvieran algunos valores de resistencia excesivamente bajos. Por
esta razon, seria interesante evitar la oxidacion de los whiskers durante la fabricacion para

mejorar la soldabilidad en estado solido de los materiales compuestos de matriz de aluminio

reforzados con SiC.

A am

G e 200 um
Fig. IV.98 Capa de reacci6n en la intercara

SiC/AAR090 Fig. IV.99 Detalle
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1V.2.1.1.1.3.- Intermediario de plata

Aunque la plata es un elemento que ha sido usado por algunos autores para soldar mediante
TLP, en este caso la soldadura es totalmente en estado sélido, ya que la temperatura
empleada se encuentra por debajo de la del eutéctico (T = 567 °C), tal y como se observa

en la figura 111.2.

Al igual que en los casos anteriores, se llevaron a cabo una serie de ensayos a distintas
temperaturas y presiones para evaluar la validez de este elemento como intermediario v las
condiciones Optimas para su utilizacién. Los ensayos realizados se encuentran reflejados en

la siguiente tabla:

Tabla IV.7 Ensayos de SD de la aleacton 2124/SiC/12,5w con intermediario de plata

Ensayo Intermediario Presion(MPa) T/(°C} t,(min) Deformac.(%)
MC8 Plata (15-20 pm) 3 490 60 ~{
MCY Plata laminada 3 510 60 27.5
MCI13 Plata (2 pm/2 caras) 3 500 60 7.3
MC135 Plata (1 pm/1 caras) 3 510 60 293
MC14 Plata (2 um/2 caras) 6 490 60 10,30

Los resultados que se obtuvieron, utilizando plata como intermediario, son muy diferentes
a los conseguidos con los intermediarios anteriormente comentados, ya que, en este caso,
1o se trata de una aleacion de aluminio con composicion semejante a la del material base,
como ocurria en los dos casos anteriores, sino de una ldmina de un elemento bien distinto
al aluminio, como es la plata. En primer lugar, se realizé un ensayo a 490 °C y 3 MPa,
utilizando una lamina de =50 pm. La deformacion de la probeta fue minima, asi como la

de la lamina que mantuvo un espesor homogéneo.

La observacién en el microscopio electronico de barrido muestra que la plata ha difundido
a ambos lados del intermediario (Fig [V.100), formando dos zonas ricas en precipitados de

intermetalico Al-Ag. Asi mismo, el aluminio difunde hacia el interior de la lamina,
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o ; . e : S > ¥
Fig. 1V.100 Zona de difusién de la plata v limina de Fig. IV.101 Difusion de la plata en el material
interinetalico compuesto

transformandola completamente en intermetalico Al-Ag. El analisis semicuantitativo por
EDS de la lamina y de los precipitados que se aprecian en la matriz del intermetalico
muestra que se trata de fase & (85,7% Agy 14,3 % Al). La difusion del aluminio hacia el
interior de la lamina también se evidencia, gracias a la aparicion de unos precipitados
aciculares de aluminio con plata en solucion soélida, cuya presencia queda especialmente
reflejada cuando se emplean imagenes de electrones retrodifundidos. También se detecta

en la matriz la precipitacion de la fase S rica en cobre (AlL,CuMg).

La difuston de la plata hacia la matriz produce la formacién de una banda de unos 7-8 um
de fase & en la que se encuentran incluidos los whiskers, que, originalmente, se encontraban

cerca de la intercara de union (Fig IV.101).

La elevada proporcion de intermetalico que existe en la zona de unién y, sobre todo, la
existencia de la banda continua de fase delta, procedente de la transformacion de la lamina

de plata, hace prever que la resistencia de esta unién no resulte muy elevada.

Para tratar de solubilizar estas fases, se sometio a la probeta a un tratamiento térmico de
solubilizacion a 300°C durante 7,5 h., seguido de temple. La observacion de la probeta
tratada muestra una elevada degradacion de la union (Fig [V.102). Sélo se consigue
solubilizar el intermediario en la banda en que aparecian los whiskers, pero la lamina de fase
delta permanece practicamente inalterada, aunque se pueden apreciar pequefias zonas de

disolucién en los bordes (Fig. 1V.102) ¢ incluso en el centro de la 1amina (Fig. 1V.103).
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Fig. IV.102 Intercara tras ¢l tratamiento térmico.
Reaccion con el intermetalico.

Ademas, el intermetalico sufre una fuerte oxidacion en la intercara de unién que, tras el

ataque con el reactivo metalografico (Keller), se manifiesta como porosidad.

Pua PR SRntse Insempleta disolidonde Rt a S ss AR, SRRS, USRI TR
ensayo con una lamina de solamente 20 um, aumentando la temperatura de ensayo a 510°C.
En este caso, la difusion de la plata fue mayor a ambos lados del intermediario tal y como

se puede apreciar si comparamos las figuras IV.100 y IV. 104.

Aunque el espesor de plata empleado fue menor y se produjo una difusion mayor, no se
consiguio la total disolucion de éste, al formarse de nuevo una capa del intermetalico (fase
8). Asi mismo, se comprueba que se ha producido la precipitacion masiva de la misma fase
& en la matriz del material compuesto, tanto en forma de precipitados gruesos de

morfologia irregular, como en forma de pequefias aciculas con una tipica morfologia

Widmanstiten. También aparecieron precipitados aciculares de Al con plata en solucion

¥

w3 - 2 Ze X
del -

" Fig. TV.104 Zona de difusion de la plata y limina de - — — Fig, V105 Aciculas-de Al en clinterior
intermetalico intermetalico Al-Ag.
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solida, en el interior de la lamina de intermetalico (Fig. TV.105). En la zona de contacto del

intermetalico con los whiskers de SiC, se pueden apreciar incluso zonas de reaccion (Fig.

1V .106).

F, - . RaX : SF i a\
Fig. IV.106 Reaccion de intermetalico aluminio-plata Fig. IV.107 Oxidacion del intermetdlico tras el
con los whiskers de SiC. tratamiento térmico

Tras el tratamiento térmico, la degradacion de la union fue incluso mayor que en el caso
anterior. Aunque se logra la disolucion de todos los intermetalicos existentes en la matriz
del material compuesto y existen zonas en que s¢ aprecia la disolucion de intermediario, la
mayor parte de la lamina suffe una fuerte oxidacién, lo que fragiliza en gran manera la union

(Fig TV.107).

Para tratar de evitar estos problemas, se penso en reducir el espesor de plata utilizado en
el intermediario. Se realizo un ensayo a 500 °C y 3 MPa, utilizando una capa de plata de 1

um, depositada por vaporizacion sobre cada una de las superficies que se iban a unir.

El resultado conseguido fue muy distinto a los anteriores. Se logré una union de mejor
calidad, con zonas que presentaban una aceptable continuidad en la intercara, aunque
existian muchas zonas con una apreciable porosidad. La plata utilizada como intermediario
no se disolvié a pesar de tener un pequefio espesor, sino que quedo en la zona de la
intercara transformandose de nuevo en un intermetalico Al-Ag (fase 8) (Fig IV. 108). La
poca difusion de plata que se observo en este caso se debi6 a que se habia depositado sobre
las dos superficies que se iban a soldar por lo que, realmente, el contacto en la intercara era

Ag-Ag vy la difusion se encontraba poco favorecida. Ademas, la disminucion de la
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temperatura en solo 10 °C, no sélo redujo la deformacion hasta el 7,5%, sino que ademas

afecté a la calidad de la union aumentando su porosidad.

iy

Fig. IV.108 Formacién de intermetalico en el centro de la probeta. a) Iagen de electrones secundarios. b)
Imagen de electrones retrodifundidos

Para evitar el contacto Ag-Ag que requeriria mayor temperatura para conseguir una
difusion efectiva y para reducir en parte la porosidad interfacial, se realizo un ensayo en las
mismas condiciones dg presion, a una temperatura algo mayor (510 °C) y depositando una
capa de plata de 1 pm en una sola de las superficies a unir, con lo que el contacto en la
intercara se transforma en Ag-MMC y la difusion se favorece por tratarse de dos materiales

distintos.

En este caso, el resultado obtenido fue mejor. Se consiguié una unién con alta continuidad
y en la que la plata habia difundido en la matriz del material compuesto (Fig IV.109 a). No
se formo ninguna capa de intermetalico, sino que la fase & aparece precipitada
homogéneamente en el seno del aluminio. En algunos puntos de la intercara, la soldadura
no tuvo lugar, debido a que la cantidad de plata aportada no fue suficiente y a que el

método de deposito aplicado (evaporacion a vacio) no siempre asegura la obtencion de un

recubrimiento de espesor homogéneo tal y como se puede observar en la figura IV.109 b).

ST, 2 L B3 at’ ]
Fig. IV.109 Soldadura realizada utilizando plata como intermediario. a) Soldadura de alta calidad
metaliirgica. b) Heterogeneidad en el espesor de ia plata depositada.
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Es obvia, por tanto, la necesidad de llegar a un compromiso en la cantidad de plata
aportada, de manera que no se produzca la formacién de una capa continua de
intermetalico, ni tampoco sea insuficiente para producir la unién. Es evidente que la
aportacion del intermediario en forma de lamina no es posible, ya que por este método no
se puede reducir el espesor por debajo de 20 pm, lo que, como hemos demostrado, es
excesivo. Tampoco el sistema de metalizacion por vaporizacion de la plata parece el
adecuado, ya que por este método resulta excesivamente oneroso conseguir espesores
mayores de 2-3 pm, lo que resulta insuficiente, siendo dificil la obtencion de depositos
homogeneos. Seria necesario, por tanto, desarrollar un sistema alternativo que permita

depositos de un espesor intermedio.

Con el objetivo de solubilizar los precipitados, tanto de fase 6 como de fase S (Al,CuMg)
presentes en la matriz del MMC y en el intermediario, se sometid al material a un
tratamiento térmico de solubilizacion a 500 °C durante 5 h, seguido de temple y de
maduracion a 190 °C durante 8 h. Aunque en zonas se aprecia la solubtlizacion de todos los
precipitados, este proceso produjo la oxidacion de la intercara de soldadura en las zonas
donde aun quedaba algun resto de porosidad interfacial o de intermetalico & no solubilizado
(Fig. IV.110 a y b). Esta oxidacion reduce, en gran medida, las propiedades mecanicas de

la union, por lo que habria que evitarla, aplicando el tratamiento térmico en atmosfera

inerte.

Tig. IV.110 Resultado del tratamiento térmico. a) zona de recristalizacién y desaparicion de la intercara. b)
Oxidacion de la plata

Para evaluar la influencia de la presién y de la temperatura en la soldadura realizada con

intermediario de plata (1 pm en una cara), se realizo un ensayo a 490 °C y 6 MPa. Esta
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temperatura resultd claramente insuficiente para la cantidad de plata aportada, ya que la

union no se produjo.

1V.2.1. 1. 2.- Caracterizacion mecdnica de las uniones soldadas.

Se realizaron ensayos de cortadura para determinar la resistencia maxima de rotura de las
probetas soldadas por difusion, en las condiciones con las que mejor resultado
metalografico se habia obtenido. A continuacion se pasa a analizar los resultados obtenidos
en funcion del tipo de intermediario empleado y del ciclo de soldadura al que fue sometida

la probeta.

A la hora de analizar estos resultados hay que considerar que, para el calculo de las
resistencias, se ha empleado el area nominal de la probeta, es decir, el area inicial de
soldadura, sin tener en cuenta que el area eficaz de soldadura (es decir, aquella en que
realmente se ha producido union) es netamente inferior. Por tanto, los valores de resistencia
real de las uniones seran superiores a los que aqui se indicaran. La razon de esto es que los
valores calculados a partir del area nominal resultan mas utiles a la hora de comparar los

resultados obtenidos.

Otro hecho que hay que considerar es que, debido a la inexistencia de normativa sobre
ensayos de cizalladura en probetas soldadas por difusion, estas probetas no estan
normalizadas y sus dimensiones se escogieron en funcién de estudios previos (204), que
indicaban que el valor de resistencia depende de la longitud de solape y disminuye cuando

ésta aumenta. Por esta razon, los resultados obtenidos resultan meramente comparativos.

En la tabla IV.8 vienen recogidos, para los tres tipos de intermediarios ensayados, los
resultados obtenidos en los ensayos mecanicos (0, = Resistencia a cizalladura) de uniones
realizadas con el material reforzado con whiskers. Al analizar la influencia del intermediario
en los valores de resistencia a cizalladura que se obtienen, se observa que el AA 8090 es el

que mejores resultados proporciona. Los valores que se obtienen al utilizar este
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intermediario son practicamente triples que los obtenidos utilizando plata, el otro

intermediario que proporciona unos resultados aceptables.

Con estos datos también se puede concluir que hay que abandonar la utilizacion del Supral
100 como intermediario de soldadura de este tipo de material. Esto es algo que ya se intuia
a la vista de los resultados obtenidos en fa observacion metalografica, pero que se confirma
al realizar los ensayos mecanicos, en los que no se ha podido obtener ninglin dato valido,

ya que las probetas rompieron en las mordazas sin llegar a aplicar ninguna carga.

Tabla 1V.8 Ensayos de cizalladura de soldaduras de AA 2124/8iC/12,5w

Presion t,
Intermediario T, ("C) Deformacion (%) oy (MPa)
(MPa) (min)
3 60 43,8 100,0
530
1,5 60 31,2 70,7
AA 8090
3 60 47,2 60,8
510
1,5 60 16,7 17,0
510 3 60 289 -
Supral 100
490 3 60 20,1 -
490 6 60 20,9 31,2
Plata (3 pm/1 273 28,8
510 3 60
cara) 20,0 32,5(TT)

Como era de esperar, por los resultados que hemos comentado en e} apartado anterior, los
valores mas altos de resistencia se obtienen cuando se aplican las condiciones mas exiremas.
En muchos casos, alcanzar estas resistencias acarrea una elevada deformacion de la probeta,
lo que resulta de tode punto inaceptable, ya que algunos de los usos de estos materiales se
basan precisamente en su precision dimensional. Por ¢jemplo, en el caso del AA 8090 se
llega a alcanzar una resistencia de 100 MPa en una soldadura realizada a 530 °C y 3 MPa,

aunque esto conlleva una deformacion de la probeta del 43,8 %.
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Otro punto destacable es que se puede compensar una disminucion en la presion de
soldadura, con un aumento en la temperatura, obteniéndose finalmente valores de
resistencia del mismo orden. En el caso de la aleacion AA 8090, se obtienen valores
semejantes cuando soldamos a 530 °C y 1,5 MPa y cuando lo hacemos a 510 °C y 3 MPa
(70 y 60 MPa respectivamente).

Este hecho resulta interesante ya que, a nivel industrial, la aplicacion de presiones elevadas
resulta muy dificil y encarece mucho los procesos, por lo que es preferible la utilizacion de
temperaturas altas y presiones moderadas. El limite hasta el cual es posible aumentar la
temperatura de soldadura viene marcado por la temperatura de fusioén incipiente de la
aleacion que estamos soldando y de los intermediarios que utilicemos. Otro factor que
controla la temperatura maxima a la que podemos soldar es la deformacion, ya que, cuanto
mas se aumente la ‘temperatura, mayor serd la plasticidad del material 'y por tanto la

def‘ormamon inducida.

Alin mas semejantes son los resultados que se obtienen en el caso de la plata, que no
parecen depender mucho de las condiciones de soldadura. Asi, mientras que al soldar a
510°C y 3 MPa, se obtiene una resistencia de 273 MPa, al hacerlo a 490 °C y 6 MPa, el
resultado es practicamente igual (31,2 MPa). Esto se debe a que la resistencia en este tipo
de materiales esta condicionada por la resistencia del intermetilico formado en la intercara

de unién.

La intencion, al realizar los tratamientos térmicos después de la soldadura, era mejorar la
resistencia de la union mediante la solubilizacién de los precipitados presentes en la
intercara de soldadura, que actiian fragilizandola, y aumentar la resistencia del material por
solubilizacion y envejecimiento. En el caso de la utilizacion del intermediario de plata, se
realizaron ensayos comparativos con y sin tratamiento térmico postsoldadura. Los
resultados obtenidos indican una figera mejora de la resistencia a cizalladura del material
(32,5 MPa), como consecuencia del tratamiento térmico. Sin embargo, 1a mejora deberia
ser mayor, pero la degradacion de la unién como consecuencia de la oxidacion que se

produce durante el tratamiento, hace que no se obtengan los resultados esperados
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IV.2.1.1.3.- Caracterizacion de las superficies de fractura.

El estudio de las superficies de fractura de las probetas ensayadas a cizalladura nos permite
conocer, no solo los mecanismos de fractura de la union y las diferencias con los
mecanismos de rotura del propio material compuesto que ya se han estudiado, sino también
obtener mas datos acerca de la calidad de las uniones y cuales son sus puntos de fallo. Las
morfologias de rotura son diferentes dependiendo del material soldado, de los
intermediarios utilizados y de las condiciones de soldadura. A continuacion se pasa a

analizar cada caso por separado.

IV.2.1.1.3 1.- Intermediario AA 8090

En uniones de buena calidad realizadas con este intermediario (Fig. IV.111), la rotura tiene
lugar en su mayor parte a través de la intercara de soldadura de forma que presenta un
aspecto plano, cuando se observa a bajos aumentos. Con una ampliacién mayor, se puede

apreciar (Fig 1V.112) que, aunque la mayor parte de la rotura presenta un aspecto planar

-

Fig. IV.112 Superficie de fractura de una unién de Fig. IV.111 Ampliacién.
AA2124/8iC/12,5w, con intermediario de AA 8090.

(zonas A), existen zonas locales (zonas B), que coinciden probablemente con las de
desaparicion del intermediario que se observaban en el andlisis de la superficie de soldadura

pulida, en las que la rotura tiene lugar a través del material compuesto.
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Fig. IV.113 Rotura ductil a través de la intercara Fig. IV.114 Rotura intercristalina a través del MMC y
{Zona A) “pull out”.

-

Las zonas A (Fig. 1V.113) de rotura interfacial muestran la formacion de microcopas
ductiles, por un mecanismo de formacion y coalescencia de poros. Cuando la union es de
peor calidad, la fractura deja de ser dictil y se hace descohesiva, con lo que la resistencia
obtenida cae fuertemente. Un aspecto que se debe tener en cuenta es que, debido a la
orientacion paralela del refuerzo del material compuesto con respecto a la superficie de
unidn, los whiskers quedan sobre la intercara de soldadura, impidiendo en muchos puntos
la union, lo cual limita los valores de resistencia obtenidos. Se puede comprobar,
observando la figura IV.113, como, tras la rotura, los whiskers quedan sobre la superficie,
sin haber contribuido en modo alguno a reforzar, sino mas bien actuando como nucleadores

de grietas.

En las zonas B (Fig TV.114), donde la grieta progresa a través del material compuesto, se

observa que la fractura es, en muchos puntos, intercristalina, debido a la presencia de AlL,Cu

precipitado en el limite de grano, ya que las probetas se ensayaron sin recibir ningtn tipo

kil

I

Fig. [V.IS Zona de arrastr Fig. 1V.116 Lamina levantada
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de tratamiento térmico postsoldadura. Los whiskers aparecen clavados en el material
compuesto, presentando el aspecto tipico del "pull-out”, lo que indica que en estas zonas

si contribuyen a la resistencia.

En las probetas soldadas a mayor temperatura {530°C), se observan indicios de quemado
de grano que no se habian encontrado en el estudio metalografico de la union soldada. En
estos puntos el Al,Cu que aparece en ¢l limite de grano presenta un aspecto ligeramente
arborescente (dendritico). Esto indica que estamos trabajando excesivamente cerca del
punto de fusion y que la temperatura empleada es demasiado alta para la soldadura por
difusion.

En las zonas centrales de la probeta se pueden apreciar, tal como muestra la figura IV.115,
la existencia de zonas de arrastre por cizalladura que, en algunos puntos, provoca incluso
el desgarre de los restos de la [amina de intermediatio (Fig. 1V.116). En estas zonas de
arrastre, se observan las huellas C que producen los whiskers que se han clavado a través
de la intercara al ser arrastrados sobre la superficie de material. Esto indica que el refuerzo

también contribuye a la resistencia de la union mediante anclaje mecanico.

V.2.1.1.3.2.- Intermediario Supral 160

Debido a la mala calidad de las uniones realizadas con este intermediario, las dos superficies
de fractura de la probeta presentan un caracter marcadamente diferente. La rotura se

produce a través de una de las dos intercaras de soldadura quedando la lamina de Supral

100 depositada sobre una de las mitades de la probeta (Fig IV.117 a y 118 a). A pocos

: P13 a

Fig. 1V.117 Superficie de rotura de a union realiza n Supral 10. a) uperﬁc

AT ON S8 witon e
ie sin lamina, b) Detalle
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aumentos, ambas superficies presentan un caracter marcadamente planar, pero la
observacion en el microscopio electrénico de barrido permite apreciar las diferencias

existentes.

La superficie perieneciente al material compuesto (Fig. 1V.117 b) muestra una rotura
descohesiva, en la que casi toda la contribucion a la unidn se ha producido por el anclaje
mecanico de los whiskers en la lamina de intermediario, ya que, en esta ocasion, el material
se soldo de forma que el refuerzo se orientara perpendicularmente a la intercara de
soldadura. Esta disposicion resulta muy beneficiosa para la unidn, ya que evita que el
refuerzo yazca sobre la superficie de soldadura, impidiendo la unién y hace que contribuya
a la resistencia por anclaje mecanico al clavarse en el intermediario. En algunos puntos es

posible encontrar huellas de rotura dactil (microcopas).

Fig. IV.118 Superficie de rotura de una union realizada con Supral 100. a) Superficie con la lamina de
Supral 100, b) Detalle

La superficie perteneciente al Supral 100 se caracteriza por la existencia de gran nimero
de evidencias de fractura ductil, tal como se aprecia en la figura [V. 118 b. Asi mismo, se
observa gran cantidad de precipitados que han podido actuar como iniciadores de la fractura

y algunos whiskers que han sido arrancados del material compuesto y han quedado

1V.2.1.1.3.3.- Intermediario plata

La rotura ocurre, como en todos los casos, a través de la intercara, presentando un aspecto

macroscopicamente plano (Fig. TV.119 a). A nivel microscopico (Fig. IV.119 b), se detecta
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que la fractura es intercnistalina con micro deformacion plastica, con formacion de
microcopas, favorecida por la precipitacion preferente en el limite de grano, lo que es
comin en materiales envejecidos, en el pico de maxima dureza. En algunos puntos existen
indicios de rotura transcristalina. La grieta puede progresar a través del grano, debido a la

existencia de precipitados Widmanstaten del intermetalico plata-aluminio que se detectaron

en la observacion metalografica.

Fig. IV.119 Superficie de fractura de una unién realizada con plata. a) Macro, b) Detalle

&

La aplicacion de un tratamiento térmico post-soldadura produce la oxidacion de los
intermetalicos precipitados en la intercara de soldadura, haciendo que la unién presente

menos detalles de rotura ductil (Fig. 1V.120).

Fig. IV.120 Superficie de rotura de una uniém realizada utilizando plata
como intermedianio tras el tratamiento ténnico
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IV.2.1.2.1.- Caracterizacion microestructural de las uniones

La idea, al iniciar la investigacion sobre la soldadura por difusion en este material, era
comparar el efecto que la forma del refuerzo (particulas o whiskers) pudiera tener sobre el
proceso. Segun se observo en la metalografia de los materiales en estado de recepceion, el
tamafio de grano y de particula era muy distinto en los MMC empleados. Fl refuerzo en
forma de whiskers, al ser mucho mas pequefio, se encuentra distribuido mucho mas
homogéneamente y favorece la formacion de un tamafio de grano mucho maés fino para
materiales que han seguido el mismo procesado. De entre los tres materiales de los que se
disponia con refuerzo de SiC en forma de particulas, se eligio para realizar los ensayos de
soldadura por difusién el que contenia un 13 por ciento en peso del mismo por tener un

porcentaje intermedio.

La diferencia de tamafio de grano provocada por el diferente tipo de refuerzo afecta a las
caracteristicas de la difusion, ya que la segunda etapa del proceso de soldadura consiste en
la difusion de los atomos a través de los limites de grano. Por tanto, cuanto mas abundantes
sean ¢stos, mas favorecido se encontrara este paso. Por otro lado, la fina distribucién de los

whiskers actia como una barrera a la difusion, ya que ésta no se produce a través del SiC.

Ademas, la soldadura de los materiales con este tipo de refuerzo resulta muy afectada por
la orientacion relativa de éste, dada la elevada relacion L/D que poseen los whiskers. Como
acabamos de demostrar, al no producirse unién entre el refuerzo y el intermediario, si la
soldadura se hace en direccién paralela a los whiskers, existen muchos mas puntos de fallo
que el caso de que el SiC se encuentre en direccién perpendicular a la soldadura. En el caso
de refuerzo de particulas, la orientacion del material afectara en menor medida a la
soldadura, ya que este tipo de refuerzo tiene una relacion L/D = 1, aunque ain sera un
factor a considerar, ya que este material presenta un bandeado producido por la extrusion

y las particulas no se encuentran distribuidas por igual en todas las direcciones.
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La eleccion de los intermediarios que se ensayaron en la soldadura de este material se hizo
considerando los resultados obtenidos en la metalografia de las probetas del material
compuesto AA 2124/8iC/12,5w, soldadas por difusién. Por ello, s6lo se probaron los dos
intermediarios que mejor resultado habian dado anteriormente: plata y aleacion de Al-Li

(AA 8090), descartando la utilizacion del Supral 100.

Las temperaturas de soldadura se eligieron teniendo en cuenta que la temperatura de fusién
incipiente de la matriz de este material, la aleacion 2014, es 575 °C y que, por tanto, no

debe sobrepasarse para que no se produzca fusidn incipiente.

IV.2.1.2.1.1.- Intermediario de plata

Como método para la aplicacion del intermediario, se eligio la deposicion por vaporizacion
con espesores de = 3 pm, ya que habia resultado el método de deposito disponible, mas
favorable para la posterior soldadura. Los ensayos que se realizaron aparecen en la siguiente

tabla.

Tabla IV.9. Ensavos de soldadura por difusion de la aleacion AA 2014/81C/13p, utilizando

como intermediario plata

Ensayo Intermediario P(MPa) T("C) t(min} Deformac.(%)
MC16  Plata (3 um/1 cara) 3 500 60 7.1%
MCI8  Plata (3 um/1 cara) 3 520 60 16,32%
MC17  Plata (3 um/1 cara) 6 480 60 7,46%
MC19  Plata (3 um/1 cara) 3 500 120 6,24%

En este caso, para favorecer la soldadura, ésta se realizd orientando el bandeado que posee
la estructura en direccion perpendicular a la intercara de soldadura. De esta forma, se
mejoran las propiedades mecanicas, ya que se elimina la posibilidad de que la intercara
coincida con una banda de elevada densidad de particulas, con lo que el area real soldada
(area sin particulas) seria menor y se evita la delaminacion que puede producirse en las

zonas libres de particulas.
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jeen

Fig. TV.121 Precipitacion ¢n las cercanias de la intercara de
soldadura

El enfriamiento lento desde 1a temperatura de soldadura provoca la precipitacion de una

serie de fases cuya naturaleza y formacion se van a analizar a continuacion (Fig. 1V.121).

La difusion de la plata origina, en todos los casos, la préctica desaparicion del intermediario
de la intercara de soldadura, quedando solo algin pequefio resto en la intercara en forma
de fase 8. La eliminacion de los ultimos restos de plata de la intercara de soldadura se ve
favorecida, sobre todo, al aumentar el tiempo de soldadura, ya que se favorecen las ultimas
etapas del proceso de soldadura (difusion en volumen). La plata difundida precipita en
forma de aciculas con estructura Widménstaten. El analisis por EDS de estos precipitados
dio Al y Ag, en proporciones que se corresponden con la fase 6. Estos precipitados
aparecen ,sobre todo, en las cercanias del limite de grano, donde esta favorecida su
nucleacion; y en zonas alejadas de la intercara de soldadura, el centro del grano aparece
libre de precipitados. Esto demuestra que la difusion se produce en una primera etapa a
través de los limites de grano v, solo para tiempos suficientemente prolongados, la difusion
en volumen comienza a tener importancia. Las particulas también son lugares de nucleacion
preferente del precipitado, sobre el que inducen, ademas, una orientacion preferente

bastante acusada, tal y como se puede apreciar en la figura IvV.122.
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Fig. IV.122 Precipitacion del intermcidhico plata-alummio
alrededor de los particulas de Sit

Figg. TV.123 Aniilisis del precipitado v el

livmie de grang

La banda de material a ambos lados de I intercara, donde aparecen estos precipitados,
aumenta sobre todo al aumentar el ticmpo de soldadura, desde 100 um cn las probetas
M6 y MO18 en las que se aplico un tiempo de 60 min, a 200 um en la probeta MC 19 en
la que se utilizo un tiempo de soldadura de 120 min. Al analizar por EDS la matriz del
matenal compuesto mas alla del limite de esa banda, se encuentra plata en solucion solida
en ¢l aluminio. Esto indica que la difusion de la plata abarca una zona mucho mas amplia
de la que. en principio, podria suponerse, si se considern solamente la precipitacién,
fendmeno que no oeurre en zonas alejadas de la intercara, porque la plata no alcanza las
concentraciones necesarias para ello. En el casa de Ia probeta MC18, el espesor de (5 capa
aplicada como intermediario resultd bastante hetcrogéneo En casi toda la probeta fue <1
um, por lo que. al no existir suficiente plata, esta permanecia en solucion solida en el Aly
en el ALCu, pero, coma va se ha mosirado en la figura IV.109 b), en un punto se concentro
un alto espesor tormands una gota. Esta distribucion ne resulta, en absoluto. beneficiosa

para las propiedades de la union. debido precisamente a su heterogeneidad.

El analisis realizado mediante EDS de la matriz del material compuesto en las cercanias de
la intercara de soldadura demuestra que existe plata en solucion solida (Fig. IV.123) en el
aluminio. La plata también entra a formar parte del ALCu. como demuestra el analisis
reflcjado en Ja figura IV.124, probablemente sustituyendo al Cu. Este compuesto,

AL, Cu(Ag). precipita en el limite de grano
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Fiz. 1V, 125 Hesultado del tratameento térmeo

Fig. IV 124 Analises de ba malrie en las
cercanias de by mtercara de soldadura

Durante el enfnamiento lento. posterior a los ensayvos de soldadura, crecen unos
precipitados muy gruesos de las lases de cquibbnio (fases 0 vy & en la aleacion
AAZON 451 3p), gue hacen disounuir las propredades mecanicas Con la aplicacion del
tratamiento térmico postsoldadura de solubilizacion y envejecimiento artificial, se pretende
obtener las mejores propiedades mecanicas posibles en la union, disolviendo los precipitados

gresos v haciendo aparecer las Lases coherentes de no-equilibnio que endurecen la matnz

Ll tratamiento térmico (Fig IV.125), (solubilizacion a 500 °C durante 5 h en atmosfera
protectora de argon, seguida de temple v maduracion a 190°C durante 8 h), aunque logra
la disolucion de la mavor parte de los precipitados, tambien produce la oxidacion parcial de
los intermetalicos de plata. Fsto degrada la union saldada, mas cuanto mavor es la cantidad
de estos precipitados que han nucleado en la propia intercara. [sta oxidacion es debida a
la presencia de una pegueny parte de oxigeno en el argon que se utiliza como gas protector,

L/na posible mancra de climinarla podria ser la realizacion de los tratamientos [érmicos a

vacio.

Fig. 1V, 126 Particulas en la intercara a) Aasladas b)) Formando slusters
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En cuanto a la calidad de las soldaduras, se puede decir que es mejor que las que resultaban
en el MMC con refiierzo de whiskers, debido a que la difusion de 1a plata se ve favorecida
en este caso. Al ser de mayor tamafio, las particulas se "clavan" a través de la intercara, sin
fragmentarse como ocurria en el caso de los whiskers, dando continuidad al material. En
la figura IV.126 a) se aprecia como el refuerzo atraviesa la intercara, llegando incluso a
formar clusters que traspasan a ambos lados (Fig. IV.126 b). Este es un hecho muy

importante en cuanto a la resistencia mecanica prevista para la union, ya que evita que las

grietas progresen a través de la intercara.

& ?, ? 1 ﬁi‘w

: . tid L "N S

Fig. IV.128 Soldaduras de Al-4,3 Cu/SiC/13p, utilizando plata como intermediario.
a) a 500°C, 3MPa y 60 min. b) a 520°C, 3 MPa y 60 min. ¢) 480°C, 6 MPa y 60 min.
d) 500°C, 3 MPay 120 min.

Como ocurre siempre en la soldadura por difusion, el tiempo, Ia presion y la temperatura
son factores muy importantes. En todos los casos se consiguieron deformaciones menores

del 20%, es decir, dentro de los limites maximos aceptables para la consecucion de estas
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Entre las probetas MC16 y MC18 (Fig. IV.127 a) v b) no existen diferencias apreciables,
excepto un ligero aumento en el espesor de la banda en la que se aprecia la precipitacion.
En ambas, la intercara se mantiene planar y se comporta como un limite de grano de gran
angulo. En las dos se aprecian abundantes restos del intermediario de plata transformado
en intermetalico que fragilizara a la unién, aunque los intermetalicos que forma la plata con
el aluminio son menos frigiles que los que forma con el resto de los elementos. No es
posible apreciar porosidad en la intercara. El aumento de la presion de soldadura (Fig.
IV.127 c¢), aunque estuvo acompafiado de la disminucion de la temperatura, produjo la
desaparicion de la planaridad en la intercara. Se generd una recristalizacion y un crecimiento
del grano a través de ella, que practicamente la hace desaparecer. Se observa alguna
porosidad residual, debido a la baja temperatura empleada vy a la falta de plata, ya que, en
este caso, el intermediario utilizado tenia menos de 1 um. Ambos factores disminuyen la

calidad de la soldadura obtenida.

El aumento del tiempo de soldadura tiene como consecuencia una mayor difusién de la
plata, tal y como se puede observar comparando las figuras TV.127 a) y d). Ademas,
también se observa que se produce un crecimiento de grano a través de la intercara,
asemejandose €sta a un limite de grano. La zona de union solo se delimita en este caso por
la precipitacion de intermetalicos de plata con morfologia Widmiinstaten, ya que no se
aprecia porosidad en la intercara. Estas son las condiciones en que se consigue una mayor

calidad en la union soldada.
V.2.1.2.1.2.- Intermediario A4 8090
Tomando como referencia las condiciones de soldadura en que se habian obtenido los

mejores resultados en la soldadura del AA 2124/SiC/12,5w, se realizaron con el material

en estudio, los ensayos reflejados en la siguiente tabla:
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Tabla IV.10 Ensayos de soldadura por difusion de la aleacion AA 2014/8iC/13p,

utilizando como intermediario AA 8090

Ensayo Intermediario P (MPa) T(C) t,(min) Deformacion(%)

MC20 AA 8090 3 500 60 4,12
MC21 AA 8090 3 520 60 16,1
MC22 AA 8090 6 520 60 25,75

Como se comentd al analizar las uniones de AA 2124/SiC/12,5w, la presencia del Li

favorece la union por difusion de las aleaciones de aluminio y, en particular, en aquellas

reforzadas con SiC, ya que:

El Li es capaz de destruir la capa de alumina formando espinelas que no impiden la
difusion, segun las reacciones que se muestran en la tabla 111.10. El Mg, que
también forma parte de la composicion del AA 8090, también es capaz de
combinarse con la alimina, contribuyendo asi mismo a la soldadura. A pesar de que,
previamente a la soldadura, se realice el desoxidado de las superficies que se van a
unir, no es posible eliminarla comptetamente, debido a que su cinética de formacion
es tan rapida, que aparece en el momento en ¢l que €l material entra en contacto con
la atmasfera. Por tanto, la presencia de elementos que la destruyan es un factor que
beneficia y favorece de forma apreciable la soldadura por difusion.

La presencia de litio mejora la resistencia de la intercara matriz-SiC, reduciendo el
"pull-out" lo que aumenta la resistencia del material compuesto en si y puede
contribuir a crear un anclaje de las particulas con el intermediario, evitando puntos

de fallo.

En los tres casos analizados, se observa la formacion de una serie de fases cuya morfologia

depende fundamentalmente de la temperatura de soldadura. A continuacion, se explica la

naturaleza y formacion de dichas fases (Fig. 1V.128 a y b).

En el material compuesto en estado de recepcion, aparecian una serie de precipitados

gruesos de la fase © (Al,Cu). El tratamiento que se produce durante la soldadura, al
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. e Wit f" I:'-.t. . : y } ¥ 3'1 iy .
Flg. I¥. 128 Precipitacion preducida en ¢l proceso de soldsdura. a) Probeta soldada a 500°C, by Probeta
soldada a SHI
mantener la probeta a una temperatura de 500°C (temperatura de solubilizacion) durante
una hora, no es capaz de disolver por complelo estos precipitados. Solamente disminuven
de tamaiio v se redondean, quedando en el interior de los granos. Cuando la soldadura se
realiza a 520 °C. la solubilizacion es total Posteriormente, al enfriar lentamente desde la
temperatura de soldadura, el AlLCu disuello precipita preferentemente en los nites de
grano y en la propia intercara de soldadura La difusion del cobre hacia ¢l interior de la
lamina de AA 8090, cuya proporcion en este elemento es baja (1,2 %), hace que en ¢l

interior del intermediario aparczea, también en hmite de grano, Al,Cu.

Precipitada preferentemente en el intenor de los granos. tanto €n la zona de difusion de la

matriz como en el intermediario, aparccen fases de aspecto acicular, cuvo analisis via EDS

| ¢
R— ,._J,JE. A
; ! @ aa L 1B 4%
Fig. TV.129 Andlisis via D% de los Fig, 1¥.130 Analisis via EDS del ALCH con
precipitados acienlares de Al-S1-2r Fe.
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revela que estan compuestas por Al y Cu fundamentalmente, mas Fe o Zr en algunos casos
(Fig. 1V.129). Es posible que el Li también entre a formar parte de su composicion,
formando Al,Li (fase &), aunque la técnica de analisis empleada no permite detectarlo.
También se detecta por EDS la existencia de precipitados de Al-Si-Zr (Fig. 1V.130). Asi
mismo, aparecen sobre la intercara de soldadura, aunque de forma aislada, fases que pueden
corresponder a las espinelas de Li (LiO,, LiAlO, y LiAl;Oy) y, en menor medida ya que el
contenido en Mg es muy bajo, de Mg (MgO y MgALO,) formadas durante la soldadura al

interactuar el Li y el Mg con la alimina que recubria el aluminio.

‘§ ~%
Fig. IV.131 Aspecto del material tras ¢l tratamiento Fig. TV.132 Soldadura realizada a 500°C y 3 MPa,
érmico. utilizando como intermediario AA 8090.

El tratamiento térmico postsoldadura al que se sometié a la muestras, consigue disolver la
mayor parte de estos precipitados, como se puede apreciar en la figura IV.131. Como
consecuencia de un temple defectuoso, las fases disueltas precipitaron muy finamente en el
interior de los granos, lo que da a la probetas el aspecto de estar sobreenvejecidas. La
intercara se comporta como un limite de grano en el que se produce una nucleacion

preferente de los precipitados.

En la soldadura realizada a 500 °C y 3 MPa (Fig 1V.132), la lamina de intermediario
deforma homogéneamente, acentuando el caracter planar de la intercara, al igual que
ocurria en las probetas con refuerzo de whiskers soldadas a una temperatura semejante. Asi
mismo, la deformacion microscopica que se aprecia es muy pequefia. A pesar del alto grado
de planaridad que se observa en la intercara, ésta tiene zonas de alta calidad, aunque existe

algo de porosidad residual. Las particulas, aunque no se produce una deformacion excesiva,
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se clavan en la lamina de intermediario (Fig. IV.129 a), afiadiendo coherencia a la union, De
esta forma contribuyen a la resistencia, ya que actiian como barrera a la progresion de
grietas. Tras el tratamiento térmico, es posible apreciar zonas locales de recristalizacion en

la intercara.

Al aumentar la temperatura de soldadura en 20 °C, la calidad de la soldadura mejora
notablemente (Fig. 1V.129 b), sin generarse una deformacion excesiva, ya que ésta solo

alcanza el 16 %; por lo que se mantiene dentro de los parametros aceptables.

Al observar al microscopio electronico la zona de union, se aprecia que la deformacion del
intermediario ha dejado de ser homogeénea, perdiendo la intercara su planaridad, aunque en
ningun punto llega a desaparecer, como ocurria en el caso del AA 2124/SiC/12,5w, ya que,
en este caso, el flujo plastico es menor. La continuidad en la intercara de soldadura es tan
alta que solo se distingue del material base por la ausencia de particulas en ella y por una

precipitacion algo mas acusada de compuestos aciculares ricos en litio.

Fig. IV.133 scldadura realizada a 520°C v 6 MPa_ utilizando
como interniediario AASDY).

Como ocurria cuando se soldaba a 500 °C, las particulas se clavan en el intermediario, en

este caso mas profundamente, formando incluso "clusters". La intercara se comporta igual
que un limite de grano, que no se diferencia de los del intermediario y de los la matriz del

material compuesto adyacente.
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Cuando se realiza la soldadura a 520°C y 6 MPa (Fig. IV.133), no solo no se observa una
mejora apreciable en la calidad de la union soldada, que presenta un aspecto muy semejante
al que se acaba de describir, sino que, ademas, se produce una deformacion mayor del
25,75 %. Por ello, y basandose solo en los resultados metalograficos, se puede decir que

las mejores condiciones para este tipo de intermediario son 520°C, 3 MPa y 60 min,

IV.2.1.2.2.- Caracterizacion mecdnica de las uniones

En el caso del material compuesto con refuerzo de particulas, se obtuvieron en los ensayos

de cizalladura realizados, los resultados que se muestran en las siguientes tablas:

Tabla IV. 11. Ensayos de cizalladura de soldaduras con intermediario AA 8090

Presion(MPa) T,(°C))  t(min) Deformacion(%) op(MPa) T.T

3 500 60 7,5 38,7
6 500 60 11,4 50,0

No
3 520 60 12,4 7,9%
6 520 60 24.4 49.0
3 500 60 6,7 -
6 500 60 18,0 12,3 _
3 520 60 24,1 37.8 >
6 520 60 26,8 25,6

* El resultado de este ensayo no es coherente, va que la probeta sufrié un desplazamiento de las chapas entre
si durante la soldadura por lo que el valor obtenido es mucho menor de lo esperado. El resultado deberia ser

semejante al resto de los valores, del orden de 50 MPa.

Tabla IV. 12. Ensayos de cizalladura de soldaduras utilizando como intermediario plata

Presion(MPa) T, (°C) t(min) Deformacion(%)  oz(MPa)
3 500 60 13,5 -
3 500 120 12,6 -

3 520 60 17,3 36,0

>
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En primer lugar, es de destacar que, aunque en este caso los mejores resultados también se
han obtenido utilizando el intermediario de AA 8090, la diferencia con los valores de
resistencia que proporciona la plata no es tan acusada como ocurria en el caso de la

soldadura del material compuesto con refuerzo de whiskers.

Si se analiza la resistencia a cizalladura de las probetas soldadas con el intermediario AA
8090, destaca el hecho de que llega un momento en el que el aumento de temperatura y
presion de soldadura, aunque produce una deformacion mayor, no consigue mejorar los
resultados. Este hecho se debe a que a 500 °C y 6 MPa ya se ha producido una soldadura
completa y que aumentar la temperatura y la presion no puede mejorar la resistencia sino

solo aumentar la deformacion,

La comparacion de los datos obtenidos con y sin tratamiento térmico demuestra el deterioro
que se habia observado en la metalografia. Los valores obtenidos en las probetas que han
recibido tratamiento postsoldadura son netamente inferiores a los que mostraban antes. Por
tanto, se confirma que el tratamiento empleado no es el adecuado para este tipo de uniones,
ya que el oxigeno, presente en el argon utilizado como atmosfera protectora, produce la
oxidacién de la intercara y la debilita de una manera apreciable. La solucion, como en el
caso anterior, pasa por realizar los tratamientos a vacio o en una atmosfera que realmente

sirva como proteccion.

En el caso del intermediario de plata, la temperatura de 500°C resulta demasiado baja para
que la union se produzca, incluso trabajando a tiempos largos de soldadura (120 min.}). Al
aumentar la temperatura hasta 520°C. ya se logra la union y el valor de resistencia se eleva

hasta 36 MPa.
IV.2.1.2.3.- Caracterizacién de las superficies de fractura.
La morfologia de la rotura en este tipo de material presenta ciertas diferencias con el

anterior, debido a que el tamafio y la forma del refuerzo son muy distintos, por lo que sus

efectos en la intercara de soldadura también lo son. Por otro lado, en este caso, el SiC tiene
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una relacién L/D = 1, lo que hace que la orientacion de] material con respecto a la intercara

de soldadura no tenga influencia en el modo de fractura.

TV.2.1.2.3.1.- Intermediario A4 8090

En este caso, la rotura se produce predominantemente a través de la zona de union. La
grieta progresa, tanto a través de la matriz del material compuesto, como a través del
intermediario no disuelto. Tal y como se esquematiza en la figura IV.134, la grieta progresa
fundamentalmente a través de la intercara de union. Cuando existe una zona de alta

densidad de particulas (clusters) en el material compuesto, la grieta es capaz de progresar

AA 8090

. MMC

P | . -

Fig. IV.135 Superficie de fractura de una unién de Al-4.3
CwSiC/113p, soldada utilizando como intermediario AA
8090. Rotura a través del material compuesto (zonas A y B).
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a través de ellos, como se puede observar en la figura IV.135. El que la grieta avance en
algunas zonas a través del MMC indica que la union supera, en puntos localizados, la
resistencia del material base. En el interior del material compuesto se observan dos modos
de fractura: por generacién y coalescencia de huecos en la matriz del material compuesto

(zonas A) y por despegue en la intercara matriz/particula que actiia como punto de fallo

{(zonas B).

h a1 P i
Fig. IV.136 Rotura a través de lamina. Fig. IV.137 Grieta sccundaria.

La grieta puede aflorar a la intercara y pasar al intermediario en puntos donde existen
particulas clavadas que lo favorezcan. Esta rotura a través de la lamina de AA 8090 es
intergranular, con formacién de microcopas ductiles como se aprecia en la figura 1V.136.
Asi mismo, se producen grietas secundarias que avanzan, tanto a traveés del intermediario,
como de la matriz del material compuesto (Fig. 1V.137). En muchas zonas se produce
desgarre de la lamina por cizalladura, pudiéndose observar, sobre la superficie del

intermediario, las huellas de las particulas que se clavaron en €l durante la soldadura (Fig.

1V 138). Este clavado de las particulas es mas evidente en una zona de mala soldadura

Fig. 1V.138 Zona de arrastre v huellas de particulas.  Fig. IV.139 Anclaje mecanico de las particulas en una
zona de mala soldadura.
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producida en un extremo de la probeta por una deficiente aplicacion de la presion durante
la soldadura en ese punto. En la figura IV.139, se puede observar como no se ha producido
unién quimica, sino que solo existe un anclaje mecanico favorecido por la insercion de las

particulas en el intermediario.

Tras el tratamiento térmico, la rotura se hace mas interfacial, debido a la degradacion por
oxidacion de la intercara de umion (Fig 1V.140 a). La rotura sigue siendo ductil,
observandose en muchos puntos la presencia de microporos ductiles, ¢ incluso grietas
secundarias que avanzan de forma perpendicular a la lamina de intermediario (Fig IV.140

b) y ¢). Ademas aparece en varios puntos despegue de la lamina (Fig TV.140 d).

Fig, [V.140 Superficic de fractura tras el tratamiento térmico. a) Rofura a fravés de la intercara. b
Microporos

: Y £ : § : PRI i3 B s % »{:Tf Ve Fr3
Fig. 1V.141 Superficie de fractura tras ¢l tratamiento térmico. ¢) Grietas secundarias.
d) Arranque de lamina
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V.2.1.2.3.2.- Intermediario plata

La rotura, en este caso, al no existir intermediario, se produce a través de la intercara de
soldadura (Fig IV.141 a), favorecida por la existencia de intermetalicos de plata en la zona.
La gran abundancia de estos precipitados hace que la zona en que existe rotura ductil (zonas

A) sea menor que en otros casos, ya que existen muchas zonas en que rompe a través de

los intermetalicos (Zonas B) .

& s N 23 scl KRN 12 SUCRSE N ki
Fig. 1V.141 Superficie de fractura de AA 2014/81C/13p, soldada utihzando como intermediario Ag. a)
Superficie de rotura. b) Arrastre por cizalladura.

g B # u

Las particulas, al soldar, atraviesan la intercara de soldadura y se clavan en el material
compuesto, lo que se hace evidente por el arrastre por cizalladura que se observa sobre la
superficie de rotura (Fig IV.141 b). Como ya hemos comentado en varias ocasiones, el que
se produzca este tipo de anclaje mecanico resulta beneficioso para la union, ya que

contribuye a la resistencia.

1V.2.1.3.- Conclusiones parciales

1. La aleacion AA 8090 de Al-Li resulta la mas adecuada como intermediario en la
soldadura por difusion del material compuesto AA 2124/S51C/12,5w. Tres son las

razones por las que la presencia de Li beneficia la soldadura:

Porque contribuye a la ruptura de la capa de altmina superficial, formando espinelas

de Li (LiO,, LiAlO, y LiAly) y favoreciendo la difusion.
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Porque refuerza la intercara matriz-particula, aumentando la resistencia del material

compuesto en las cercanias de la intercara de soldadura.

Porque endurece la matriz del material compuesto en las zonas adyacentes a la linea
de unién, formando precipitados de fase 8° (AL;Li) cuando el material es envejecido

artificialmente.

Es posible utilizar Ag como intermediario, aunque se requieren tiempos mas largos
para conseguir una union de calidad que en el caso de la aleacion AA 8090. Un
factor critico, en este caso, es el espesor de la lamina de Ag, que debe ser suficiente
como para que la union se produzca, pero sin que dé lugar a la formacion de una
lamina continua de intermetalico. Para ello, es importante encontrar un método que
permita la aplicacion de 1aminas del orden de 5 pm de espesor, ya que no resultan
adecuadas ni fa deposicion por vaporizacion, ni fa interposicion de laminados de Ag.
Los parametros mas adecuados para la realizacion de esta soldadura son 500 °C-

510°C, 3MPa y 120 minutos.

No es aconsejable la utilizacion de la aleacion Supral 100 como intermediario para
la soldadura del material compuesto AA 2124/SiC/12,5w, ya que, para la obtencion
de uniones de una minima calidad metalurgica, se requiere la aplicaciéon de
temperatura o presion muy elevadas (530°C 6 6 MPa) que producen deformaciones
muy acusadas. Incluso con estas condiciones extremas, los resultados de resistencia

obtenidos en los ensayos de cizalladura no alcanzan los minimos exigibles .

La microestructura de la intercara de union, en particular matriz-intermediario
depende fuertemente de las condiciones de soldadura. Cuanto mayor sea la calidad
de la union soldada, mayor es ¢l grado de recristalizacion que se produce a través
de la misma, mientras que las intercaras de baja calidad presentan un aspecto mucho

mas plano y se favorecen los fenomenos de precipitacion.
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El desarrollo y evolucién de la interfase matriz-refuerzo, durante la soldadura,
depende de las condiciones de partida de la misma. Cuando la interfase del material
de partida se encuentra libre de productos de oxidacion o de capas de reaccion, el
proceso de soldadura no produce ningin tipo de degradacion de la interfase y se
consiguen interfases limpias. En cambio, cuando el proceso de fabricacion favorece
la formacion de  capas continuas de dxido como Si0,, los elementos que difunden

durante la soldadura reaccionan con ella formando una capa de 6xido compleja.

La orientacion de los whiskers determina, en parte, la calidad de la unidn. Si se
sitian en direccion perpendicular a la intercara de soldadura, contribuyen muy
positivamente a la consecucion de la unidn, ya que aumentan la resistencia por
anclaje mecanico, al clavarse a través de la intercara de soldadura. Por el contrario,

actuan

- LETARE ]

cuando los whiskers se orientan paralelamente a la intercara de soldadura
como barrera a la difusion, impidiendo la formacion de la union. Al no producirse
unioén en la intercara del refuerzo, ésta se convierte en un punto que puede actuar

como generador de grietas.

La forma y el tamafio del refuerzo afectan decisivamente a las caracteristicas de la
soldadura por difusion. El tamafio de grano del material compuesto, que se ve
influido por el tamafio y distribucién del refuerzo, condiciona el segundo paso de
la soldadura, que es la difusion a través de los limites de grano. Por otra parte, el
S1C actua como barrera a la difusion, ya que ésta no se produce a través de él. Por
ello, el refuerzo de whiskers, que, al ser de menor tamafio, esta mas
homogéneamente distribuido, entorpece la difusion en mayor medida que el

refuerzo de particulas.

La aplicacion de tratamiento térmico en atmodsferas que contengan Q,, produce la
degradacion de la union soldada por formacion de dxido en la intercara. Este
fenémeno es mas acusado cuando se utiliza Ag como intermediario, aunque también
aparece en los demas casos. Dado que el tratamiento térmico mejora las

propiedades mecanicas, éste deberia ser aplicado a vacio.
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10.

El control riguroso de la temperatura durante los primeros instantes de la soldadura
controla la deformacion, ya que, al estar trabajando tan cerca del punto de fusion
incipiente de las aleaciones, cualquier incremento de la temperatura sobre la que se
ha fijado, aumenta excesivamente la plasticidad del material. Ademas, puede

producir quemado de grano.

Se han obtenido resistencias a cizalladura de hasta 100 MPa en uniones del material
compuesto AA 2124/SiC/12,5w y de hasta 50 MPa en ensayos de soldadura por
difusion realizados sobre uniones Al-4,3 Cu/SiC/13p, utilizando AA 8090 como
intermediario. Hay que tener en cuenta, sin embargo, que, debido a la inexistencia
de normas sobre ensayos de cizalladura en uniones soldadas por difusion, los datos

obtenidos son meramente comparativos.
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1V.2.2.- Soldadura heterogénea. AA 2014/SiC/XXp

En este caso, se realizaron ensayos de soldadura heterogénea sobre los tres materiales
compuestos de la serie XXX (con 6%, 13% y 20% de refuerzo de particulas de SiC), asi
como sobre la aleacion matriz sin reforzar. El fin principal de este estudio fue no solo
establecer las condiciones de soldadura heterogénea de este material sino, principalmente,
estudiar los mecanismos de mojado de los aportes seleccionados sobre los matenales

compuestos y como varia la soldabilidad en estas condiciones con el porcentaje de refuerzo.

Como primer paso para la investigacion de la soldadura heterogénea de estos materiales
compuestos, se procedio a la seleccion previa de los aportes de soldadura que pudieran

resultar mas adecuados. Para ello se establecieron dos tipos de criterios:

1. De compatibilidad quimica. Es decir, que el material de soporte no formara fases
fragiles o peligrosas para la integridad de la union. Se seleccionaron segun este
criterio las siguientes aleaciones comerciales que se emplean para la soldadura

heterogénea de aleaciones de aluminio sin reforzar.

a. X-Ergon 273
b. AS6U3

c. 1827

d. 2521

e. Zn-3Al

f Zamak 3 (AG40A)
g Zamak 5 (AG41A)

Ademas, hay que tener en cuenta que el aluminio moja al SiC solamente a
temperatura superiores a 950°C. La mejor mojabilidad del aluminio a esas

temperaturas se atribuye a la desapariciéon de la capa de alamina (162). La
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formacion de Al,C, mejora la mojabilidad en el sistema C/Al pero esto no ocurre en
el sistema SiC/Al va que se forma una capa discontinua que no afecta a la
mojabilidad y ademas degrada el refuerzo, disminuyendo las propiedades del
material. Por tanto, en estos materiales que tienen como refuerzo SiC, los aportes
base Al (que son los mas utilizados para la soldadura heterogénea de aleaciones de
aluminio sin reforzar) presentan dificultades, debido a la mala mojabilidad entre el

aluminio y el SiC.

De compatibilidad térmica. Para seleccionar los materiales de aporte del presente
estudio, se tuvo en cuenta la limitacion que presentan las aleaciones de la serie
2XXX respecto a su soldadura, ya que poseen puntos de fusion incipientes
inferiores a 510°C. Por esta razon, no pueden ser soldadas con las aleaciones de la
serie 4XXX (Al-Si) que tradicionalmente se emplean en la soldadura fuerte de otras

aleaciones de aluminio y que presentan puntos de fusién mas elevados.

El rango dptimo de temperatura de soldadura para un aporte esta determinado por
su rango de fusion, la cantidad de aporte fundido para "llenar" la unién y la mutua
solubilidad entre el aporte y el metal base. La temperatura de soldadura debe ser

aproximadamente 40°C por debajo de la temperatura de solidus del material base.

Para determinar con precision cuales de los aportes anteriores podian utilizarse para
soldar estos materiales, se hacia necesario conocer con precision cual es su
temperatura de fusion y el intervalo de temperatura que transcurre entre el solidus
y el liquidus. El aporte mas favorable seria aquel cuya temperatura de fusion fuera
lo més baja posible, para evitar tener que elevar mucho la temperatura y cuyo

intervalo de fusion sea lo mas estrecho posible.

La fluidez de los bafios fundidos en soldadura heterogénea, y, por tanto, la
penetracion en juntas se ven reducidos cuando aumenta el intervalo de solidificacion
(155, 156), va que existe un intervalo de temperaturas de solidificacién en el cual

el aporte se encuentra en un estado pastoso, lo que reduce su fluidez y su capacidad



IV .- Resultados y discusion 279

de mojado (vya que varia su energia interfacial). Es posible entonces que la variacion
de composicion de la gota a lo largo del proceso haciéndose menos eutéctica
produzca una disminucion progresiva de la capacidad de mojado. Este efecto seria
menos acusado en los procesos realizados a la llama, que en los ensayos de gota en
el horno, ya que el menor tiempo de operacion reduce la variacién de composicion
cuando se trabaja a la flama. Cuanto menor sea el intervalo de fusidon, mas reducidos

seran los fenomenos de segregacion que se produciran durante la soldadura.

Para determinar tanto la temperatura, como el intervalo de fusidn, se realizaron
sobre todos los aportes ensayos de ATD, cuyos resultados se exponen a

continuacion.
IV.2.2.1.1.- Ensayos de ATD

Las graficas obtenidas en los ensayos de analisis térmico diferencial (ATD) para cada uno
de los aportes preseleccionados se representan en la figura IV.142 a, b, c,d,eyf. Enla
tabla V.13 se recogen los resultados de temperatura de micio y fin de la solidificacion
medidos sobre estas graficas para cada uno de estos aportes. Hay que tener en cuenta que
estas temperaturas de fusion se calcularon sobre la curva de calentamiento y no sobre la de

enfiiamiento, aungue, como se puede ver en la figura IV. 142 ¢, e y f, se registraron ambas.
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Fig. IV.142 Curvas de ATD para: a) Aporte 1827, b) Aporte 2521 ¢) Aporte Zn-3Al, d)
Aporte AS6U3, e) Aporte Zamak 5 (AG41A) y f) Aporte Zamak 3 (AG40A)

Puesto que la temperatura de solidus del material compuesto que se esta estudiando es
507°C, se seleccionaron los tres materiales de aporte Zn-3Al, Zamak 3 (AG40A) y Zamak
5 (AG41A) ya que son los que, por su temperatura de fusion y por su composicion, mas se
ajustan a las caracteristicas de la aleacion estudiada. El resto de los aportes fue descartado,
bien por sus temperaturas de fusion, bien por su composicion. Los aportes AS6U3 y 2525
tienen temperaturas de operacion demasiado elevadas, por encima del punto de fusion de
los materiales compuestos que se estan investigando. Los aportes X-Ergon 283 y 1827, a

pesar de poseer temperatura de fusion suficientemente baja, fueron descartados por su
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composicion. Al ser aleaciones base estafio, las propiedades mecanicas que proporcionan

son pobres en relacion con las exigidas a los materiales compuestos que se van a soldar.

Tabla IV.13 Intervalos de fusion obtenidos mediante ATD

APORTE TEMPERATURA (°C)
X- ERGON 283 221

T solidus T liquidus

AS6U3 541 602

1827 268 291

2521 550 607

Zn-3Al 367 435

Zamak 3 (AG40A) 360 430

Zamak 5 (AG41A) 380 427

En cambio, los tres aportes elegidos presentan temperaturas de solidus y liquidus inferiores
a los 507 ° C, que es la temperatura de fusion incipiente para la aleacion 2014, matriz de
estos materiales compuestos, por lo que, en principio, son adecuados para su soldadura

fuerte.

De estas tres aleaciones, la Zn-3Al se distribuye comercialmente como aporte para la
soldadura fuerte de aleaciones de aluminio de bajo punto de fusion, mientras que las
aleaciones Zamak 3 (AG40A) y Zamak 5 (AG41A) son aleaciones comerciales Zn-Al que
contienen un cierto porcentaje de Cu y son tradicionalmente empleadas como aleaciones

para moldeo.

1V, 2.2.1.2.- Microestructura de los aportes seleccionados

En primer lugar, se procedi6 a estudiar la microestructura de los aportes, para poder

compararla con la que presentan en los ensayos de soldadura y mojabilidad. Para estudiaria

en las mismas condiciones en las que se realizaron los ensayos de soldadura, se fundio a la
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llama una porcion de aporte sobre un substrato, sobre el que la mojabilidad era nula (Al,O;).
La microestructura de las gotas (esferas) resultantes, una vez solidificadas, fue estudiada

metalograficamente.

IV.2.2.1.2.1.- Microestructura del material de aporte Zn-3A1

Este material de aporte esta constituido principalmente por Zn y Al y posee una
composicion (Zn-3%Al) ligeramente hipereutéctica (composicion del eutéctico: Zn-6%Al)
(231). En el diagrama de fases de la figura 1V.143, se ha sefialado la composicion de esta

aleacion.

800" T e

T ¢C)

o0 -

(AD)

24

a + T T T T T T —

T
] 10 2 20 40 30 a0 T a0 2 o]

Porcentaje en peso de Zn (%) in
Fig. 1V.143 Diagrama de fases Zn-Al (231)

La microestructura de esta aleacion esta constituida, por tanto, por la fase primaria rica en
Zn (Zn) y un agregado eutéctico. Cuando se observa esta aleacion por microscopia optica,
se revela que la fase primaria, que es la mayoritaria, se caracteriza por su estructura celular.
El agregado eutéctico, en menor proporcion, se sitia en los espacios intercelulares. En la

figura IV.144 se muestra el aspecto tipico de esta aleacion al microscopio optico.
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N i ‘
Fig. IV.144 Microestructura del aporte Zn-3A1
(2502)

Fig. IV.145 Maclas en la fase (Zn)

La fase primaria esta compuesta fundamentalmente por Zn, ya que el Al presenta una
solubilidad muy baja en este elemento a temperatura ambiente. Las células de esta fase se
identifican facilmente por la presencia de maclas tipicas en el Zn, que aparecen debido a su
estructura hexagonal compacta y se resaltan al observar el aporte mediante microscopia
electronica de barrido (Fig 1V.145). Ademas, es posible observar la presencia de bandas de
deformacion en el interior de las células, originadas durante el proceso de contraccion del

solido en el enfriamiento de la gota.

La observacion mediante SEM a mayores aumentos (Fig. 1V.146) permite ver con mas

detalle el agregado eutéctico que esta formado por laminas alternadas de Al y Zn, situado

en los espacios intercelulares.

,,,,,, }4 o »;&

Fig. IV.146 Eutéctico Zn Al Fig, IV.147 Microestructura del aport Zamak’i “

-
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1V.2.2.1.2.2.- Microestructura del material de aporte Zamak 3 (AG404)

La microestructura de este aporte (Fig. 1V.147) esta constituida por una fase primaria
celular que se corresponde con la fase m, del diagrama ternario Zn-Al-Cu v el agregado

eutéctico situado de nuevo en los espacios intercelulares. La proporcion en la que aparece

EDR288

Al Cu Zn

<u
in

L

T T T T T T u o —

o2 3 s 67 % EnereiaKeV
Fig. EV.148 Anilisis de la fase primaria de la aleacion Zamak 3

dicho agregado eutéctico en este caso es mayor que en el anterior. La composicion nominal
de este material es (Zn-4%AI-0,04%Mg). Sin embargo, la concentracion en magnesio es
tan baja que no resulta relevante en cuanto a la microestructura. En cambio, los analisis
EDS (Fig. 1V.148) realizados han demostrado que también contiene un cierto porcentaje
de Cu, que se encuentra segregado en la fase primaria. En el diagrama ternario Zn-Al-Cu

de la Fig. 1V.149 se encuentra marcada la composicion de este aporte.

% Zn Zamak 3 Zamak 3
Fig. [V.149 Diagrama dc fases Al-/n-Cu
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El estudio de la microestructura de esta aleacion mediante SEM (Fig. IV.150) revela que
la fase primaria 1) también se encuentra maclada, como lo estaba el Zn en el aporte Zn-3Al.
Esto es logico, ya que la fase 1 esta compuesta mayoritariamente por Zn, con cierto
contenido en Cu y Al y también posee una estructura cristalina hexagonal. La observacién
con imagen de electrones retrodifundidos (Fig 1V.151) permite descubrir la segregacion de

la fase rica en aluminio que se produce en el eutéctico, alrededor de las células de fase

primaria.

Comparando la microestructura de este aporte con la del Zn-3%Al, se observa un aumento
en la proporcion de fase eutéctica presente debido a su mayor composicion en Al, es decir,

4 que se sitia en composiciones mas proximas a la composicion eutéctica.

Una imagen de electrones retrodifundidos obtenida a mayores aumentos muestra el
eutéctico formado por laminas de Al embebidas en la matriz de Zn, asi como el

enriquecimiento en Al en el borde de la dendrita (Fig. IV.152).

Fig. IV

.152 Eutéctico Zn-Al
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1V.2.2.1.2.3.- Microestructura del material de aporte Lamak 5 (AG414)

Esta aleacion posee una composicion muy semejante a la anterior aunque los porcentajes

de cobre y aluminio son algo superiores. En el diagrama de equilibrio ternario representado

en la figura 1V.149, esta sefialada la composicion nominal (Zn-4% Al-1%Cu).

%

7

Fy

Fig. IV.154 Segregacién alrededor de las células

i1

L, S
amak 3

Fig. IV.153 Microcstructura dei aporic 7

La microestructura (Iig. IV.153) es muy similar a la del aporte Zamak 3. Se trata de una
aleacion ligeramente hipereutéctica, por lo que estd constituida por fase primaria 1 de
morfologia celular, en la que se observa la existencia de maclas y un agregado eutéctico
con estructura laminar, situado en los espacios interdendriticos. Si comparamos la cantidad
de eutéctico existente en este caso con la microestructura de la aleacion Zamak 3, se aprecia
que es ligeramente superior. La composicion de Zamak 5 esta algo mas proxima a la
eutectica, ya que contiene un porcentaje algo mas elevado de aluminio. Al igual que en el
caso anterior, se produce segregacion de la fase rica en aluminio del eutéctico alrededor de
la fase primaria, como queda reflejado en la Fig. IV.154, corrcspondiente a una imagen de
electrones retrodifundidos. El analisis de EDS de la fase primaria 1 indica que el cobre se

encuentra segregado en esta fase (Fig. IV.155).

Al cu Zn

4

[ — J

T T T T T T T

T T
1 2 3 4 5 6 7 8 FEnergia KeV™

Fig. IV.155 Anélisis de 1a fase ) del aporte Zamak 5
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1V.2.2.2.- Ensayos de mojabilidad

Como ya se ha dicho en el desarrollo experimental, para evaluar la capacidad de mojado y,
por tanto, el comportamiento de los aportes frente a la soldadura fuerte de los materiales
compuestos, se eligic el ensayo de gota. Sobre las gotas formadas a las distintas
temperaturas con los distintos aportes, una vez solidificadas, se realizaron macrografias
tanto de la superficie del substrato cubierto por la gota, para medir el area, como de los
cortes transversales para estudiar el dngulo de mojado, tal y como ya se ha descrito. A
continuacion se exponen los resultados obtenidos mediante estos ensayos con los tres

aportes elegidos.

1V.2.2.2.1.- Ensayos de mojabilidad empleando como material de aporte Zn-3Al

En las figuras IV.156 y IV 157, se muestran las macrografias del area y del corte transversal
del ensayo realizado a 450°C sobre los cuatro materiales compuestos. A partir de ellas se
determinaron los valores experimentales de angulo de contacto («), area de mojado (A,),
indice de mojabilidad (IW) y de la relacion A /A, que se muestran en la tabla IV.14. En los
ensayos realizados a 333 y 340 °C, no se produjo mojado en ninguno de los materiales, ya

que estas temperaturas son inferiores a la temperatura de fusion del aporte.

i ke P

Fig. IV.156 Macrografias de las potas Fig. IV.157 Corts sversalcsde las ts |
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Se obtuvieron valores aceptables de mojabilidad, unicamente a 450°C. Para poder utilizar
la soldadura como método de union se requiere un valor minimo de mojabilidad. Se puede
decir que, para un proceso de soldadura fuerte, es necesario alcanzar valores de angulo de
mojado menores de 20° (251). De los cuatro materiales ensayados, los dos primeros: la
matriz sin reforzar y la aleacion reforzada con un 6% de SiCp, son los Gnicos que podrian
set soldados de forma efectiva con el aporte seleccionado. Los materiales con porcentaje
en refuerzo superiores al 6% encontraran importantes limitaciones en cuanto a la ejecucion
de la soldadura fuerte. Estos problemas son especialmente importantes en el material con
un 20% de refuerzo, donde la reduccion de mojabilidad impediria la correcta aplicacion del

aporte en la junta,

TABLA IV.14 Ensayo de mojabilidad con el aporte Zn-3Al y fundente 1033

OO Wkl Angulode Areademojade -  Indicede -
¢ ateria
( mojado ()  (Ay)(mm?) v mojabilidad (IW)
333 AA 2014 ) ) A i
AA2014/SiC/XXp
340 AA 2014 ) ] ) ]
AA2014/SiC/XXp
AA 2014 4 23,5 5,66 28,08
AA2014/S1C/6p I1 15,9 3,92 17,76
450
AA2014/SiC/13p 25 9.6 3,92 34
AA2014/SiC/20p 40 7.1 2,51 -0,6

El primer hecho que destaca es que el angulo de contacto disminuye al aumentar el
porcentaje en refuerzo del material compuesto ensayado, siendo méxima para la aleacion
sin reforzar. En cuanto al area de mojado, experimenta una variacion inversa a la del angulo
de mojado, es decir, disminuye al aumentar el porcentaje de particulas de carburo de silicio.
El indice de mojado, que mide la mojabilidad, presenta la misma variacion que el area de
mojado, es decir, la mojabilidad de los materiales compuestos disminuye al aumentar el

porcentaje de refuerzo.
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El aumento del valor del angulo de mojado y la disminucion de A, es decir, la disminucién
de la mojabilidad con el aumento de porcentaje en particulas esta relacionado con la
diferencia existente entre energias superficiales de los ceramicos y los metales. Como ya se
ha explicado, cuando un metal fundido se pone en contacto con un sélido, la mojabilidad

esta gobernada por la ecuacion de Young-Dupré, que depende de las energias interfaciales.

Yac = Yamcsapore = Y apore® €08 6 =10 [21]

Cuando el metal de aporte moja a una aleacion sin reforzar sélo interviene una energia
solido-liquido, 1a existente entre los dos metales. En cambio, cuando un aporte ha de mojar
aun MMC, hay que tener en cuenta dos tipos de energia solido-liquido: la existente entre
el aporte y la matriz y la del par refuerzo ceramico-aporte fundido. Los ceramicos
presentan, en general, valores de energia interfacial inferiores a los de los metales cuando

se ponen en contacto con metaies fundidos y, por tanto, el aporte los moja peor,

La presencia de particulas ceramicas, distribuidas sobre la superficie que debe ser mojada
por el aporte fundido, reduce la energia superficial media del MMC, lo que produce el
aumento del angulo de contacto y la reduccion de la mojabilidad. Cuanto mayor sea el
porcentaje de refuerzo ceramico, mayor ser el porcentaje de area superficial ocupada por

el mismo, que debe ser mojada y, por tanto, mas disminuira la mojabilidad.

La mojabilidad de los ceramicos, por otra parte, varia con la ionicidad de los mismos. El
angulo de contacto de un metal fundido con un ceramico aumenta con la ionicidad de este
ultimo, por lo que los ceramicos covalentes, que come el SiC tienen una baja ionicidad
(12%), presentan una mejor mojabilidad con metales como el aluminio. Sin embargo esto
varia cuando se trata de metales de bajo punto de fusion como Sn, Pb, y en este caso Zn,

empeorando en gran medida (251).

Existe otro factor adicional que influye en el descenso de la mojabilidad y en particular, del
area de mojado o extension del liquido sobre el solido. Se trata del aumento de viscosidad

que experimenta el aporte fundido como consecuencia de la incorporacion de particulas
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solidas de SiC a la gota. Como se describe posteriormente en los estudios de las
microestructuras de estos ensayos, a medida que aumenta el porcentaje de refuerzo del
MMC, la proporcion de ceramico que pasa al bafio fundido también lo hace. Esto genera
bafios mas viscosos que propagan con mayor dificultad sobre la superficie del matenal

compuesto.

IV.2.2.2.2.- Ensayos de mojabilidad empleando como material de aporte Zamak 5
(AG41A4)

En la tabla 1V.15, se muestran los valores obtenidos de estos ensayos. En las figuras IV.158

y 159, se muestran las macrografias de uno de estos ensayos realizados utilizando como

aporte Zamak 5 (AG41A).

(c";_ I ' {d}

Fig. IV.158 Cortes transversales de las ~ Fig, IV.159 Macrografias de la superficie de mojado obtcnida con ¢l

gotas obtenidas a 425°C. a) 2014, aporte Zamak 5 a 425°C (10X). a) AA2014, b) AA2014/8iC/6p, c)
b)2014/SiC/6p. ¢) 2014/81C/13p. d) AA2014/8iC/13p, d)JAA2014/8iC/20p (X10)

2014/8i1C/20p (X10)
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TABLA [V. 15 Datos obtenidos en el ensayo de gota con Zamak 5 (AG41A)

Angulo de mojade Area de mojado Indice de
T (°C) Material (a) N Aw/Ag mojabilldad(W)
AA2014 47 28.27 5,65 19,28
AA2014/8iC/6p 64,5 19,63 392 845
2 AA2014/8iC/13p 72,5 7,06 1.41 2,12
AA2014/81C/20p 79.5 3,14 6,2x107 1,12x107
AA2014 325 50,26 10.05 423
AA2014/8iC/6p  Penetracién/erosion - - -
0 AA2014/8iC/13p  Penetracidn/erosion - - -
AA2014/8iC20p Penclracion/erosion - - -
AA2014 27.5 38.48 7.69 34.13
150 AA2014/5iC/6p 55 10.93 2,18 6,26

AA2014/8iC/13p Penetracion/erosion - - -

AA2014/SiC/20p  Penetracion/erosion - - -

Aunque la composicion de este aporte es muy similar a la del anterior, hay una clara
diferencia entre el comportamiento de mojado de la aleacion Zamak 5 (AG41A) y la
aleacion Zn-3Al. Se observa que, en las mismas condiciones de ensayo, el aporte Zamak
5 produce fenomenos de penetracion en el substrato, que lo consumen, y de erosion del
propio material base (Fig. IV.160). Estos fendmenos, que aparecen solamente en el caso
de los materiales compuestos, se extienden practicamente por toda la superficie de los

mismos. Por tanto, se puede decir que la aparicion de la penetracion y de la erosion depende

Fig. IV.160 Fendémenos de penetracion y erosidn
producidos sobre AA2014/8iC/13p a 440°C (X10)
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de la composicion del aporte y de la matriz, lo que ya se habia comprobado en estudios
realizados sobre la soldadura fuerte de aleaciones de aluminio (155). Pero también depende

de la presencia de refuerzo, yva que no aparece en €l caso del material base.

Entre los factores condicionados por la composicion del aporte y de la matriz, cabe
considerar que este material de aporte contiene algunos elementos aleantes como el Mg y
fundamentalmente el Cu que favorecen la penetracion intergranular, Estos elementos
también estan presentes en la aleacion AA2014, matriz de los materiales compuestos.
Actuan difundiendo hacia los limites de grano, formando eutécticos con el aluminio que
producen una disminucion local del punto de fusion de la matriz de aluminio. La difusion
del Zn del bafio fundido hacia el material base también esta favorecida a través de los limites
de grano, que son el camino por el que la velocidad de difusion es mas alta. Todo ello
favorece la fusion parcial del limite de grano y se produce la penetracion. Ademés, la
aleacion Zamak S presenta una temperatura de fusiéon (430°C) mas baja que el anterior, con
lo que, a la misma temperatura de ensayo (450°C), el aporte fundido presentara una mayor
fluidez. Esto favorece la dilucion de Zn hacia el material base penetrando por sus limites de

grano

El aumento del porcentaje de particulas también es un factor controlante de la penetracion
y la erosion. Se ha demostrado anteriormente que, cuando aumenta la cantidad de refuerzo
en los matertales compuestos, el tamaifio de grano dismmnuye de forma importante y, por
tanto, aumentan mucho las vias de alta difusividad, favoreciendo el fenomeno de

penetracion.

Este comportamiento del aporte no es beneficioso para la ejecucion de soldaduras fuertes
de materiales compuestos, ya que el material de aporte desaparece por penetracion y se
reduce la cantidad de fundido que hay disponible para formar la union. Esto implica falta
de contacto metalico en la junta e imposibilita la correcta ejecucion de la soldadura. El
fenomeno, ademas, se ve favorecido con el aumento de la temperatura. Para el mismo
material, se aprecia, como es de esperar, un mayor grado de penetracion cuanto mayor es

la temperatura de ensayo.
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Se consiguen evitar los fendmenos de erosion y de penetracion, cuando los valores de
angulo, de area de mojado y de indice de mojabilidad son muy semejantes a los obtenidos
con el aporte anterior. Se sigue manteniendo la tendencia de un aumento en el angulo de

mojado cuando aumenta el % de refuerzo.

Se observa, asimismo, que la mojabilidad depende de la temperatura. Esto se refleja en una
disminucion del angulo de mojado con el aumento de temperatura. Los mejores resultados
se dan en el material base a la temperatura de 450°C. Sin embargo, en todos los casos, los
valores de angulo de mojado obtenidos fueron muy superiores a 20°, lo que no facilitaria
la ejecucion de una soldadura fuerte. El fenomeno de penetracion hace que no se pueda
recurrir a un aumento de la temperatura para favorecer el mojado, ya que entonces el aporte

se consumiria.

Se ha comprobado también que el area de mojado se ve incrementada con el aumento de
la temperatura, debido al aumento de la fluidez de la fase liquida como va se ha comentado.
En realidad, esta area de mojado es la suma del area de mojado propiamente dicha mas el
area de penetracion (material de aporte que penetra por dilucion en el material base). El
area de mojado se encuentra muy relacionada con la extension de aporte por la superficie
del material (lo que se ha llamado extension de la gota). Este parametro controla, junto con
la capilaridad, la extension y penetracion del aporte en una junta. En este caso, aunque el
area mojada aumenta con la temperatura, hay que considerar que también lo hacen los
fenomenos de penetracion, que consumen el aporte, que de esta forma ya no puede formar

la union.

1V.2.2.2.3.- Ensayos de mojabilidad empleando como material de aporte Zamak 3
(AG404)

Los resultados de los ensayos realizados con Zamak 3 (AG40A) se muestran en la tabla
IV.16. Asimismo, las macrografias obtenidas de uno de dichos ensayos de gota se presentan

en la figura IV.161 y los cortes transversales de la misma se observan en la figura IV.162.
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‘nsayo-de gotausando-como-aporte Zamak 3 (X10)..
) AA2014, by AA2014/5iC/6p. c)AA2014/8:C/20p
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Fig. IV.162 Corte transversal de las probetas anteriorcs.
a)AA2014, b) AAZ014/S1C/6p. ©) AA2014/8iC/20p (X10)

Antes de comentar los resultados, hay que hacer unas consideraciones sobre las medidas
realizadas. En primer lugar, la medida del angulo de mojado sobre el material base del
s ~tn An 1o

L

ensayo realizado a 430°C (Fig. 1V.161 y TV:16Z 4} se hizo s6lo sobie la gota de

izquierda. Durante €l ensayo, la gota inicial se separd en dos mitades. Al realizar el corte
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transversal, y debido a la geometria de la probeta, el corte inutilizo una de las gotas para
realizar la medida del angulo. En segundo lugar, al igual que ocurria en el caso del aporte
Zamak 5 (AG41A), al considerar el area de mojado también estamos valorando el area de

aporte que ha penetrado en el material de base, y donde ha desaparecido la gota.

TABLA 1V.16 Datos obtentdos de los ensayos de gota con Zamak 3 (AG40A)

o - Angule de mojado Area de Indice de
TCO Material (@) mojade (Aw) Ao mojabilidad (IW)
AA2014 41 50.26 10,05 37.93
430 AA2014/SiC/6p y
AA2014/SiC/13p Penetracion/ - - -
AA2014/SiC/20p |
AA2014 57.5 28,27 5.65 15,2
AA2014/SiC/6p 35.5 28,27 5,65 15,2
440

AA2014/81C/13p  Penetracion/erosion - - -

AA2014/81C/20p  Penetracién/erosion 50.26 5.65 37,93

De los ensayos realizados a la T=430°C sélo se produjo mojabilidad en el caso del material
AA2014, es decir la matriz sin refuerzo (Fig TV.163). Ninguno de los otros tres materiales
mojo, debido a que el fundente formd una capa entre el material base y el material de
aporte, impidiendo el contacto metalico e incluso la transmision de calor al aporte. La
mayor parte del aporte se desprendio formando una gota, aunque parte del mismo penetré

en el material base. Esto debio ocurrir porque el fundente no tuvo la suficiente fluidez.

Fig. IV.163 Ensayo a 430°C AA2014 con aporte Zamak 3 (AG40A) (10X)
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Los valores de angulo de contacto y de area mojada son muy semejantes a ios medidos para

los dos aportes anteriores, en los casos en los que se pueden realizar estas medidas.

Este aporte también sufre un fuerte fenomeno de penetracion/erosion, ya que tiene una
composicion semejante al Zamak 5. Se ha observado la evolucion de la penetracion con la
temperatura de ensayo. Segun los datos obtenidos para un mismo material, a mayor
temperatura la penetracion es mas profunda; mientras que, al disminuir la temperatura de

ensayo, la gota tiende a extenderse mas que a penetrar.

Esto es debido a que, al aumentar la temperatura, el material de aporte es mas fluido, con
lo que se favorece la penetracion del Zn y otros aleantes a través de los limites de grano del
material base. Como en el caso del Zamak 5 (AG41A), esta penetracion no es aconsejable

para la soldadura fuerte de materiales compuestos.

En general, se puede decir, como resumen, que la aleacion Zamak 3 (AG40A) presenta un
comportamiento frente al mojado de fos MMC similar al discutido para la aleacion Zamak

5 (AG41A).

Unicamente, y como hecho més significativo, habra que indicar que el grado de penetracion
observado en este caso, es ligeramente inferior, dado que presenta un menor contenido en

algunos elementos que favorecen este fenémeno, como son el Cuy Mg,

En ambas aleaciones se han medido, no obstante, mojabilidades inferiores a las determinadas
a temperaturas de 450°C para la aleacion comercial de Zn-3Al. Esto se debe a que, aunque
poseen un menor punto de fusion, lo cual permite obtener valores de 0 inferiores a 90° para
temperaturas menores a 450°C, cosa que no era posible en los aportes de Zn-3Al, cuando
se intenta aumentar la mojabilidad a valores efectivos para soldadura fuerte (8<20°%)
incrementando para ello la temperatura, aparecen los fenomenos ya citados de penetracion

intergranular y dilucion con el material base.
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1V.2 2 3 Microestructur

1V.2.2.3.1 Microestructura de los ensayos de gota con material de aporte Zn-3Al

En la figura IV.164, se aprecia la microestructura que presenta el bafio fundido y
solidificado de aleacion Zn-3Al, generado sobre cada uno de los materiales objeto de
estudio en un ensayo de gota realizado a 450°C. El hecho mas significativo que debe
destacarse del estudio microestructural de estos bafios es que la composicion de la gota ha
experimentado, en todos los casos, un enriquecimiento en aluminio, pasando a ser
hipoeutéctica. Esto se deduce por la presencia mayoritaria, en el bafio solidificado, de

dendritas primarias ricas en aluminio, rodeadas por el agregado eutéctico Zn-Al. En el

material de aporte original, la fase primaria estaba constituida fundamentalmente por Zn.

Fig. IV.164 Microestructura del bafio fundido empleando como aporte Zn-3Al. a) AA2014.
b)AA2014/8iC/6p, c) AA2014/SiC/1 3p. d) AA2014/SiC20p

Hay que tener en cuenta que la reaccion eutéctica Zn-Al se sitha a 381°C para una
composicion de 6% en peso de Al (L = (e’Al) + (Zn)). Dado que la composicién original

del aporte era un 3% en Al, ello implica un enriquecimiento en dicho componente de mas
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de un 10%. A este enriquecimicnto del bafio fundido en Al v por tanto a la disminucion de
porcentaje de Zn presente, contribuyen varios mecanismos distintos que se producen

durante ¢l ensayo de la gota y que aparecen esquematizados en la figura IV.103.

* Fase primaria de Al —p- \/apor de Zn
b oulRs e —p Fusion de Al

—* Diffusionde A

Fig, IV.165 Mecamsmes de ennguecimiento en Al del bafla

Dichops fenamenns son

| Pérdida de Zn por volatilizacion durante el tiempo de realizacion del ensayo de
mojabilidad, que implica un ciclo de calentamiento, mantenimicnto isotérmico a la

temperatura seleccionada v enfriamiento lento hasta solidificacion.

.3 Difusién de Al a través de la intercara liquido/salida. desde el material base hacia

¢l material de aporte.

3 Fusién parcial del material base El material base fundido se mezcla con el
material de aporte v se incrementa el porcentaje de ¢ste en aluminio, que es el
principal componente de la aleacion AA 2014 La fusion del Al tiene lugar como

consecuencia de la difusion v penetracion del Zn desde el bano hacia el material
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base, a través de los limites de grano. El enriquecimiento en Zn de estas zonas
disminuye el punto de fusion de la aleacion matriz, lo que favorece la fusion local
de las mismas. Al mismo tiempo, elementos como el Cu y Mg, presentes en la
matriz, y que se concentran en los limites de grano, aceleran este proceso, ya que
también forman eutécticos con el aluminio y disminuye atin mas el punto de fusion
de forma local. Este fendmeno de penetracion, que ha sido ya observado en otros
sistemas, por ejemplo en la soldadura fuerte de aleaciones de la serie 6xxx, con
aportes de Al-Si (252), se ve favorecido con el aumento de temperatura y la

prolongacion del tiempo de mojado.

Asimismo, dado que es un fenémeno que se produce a través del limite de grano,
sera tanto mayor, cuanto menor sea el tamafio de grano de la aleacion mojada. En
el caso de los materiales compuestos, se produce mis penetracion cuanto mayor sea

el porcentaje de refuerzo, como se comenté en el apartado anterior,

Otro fenémeno que destaca, cuando se comparan las microestructuras de los bafios
generados sobre los distintos materiales, es la existencia de una fuerte segregacion o
“coring” en la fase primaria dendritica, que se va haciendo menos evidente conforme
aumenta ¢l porcentaje de refuerzo en el material base. Dicha segregacion de Zn, que se
produce en los cuatro materiales, se puede observar mediante la utilizacion de imagenes de
electrones retrodifundidos (BSE) en la gota formada sobre la aleacion matriz y sobre el
material con un 6% de refuerzo, tal y como se muestran en la Fig IV.166. No obstante, este
fenomeno no se detecta en imagenes BSE para los casos de los materiales reforzados con
13 'y 20% de particulas. Para evaluar la variacion de esta segregacion, se realizaron analisis
cuantitativos mediante la utilizacion de microanalisis EDS cuyos resultados se muestran en
la tabla 1V.17). Mediante esta técnica de analisis, se comprueba que la segregacion también
se produce en al caso de los materiales mas reforzados, pero que, al ser de menor magnitud,

no se puede detectar mediante imagen
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SN B

Fig. IV.166 Segregacion de Zn en la fase o', a} 2014, b) 2014/81C/6p. ¢y 2014/81C/13p, d) 2014/81C/20p

TABLA 1V.17 Contenido de Al y Zn en distintas zonas de la gota

EXTREMO CENTRO INTERCARA/ ZONA DE
MATERIAL DENDRITA DENDRITA REACCION
Al Zn Al Zn Al Zn
AA2014 50,72 4929 46,36 5304 554 44.6

AA2014/S1C/6p 56,43 4357 4499 55 - -

AA2014/SiC/13p 4238 57,62 3933 60,67 58,87 41,13

AA2014/51C/20p 50,03 49907 4855 5145 61,01 38,99

Tanto las imagenes de retrodifundidos como los analisis EDS, muestran que las zonas
internas de las dendritas tienen un porcentaje de Zn elevado, que disminuye hacia el exterior

de la misma. Las zonas mas claras se corresponden ¢con zonas ricas en Zn, mientras que las
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zonas mas oscuras se corresponden con areas mas ricas en aluminio (por ser el elemento

mas ligero de los dos).

La explicacion de la segregacion observada esta relacionada con Ja variacion progresiva en
composiciones que experimenta el bafio al perder Zn por volatilizacion y enriquecerse en
Al por fusién y dilucion del metal base. Durante la solidificacion, dado que la pérdida de Zn
por volatilizacion se .prodilce de forma progresiva y el bafio es cada vez mas rico en
aluminio, la fase &¢” que se forma tiende a ser también cada vez mas rica en aluminio, lo que
produce la disminucion de la concentracion de Zn desde el interior de la dendrita hacia la

zona externa.

Para justificar que la segregacion sea menos acusada al aumentar el porcentaje de particulas
existentes en el material base, se debe de considerar como afecta el paso de particulas al

bafio, a los fenémenos de transporte de materia.

Como consecuencia de la fusion parcial del material base, que ya se ha explicado, cuando
este material base es un material compuesto, se produce la incorporacion del refuerzo
ceramico que se encontraba en la zona que se funde, al bafto (Fig IV.167). El niimero de
particulas que pasa al bafio depende del porcentaje de particulas del material compuesto y
de cuanto material base funde. Como hemos dicho que la fusion parcial se produce a través
de los limites de grano y como el tamafio de grano disminuye al aumentar el porcentaje de
refuerzo, queda claro que el fendmeno de fusion parcial es mas importante, cuanto mayor
sea el porcentaje de particulas en el material. Por tanto, ¢l nimero de particulas que pasa
al bano aumenta espectacularmente al aumentar el porcentaje de refuerzo del material

compuesto.

El refuerzo se encuentra mayoritanamente localizado en los espacios interdendriticos donde

se forma el agregado eutéctico, como se aprecia en la figura IV.167. Su distribucion en la
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gota depende de las condiciones del ensayo y del contenido de particulas del material
ensayado. En general, las particulas se distribuyen por toda la gota, aunque suelen ser mas
abundantes en las proximidades de la intercara de mojado y en la zona superior de la gota,

ya que el SiC es menos denso que el aporte de Zn fundido y flota en él.

.

Fig. IV.16

Distribucién de particulas en la gota

La aparicion del ceramico en el bafio fundido tiene distintos efectos sobre el transporte de
materia y calor en el bafio. Por un lado, la existencia de una fase solida en el liquido produce
un aumento de la viscosidad del baiio, lo que hace que se reduzca el transporte de particulas
por conveccion. Esto supondria un aumento de la segregacion con el porcentaje de
particulas, pero no ocusre asi, ya que el fenomeno de conveccion no supone el mecanismo
principal de transporte en el bafio fundido, por ser muy pequefio y no haber agitacion. Estos

fenomenos pueden tener mas importancia en el caso de soldadura a la llama, donde si la hay.

El principal mecanismo mediante el cual las particulas afectan a la segregacion es su
acumulacion en el frente de solidificacion, impidiendo el transporte de calor al generar una
barrera refractaria y reducir, por tanto, las velocidades de enfriamiento de la fase primaria,

favoreciendo su homogeneizacion. Ademas, se produce una disminucion de la cantidad de
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fase liguida terminal que sohdifica En la figura 1V 168 se puede ver un gsguema que

justifica la disminucidn del fenomeno de “coring” en matenales relorzados.

s
i Frente de

solidificacion

Flujo de
calor

Fig. IV.168 Mecanismos que controlan la segregooion (“coring”)

[l estudio 4 mayores aumentos de los microconstituyentes que forman la gota ha permitido,
asi mismo, distinguir su microestructura interna. Las micrografias mostradas hasta ahora
se corresponden a gotas atacadas con reactivo de FeCl, que favorece la disolucion de las
fases ricas en Zn, Por esta razon, 1al v como se observa en la figura IV.169, ¢l agregado
putéctico se revela como una fasc continua que ha sido atacada por el reactivo, rica cn Zn,
y una fase laminar rica en Al La fase matriz atacada es la solucion solida de Al en Zn que,

dehido a su reducida solubilidad, se trata de Zn practicamente puro.

Fig. TV.169 Dutalle de la mcroestructura del baiio
atacada con el’l,
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La fase laminar posee una composicion analoga a la de las dendritas primarias (~ 50% Al),
Y. como €sta, presenta un aspecto continuo. Sin embargo, cuando los bafios son atacados
con Keller (mezcla de acidos que favorecen la disolucion del Al), se aprecia que, tanto las
dendritas, como el agregado laminar del eutéctico, estan constituidos a su vez por dos fases,
oy (Zn). Ambas soluciones forman parte del agregado eutectoide que se genera cuando la
solucién ¢’(Al) que a 381°C (T eutéctica) disuelve hasta un 83.1% de Zn, experimenta la

reaccion eutectoide a 277°C, formando o (Al) y (Zn).

@ (Al)= a (Al) + (Zn) 371

El ataque revela la microestructura granular de este eutectoide que, sin embargo, presenta

mortologia laminar en ciertos agregados proximos a la interfase dendrita/eutéctico (fig,
1V.170),

wha.

Fig. IV.170 a) Dendritas v agregado cutéctico laminar. b) Detalle del cutectoide

Por ultimo, hay que destacar varias observaciones realizadas sobre la intercara de mojado
formada en cada caso (Fig. IV.171). Como hecho mas destacado, se puede considerar gue
las mtercaras obtenidas presentan un elevado grado de continuidad, siendo muy minoritaria
la presencia de poros y practicamente inexistentes las zonas donde ha quedado atrapado el
fundente empleado. Aunque en el material no reforzado el grado de penetracidn es muy
limitado y la intercara de mojado presenta un caracter planar, esta caracteristica se pierde,
en parte, a medida que aumenta el porcentaje de refuerzo, ya que aumenta ligeramente la
dilucion del matenal base en el aporte fundido. A pesar de ello, no se produce una
penetracion intergranular importante. Es en esta zona de intercara, donde se inicia la
solidificacion, al favorecerse la nucleacion y posterior crecimiento dendritico de la fase

(e Al).
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I

' i. .171 Ina.ra de moj ad Fig. 1V.172 Clusters en la intercara del bafio fundido

En cuanto a fendmenos caracteristicos de la intercara, se pueden destacar dos: el
enriquecimiento en Zn y el efecto producido por las particulas y cluster que se encuentran

en ella.

La presencia de clusters de particuias en la intercara (Fig. IV.172) favorece los fendmenos
de difusion de Zn, penetracion, fusion parcial, dilucion del material base en el aporte y paso
de particulas al bafio. La intercara matriz-particula es un camino afin mas favorable que los
limites de grano para la difusion, por lo que, a través de ella, se producen con maés
intensidad, si cabe, todos los fendmenos indicados que estan controlados por la presencia

de limites de grano.

El enriquecimiento en Zn que se produce en la intercara se ha demostrado, tanto mediante
los analisis EDS realizados (Tabla IV.17), como mediante imagenes de electrones

retrodifundidos (figuras IV.173.a y b), pudiendo llegar a concentraciones proximas al 40%.

LS

Fig. IV.173 Segregacion de Zn en la intercara de mojado. a)AA2014, by AA2014/5iC/1 3p
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1V.3.2.3.2.- Microestructura de los ensayos de gota con material de aporte Zamak 5
(AG41A4)

Para comprender la microestructura de las gotas formadas, hay que tener en cuenta que, con
este aporte, se producen fendomenos de penetracion/erosion muy acusados en el material
base que, en algunos casos, llegan a consumir totalmente el aporte y que hacen variar de
forma mmportante la microestructura, no solo de la gota sino del sustrato sobre el que ésta
se sitia. Esta variacion de microestructura del material base suele iniciarse bajo la zona de
formacion de la gota de aporte y avanzar, penetrando en el material base en forma de cono,
como se esquematiza en el esquema de la figura IV.174, llegando a atravesar todo el
espesor de la chapa. La forma en la que avanza la penetracion esta causada por la forma en
la que se aplico el calor, mediante una placa calefactora que situaba el foco de calor en la

parte inferior de la probeta.

La penetracion y erosion que se produce cuando se utiliza este aporte se debe a la presencia
del cobre como elemento aleante del mismo. Como ya se ha descrito, la presencia de este
elemento acelera los procesos de penetracion, al difundir junto al Zn hacia los limites de

grano y contribuir a bajar localmente el punto de fusion.

La microestructura de las gotas de Zamak 5 (AG41A) solidificadas sobre los cuatro
materiales ensayados (Fig. IV_175) es muy similar en todos ellos e independientemente de
las temperaturas de los ensayos de gota. Ademas, la microestructura de la zona de gota es

analoga a la que se puede encontrar en la zona de penetracion,

El material de aporte tiene una composicidén ligeramente hipereutéctica, pero la
microestructura del bafio fundido esta formada mayoritariamente por fase primaria & (Al).
Es decir, como en el caso anterior, ha tenido lugar una variacion de la composicion del

aporte fundido que ha producido un desplazamiento hacia la izquierda (composiciones mas
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Fig. IV.175 Microestructura 4dei baile fundido utilizando Zamak 5 (G41A) como aporte (X100},
)AA2014, b)AA2014/SiC/6p, ) AA2014/SiC/13p d)AA2014/SiC/20p

ricas en Al) del diagrama de fases (Fig. 1V.143). En esta variacion de la composicion del
bafio, vuelven a estar implicados todos los mecanismos descritos para el aporte Zn-3Al, es
decir, vaporizacion de Zn, difusion de Al desde el material base y fusién parcial del material
base, que han producido un aumento de la proporcion de Al en el bafio. Pero en este caso,
el mecanismo principal por el cual ha aumentado la concentracion de Al en el bafio es la
dilucion del material base en el mismo. La variacion de la composicién de la gota ha sido
mucho mas intensa que en el caso anterior y la proporcién de aluminio presente en el bafio
fundido es muy importante, ya que la penetracion ha sido muy extensa y ha disuelto gran

cantidad de aleacion de aluminio en el baiio.

No obstante, en este caso, aunque también se aprecia, la segregacion de Zn en las dendritas
es menos acusada, ya que la proporcion de este elemento ha disminuido considerablemente

al existir un mayor enriquecimiento en Al (Fig. IV.175).
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Debido a la fuerte variacion de composicién producida en la gota, la microestructura interna
de las dendritas es muy compleja y depende de en qué proporcion final hayan quedado los

elementos Zn, Al y Cu. En algunos casos, la microestructura formada es tan compleja como

la que se muestra en la figura IV.176.

g3l

Fig. IV.176 Microestructura formada en la gota y la penetracion. a) Aspecto general, b) Precipitacion
Widmanstitien en las dendritas, ¢) Detalle, d) Imagen de retrodifundidos

Como en el caso anterior, las particulas de carburo de silicio que se incorporan al bafio se
sithan principalmente en el espacio interdendritico, actuando como puntos de nucleacion
y limitando el crecimiento dendritico. Por eso, las dendnitas son mas redondeadas (Fig.

IV.177) a medida que aumenta el porcentaje en particulas.

M E (x2507 §

‘Fig. V177 Particulas de SIiC en el espacio interdendritico. a) AA2014/SiC/6p, b) AA20L4/SiC/13p.
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También se pucden ver precipitados, probablemente de AlLLCu, gue se sithan tanto en ¢l
interior de las dendritas como en los espacios interdendriticos asociados a las particulas que

actlan como lugares preferentes de nucleacion (Tig. 1V 176 ¢ v d).

En Ta zona inicial de contacto entre el material base v el de aporte, se detectan zonas de
porosidades. en las que se evidencia la presencia de fundente que ha quedado atrapado (Fig
I'V.178). Este fenomeno es mas frecuente en el caso de los materiales con particulas. La
presencia de flux atrapado no impide los lenomenos de penetracion, que se siguen
produciendo y la microestructura, a ambos lados de la capa de flux, es muy semcjante. Sin

embargo si que impide ¢l paso de particulas hacia la gota El refuerzo queda atrapado en

la zona de penetracion que constituia el material base (Fig 1V 179)

an,"w.nu Fundeute utrapado Fig, IV.17% Zonas de po mojado debidas al oy

En la zona de interfase entre la microestructura alterada por la penetracion v el material
base que no ha sufrido cambios se encuentran evidencias de como se produce esta
penetracion y cual es su mecanismo (Fig, IV.180). Partiendo desde ¢l material compuesto
que conserva su microestructura original y que. por tante, no ha resultado atacado por el
reactivo empleado, se encuentran distintas zonas, a medida que se acerca la zona de

penetracion que fundio totalmente.

En primer lugar, existe una zona en la que los limites de grano se revelan mas facilmente por
la acumulacion, en los mismos. de elementos como ¢l Cu y €l Zn producida por difusién
Cuando estos elementos han difundido en cantidad suficiente come para que la temperatura

de [usion local se situe por debajo de Ta temperatura de operacian, se produce fusion
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parcial en el limite de grano. En la siguiente etapa el Zn difunde hacia el interior del grano,

hasta que se produce la fusién de toda la zona.

Fig. IV.180 Inter

IV.2.2.3.3.- Microestructura de los ensayos de gota con material de aporte Zamak 3

(AG404)

Al igual que en el caso anterior, la microestructura de los bafios es muy semejante para

todos los materiales y todas las temperaturas. Tambien en este caso, se producen fuertes

o d e, |
. Ahe £ TETTRS L el
] = + e
- %.t_h_é".._ il SRl
Fig. IV.181 Microestructura del bafio fundido formado utilizando como aporte Zamak 3 (AG40A) (X100).
a) AA2014 sin reforzar, b) AA2014/SiC/6p. ©) AA2014/51C/20p
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fenomenos de penetracion que cambian totalmente la composicion, tanto del bafio, como
del material base en la zona en la que ésta se produce. Debido a este fenomeno, ha tenido
tugar una variacion de la composicion que produce un desplazamiento hacia la izquierda en
el diagrama de equilibrio (Fig. IV.143). Por tanto, aunque €l material de aporte tiene una
composicion ligeramente hipereutéctica, en el bafio fundido la fase primaria (Al) es la

mayoritaria con pequeftas zonas de agregado eutéctico (Fig. IV.181).

De nuevo se observa la segregacion del Zn en las dendritas de fase primaria, de forma muy
parecida a la existente en el caso de las gotas formadas por el aporte Zamak 5 (AG41A).
Esta segregacion es algo distinta a la que aparece cuando se utiliza como material de aporte

la aleacion Zn-3Al, ya que la microestructura formada en el caso de los Zamak es mucho

mas complicada, al intervenir el cobre en mayor medida.

Fig. IV.182 Particulas en el espacio interdendritico. a) AA2014/SiC/6p, b) AA 2014/SiC/20p

Las particulas de carburo de silicio se sitilan mayoritariamente en las zonas interdendriticas

(Fig.1V.182) favoreciendo la nucleacion de la fase primaria e inhibiendo el crecimiento de

la misma.
En este caso, también es frecuente encontrar restos de flux
(\\ A atrapados. En uno de los ensayos, el flux evito que la mayor parte
BX./> del material de aporte quedara en contacto con la chapa de
p-C : material base. En este caso, el ensayo se realizaba sobre el

Fig. IV.183 isquema de la matenal AA2014/SiC/20p, en el que la mojabilidad es muy

gota reducida. Estos dos factores: la reducida mojabilidad y el que
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existiera un solo punto de contacto de pequefio tamafio provoco una microestructura que,
aunque no es valida para la soldadura fuerte, tiene gran interés, ya que demuestra todo el
proceso seguido por la composicion tanto de aporte como del material base y por ello se
va a describir con cierto detalle. En la figura IV.183 se muestra un esquema de la gota
resultante y de las zonas estudiadas. Esta gota corresponde con el corte transversal que se

muestra en la figura IV.162 c.

En esta gota, también se producen los fenomenos de penetracion y de dilucion del bafio,
pero el tiempo no ha sido suficientc para que se homogeneizaran las composiciones, por lo
que existen distintas microestructuras. En la parte superior de la gota (Fig. IV.184), que es
la zona que se encuentra mas alejada del punto de contacto con el material base, se conserva
una microestructura semejante a la que posefa el aporte original. Al encontrarse tan alejado
de la chapa de material compuesto, su composicion no se ha visto apenas alterada por ¢l

aluminio que pasa al bafio fundido.

En la zona interior de la gota, s¢ puede apreciar una microestructura practicamente
cutéctica, con presencia muy limitada de agregados primarios que crecen en forma
dendritica (Fig. 1V.184). Estos agregados primarios son ricos en aluminio y no en Zn, ya
que la variacién de composicion ha sido suficiente como para traspasar la composicion

eutéctica.

Fig. TV.184 Microestructura eutéclica con agregados primarios ricos en Al

Al aproximarse a la zona de penetracion en el material base, la microestructura va variando,
aumentando cada vez mas el porcentaje en aluminio presente. En la zona que constituia la

intercara entre la gota y en material base, se observa una microestructura en la que existe
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gran cantidad de dendritas de fase primaria (Al), ya que se ha visto incrementada la cantidad

de aluminio en dicha zona. En la figura IV 185, se observa este cambio microestructural.
- } s

" Fig, IV.185 Zona rica en dendritas de (Al) a) (X100) b (X250)

En la zona de penetracion (C), la proporcion de fases es semejante a la de la zona B, pero
fas particulas de carburo de silicio que han sido arrastradas por la fusion del material base
hacia la gota se encuentran situadas en los espacios interdendriticos de ésta. Por fin, en la
zona D se encuentra la intercara entre la zona de penetracion y el material base no alterado.
En ella se observa la evolucion de la penetracion en sus distintas etapas que ya se han
descrito y como las particulas van pasando al bafio fundido por fusion de la matriz en la que
se encontraban. En la figura IV.186 se observa como la penetracion esta favorecida a traves

de las interfases matriz/particula.

Fig. IV.186 Zona de fin de la penetracién

Las microestructuras estudiadas son una prueba del mayor grado de penetracion que se
produce cuando se trabaja con las aleaciones tipo ZAMAK, que, aunque poseen un
contenido relativo en Zn mas reducido, la presencia de elementos aleantes como Cu y Mg,

favorecen la penetracion intergranular.
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1V.2.2 4 - Ensavos de soldadura fuerte realizados a la llama

Los ensayos de gota, realizados sobre los materiales compuestos AA2014/SiC/XXp y sobre
su matriz sin reforzar y que han stdo expuestos en los apartados anteriores, han permitido
no solo medir los parametros relacionados con el mojado y extension de los aportes
estudiados sobre los materiales compuestos objeto de estudio, sino que, ademas, han
suministrado valiosa informacion sobre la evolucion microestructural de los bafios fundidos

generados.
Dos hechos especialmente importantes pueden extraerse de dichas observaciones:

° Las tres aleaciones base Zn ensayadas experimentan importantes enriquecimientos
en aluminio durante la generacidn del bafio, pasando a presentar estas

microestructuras hipereutécticas.

° Aunque en diferente grado para los tres aportes estudiados, existe penetracion de
éstos en los materiales compuestos, lo que favorece su fusion parcial e

incorporacién de particulas a los bafios.

Ambos fenomenos estan favorecidos por el tipo de ciclo térmico al que son sometidas las
probetas en ¢l ensayo de gota y que se caracteriza por calentamientos y enfriamientos
lentos, y periodos de mojado excesivamente prolongados (10 min). Este tipo de ciclo no
necesariamente tiene por que ser aplicado en un proceso real de soldadura fuerte, existiendo
técnicas que permiten utilizar fuentes de calor mas localizadas y ciclos térmicos menos

prolongados.

Un gjemplo de lo anteriormente citado es la soldadura con llama. La localizacion del calor
sobre el aporte, la rapidez del calentamiento y la reduccion del tiempo de mojado limitarian
fendomenos como los observados en los apartados anteriores, por ejemplo, volatilizacion
y penetracion del Zn en la matriz det material base, dilucion, fusion parcial, etc. Asimismo,

permite ejecutar enfriamientos mas rapidos, bien al aire o incluso ejecutar temples.
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Por esta razon, y para completar los estudios microestructurales expuestos con anterioridad,
se realizaron ensayos reales de soldadura con llama, trabajando con los cuatro materiales
base y las tres aleaciones base Zn empleadas como aportes. Otro objetivo de los ensayos
de soldadura a la flama era evaluar la capacidad de penetracion en juntas de los aportes, que

es un factor primordial a la hora de realizar una soldadura real.

Los ensayos fueron realizados a temperaturas que permitieran una completa fusion del
aporte que, previamente, era conformado con forma de varilla para permitir la
concentracion de calor en la punta y facilitar su fusion. La zona de soldadura del material

base fue previamente precalentada con la llama, para evitar el choque térmico.

A continuacion se detallan los resultados microestructurales obtenidos para los diferentes

aportes ensayados.

1V.2.2.4.1.- Soldadura a la llama con material de aporte Zn-3Al
IV.2.2.4.1. 1.- Material sin reforzar AA2014

Tal y como se comprobd en los ensayos de gota, el material sin refuerzo es el que presenta
mejor mojabilidad, consiguiéndose la penetracion del aporte fundido a través de la junta,
a pesar de la reducida distancia de union empleada (~0,2 mm). En la figura IV.187, se
muestra uno de los extremos de la junta donde se distinguen las dos zonas fundamentales

que se pueden distinguir en el aporte:

Fig. IV.187 Solape realizado a la llama
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1. El aporte exterior o “fillet braze”

2. La junta interior rellena por aporte o "filled gap”.

En cuanto a la microestructura de la union, se observa que esta constituida por fase primaria
a’, rica en Al y eutéctico situado en los espacios interdendriticos. Al contrario de lo que
suele ocurrir, la microestructura es muy semejante en las zonas de aporte externo yenla
zona de junta. En la figura IV.188 se muestra un detalle de la microestructura que presenta
la union en las zonas de solape. Se aprecia la falta de poros, huecos originados por
contraccion del aporte o inclusiones de fundente. Existe scgregacion de Zn en la intercara

por lo que ésta se ataca mas facilmente que el resto.

Fig. IV.188 Microestructura de la zona de solape

La intercara no es plana, ya que existe una cierta dilucion del material base en el aporte.
Esta dilucion se produce por fusion parcial del material base por la difusion de Zn en el
mismo, fundamentalmente a través de los limites de grano, como va se ha indicado, aunque
esta favorecida en los puntos donde existen inclusiones o precipitados. En la figura 1V.189
se puede ver como la penetracion se acelera en los puntos donde existen precipitados

alineados de fases complejas de Al-Fe-Cu.

Fig. IV.189 Penetracién favorecida por precipitados de Al-Fe-Cu. a) Retrodifundidos. b) Secundarios



[V - Resultados y discusién 317

La microestructura del bafio fundido es similar a la discutida en ¢l caso de los ensayos de

gota. Sin embargo, cabe destacar algunas diferencias:

° La proporcion de la fase primaria es menor que en los ensayos de gota.

° E{ tamafio de las dendritas y el espaciado interdendritico es inferior.

El primero de estos hechos responde al menor enriquecimiento en aluminio que ha
experimentado el bafio, lo cual se debe al menor tiempo de calentamiento y de mojado. El
menor tamafio de las dendritas se explica por la mayor velocidad de enfriamiento, que en

este caso se realiza al aire, lo que aumenta e} subenfriamiento al que es sometido el bafio.

Hay que destacar que el menor enriquecimiento del bafio en aluminio no supone una
desaparicion de la segregacion en el interior de las dendritas, fendmeno que se sigue

produciendo, como se puede observar en las figuras 1V.190 y IV.191.

Fig. IV.190 Segregci(m en las dendritas, Imagen de - Fig. W191 Imagen ‘,16 retrodifundidos n.mstrando la
retrodifundidos scgregacion de Zn existente en las dendritas

IV.2.2.4.1.2 - Material AA2014/SiC/6p

De mayor interés, son las observaciones realizadas en los diferentes materiales compuestos
soldados, y en especial, en el de menor grado de refuerzo. En la figura IV.192 se recoge un
montaje fotografico donde se aprecian las diferentes zonas que constituyen la soldadura a
solape realizada entre dos chapas de AA2014/SiC/6p con un “gap” de, aproximadamente,

0,2 mm. La microestructura de la zona de la junta y del aporte externo difiere de forma
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importante, apreciandose también ciertas variaciones microestructurales dentro de cada una

de ellas (Fig. [V.193).

W

BG al

Fig. TV.192 Solape realizado sobre AA2014/51C/6p

Fig. IV. 193 Microestructura en las zonas A v B

Comenzando por el aporte externo (Fig. IV.194), cabe citar como hecho mas significativo,
que presenta microestructuras mas ricas en Zn que las determinadas en los ensayos de gota
y, como mas adelante se comprobara, que las generadas en la zona de relleno de la junta.
Esto es debido a que la mayor velocidad de calentamiento y enfriamiento y el menor tiempo
de permanencia a la temperatura de soldadura reduce los procesos de dilucion del material
base v por tanto el paso de aluminio al bafio. Aun asi, la fase primaria existente en toda la
zona de aporte externo es rica en aluminio, presentando morfologia dendritica. Estas
dendritas son mas pequefias que las formadas en los ensayos de gota. El espaciado del
eutéctico también lo es, en ambos casos por la mayor velocidad de enfriamiento desde la

temperatura de soldadura.
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Fig. IV.194 Microestructura de la zona de aporte externo  Fig, TV.195 Crecimicnto dendritico en la direccion
del gradiente térmico

La proporcién de estas dendritas se incrementa en las zonas mas proximas a la intercara de
mojado (Figura IV.195) y es justo sobre ésta donde nuclean las primeras dendritas que se
orientan en la direccion del gradiente térmico, dado que, en este caso, la zona mas fria es

la propia chapa del material compuesto.

Varios hechos importantes pueden deducirse del estudio detallado de la intercara de
soldadura en la zona del aporte externo. En primer lugar, existe un elevado grado de
continuidad en dicha intercara y no se detectan poros, huecos o restos de fundente retenido.
Ademas, la penetracion intergranular del aporte esta muy limitada por lo que la fusion local
del material base y, por tanto, la incorporacion de particulas al bafio es muy reducida. La
intercara de mojado presenta, por tanto, un aspecto planar y solo se detectan algunas zonas

locales de penetracion y erosion (figura [V.196).

Fig. IV.196 Intercara de mojado
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La microestructura del metal que rellena la junta difiere bastante de lo indicado hasta ahora.
En general, se aprecia un baiio con mucha mayor proporcion de fase primaria, rica en
aluminio, originada por el enriquecimiento en aluminio por difusion y fusion desde las dos
intercaras mojadas de material compuesto que limitan [a junta (figura IV.197). Este mayor
enriquecimiento se debe, por un lado a la pequefia cantidad de aporte que penetra en la

junta y por otro al hecho de que se encuentra en contacto con dos superficies, 1o que

supone un mayor aporte de aluminio en una menor cantidad de aporte.

% b e 3 ¥ . X

Fig. IV.197 Variacion de microestructura entre ¢l aporte Fig. IV.198 Zona de porosidad cn la junta
externoylajunta(Xd00) —

Asimismo, puede comprobarse que la penetracion por la junta estda favorecida por el
bandeado caracteristico de este material reforzado, cuando 1a superficie de mojado coincide
con una de las bandas libre de refuerzo que presenta este tipo de material. No obstante, la
penetracion por capilandad a través de [a junta no es completa, existiendo al final zonas con

porosidad retenida (Figura IV.198).
1V.2.2.4.1.2.- Material AA2014/5iC/20p

La microestructura de este solape es muy semejante a la que acabamos de comentar. Hay
que destacar que, como consecuencia del mayor contenido en particulas, la penetracion que
se produce es algo mayor, apreciandose el paso de particulas al aporte en la zona externa

como en la junta, como se muestra en la figura IV.199 a y b. Las particulas se encuentran
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en la zona cercana a la intercara, ya que, como el tiempo del ensayo es corto, no ha llegado

a flotar hasta la superficie del fundido.

Y ,“ RV

Junta (X120).

. w: :

Fig. IV.199 Paso de particulas al bafio. a) Zona de aporte extcrno (X120), b)

Como se puede ver también en este caso, la microestructura varia de forma importante entre
la zona externa y la zona interna. En la zona externa, la microestructura es casi totalmente
eutéctica mientras que en la junta, el paso de aluminio al bafio ha desplazado la composicion
hasta porcentajes altos en aluminio y la microestructura esta constituida cast totalmente por

fase primaria a, con el eutéctico situado en los espacios interdendriticos.

En este caso, las particulas que han pasado al bafio impiden el crecimiento de las dendritas,
favoreciendo fa nucleacion. Las dendritas son entonces mas pequefias y redondeadas que
en el caso anterior. Las particulas quedan segregadas en la Gltima fase liquida que solidifica

y, por tanto, aparecen junto al eutéctico en el espacio interdendritico.

La penetracion en la junta no es buena, pudiéndose observar faltas de mojado, de

penetracion en junta y de porosidad retenida como en el caso que se muestra en la figura

IV.200.
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Fig. IV.200 Porosidad y falta

de penetracion (X735)

Este empeoramiento de la penetracion se debe a dos causas:
1. El bafio se hace mas denso por la incorporacion de particulas y fluye peor.

2. La presencia de mayor nimero de particulas de aporte sobre la superficie del

material compuesto empeora la mojabilidad.

Como conclusion de los ensayos a la llama realizados con aporte Zn-3Al, cabe indicar que,
con e} tipo de ciclo térmico empleado, se logra limitar la pérdida de Zn por vaporizacion y
de los otros fenomenos que producen la penetracion erosion, lo que queda probado por la

menor presencia de fase primaria de Al

Ademas, hay que destacar el mayor enriquecimiento en aluminio producido en la zona de
junta por difusion de este elemento desde la intercara de mojado. Dado que el tiempo de
calentamiento es muy reducido, la penetracion de Zn y, por tanto, fa dilucién del material

base en el aporte es reducida.
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1V.2.2.4.2.- Soldadura a la llama con mat\el‘rt‘.'al de apor(eZamak 3 (AG40A)

Los solapes realizados a la llama sobre la matriz sin reforzar utilizando como aporte Zamak
3 presentan una microestructura similar a la observada en los ensayos de gota. La diferencia
mas acusada es el menor tamaiio de las dendritas, asi como ¢l menor espacio interdendritico
como consecuencia del ciclo de:;:alentamientq y enfriamiento que tiene lugar en los ensayos

realizados a la llama y que hemos. comentado para el caso del aporte Zn-3Al. En la Fig,

Fig. IV.201 Aleacién 2014 soldada con Zamak 3 (AG40A)

1V.201, se muestra un montaje fqtogréﬁéo en el que se observa la microestructura del
material de aporte entre las dos chapas de mtmalAA2014 Es una microestructura de fase
primaria de aluminio (fase &), con una peqﬁéﬁa cantidad de agregado eutéctico situado en
el espacio interdendritico. Se puede apré’ciar la ausencia de porosidades o inclusiones

debidas al fundente retenido.

En la Fig. TV.202, se muestra un montaje fotog_réﬁco correspondiente a la soldadura a la
llama para el material compuesto AA2014/SiC/6p, en la que se puede observar la variacion
de la microestructura existente entre las dos partes de la junta: El aporte exterior o “fillet

braze” y la junta interior rellena por aporte o “filled gap™.

Sin embargo, la microestructura de esta zona extenor no es ni mucho nenos homogénea,
como ocurria en los ensayos de gota sino que presentan un gradlente en Zn siendo mas
rica en Zn en las zonas mas externas y aurmentando el porcenta]e; en_alummm en las
cercanias del material base. Este hecho crea una vazié.éiéﬁtrﬁicr’o_estructurai, apreciandose
hacia la gama de microestmcturas posibl'é's'que.pu,edéﬁ fo-r"rhafse aynladoy a otro del

eutéctico Zn-Al.



Fig. IV.202 Solape de AA 2014/5iC/6p soldado con Zamak

 (AGA0A), &) X80

&
a
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Asi pues, en zonas proximas a la superficic externa del aporte (zona A) se detectan
microestructuras constituidas [undamentalmente por fase primaria rica en Zn, fase 1)
(practicamente Zn puro) con estructura celular y facilmente identificables por la presencia
de las maclas tipicas del Zn (Fig. 1V.203). Rodeando dichos agregados, se sitba el

mictoconstituyente eutéctico Zn-Al cuva proporeion aumenta a medida gue nos acercamos

hacia la chapa base,

2500

Mais hacia ¢l interior (zona marcada con B ¢n la macrografia de la figura 1V.202),
GOmicnzan a aparecer zonas praclicamente cutécticas, con la estructura laminar tipica
comentada. comenzando a aparceer algunas dendritas aisladas de fase primaria rica en

aluminio ([ase «') (Fig 1V 204)

En las zonas de la intercara. se incrementa la proporcion de dendritas. Asimismo, estas
dendritas crecen presentando una orientacion hacia la direceion del gradiente térmico de
forma que. en Iz superficic del solape orientada honizentalmente, alcanzan un desarrollo
importante, mientras que las que nuclean sobre la superficie perpendicular, que deberian
crecer en direccidn perpendicular al gradiente son mucho mas pequefias y estan menos

ramificadas (Fig. V1.203).
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Fig. TV.205 Nucleacién de dendritas sobre el material base. a) Superficie horizontal, b) Superficie vertical

En las cercanias de la intercara, se han detectado zonas de falta de mojado, semejantes a
“gotas dentro de la gota” (Fig. [V.202 b). Este fenomeno puede ser debido a la retencion
de gases dentro del aporte fundido o a que una parte del material se haya rodeado por una

capa de fundente que haya impedido el contacto con el resto del aporte.

En la zona del interior de la junta (zona C), la microestructura del material de aporte
presenta una mayor proporcion de fase primaria rica en aluminio originada por el
enriquecimiento en aluminio por difusion y fusion desde las dos intercaras mojadas del
material compuesto que limitan la junta. (Fig. 1V.202 Zona C). La penetracion en la junta

no es excestvamente buena, apareciendo zonas de porosidad y de falta de penetracion.

En la parte D de la micrografia, se observa una zona de penetracion incompleta que puede
deberse a una mala difusién del material de aporte, originada por la presencia del fundente
que no es bien eliminado en durante el proceso de soldadura, quedando retenido e

impidiendo que le material de aporte moje.

, L R e A
Fig. IV.206 [ncorporacién de particulas at baiio
(X250)
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En el caso del ensayo de solape a la llama realizado sobre el material reforzado con un 13%
de particulas de carburo de silicio, los resultados obtenidos son muy semejantes a los que
se acaban de comentar para el caso del material AA2014/SiC/6p. La diferencia mas
importante radica en el efecto que tiene el aumento del porcentaje de particulas. Aunque
en el caso del material reforzado con un 6% de particulas, no se habia detectado la
incorporacion de particulas al bafio, en este caso €sto no se cumple. En la zona de junta
(Fig. TV 206} se puede observar como la fusion del material base y su incorporacion
consiguiente al aporte fundido arrastra particulas al bafio, que se sititan en los espacios
interdendriticos. En los ensayos a la llama, puesto que la penetracion se reduce de forma
importante con respecto a los ensayos de gota, la incorporacion de particulas al fundido

también lo hace.

IV.2.2.4.3.- Soldadura a la lama con material de aporte Zamak 5 (AG414)

La microestructura que presenta el material de aporte cuando se utiliza en la soldadura a

la llama de materiales compuestos de matriz AA2014 es, como en los ¢asos anteriores, muy

Fig. IV. 207 Mlcroesn‘uctura del aporte Z,amak 5
(AG41A) soldado a la ltama (X100)

similar a la de los ensayos de gota. Se observa el menor tamafio de las dendritas, asi como
una menor proporcion de agregado eutéctico (Fig. IV.207). También se detecta segregacion
en la dendrita, pero de forma menos acusada, debido al tipo de ciclo térmico que se daen

la soldadura a la llama y que ya ha sido comentado para el aporte Zn-3Al (Fig.208). Cuando
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se observan las dendritas a altos aumentos, se puede comprobar como en su interior se ha

producido la reaccion eutectoide por insolubilizacion del Zn en el aluminio (Fig. 1V.209).

i wai T T ™
Fig. IV.209 Segregacion en tas dendritas (X250)

Fig. IV.208 Formacidn del eutectoide en el interior de la
dendrita.

En la zona de junta, se detecta una microestructura rica en fase primaria &’ (Al) con muy
poco agregado eutéctico. Asimismo, se observa en la figura IV.210 la penetracion por la
junta que esta favorecida por el bandeado caracteristico de este material reforzado, cuando
la superficie de mojado coincide con uno de las bandas libre de refuerzo que presenta este

tipo de materiales compuestos.

e o

[

Fig, TV.210 Efecto del bandeado en 1a penetracion (X 100)

De todas formas, la intercara de unién que se ha obtenido presenta falta de penetracion del

material de aporte por impedimento del fundente (Fig. IV.211 y IV 212).
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Fig. IV.211 Porosidades Fig. IV.212 7ona de junta (X75)

IV.2.2.5 - Efecto del fundente en la superficie del material compuesto

A lo largo de esta investigacion se ha podido observar como el fundente empleado plantea
problemas durante la realizacion del ensayo de soldadura. El principal problema es que no
siempre se elimina durante la soldadura, sino que, una vez que ésta ha finalizado, puede
quedar atrapado en el interior de la intercara de soldadura, dando lugar a la aparicion de

porosidades.

Se realizo un ensayo de soldadura fuerte en el horno empleando Unicamente el fundente,
para comprobar qué cambios se producian en la superficie del material compuesto por la
acciéon del mismo. En la figura IV.213 se muestra la superficie del material compuesto
después de haber actuado el fundente. Se observa que el fundente se distribuye por todo el
material compuesto, bordeando a las particulas a las que no ataca (Fig. TV.214). En cambio,
produce un ataque importante sobre la matriz que deja una superficie de una rugosidad muy

elevada y con una gran cantidad de superficie ceramica expuesta, lo que genera una

disminucion de la mojabilidad del aporte.

ﬁ_«
R P - S

Fig. TV.213 Efecto del fundente sobre la superficie
del material compuesto
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IV.2.2 6.- Conclusiones parciales

1. La mojabilidad del aporte Zn-3Al sobre los MMCs de aluminio de la serie XXX es
aceptable para la temperatura de 450 °C. En cambio, la mojabilidad de los aportes
Zamak 3 (AG40A) y Zamak 5 (AG41A), para la misma temperatura, no ¢s buena
ya que se producen fenomenos de penetracion intergranular del aporte en ¢! material
base llegando a desaparecer, en algunos casos, de la superficie de soldadura. Este

comportamiento desaconseja su utilizacion para la soldadura fuerte del material base

XXX,

2. La mojabilidad v la extension del aporte controlan la soldabilidad por soldadura
fuerte de los MMCs. Para los tres tipos de aportes estudiados, la mojabilidad
disminuye a medida que aumenta el porcentaje en refuerzo del material base, debido
al aumento de porcentaje de superficie ceramica en relacion con la superficie total
del material. Por ello, los materiales con alto porcentaje de refuerzo presentan una

mala soldabilidad.

3. La mojabilidad se favorece con ¢l aumento de temperatura, aunque ésta debe de
estar limitada, en especial cuando se emplean aportes tipo ZAMAK, ya que favorece

la penetracion intergranular en el MMC.

4, La penetracion intergranular es un fenomeno producido por la difusion de los
elementos del aporte en la matriz a través de los limites de grano, disminuyendo el
punto de fusién local y produciendo la fusion parcial. Este fenomeno se acelera con
la presencia en la composicion de la matniz o del aporte de elementos como el

cobre.

5. La composicion de los bafios fundidos de aleaciones Zn-Al sufre importantes
variaciones de composicion y microestructurales durante el proceso de soldadura
fuerte. Estas variaciones consisten en un enriquecimiento en Al y en una

disminucién de la concentracion de Zn, debida a varios mecanismos: vaporizacion
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10.

de Zn, difusion de Al desde el material base y fusion parcial del material base por

difusion de Zn en el mismo.

El aumento del porcentaje de refuerzo en el material base supone una reduccion de
la fluidez del material de aporte, como consecuencia de la incorporacion de un
mayor porcentaje de particulas de refuerzo al bafio fundido, lo que dificulta una

buena soldadura de estos materiales.

La presencia de particulas ceramicas (SiC) en el bafio, que son expulsadas durante
la solidificacion hacia el frente solido/liquido, reduce la microsegregacion y la
cantidad de fase fundida terminal en los bafios formados sobre materiales reforzados

ya que dificulta tanto el transporte de calor como el de masa..

La realizacion de los ensayos reales de soldadura con llama a solape simple muestra
las dificultades de penetracion del aporte a través de la junta en la soldadura de
MMC. El problema se agrava, sobre todo, al aumentar el porcentaje de particulas
en el MMC. No obstante, al limitar la duraciéon del ciclo térmico, se reduce la

penetracion intergranular observada en los ensayos de gota.

La microestructura del bafio fundido en las uniones soldadas con llama sufre
variaciones, dependiendo de la zona de soldadura donde nos encontremos. Asi, en
la zona exterior (fillet braze), se observa la gran variedad de microestructuras que
permite el diagrama Al-Zn; presentandose un gradiente de concentracion de Zn. En
la zona interior (filled gap), la microestructura es principalmente de fase primaria,
(Al) como consecuencia de la fusion y dilucion de este elemento desde dos frentes

constituidos por las dos superficies de las chapas de MMCs.

El fundente empleado queda atrapado, creando zonas con porosidades e impidiendo
la entrada al material de aporte. Esto es debido a que el fundente ataca a la
superficie del material compuesto impidiendo el contacto entre dicho matertal y el

material de aporte.
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1V.3,- Soldadura de materiales compuestos de matriz de Al con refuerzo de Al,O;
[V.3.1.- Soldadura por difusién de AA 6061/AL,0,/XXp con AAS8090

1V.3.1.1.- Rugosidad

Una de las variables mas importantes en la soldadura por difusion es la preparacion
superficial La importancia de este factor es incluso mayor en el caso de que estén
involucradas aleaciones de aluminio, debido a 1a existencia de la capa de aliimina superficial
dura y estable. Para controlar la evolucion de este parametro en funcion del tratamiento
superficial empleado, éste fue medido en distintas condiciones obteniéndose los resultados

que se muestran en la tabla siguiente:

Tabla IV.18 Rugosidad
Material Rugosidad superficial
Desbastadas hasta el grado 600 (mm) Decapadas (mm
AA 8090 0.27 0.59
AA 6061/A1,0,/10p 0.21 0.38
AA 6061/A1,0,/20p 0.48 0.45

B stado de Tras gl decapado
i rccepcion § quimico :

f AA 6O6TALG D s B : -

b A ao617ALO, 200

§ AN 8OO0 S - O

Fig. 1V.215 Distintas etapas de preparacion

En la figura IV 215, se puede ver el aspecto de las superficies en cada uno de los pasos de
la preparacion. Todos los valores se encuentran en el rango aceptable para la soldadura por

difusion. Incluso, aunque la limpieza quimica de la superficie aumenta el valor de rugosidad,
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se siguid aplicando esle proceso dentro del método de preparacion de las probetas debido

4 que

L Una cierta cantidad de rugosidad mejora la union en las aleaciones de aluminio, ya
que ayuda a la rotura de la capa de alumina superficial durante el paso de

deformacion plastica

° Despues de la hmpieza quimica, las particulas sobresalen sobre la superficie de la
matriz. D¢ esta manera, el refuerzo puede clavarse en el intermediario a través de
la linea de union, ayudando a mejorar la resistencia de la union y disminuyendo la

sona libre de refuerzo que origina la presencia del intermediano y que siempre sera

¢l punto mas debil (Fig. 1V 216)

i ¥ '.:: i

RPN R O P i e

Fig, IV.216 Efccto de la limpicea quimica

St se abservan los perfiles de rugosidad (Fig IV 217) de las superlicies ensayadas. destaca
el hecho de que la superficie no es en ningin caso plana sino que, debido al proceso de
preparacion, presenta una ligera curvalura, Por tanto. el contacto entre las superficies que
s¢ unen en la soldadura por difusion no scra completo, no solo por la presencia de
microrugosidad, sino también por la curvatura de la superficie. El contacto sera bueno por
la zona central, pere no por los laterales de las muestras, lo que provocara lo ya comentados

efectos de borde, pues el contacto metalico durante la soldadura no sera completo,

o L e : ¥ . i Wi
i o Bk g 2 L. !

e Y A AN AT
HEF Y .*_1_,_ﬂl ol i P £

| e Lk j - "
AAGOE1/ALD,10p i | AAB0%0
Fig. IV.217 Perfiles de rugosidad tras o decapado
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IV312-E 10 microestructyral de las union

1V.3.1.2.1.- Uniones heterogéneas

En primer lugar, se estudio la soldadura entre chapas de Al-Li y chapas de material
compuesto con objeto de evaluar la intercara formada entre ambos vy la posible utilizacion
de la aleacion AA 8090 como intermediario de soldadura. La microestructura de este aporte

se puede ver en la figura 1V.218.

N 38

TP R——.

Fig. IV.218 Microestructura de la alcaciéon AA8090

Se eligieron distintas temperaturas de soldadura en funcion de las temperaturas de solidus
de las aleaciones que se iban a soldar. En este caso la matriz del material compuesto no
impone grandes limitaciones a la hora de subir la temperatura de soldadura, ya que posee

una temperatura de micio de fusion de 682°C.

Sin embargo, otros autores (230), para la aleacion AA8090, han detectado fusidn parcial
en limite de grano ya a temperaturas de 540°C. Por ello, las temperaturas de €Nnsayo que se
eligieron para realizar la soldadura por difusion en estado sélido fueron 500, 520 y 530°C.

Asimismo, se ensayaron dos presiones distintas (3 y 6 MPa).
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IV.3.1.2.1.1.- A4 606 1/A1,0/10p

En primer lugar, se estudio la evolucion de la union entre el material compuesto
AA6061/AL,0,/XXp y la aleacion AAB090. Para evaluar la influencia del tiempo y de la
temperatura en la union, se compararon uniones realizadas con tiempos de soldadura
crecientes a varias temperaturas, fijando la presion en 3 MPa. Se eligieron tiempos de 10,
30 y 60 min y temperaturas de 530 °C, 520°C y 500°C. Los resultados siguieron una

evolucion con respecto al tiempo muy semejante en los tres casos. En las figuras 1V.219,

IV.220 y IV.221, puede verse cual es la evolucion de la microestructura con el tiempo a

530°C y 3 MPa.

%

o,

ldadura a 530 °C. 3 MPa v 10 min Fig. IV.221 Soldadura realizada a 530°C, 3MPa, 30min

Fig. IV.219 So

Fig. IV.220 Soldadura realizada a 530°C, 3 MPa v 60 min.

La evolucion de la union con el tiempo fue como cabia esperar. Tras 10 minutos a la
temperatura de soldadura, aparecen ain muchos huecos y porosidad interfacial, ya que la
etapa de deformacidn plastica no se ha completado. No obstante, ya se empiezan a observar

algunos puntos locales de union.
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Después de 30 minutos, la linea de union muestra un grado alto de continuidad, con pocos
restos de porosidad. Los defectos se sithan en las zonas proximas a las particulas situadas
en la intercara. Todavia la difusion de los elementos no es muy grande, como se demuestra
por la presencia de un alto numero de precipitados ricos en litio en las proximidades de la
linea de uni6n, aunque ya se empieza a apreciar la formacion de una zona libre de
precipitados en el Al-Li producida por la difusion de este elemento hacia la matriz del

material compuesto.

Para tiempos de soldadura de 60 minutos, es posible apreciar como la banda donde el
contenido de litio ha disminuido (zona libre de precipitados) es mas amplia, comparada con
su espesor después de 30 minutos de soldadura. Esta es una evidencia de la difusion que
ocurre a través de la linea de soldadura. La intercara aparece con alta integridad

microestructural y se han eliminado la mayoria de los poros residuales.

Al igual que ocurre con el tiempo, la microestructura de la soldadura esta también
fuertemente influenciada por las condiciones de tiempo y presion utilizadas en la soldadura
por difusién. Metalograficamente, las mejores condiciones observadas son 520-530°Cy 6
MPa, y 520 °C y 3 MPa. En estas condiciones, {as uniones muestran una buena integridad,
con casi completa ausencia de microporosidad residual, eliminacién de restos de oxido de
la intercara y ninguna evidencia de discontinuidades o faltas de unién, como se puede
observar en la figura TV.222. En todas ellas, aparece la banda libre de precipitados que es
mas ancha, cuanto mayor es la temperatura de soldadura, ya que éste es uno de los

parametros controlantes de la difusion. Ademas, es posible observar que se ha producido

i

Fig, IV.222 Soldadura realizada a 530°C. 6 MPa y 60 min.
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recristalizacion a través de la intercara y ésta ha perdido totalmente su planaridad. La
intercara, al igual que los limites de grano de la zona del Al-Li, actiian como lugar de
precipitacion preferente, aunque también se observa formacion de precipitados en el interior

de los granos, sobre todo en el lado del AA 8090.

El efecto del Litio es muy importante en la realizacion de estas soldaduras. Este elemento,
¥, en menor medida, el magnesio (ambos presentes en la soldadura, ya sea porque proceden
de la aleacion AA8090 o de la propia matriz AA 6061 del MMC), actdan creando una
atmosfera rica en Li y Mg entre las microrrugosidades de las superficies que se estan
uniendo, lo que reduce la entrada de oxigeno. De esta forma, se crea una atmosfera
protectora que evita la formacion de oxidos durante el proceso de soldadura y favorece la
union. Por otra parte, pueden reaccionar con la alimina superficial, formando espinelas

segun las siguientes reacciones:

Li+ 1/3 ALO, = Li0, + 2/3 Al [38]
Li + 8/3 ALO, = LiALO, + 1/3 Al [39]
Li+ 2/3 ALO, = LiAlO, + 1/3 Al [40]

3 Mg + ALO, = 3 MgO + 2 Al [41]

3 Mg + 4 ALO, = 3 MgALO, [42]

Estas espinelas son compuestos menos duros y menos estables que la alimina y aparecen
en forma de agregados interfaciales discretos, por lo que afectan en menor medida a la

resistencia de la union.

Soldando a presiones inferiores, aunque se logra disminuir Jos valores de deformacion, las
intercaras obtenidas son de peor calidad. Esto es lo que ocurre cuando, por ejemplo, la
presion de soldadura utilizada es de 3 MPa. En las uniones realizadas a 520 y 500 °C,
aunque siguen observandose zonas de gran calidad metalirgica y aparecen evidencias de
recristalizacion a través de la intercara, son igualmente visibles algunos defectos de

soldadura (Fig. 1V.223). Esto se debe a que el flujo plastico de la chapa de AA8090 ha sido
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menor 'y, por tanto, la contribucion a la ruptura parcial de la capa protectora de alimina, por

este mecanismo, estd menos favorecida.

Fig. IV.223 Soldadura realizada a 500°C y 3MPa

El control de la presion durante la soldadura por difusién es importante, ya que hay que
llegar a un compromiso entre los dos efectos contrapuestos que supone el aumento de la

presion:

a. Por un lado, la elevacion de la presion facilita la formacion de la unton, ya que
ayuda a la rotura local de la capa de alimina y acelera la primera etapa de
deformacion plastica, reduciendo el tiempo necesario para la soldadura. Si
comparamos la Fig. IV.219 con la Fig. 1V.224, ambas realizadas a tiempos muy
cortos de soldadura, se puede observar que, cuando se utiliza una presion de 3 MPa
, a los 10 minutos de union todavia quedan muchos restos de porosidad. Sin

embargo, si la union se realiza a 6 MPa, aunque el tiempo transcurrido sea solo 5

T k&

Fig. 1V.224 Soldadura realizada a 530°C. 6 MPa v 5 min
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minutos, va se ha completado la etapa de deformacion y apenas quedan restos de
porosidad. No obstante, hay que tener en cuenta que, en este caso, la unidn no es
completa ya que apenas se ha producido difusion.

b. Por otro lado, el aumento de la presion puede llegar a producir una elevada
deformaciéon macroscopica, lo que no es recomendable en soldadura por difusion
porque una de sus caracteristicas es la de proporcionar piezas semiacabadas, en las
que no se requiere un posterior mecanizado. En el caso de los materiales
compuestos, esto es aun mas importante de lo que puede ser en otro tipo de
materiales, ya que el mecanizado de los MMCs es dificil y costoso, debido a la
presencia de particulas ceramicas duras que producen un excesivo desgaste de las
herramientas. En la Tabla IV.19, se indican los valores de deformacion
macroscopica producida a los distintos tiempos y temperaturas de ensayo.

Tabla IV.19 Deformacion macroscopica (%)
Presion (MPa)
3 6
Temperatura ("C)
Tiempo (min)
60 30 10 60
530 15 14 10 42
520 16 9 6 39
500 7 6 4 26

Como se puede comprobar, la deformacion producida cuando se utiliza una presion de 6

MPa es excesivamente elevada, pero la mayor parte de esta deformacion se acumula en la

chapa de aluminio litio que es muy deformable a las temperaturas de soldadura. El material

compuesto, en cambio, apenas s€ deforma. Hay que tener en cuenta que el objetivo de estas

uniones es el estudio de la intercara MMC/AAB090 para la posterior utilizacion del Al-Li

como intermediario de soldadura. Otro hecho que hay que destacar es que la mayoria de

la deformacion se produce en las primeras etapas del proceso y, posteriormente, se estanca.
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La disminucion de la temperatura de soldadura no produce un efecto tan acusado en la
microestructura de la unién, como se puede observar en la figura 1V.225, que muestra una
union realizada a SO0°C y 6 MPa. Aunque se observa una cierta disminucion de la zona libre
de precipitados, indicando que la difusion producida es algo menor, la microestructura

resultante es muy similar a las observadas utilizando la misma presion y variando la

temperatura.

Fig. IV.225 Soldadura realizada a 500°C y 6 MPa

Otro detalle que no se ha comentado hasta ahora es ¢l efecto que tienen las particulas
cuando se situan en la intercara de unidon. Como ya se ha comentado antes, las particulas,
tras el decapado quimico, sobresalen ligeramente de la superficie del material compuesto,
por lo que, al aplicar la presion, quedan clavadas en la superficie opuesta y contribuyen a
dar coherencia a la union. Sin embargo, a veces, lo que se situan en las proximidades de la

intercara son clusters. En la figura TV.226 se puede ver uno de estos clusters.

Fig. IV.226 Cluster en la intercara de unién
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Como se puede observar, en estas zonas la unién no es completa y suelen quedar restos de
porosidad que se asocian con los huecos entre particulas. Esto se debe a dos causas: las
particulas son una barrera a la difusion y el llenado de estos puntos por deformacion plastica
y termofluencia es complejo. Por tanto, la aparicion de clusters en la intercara supone, en

la mayor parte de los casos, un punto de fallo de la union,

Como se ha podido comprobar, en todas las uniones mostradas hasta este momento,
aparecian precipitados de equilibrio fundamentalmente en la aleacion de Al-Li. Estas fases
se forman durante el enfriamiento lento del que consta la etapa final de los ensayos de
soldadura, lo que favorece el engrosamiento de los precipitados de las fases de equilibrio
(fase {3 en la aleacion AA 6061/A1,0,/XXp y fase S en el aluminio-litio) responsables de la
disminucion de las propiedades mecanicas. Con la aplicacion del tratamiento térmico
postsoldadura de solubilizacion y envejecimiento artificial, se pretendia obtener las mejores
propiedades mecanicas posibles en la union, disolviendo los precipitados gruesos y haciendo

aparecer las fases coherentes metaestables que endurecen la matriz.

Ademas, con el tratamiento se tratd de homogeneizar la composicion, favoreciendo que se
prolongaran los procesos difusivos, ya sin la aplicacion de presion. El efecto del tratamiento
térmico fue muy diferente, dependiendo de si se aplicd sobre una unién con buena calidad
metalurgica o ain persistian restos de porosidad en la intercara. En las figuras 1V.227 y

IV.228, se puede ver un ejemplo de cada una de estas dos situaciones.

Fig. 1V.227 FKfecto dci tratamiento térmico sobre unfig. IV.228 Porosidad cn la intercara en nna soldadura
soldadura realizada a 530°C ¥ 6 MPa. realizada a 520°C y 3 MPa tras el tratamiento térmico
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En el caso de las uniones que poseian una buena integridad microestructural, el tratamiento
no solo no deteriord la union sino que incluso la mejord. Cuando las uniones presentaban
previamente algun tipo de defectos, el tratamiento térmico, realizado en atmosfera
protectora de argoén, produjo una fuerte merma de la calidad de la union debido a la

existencia de procesos de oxidacion.

Durante el tratamiento térmico se produce la solubilizacién de los precipitados de equilibrio
en la aleacion de Al-Li, pero no se disuelven totalmente los precipitados de fase f§ (Mg,Si)
caracteristicos de la aleacion AA6061 y que constituye la matriz del material compuesto,
ya que la temperatura empleada para la solubilizacion era demasiado baja para ello. No se
pudo emplear la temperatura de tratamiento adecuada para el material AA 6061/A1,0,/10p
(560°C), porque se encuentra por encima de la temperatura de fusién incipiente de la

aleacion AA 8090 y podria producirse quemado de grano.

Tras el tratamiento térmico, para comprobar su bondad se realizaron ensayos de

microdureza en la matriz alcanzandose un valor de 100 HV, analogo al de la aleacion con

un tratamiento T6 estandar.

En ambos tipos de uniones, aunque después de que el tratamiento térmico la composicion
sea mas homogénea, la existencia de una zona de contenido bajo en litio todavia es
evidente. En esta zona se ha detectado que, al realizar el tratamiento térmico a vacio, se
acenttia la perdida de litio y aparece un importante crecimiento de grano (Fig IV.229). En

este tipo de aleaciones superplasticas, la disminucién del porcentaje en Li contribuye a

aumentar la cinética de crecimiento de grano (230),

: i - % sl @
Fig. 1V.229 Detalle de la recristalizacion y el crecimiento
de grano en una unién tratada térmicamente.

Fig. IV.230 Precipitacion en el limite de grano
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Ademis, se puede apreciar que se ha producido recristalizacion y crecimiento de grano a

través de la intercara de soldadura.

Asi mismo, tras el tratamiento térmico es posible apreciar la formacion de precipitados no
disueltos de Mg,Si en la aleacion de Al-Li, que se localizan preferentemente en los limites

de grano, por donde la difusion se produce con mas facilidad (Fig IV.230).

IV.3.1.2.1.2.- AA 6061/41203/20p

La existencia en este material de particulas de mayor tamafio y clusters en la superficie de
union tiene un efecto muy importante sobre la soldadura (Figura 1V.231). En estas zonas,
la porosidad es a(n mas elevada que en el caso anterior, ya que su desaparicion por flujo
plastico es mas dificil. Esta porosidad aparece en los puntos triples matriz /particula/AA

8090 y podria tener un efecto pernicioso sobre la resistencia de la soldadura.

Fig. 1V.231 Cluster de particulas ¢ la intercara

En este material también se ha estudiado el efecto de la presion y la temperatura. Las
mejores uniones se lograron en las siguientes condiciones: 33 0-520 °C y 6 MPa, que son
las mismas condiciones que proporcionan la mejor calidad de union en el material con un
10 % en alGmina. La elevada presion empleada ayuda a romper la capa de oxido por
deformacion plastica. La soldadura realizada en estas condiciones, presenta una intercara
con alto grado de continuidad y en la que no se observan ni poros ni defectos, como se

puede ver en la figura IV.232. Se detecta de nuevo la existencia de una zona libre de
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precipitados en la zona de la chapa de AA 8090, producida por la difusién de los elementos

de aleacion.

[\

Fig. IV.232 Uni6n realizada a 520 °C y 6 MPa . a) Unién sin defectos, b) Detalle

Cuando se utilizan menores presiones de soldadura, como en el caso de las uniones
realizadas a 3 MPa, la calidad de la unién no es aceptable como queda reflejado en la figura

1V.233. Se observan restos de porosidad en los puntos triples matriz/refiuerzo/AA8090 y

porosidad residual a todo lo largo de la intercara.

)

Fig. IV.233 Porosidad en una unién realizada a 520°C y a.

Como hemos comentado antes el otro efecto importante de la presion en la soldadura por
difusion es la variacion que se produce en la deformacion macroscopica. En la tabla 1V.20

se indican lo valores de deformacion producidos a las distintas presiones y temperaturas.
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Tabla IV.20 Deformaciéon macroscopica

T (*C) P (MPa) t (min) Deformacion (%)
530 39
520 6 60 29
500 19
530 15
520 3 60 12
500 9

En este caso, las deformaciones netas son algo menores a las que se producen en el material
reforzado con un 10% de aliimina. Aunque los valores de deformacion total pueden parecer
un poco elevados para la soldadura por difusion, sin embargo, la deformacion que
experimenta el material compuesto en este caso no supera, el 10%, ya que casi toda se
acumula en la chapa de AA 8090 dadas sus caracteristicas superplasticas. Esto favorece el
flujo plastico de este material, lo que contribuye a la ruptura de la capa protectora de
alumina mecanicamente, favoreciendo de este modo la formacion de la union.

Bl efecto del tratamiento térmico es diferente dependiendo de la calidad de la soldadura.
Cuando la soldadura tiene una baja calidad microestructural y presenta porosidad, el
oxigeno residual, que permanece en la atmosfera del horno de tratamiento térmico, €s
suficiente para penetrar en la soldadura a través de los poros y deteriorar fuertemente el
intermediario, destruyendo la union. Si, durante la soldadura, se ha logrado el colapso total
de los poros residuales y la recristalizacion a través de la intercara, el tratamiento térmico
solubiliza casi todos los precipitados y mejora la calidad de la soldadura (Figura 1V.234).
En este caso, también se ha detectado crecimiento de grano en la chapa de AA 8090, en las
proximidades de la linea de union, causado por la pérdida de litio por difusion (Fig. 1V.235).
En general, las caracteristicas de soldadura en ambos tipos de material son muy similares.

Este es logico porque la aleacion matriz es el mismo en ambos.
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Fig. IV.234 Efecto del tratamiento térmico sobre una Fig, 1V.235 Crecimiento de grane y recristalizacion en
union de buena calidad la zona cercana a la intercara

1V.3.1.2.1.3.- Perfiles de dureza

Se realizaron perfiles de dureza a través de la soldadura para todas las uniones sometidas
a tratamientos térmicos (Fig. 1V.236), como método indirecto para evaluar la difusion
producida en los elementos de aleacion que forman los precipitados envejecedores. Los

resultados son similares para los dos materiales compuestos, variando con la temperatura

y el tiempo de soldadura.
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Fig. IV.236 Perfil de microdureza en fa region de soldadura
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El Li y el Mg son los responsables del envejecimiento en estas uniones: el Li en la aleacion
AA 8090, formando la fase metaestable &' (Al;Li) y el magnesio y silicio en la aleacion AA
6061 precipitado en forma de Mg,Si. En todos los perfiles medidos, aparece una fuerte
disminucion de la dureza en la proximidad de la intercara de soldadura, debido a la
disminucion del contenido de litio en las proximidades de la linea de soldadura por su
difusion hacia la matriz del MMC. Esta zona de ablandamiento se puede también relacionar

con la banda donde aparece el crecimiento desmesurado del grano.

El mismo efecto de catda del valor de dureza aparece al otro lado de la soldadura debido
a la migracion de Mg y Si desde el MMC al AA 8090. La cantidad de Mg v Si que va al AA
8090 y la cantidad de Li que va al AA 6001, obviamente, no es suficiente para compensar
la reduccion mutua en la dureza. El valor de dureza mostrado a ambos lados de la soldadura
en los materiales de partida (medido en una zona alejada de la union) es distinto (~135 HV
para la aleacion AA 8090 y = 120 HV para la matriz de AA 6061) porque los elementos

que forman los precipitados envejecedores son también distintos.

El tiempo v la temperatura son dos de las variables principales en la evolucion de la
difusion. El perfil de dureza es una imagen de la difusion v se ve afectado por estas dos
variables. Cuando la temperatura sube desde 500 °C a 530 °C, el minimo en la curva de
dureza se hace mas alto, la anchura de la zona donde la dureza es mas baja es menor y el
maximo a ambos lados de la soldadura tiende a ser mas similar. Todos estos efectos son

previsibles ya que un aumento de temperatura supone una aumento de la velocidad de

difusion

El efecto de tiempo es similar. Ambos lados del perfil tienden a estar mas cercanos (la zona
donde la dureza disminuye es menor) v los valores, a ambos lados de la linea, de soldadura

son mas similares cuanto mayor es el tiempo.
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1V.3.1.2.2.- Soldadura homogénea

Los resultados obtenidos del estudio microestructural de uniones heterogéneas, s¢ aplicaron
a la soldadura homogénea de los materiales de matriz AA 6061, reforzados con alumina,
empleando la aleacion AA 8090 como intermediario. Las microestructuras resultantes en
estos casos son muy similares a las obtenidas en las uniones heterogéneas (como era de
esperar) cambiando solo aspectos microestructurales relacionados con la forma del
intermediario. Como las condiciones de soldadura y las microestructuras resultantes para
ambos materiales compuestos con diferente grado de refuerzo son idénticas, se discutiran

conjuntamente.

El comportamiento de la aleacion de Al-Li, cuando se aplica como intermediario, esta
influido fuertemente por las condiciones de soldadura (especialmente, la temperatura y la
presion). A alta temperatura y/o presion (530 - 520 °C y 6 MPa), la alta plasticidad de la
aleacion AA 8090 origina un flujo plastico del intermediario que, junto con la difusion,
hace que éste casi desaparezca en algunas zonas (Figura IV.237). Esta deformacion es
‘heterogenea, es decir es mayor en unos puntos que en otros, aunque que la deformacién

macroscopica sea homogénea.

Fig. IV.237 Reduccion del espesor del intermediario

La deformacion macroscopica se mantiene siempre por debajo del valor correcto (A 520°C
y 6 MPa ¢s de un 18 % para el material AA 6061/A1,0,/10p y de 6% para el material

AA6061/A1,0,/20p). En el matenal reforzado con un 20% de alimina, el valor es menor
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que en el reforzado con un 10 %, ya que este material es menos plastico en las condiciones
de soldadura. En Ia tabla TV.21 se indican las deformaciones producidas a las diferentes

temperaturas y presiones.

Tabla 1V.21 Deformaciéon macroscopica

T(C) P(MPa) t(min) AA6061/ALO,/10p AA6061/AL,0,/20p

530 29 10
520 6 60 18 6
500 12 2
530 4 2
520 3 60 £,5 ]
500 0.4 0,25

La observacion microscopica a altos aumentos muestra el alto grade de continuidad logrado
en estas condiciones, no solo en las areas donde el intermediario habia reducido su espesor,
sino también en zonas donde ha mantenido su anchura original. Este alto grado de
continuidad se asocia a la casi completa ausencia de microporosidad residual, a la
eliminacion de restos de Oxido en la intercara y a la ausencta de evidencias de la presencia
de discontinuidades o faltas de union. A presiones o temperaturas menores (<520 °C o <6
MPa), sin embargo, la soldadura muestra una mala calidad (Fig. 1V.238 y 1V.239). Ei
intermediario sufte una deformacion homogénea, aunque se consigue una cierta disminucion

en el espesor, observandose numerosos defectos interfaciales.

Fig. 1V.238 Deformacion homogénea del intermediario Fig. TV.239 Detalle de la unién anterior

producida a 300°C v 6 MPa.
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En uniones homogéneas soldadas con intermediarios no reforzados se puede conseguir una
importante mejora de 1a resistencia de la soldadura, favoreciendo que el refuerzo se clave
en la lamina de intermediario. Este fenomeno estd favorecido tanto por la preparacion
superficial quimica como por la deforimacién plastica. Cuando el espesor del intermediario
disminuye lo suficiente, el refuerzo puede incluso llegar a atravesarlo y producir una
microestructura mucho mas homogénea en la zona de soldadura (Fig. [V.240). En este
caso, la intercara particula/intermediario juega un papel muy importante puesto que debe

formarse algin tipo de unidn quimica para que aumente la resistencia interfacial

Fig. 1V.240 Particulas clavdndose a través del intermediario.

La alta calidad de las uniones realizadas en condiciones de aita presion y temperatura se
hacen mas evidentes cuando se observa su microestructura, tras la aplicacion del
tratamiento térmico. Como se observa en las figuras [V 241 y 1V.242, la disolucion de las
fases precipitadas en el intermediario es casi completa y se observan evidencias de que ha

ocurrido recristalizacion a traves de la linea de union.

w

tras el

Fig, TV.241 Unién realizada a 530 °C y 6 MPa Fig. IV.242 Detalle de la unién anterior

tratamiento térmico
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En cambio, y como ocurria en el caso de las uniones heterogéneas, la aplicacién del
tratamiento térmico a uniones en las que no se ha logrado eliminar la porosidad residual

produce un fuerte deterioro de la union, como se observa en la figura 1V.243.

Fig: IV.243 Ficeio del tratainienio térmico sobre una unién realizada
4 500°C v 6 MPa

Para evaluar la resistencia de las uniones, se realizaron ensayos de cizalladura a solape

simple en distintas condiciones de soldadura. Asi mismo, se ensayaron probetas tanto en el
estado soldado como tras la aplicaciéon del tratamiento térmico de solubilizacion y
envejecimiento. Los resultados de estos ensayos se muestran en la figura 1V 244 Estos

resultados se calcularon, tomando como referencia el area soldada final.
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Fig., V.24 Resistencin o cralladura de las wnones soldadus por soldudorn por difusion de AA
OO0 LAALDWR Xp

Como se esperaba, las resistencias mas altas se obtuvieron en soldaduras realizadas a 530
“C vy 6 MPa. Cuando las uniones tienen buena calidad, el tratamiento térmico produce un
incremento de la resistencia a czalladura, mientras que, cuando existe un clerto grado de
porosidad residual en la superficie de union, el oxigeno residual existente en la atmoslera
del horno de tratamientos térmicos degrada la union, produciendo una brusea caida de la

resistencia,

Observando las curvas tension/deformacion, se puede apreciar que, cuando la resistencia
a cizalladura es baja. casi toda la deformacion se situa en el campo elastico mientras que,

al aumentar los valores de resistencia, €l campo plastico aumenta también, lo que indica una

mejora de la unon.

o

Fig. IV.245 Swuperficic  de romwra de
AAGOGTIALD,/10p
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En las figuras IV.245 y IV.246, se muestran las superficies de fractura de una union de

buena calidad de cada uno de los dos materiales. Se observa que la rotura se ha producido
por un mecamsmo ductil con formacion de numerosos huecos. También se aprecia la
existencia de un gran numero de particulas rotas que indica la importancia que este
mecanismo tiene en la rotura de la unién. La rotura progresa principalmente a través de la

intercara, aunque en algunos puntos se observan grietas que penetran en el material base.

El aspecto de la superficie de fractura de las probetas tratadas térmicamente (Fig. 1V.247
y 1V.248) es ligeramente diferente, ya que, aunque en general se observa el mismo
mecanismo de rotura, la contribucién de la rotura interfacial es mayor apreciandose los
restos de intermediario no eliminado con zonas de rotura microductil y una menor

proporeion de particulas rotas.

*ﬁkg‘i;‘tﬁ 't

b SRR [ wL
Fig. IV.247 Levanlamiento de superficic de la 14mina
tratamicitto (érmico

1V.3.1.4 - Conclusiones parciales

1. El empleo de aleaciones de aluminio litio como intermediario de soldadura favorece
la soldadura en estado solido entre materiales compuestos de matriz de aluminio con
refuerzo discontinuo de alimina, ya que acelera la ruptura de la capa de alimina por

mecanismos quimicos y mecanicos.
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Se pueden obtener intercaras de una elevada calidad metalargica a 530°C-520°C,
6 MPay 1 hora. En estas condiciones, la deformacién en el matenal compuesto se

mantiene por debajo del 10%.

La calidad de la intercara depende asi mismo de la propia calidad del material. La
presencia de particulas de gran tamafio o de clusters genera porosidad que actua

como defecto en la union.

Se han obtenido resistencias a cizalladura de 80 MPa para el material
AA6061/Al,0,/10p vy de 60 MPa para el material AA6061/A] Q /20p en uniones
soldadas a 520°C y 6MPa.

La aphcacion de tratamientos térmicos postsoldadura aumenta la resistencia final
de las uniones soldadas, aunque es necesario un control estricto de la atmosfera de

horno de tratamientos.
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1V.3.2.- Seldadura por difusion en fase liquida transitoria (TLP) del material AA
6061/A1,0,/XXp

Una vez realizado et estudio de la soldadura por difusion en fase sélida de los materiales de
la senie 6XXX con refuerzo de alimina, utilizando con intermediario la aleacion de aluminio
-htio AA 8090, se procedi¢ a aplicar otra técnica de soldadura por difusion: la soldadura
por difusion con fase liquida transitoria o TLP. Esta técnica tiene como diferencia
fundamental con la anterior el que, durante el proceso a la temperatura de soldadura, se
forma una fase liquida, ya sea por alcanzar la composicion de un eutéctico de bajo punto
de fusion gracias a la interdifusion de los elementos del intermediario y del material que se
suelda, o por que el aporte que se utiliza tenga una composicidn cercana a una eutéctica.
Pasteriormente, la difusion contintia y se produce una solidificacion isotérmica. Este
proceso presenta muchas semejanzas con la soldadura fuerte en horno, por lo que a veces

se confunde con él.

El este caso, el aporte elegido fue la misma aleacion BAISi-4 (AA4047) que se iba a utilizar
en la soldadura fuerte, tanto de los materiales AA 6061/A1,0,/XXp, como del material AA
7005/A1,0,/10p, lo que acentuia las semejanzas entre ambos procesos. La diferencia, sin
embargo, estriba en que, mientras en la soldadura fuerte Ia solidificacion se produce debido
a una disminucion de la temperatura y, por tanto en la unién existe una zona de aporte
solidificado, en los ensayos de soldadura por difusién con fase liquida transitoria realizados,
la solidificacion se produce a la temperatura de soldadura. Este cambio de estado, como se
acaba de indicar, esta causado por el aumento de temperatura de solidificacién que se
produce en esa porcion del sistema, debido a la modificacion de la composicion por
difzsion. Esto hace que las microestructuras esperadas no deban tener ninguna semejanza

con la de la aleacion aluminio-silicio que se va a utilizar como intermediario de soldadura.

La eleccion de las temperaturas y presiones de soldadura se realizo en funcion de estos
hechos fundamentales que se acaban de describir. Por ello, se realizaron ensayos a 2

temperaturas distintas, utilizando una presion de 1 MPa y un tiempo de 30 minutos.
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Hay que tener en cuenta que la temperatura (580-590°C) elegida debe ser lo suficientemente
alta para producir la fusion del aporte, cuya temperatura de solidus, segun el diagrama de
la Fig. 11.3, es de 580 °C. Sin embargo, hay que considerar que la temperatura de solidus
de 1a aleacion AA 6061 es 582°C y una temperatura excesiva podria producir fusion parcial
en limite de grano y degradar las proptedades. El margen de temperatura con que se cuenta
para realizar la soldadura es, por tanto, muy reducido, siendo critica fa seleccion de la
temperatura final de ensayo. Por estas razones, se ensayaron temperaturas de 580 y 590°C
v, aunque €sta uitima supera la temperatura de solidus de la aleacion matriz del matertal

compuesto, no se han detectado signos de que se hubiera producido fusion incipiente.

Para determinar con mds precision la temperatura a la cual comienza la fusion del

intermediario, se realizd un ensayo de ATD cuyo resultado se puede ver en la figura 1V.249

30¢ 563 °C

i 817°C
25}
20}
S
9_,15|‘
L_J s
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5 / |
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T T a0 a0 800 "800

Temperatura (°C)
Fig. IV.249 ATD de la aleacion BAISI-4 (AA4047)
Segun los resultados de este ensayo, a la temperatura de soldadura, el material que forma
el imtermediario, si bien no se encuentra totalmente fundido, si lo esta en una gran parte por

lo que se comprueba que son aplicables los mecanismos descritos de TLP.

La presion (1 MPa) se eligio considerando que este método permite la aplicacion de
presiones pequefias va que, al formarse una fase liquida, el paso de deformacion plastica que
resulta tan importante en la soldadura por difusién en estado solido queda en este caso
soslayado, ya que, una vez formado el liquido, éste puede faciimente acceder a la rugosidad
del material que se suelda, consiguiendo un contacto metalico mas intimo. Sin embargo, la

aplicacion de la presion sigue resuttando necesaria para la sujecion de las piezas que se unen
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y para favorecer los procesos difusivos durante las primeras etapas de la soldadura cuando
todavia no se ha producido fusion, ademas de para facilitar el reparto del aporte fundido y
Jograr el contacto metélico. La aplicacion de una presion reducida, ademas, permite limitar
{a deformacion macroscopica final de la pieza unida, lo que es muy favorable. La
deformacién macroscopica resultante se mantuvo en todas las probetas por debajo del valor

maximo exigible, tal y como se puede observar en la Tabla [V.22.

Tabla 1V.22 Deformacién macroscopica de las uniones TLP

Temperatura de soldadura ("C)

Material 580 590

Deformacién (%)

AA 6061/AL,0,/10p 4.42 8,40

AA 6061/A1,0,/20p 208 1162

- o

Aunque en el caso de las uniones realizadas a 590 °C, los valores de deformacion son algo
mas elevados, debido a que dicha temperatura se encuentra muy cercana a la de solidus de
la aleacion AA 6061, los valores siguen resultando inferiores a los obtenidos en muchos de
los ensayos de soldadura por difusion en estado solido que se han indicado antes. Aunque
en este caso se suelda a temperaturas mas altas, la deformacion se ve mas influida por la

presion aplicada que, en este caso, €s menor.

IV 3.2.1.- Estudio de la microestructura de las uniones soldadas

El estudio microestructural de las intercaras de union resulté complicado, ya que en la
mayoria de ellas se logré una integridad microestructural tan elevada y una microestructura
tan semejante a la del material base que era dificil distinguir donde se encontraba situada la

intercara de soldadura.

En la Figura IV.250, se puede observar el aspecto de la zona de union en una probeta
soldada a 580 °C y 3 MPa del material reforzado con un 10 % de particulas de alumina. En

esta figura, la linea de unién se encuentra marcada mediante flechas. Se observa que el



360 Soldadura de Materiales Compuestos de Matriz de Aluminio. .

:;%.?{Y.ZSU Microestructura de una union realizada & Fig, TV.251 Imagen de retrodifundidos de la misma
zona

intermediario ha desaparccido completamente a causa de la difusion y que la
microestructura resultante es por completo analoga a la del material base. El aspecto dela
union se asemeja a un limite de grano mas, ya que se ha producido recristalizacion a través

de la intercara.

En la imagen de electrones retrodifundidos (Fig. 1V.251), se aprecia que se ha producido
precipitacion preferente en los limites de grano. Si se observa la microestructura a mayores
aumentos (Fig TV.252), se puede comprobar que estos precipitados se sit(lan no solo en los
limites de grano, sino también en el interior de los mismos. El analisis por EDS de estos
precipitados indica la presencia de Siy Al (Fig. 1V.253). Este ultimo elemento puede
proceder, tanto del efecto matriz, como del precipitado, mientras que el magnesio no se

puede detectar mediante el método de analisis utilizado. Si se observa el diagrama de fases

KaAl
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ig. TV.252 Precipitacion en el limite de grano y en el interior

del mismo. Fig. IV.253 Anilisis de los precipitados
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de la figura 111.11, que muestra un corte del diagrama ternario Al-Mg-Si a una composicion
de un 1% en Mg, se puede comprobar como el aumento del porcentaje en silicio por encima

de un 0,7% cn el sistema sitda esta aleacion en un campo trifasico Al + Mg,Si + Si.

Es bastante probable que, puesto que en el intermediario tenia una composicion de partida
del 12%, en las proximidades de la zona de union se supere la composicion en silicio
necesaria para entrar en el campo trifasico. Por tanto, estos precipitados son las fases de
equilibrio de esta aleacion, fase § (Mg,Si), que engrosan debido al enfriamiento lento desde
la temperatura de soldadura y ademas son precipitados de cristales de Si. El nimero de
precipitados existentes en las cercanias de la intercara de soldadura es mayor que el que se

encuentra en otras zonas de la matriz, ya que el porcentaje de silicio en esta area se ha visto

incrementado, debido a la difusion de este elemento desde la 1dmina de aporte.

<%
byl

intermediario ¢n los extremos de la muestra ataque. En su lugar habia precipitados.

Cuando se analiza la microestructura de 1a unién en las zonas cercanas a los extremos de
la probeta (Fig. [V.254 y Fig I'V.255), se detecta la presencia de una serie de defectos que
no existen en la zona mas interior. En algunas dreas se encuentran restos de la estructura
del intermediario que no han desaparecido durante la soldadura. La causa de este “efecto
de borde” se encuentra en que la presion aplicada no se reparte por igual en todas las zonas.
En las zonas externas el “abarrilamiento” que se produce por deformacién plastica de la
muestra disminuye la presion efectiva sobre estos puntos de la intercara de soldadura. Este
hecho demuestra la importancia de la presion aplicada durante el proceso de soldadura por
difusion con fase liquida transitoria. La presion ayuda a la ruptura de la alimina superficial

¢ -
4
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existente sobre la superficie del material compuesto, favoreciendo el mojado del
intermediario cuando éste funde. Si esta presion no es suficiente, la ruptura de la capa no
se produce por lo que aparece este efecto de borde. Ademas, también es posible que, a
pesar de que las soldaduras se realizaron en vacio, el oxigeno residual existente en la
atmosfera del horno favoreciera los procesos de oxidacion en la zona mas externa donde

es mas facil su penetracion, al existir un contacto metalico mas reducido.

J - T T

1 2z 3 4 5 L) 7 B Energy kev

Fig. IV.256 Andlisis de la zona de intermediario

Sin embargo, aunque en estas zonas la recristalizacion no ha llegado a hacer desaparecer
totalmente las intercaras de union, se puede comprobar mediante EDS que la difusion, si
que ha producido una homogeneizacion de la composicion, existiendo evidencias de zonas
locales de recristalizacion. En la figura IV.256 se muestra un microandlisis EDS realizado
sobre la zona de lamina. En €], se observa la disminucion de la concentracion en silicio que
se ha producido en la zona, hasta el punto de que no se detecta. En realidad. el silicio se

encuentra precipitado en los limites de grano pero ha desaparecido con ¢l ataque

metalografico, por lo que no se detecta en el analisis quimico.

Fig. IV.25% Gota de eutéetico AL-Si Fig, IV.258 Imagen de retrodifundidos
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En algunas zonas, la desaparicion del intermediario por efecto de la difusion no es completa
y se aprecia la existencia de estructuras tipo eutéctico (Al-Si), con formas pseudo-esféricas
(Fig. 1V.257 y IV.258) en el interior de los nuevos granos formados en las cercanias de la
intercara de soldadura. En estas zonas, que tienen un tamafio muy pequefio (<10 pm &),
la difusion de Si a partir de la aleacion de intermediario fundida no fue la suficiente como
para producir ¢l fendmeno de solidificacion isotérmica, por lo que el paso al estado solido
se produjo durante el enfriamiento, siguiendo las reacciones de equilibrio y generando los
pequefios agregados de estructura eutéctica laminar. El analisis EDS (Fig. IV.259) de estas
zonas confirma que se trata del eutéctico Al-Si y su presencia puede justificarse
considerando que el tiempo de soldadura no fuera suficientemente prolongado como para

completar la homogeneizacion total de la zona de unién por mecanismos difusivos.
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Fig, IV.259 Andisis EDS de la gota de cutéctico

Como ya se ha indicado, se escogieron dos temperaturas de ensayo para evaluar efecto de
este parametro sobre la soldadura TLP sobre los materiales estudiados. En la figura 1V 260,
se observa el aspecto de una union soldada a 590 °C. La microestructura obtenida a ambas
temperaturas es muy semejante, sin que sea posible encontrar grandes diferencias
microestructurales (Fig 1V.250 y Fig TV.260). Un detalle mteresante que se puede sefialar
es el comportamiento de las particulas que se situan en las proximidades de la intercara
durante la soldadura TLP. Este resulta diferente del que se ha indicado para la soldadura

por difusion en estado solido. En la figura 1V.261, se puede apreciar como han coincidido
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dos clusters de particulas, uno a cada lado de la intercara de union. Tras la union, al haber
desaparecido la intercara, se han convertido en uno solo. Aunque en este caso no s¢
presentan los problemas derivados de la formacion de una interfase intermediario/particula,
la localizacion de estos clusters atravesando la intercara resulta perjudicial, ya que son
puntos de elevada tension triaxial y actian como generadores de grietas. En la zona de

union esto resulta especialmente peligroso, ya que de por si es una zona mas debil que el

resto del material.

| - _ . 1901
Fig. TV.260 Union TLP dec AA6061/A1,0,/10p Fig. IV.261 Agrupacion de particulas en la zona de
rcalizada a 590°C imercara

También se evaluo el efecto del distinto contenido en refuerzo en la soldabilidad TLP. Las
figuras 1V.262 y 1V.263 son micrografias de las uniones realizadas en el material
AA6061/AL,0,20p a 580 y 590 °C, respectivamente. Como se puede apreciar, ambas son
muy semejantes, al igual que ocurtia en el caso anterior y no se aprecian grandes diferencias
microestructurales en las uniones realizadas a las dos temperaturas de ensayo. La union

presenta también, en estos €asos, una elevada integridad microestructural, no detectandose

restos de la intercara original de union. De nuevo, y como ocurria en el caso anterior, en

Fig. TV.262 Union dec AA 6061/AL0,/10p realizad a Fig. IV.263 Union de AAG061/AL,0,/20p realizada a
580°C 590°C
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la zona cercana a la intercara se detecta la presencia de precipitados de Si junto con los de
Mg,Si. Estos precipitados aparecen localizados, tanto en el interior de los granos, como en
el limite de grano, donde son mas gruesos. Otros puntos de precipitacion preferente son las

interfases matriz/particula, tal y como se puede observar en la figura IV.264

La diferencia fundamental entre la microestructura de las uniones del material que posee un
10% de atamina y el que tiene un 20% esta originada por el mayor tamafic de particula que
tiene el segundo. Esto hace que sea mas frecuente la presencia de clusters de particulas en

la zona de union, como el que se muestra en la figura 1V.265.

Fig. IV.264 Precipitacion en los limites de grano y
en las interfases matriz/particula intercara de soldadura

Tras someter al material compuesto al ciclo de soldadura TLP, éste sufre una gran
degradacion en sus propiedades mecanicas ya que se solubiliza y posteriormente precipitan
y engrosan los precipitados de equilibrio. Para recuperar estas propiedades mecanicas y

favorecer la homogeneizacion a través de la intercara de soldadura se realizé un tratamiento

Fig. IV.266 Efecto del tratamiento térmico
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térmico de solubilizacion y envejecimiento. El efecto sobre la union del tratamiento térmico

se puede apreciar en la figura IV.266.

Se comprueba que se ha logrado la disolucién de los precipitados de Mg,Si, y de Si,
Durante el tratamiento de envejecimiento precipita la fase B semicoherente (Mg,Si). Como
se puede observar en la micrografia, la aplicacion de tratamiento térmico no produce ningin

tipo de deterioro en la unién por efecto de la oxidacion, cuando ésta es de alta calidad

Para evaluar la difusion de los distintos elementos de aleacion en la zona de soldadura y su
efecto sobre el endurecimiento, una vez realizado el tratamiento térmico postsoldadura, se

procedio a realizar curvas de microdureza sobre las uniones, cuyo resultado se muestra en

la figura TV 267
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Fig. IV.267 Curvas de microdureza

Se observa que, debido a la difusion del silicio desde la lamina de intermediario, se produce
un ligero aumento de la dureza en la zona cercana a la intercara de soldadura que

postertormente decae hasta alcanzar el valor tipico del material base.

1V.3.2.2 - Propie mecani En

Como se ha indicado en el desarrollo experimental, se realizaron ensayos de cizalladura

sobre probetas soldadas a solape simple. En la figura IV 268, se encuentran representados

los resuitados de dichos ensayos. Las probetas se ensayaron en dos condiciones distintas:
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en el estado post-soldadura v tras recibir un tratamiento térmico de solubilizacion y
sobreenvejcciniiento, para solubilizar todos los precipitados de equilibrio que habian crecido
durante el enfriamiento lento posterior y homogeneizar ia composicion a lo largo de la

uniém por difusion en estado solido

Und de las primeras conelusiones que se pueden extraer de estos resultados es que, a pesar
de que la microestructura de fas uniones es analoga tanto si se realizan a 580 comao a SAC,
I resistencia de las uniones soldadas a mas alta temperatura son mas clevadas. s deeir, que
la calidad de la unién lograda ¢s mayor a 590°C para los dos mateniales compugcstos. Lsta

tendencia s¢ mantiene tras la aplicacion del tratamiento lermuco

Resistencia (MPa)

AA 6061/A1203/10P  q0p ggg 590 T (°C)
20p

Fig, IV.268 Resistenciz a cizalladura de las umioncs TLP

Los valores de resistencia son mas altos cuando se ensayan después de un tratamiento
térmico aun cuando éste sea de sobreenvejecimiento, ya que, durante ¢l ciclo térmico de
\ratamiiento, se produce también difusion lo que favorece la homogeneizacion de la
composicion. D esta forma, se consigue que la microestructura de la unidn sea mas similar

a la del material base lo que es la situacion ideal de cualquier proceso de soldadura.
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1V, 3.2 3 Estudio de las superficies de rotura

En la figura IV.269, se muestra el aspecto tipico de la superficie de rotura de las uniones
TLP ensayadas a cizalladura. Se observa que la rotura es fundamentalmente transgranular
ductil. El hecho de que la rotura se produzca a cizalladura hace que la superficie presente
unas marcas caracteristicas producidas por el arrastre a través de la matriz de las particulas
de refuerzo. Incluso en algunos casos, al final de estas huellas se pueden encontrar las
particulas de alumma que las han producido. Estas particulas desprendidas suelen dejar
huecos en la otra mitad de la unién rota, tal y como se observa en la figura IV.270. Por
tanto, la contribucion del refuerzo a la resistencia del material en este tipo de uniones es

importante.

Este tipo de rotura demuestra que la union es bastante resistente, ya que la grieta no avanza

a través de la intercara sino de las zonas adyacentes. Incluso, en algunos puntos se observa

Fig. IV.7 Huellas c prliculas arrancadas sobre la

Fig. IV.269 Aspecto tipico de la rotura. Huellas de superficie de rotura.

arrastre y particula arrastrada

el desarrollo de grietas secundarias perpendiculares a la intercara que se adentran en el

material compuesto, indicando que en esas zonas la union es mas resistente que el propio

material base. En la figura IV.271 se indica la posicion de una de estas grietas secundarias,

que se ha marcado como A.

En esta misma figura, que corresponde a una unién ensayada sin tratamiento térmico, se

puede ver como los gruesos precipitados de silicio también participan de manera importante
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en la rotura y quedan depositados sobre la superficie de la misma. En las probetas ensayadas
tras el tratamiento térmico, la mayoria de estos precipitados de silicio se habian disuelto y,

por tanto, no es posible encontrarlos sobre la superficie de rotura.

Sin embargo, en algunas zonas de mala calidad de union se detectan evidencias de rotura
interfacial, producida por la existencia de éxidos en la intercara (Fig. IV.272). Este tipo de
rotura aparece principalmente en las probetas ensayadas tras el tratamiento térmico, lo que
demuestra la importancia de controlar la atmésfera durante los tratamientos de
solubilizacion y envejecimiento para evitar este tipo de fenomenos de oxidacién que

degradan la union especialmente en las zonas de borde ya descritas.

g . ¢
Fig. IV.271 Gricta secundaria v precipitados en la Fig. IV.272 Rotura interfacial
superficie de rotura.
1V 3.2.4 - Conclusi il
1. La soldadura por difusion con fase liquida transitoria utilizando como aporte BAISi4

(AA 4047) de los materiales compuestos con refuerzo de alimina y matriz de la
serie 6XXX proporciona uniones que presentan una microestructura muy se mejante

a la del material base, con una alta calidad microestructural.

2. Los materiales de aporte empleados en la soldadura fuerte se pueden emplear como

intermediarios en la soldadura por difusion con fase liquida transitoria.

(%)

Las ventajas de este proceso, con respecto a la soldadura por difusion en estado

solido cuando se aplica a materiales compuestos son: permite reducir la deformacion
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macroscopica resultante, al utilizar presiones mas reducidas y favorece la formacion
de una microestructura muy semejante a la del material compuesto que se esta
soldando, con lo que se eliminan las zonas debiles que se forman cuando en la

soldadura aparece una banda de bajo contenido en refuerzo.

La aplicacion de presion en el proceso es crucial para favorecer la rotura de la capa
de alamina superficial y permitir el mojado y los procesos difusivos desde el
ntermediario a la matriz del material compuesto y a la inversa. Si por alguna razon
la presion aplicada no cs suficientemente elevada (por que se aplique una presion
demasiado baja o por que se reparta mal), la soldadura presentara un gran numero

de defectos.

Los materiales con distintos porcentajes de refuerzo se comportan de una manera

muy similar frente a la soldadura, con la unica diferencia de la mayor presencia de

refuerzo (y por tanto de clusters) en la zona de intercara.

El tratamiento térmico postsoldadura permite mejorar la resistencia de las uniones
soldadas, al prolongarse durante el mismo los procesos difusivos que homogeneizan

la composicion en la zona de soldadura.
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1V.3.3.- Soldadura fuerte (AA6061/ALO/XXp y AAT005/A1,0,/10p)

El estudio de la soldadura fuerte de las dos aleaciones 6061 reforzadas con un 10 y un 20
% de particulas de alimina se realizd de forma conjunta y utilizando las mismas condiciones
de ensayo que las empleadas para la aleacion 7005 con un 10 % del mismo tipo de refuerzo.
Este estudio pretendia evaluar la influencia no solo de la presencia y % de refilerzo en la
soldabilidad fuerte de este tipo de materiales sino también conocer el papel que juega la

composicion de la matriz.

1V.3.3.1.- Seleccion v caracterizacion del material de aporte
IV.3.3.1.1.- Ensayos de ATD

La seleccion de materiales de aporte para soldadura fuerte de los MMC estudiados en este
apartado, se realizé entre vartos de los recomendados para ia soldadura fuerte de aleaciones
no reforzadas de aluminio cuyas composiciones vienen recogidas en la Tabla I11.10. Como
ya se ha indicado en capitulos anteriores los criterios aplicados para la seleccion de los
materiales de aporte son fundamentalmente dos: la compatibilidad en cuanto a composicion
quimica y las temperaturas de fusion. La temperatura de fusion del aporte no puede ser
superior a los puntos de fusion incipiente de la matriz del material base. En este caso, los
puntos de fusion incipiente para las aleaciones matriz AA6061 y AA 7005 son 582 °C y 604
°C (226), por lo que es posible utilizar aportes de superior punto de fusion a los empleados

en la soldadura fuerte de AA 2014/8iC/XXp.

Para establecer de forma precisa el intervalo de fusion de cada uno de los materiales de
aporte preseleccionados se realizaron ensayos de ATD, a partir de los cuales se
determinaron las temperaturas de principio y fin del cambio de fase. Los registros de ATD
obtentdos para cada uno de los aportes se muestran en las figuras IV.273 a IV.276, en las
que se han sefialado las temperaturas calculadas. En la tabla IV.23 se han resumido los

resultados obtenidos.
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Tabla TV.23. Intervalos de fusion de los materiales de aporte comerciales elegidos.

Aporte comercial T? inicial ("C) T* final (°C)
2561 557 612
AA 4047 (AWS BAISi4) 563 617
X-Ergdn 242 588 645
Alubond 243 593 640

A partir de estos resultados, se ¢scogio el aporte comercial AA4047 (: \WS-BAISi4). Este
material aunque presenta una temperatura de liquidus ligeramente superior a los puntos de
fusion incipientes de los materiales compuestos estudiados, se encuentra casi totaimente
fundido por debajo de los 582°C (punto de fusién incipiente de la aleacion
AA6061/AL,0/XXp). El aporte 2561 tiene también una temperatura de solidus a la del

material base, lo que le haria igualmente aceptable para su utilizacion en la soldadura, pero
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contiene cobre que como hemos visto favorece los procesos de penetracion intergranular,

por lo que fue rechazado.

Los otros dos aportes presentan intervalos de fusion muy amplios y temperaturas de solidus
y liquidus muy superiores a las de fusion incipiente de las matrices de los materiales
compuestos. En las graficas de ATD obtenidas para estos dos aporte se observa la presencia
de dos picos. El de mas baja temperatura es debido a la fusion incipiente de fases ternarias
de bajo punto de fusion, y el segundo corresponde a la fusion completa del material. Por eso
son las temperaturas marcadas por este segundo pico, las que se han sefialado como

intervalo de temperatura de fusion.

Cuando se trata de seleccionar un aporte para la soldadura fuerte, un intervalo de fusion
amplio supone una menor fluidez del aporte durante un mayor rango de temperaturas ya
que cuando la temperatura de soldadura esta comprendida entre la de solidus y liquidus
coexisten la fase solida y la fase liquida. Esto reduce la mojabilidad y la extension del aporte
al aumentar su viscosidad, obteniéndose como resultado una soldadura de peor calidad.
Ademas, temperaturas de solidus y liquidus muy distantes entre si favorecen la aparicion de

fenomenos de segregacion dentro del aporte.

Esta fue otra de las razones de la eleccién del aporte BAISI-4 (AA 4047). De todos los
aportes preseleccionados es el que posee menor intervalo de fusion. Este reducido intervalo

de fusion se debe a que posee una composicién proxima a la del eutéctico Al-Si.
1V.3.3.1.2.- Microestructura del material de aporte BAISi-4 (AA4047)
Segun se indico en el desarrollo experimental el aporte BAISi-4 (AA4047) posee una

composicion (Al-12%8i), muy proxima a la del eutéctico (Al-12,6%Si). En la figura I11.3

se muestra ¢l diagrama de fases correspondiente a esta aleacion
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i @ A Lt 3 ; i s
Fig. IV.277 Dendritas en el aporte BAIS1- Fig. 1V.278 Detalle

(X125)

Al igual que se hizo con los aportes utilizados para la soldadura de los materiales
AA2014/SiC/XXp, para poder comparar la microestructura del aporte con la resultante de
los ensayos de mojabilidad, se realizé un ensayo de gota sobre una superficie en la que el
mojado era practicamente nulo (alumina) y se estudio la microestructura resultante. Como
se puede ver en la figura TV.277, la microestructura de este material esta constituida por el
agregado eutéctico, que es el constituyente mayoritario con la presencia de dendritas de fase
e primaria (solucion solida de Si en Al). La observacion a mayores aumentos del agregado
eutéetico (Fig. TV.278) permite comprobar que estd constituido por una matriz continua de
fase o, rica en aluminio, en la que se encuentra distribuido el silicio, que posee morfologia

acicular.

1V.3.3 2 - Ensayos en horno
IV.3.3.2.1.- Ensayos de gota (mojabilidad)

En las figuras 1V.279 y IV.280 se muestran las macrografias de los ensayos de gota
realizados sobre los tres materiales compuestos (AA 6061/AL,0,/10p, AA 6061/A1,0,/20p
y AA 7005/AL,0,/10p) a 580 °C junto con los cortes transversales de los mismos. A partir
de estos ensayos se calcularon los valores de angulo de mojabilidad (e), area de mojado
(A,) e indice de mojabilidad (WI), como se definio en el apartado correspondiente del
desarrollo experimental de esta memoria. Los valores obtenidos en cada uno de los ensayos

realizados a las distintas temperaturas se exponen en la tabla [V .24
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Tabla 1V.24 Parametros de mojabilidad calculados a diferentes temperaturas

Parametro Material Temperatura (*C)

550°C  570°C  580°C  590°C  625°C

) 6061/A1,0,/10p - 48 7,5 3 <0

Angulo de
6061/A1,0,/20p - 90 14.5 10 <0

mojado (¢)
7005/A1,0,/10p - 18 7 0,2 <0

550°C  570°C  580°C  590°C  625°C
) 6061/A1,0,/10p 8 13,2 78,5 113,1 225
Area de
6061/A1,0,/20p 8 8 38,5 50,3 225
mojado {(mm?)

7005/A1,0,/10p 8 44,2 95,0 176,5 225

550°C  570°C  580°C  590°C  625°C

Indice de 6061/A1,0./10p - 8,83 77.8 112,9 -
mojabilidad 6061/Al,0,/20p - 0 373 49,5 -
(W) 7005/A1,0,/10p - 42,0 94.3 176.5 .

550°C  570°C  580°C  590°C  625°C

Indice de 6061 /A1203/10p 1 1,65 9,8 14,1 28
extension dela  6061/Al,0,/20p 1 1 4,8 6,3 28
gota (S)) 7005/ALO,/10p 1 5,5 11,9 221 28

ok B & RO o - . y :
Fig. IV.280 Macrografias de los ensayos de gola realizados a 580 °C. a) AAG061/ALO./10p,
bIAAG06 1/ALO,20p, ¢) AATOOS5/ALO,/10p

Fig. IV.279 Cortes tranversales de las gotas de la figura anterior
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Para visualizar mejor cudl es la evolucion de la mojabilidad en funcidn de la temperatura,

los valores de estas tablas se han representado en la figura I'V.282.

Como dato general, puede sefialarse que la mojabilidad, medida por cualquiera de los
parametros que se han calculado aumenta conforme se incrementa la temperatura de
mojado. Para temperaturas inferiores a 570°C, el aporte no se encuentra suficientemente
fundido y es demasiado viscoso, por lo que no llega a mojar al material base; y para
temperaturas superiores a 590°C el angulo de mojado es menor de cero como ocurre a
625°C. Esto nltimo se debe a quc a esta temperatura nos encontramos por encima de la
temperatura de fusion incipiente de las dos aleaciones matriz de los materiales compuestos
ensayados. Se produce entonces fusion parcial de los mismos y el material de aporte penetra
por capilaridad hacia el material base. Este fenomeno de erosion, que se muestra en la figura
IV 281, es parecido al que aparecia en los rmateriales compuestos AA2014/81C/XXp,
aurique en este caso se produce fundamentalmente al suﬁéf;lr‘se la temperaiura de tusion del

maternial base.

Fig. IV.281 Lrosion

La mejora del mojado con fa temperatura de ensayo se puede atribuir al aumento de fluidez
que experimenta el material de aporte semifundido, al disminuir el porcentaje de fase sélida

y aumentar el de fase liquida.

Aunque en soldadura fuerte es necesario que se produzca mojado y en la mayoria de los
casos se requieren angulos menores de 20 °C (251), sin embargo no es recomendable que

la extension del aporte sea excesivamente elevada ya que esto puede ser perjudicial para el
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Fig. IV.282 Parimetros de mojado, a) Angulo, b) Area. ¢ fndice de mojabilidad (W1), d) Indice de
extension de la gota (Sr)

llenado de las juntas. provocando porosidad o que el aporte se deposite en zonas que no son

las de soldadura. En este tipo de matenales es necesario alcanzar temperaturas del orden
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de 580°C para obtener valores de mojabilidad aceptables en un proceso de soldadura. Pero
temperaturas demasiado elevadas tampoco son recomendables ya que aumenta demasiado

la extensién de la gota y se producen fenémenos de erosion.

Se observa que el mojado del aporte fundido sobre los materiales reforzados con alumina
es mayor que sobre los reforzados con SiC. Hay que tener en cuenta que el angulo de
contacto que forma un metal liquido sobre un substrato ceramico aumenta conforme crece
la ionicidad del ceramico. Los carburos tienen una ionicidad muy baja a diferencia de otros
ceramicos como son los Oxidos. Mientras el SiC es fundamentalmente covalente (la
ionicidad del SiC es solo del 12%), la aliimina tiene una jonicidad del 63% (251); sin
embargo, las diferencias de mojado entre oxidos y carburos son menores cuando se trabaja

con aleaciones de bajo punto de fusion (Pb, Sn, Zn, etc.).

Comparando los dos materiales compuestos con matriz de la serié 6XXX se ;)bsierva qﬁe
el aumento en el porcentaje de refuerzo aumenta el angulo de mojado, para las mismas
condiciones de temperatura. Este comportamiento es aun mas evidente a baja temperatura
como se puede observar en los valores del angulo de contacto. Al igual que ocurria en el
caso de los materiales AA2014/SiC/XXp el aumento del porcentaje de refuerzo supone un
aumento del area superficial ocupada por ceramico. Dado que los ceramicos presentan una
baja energia superficial (Yawo, = 0,892y vy = 1,160 J/m*)(253), se justifica plenamente la
disminucion de 'a mojabilidad con el aumento del porcentaje de alumina. Ademas, la
presencia de un mayor numero de particulas ceramicas disminuye también la extension del

aporte fundido, sobre todo en el intervalo de temperatura 580-590°C.

En cuanto al area de mojado, ésta es inversamente proporcional al angulo. Al aumentar la
temperatura, el area de mojado es cada vez mayor. Una tendencia similar aparece en los

valores de los indices de mojabilidad y de extension de la gota.

Respecto al caso concreto del material AA7005/A1,04/10p se puede sefialar que al igual que

ocurre con los materiales de matriz AA6061, la mojabilidad aumenta conforme aumenta

iy

la temperatura de mojado. Para temperaturas inferiores a los 570°C el aporte aun no

1o
Id
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fundido. Por encima de los 570°C, se aprecia un fuerte aumento de la mojabilidad con la
temperatura hasta 590°C. A esta temperatura, el angulo de contacto ya es solamente de 2°,
es decir que el aporte tiende a extenderse sobre la superficie del sustrato formando una capa
muy fina. A partir de aqui, el angulo sigue distmnuyendo hasta hacerse menor que cero
debido a que aparecen fendmenos de penetracion del aporte y de erosion del material base.
Los valores de area de mojado son inversos a los de angulo y evolucionan con la misma

tendencia.

Se observa que, en comparacion con los valores obtenido para el ensayo de gota de los
materiales AA 6061/AL,0,/XXp, el empleo de una matriz de la serie 7xxx facilita el proceso
de mojado, alcanzandose valores de « aceptables a temperaturas menores que en el caso
anterior. Esta mejora del comportamiento en cuanto al mojado del aporte esta causada por
la difusion del Zn desde la matriz del material compuesto, como se deduce de los estudios

analiticos realizados sobre las gotas solidificadas, que se expondran mas adelante.

Por encima de 590°C, se aprecia un importante efecto de erosion por fusion del material
base y penetracién del aporte, producido por la difusién de elementos de aleacién al
material de aporte (principalmente Si), lo que disminuye el punto de fusion de la matriz del
MMC. El Zn, que facilita el mojado también puede favorecer una aceleraciéon de estos
fenémenos de eroston. Por ello, la temperatura de soldadura utilizada para este material
debe ser inferior, de) orden de 580-590°C. A estas temperaturas tanto la mojabilidad como

el indice de extension de la gota son suficientemente altos.

1V.3.3.2.1.1.- Estudio de la microestructura de los ensayos de gota

Una vez realizados los ensayos de gota, se procedio al estudio de las microestructuras
generadas encontrado que existen importantes variaciones en la generacién del bafio
fundido en funcion, no sélo de la temperatura de suelda, sino también de las caracteristicas

(porcentaje en refuerzo y tipo de matriz) del material compuesto soldado.
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La microestructura resultante de los ensayos de gota es muy semejante a la observada por
Han et al. (240)(254) en materiales compuestos de matriz Al-Si (A356) fabricados por
colada. Segin estos autores la presencia de refuerzo produce una disminucion de tamafio
de las células primarias de aluminio y cambia la morfologia del silicio acicular haciéndola
mas redondeada con respecto a lo que es tipico de la aleacion matriz sin reforzar. La causa
de este comportamiento se puede encontrar en el mayor numero de lugares de nucleacion
existentes en el material durante la solidificacion, ya que el refuerzo actia como punto de
nucleacion heterogénea. La fase silicio tiende a nuclear sobre las particulas de refuerzo y
en estas zonas se encuentran muchas dislocaciones y faltas de apilamiento. Las particulas
de refuerzo, que en el caso que del que se esta hablando eran de SiC, se segregan en la fase

eutéctica durante la solidificacion.

Estos autores encontraron que la interfase SiC/Si frecuentemente contenia microgrietas que
demuestran la existencia de una union débil entre las dos fases. La fractura se inicia en parte
en estas microgrietas lo que perjudica las propiedades mecanicas. Otro punto de iniciacion
de la fractura se situaba en los clusters de particulas formadas en el eutéctico. Otros hechos

de interés que encontraron son:

. Se produce enriquecimiento en Si en las cercanias del SiC y en Mg en la interfase
Al/SiC. Esto disminuye la concentracion de ambos elementos en el interior de los
granos y reduce la cinética de precipitacion durante el tratamiento térmico.

° En la superficie de fractura se encuentran particulas rotas y grietas iniciadas en la
intercara. Fl mecanismo es complejo. Se produce rotura interfacial y formacion de
huecos en la interfase matriz-particula. Cuando la grieta principal se propaga se
forman microhuecos por descohesion interfacial que se llegan a interconectar y
avanza por ellos la grieta. La descohesion interfacial se observa mds frecuentemente

en los clusters de particulas.



IV.- Resultados y discusion 381

La similitud de esta estructura con la resultante de la soldadura fuerte de los materiales
compuestos que se esta tratando, recomienda tener en cuanta estos datos a la hora de

analizar los resultados obtenidos.

A) Microestructura de los ensayos de gota del material AA6061/AL,0,/10p

En las figuras IV.283 y 1V.284, se aprecia la microestructura que presenta el bafio fundido
generado sobre este material en un ensayo de mojabilidad realizado a 580°C. Como se
puede observar esta constituida principalmente por fase primaria rica en aluminio, con
estructura celular, alrededor de la cual se encuentra situado el agregado eutéctico

constituido por una matriz de aluminio y agujas de silicio. i constituyente eutéctico es mas

abundante en la parte superior de la gota.

PR

formada " Fig, 1v.283 Detalle de Ia fase primaria de estregtuara
celular v de eutéetico.

%
gota

Fig. IV.284 Microestructura deuna
a 380°C (X125)

Si comparamos esta microestructura con la que tenia el aporte con su composicidn original

(12% Si) se demuestra que dicho bafio ha experimentado un importante enriquecimiento
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en aluminio. En este caso, esto solo puede deberse a que parte del material base se ha

fundido y se ha diluido en el material de aporte.

En el baiio fundido se encuentra una apreciable cantidad de particulas de refuerzo,
procedentes del material base. La presencia de estas particulas prueba que ha existido fusion
parcial del material base que se ha incorporado ai bafio. Esto no excluye que parte del

aluminio haya pasado al bafio por difusion durante la etapa de calentamiento.

Las particulas presentes en el bafio son las responsables de la estructura celular de la fase
primaria, ya que evitan el crecimiento de dendritas. La nucleacion heterogénea se ve mas
favorecida al coexistir particulas solidas (refuerzo) en el seno del bafio fundido. Las
particulas se encuentran segregadas en ¢l eutéctico (Fig. 1V.285), es decir se acumulan en
al Qltima porcion que solidifica y actuan como punto de nucleacion preferente para la fase

aciculas de silicio. En la figura 1V 286 se puede ve como algunas agujas de silicio crecen

a partir de las particulas de alGmina.

Fig. IV.285 Apujas c si
refuerzo de alimina

Si se considera la distribucion de fases en Tagota se-pude ver que no.es homogénea, siendo.
mas abundante la fase primaria & en las proximidades de la interfase con el material
compuesto. La distribucion de fas particulas en el bafio tambi¢n varia de forma que aumenta
su proporcion en las cercanias de la intercara de mojado. Esto se debe a que el aluminio se

va disolviendo en €l baito desde el material compuesto que es también la fuente de las
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particulas y al no existir corrientes convectivas en la gota, la homogeneizacion de la misma

es lenta,

El aspecto tipico de la intercara de mojado se muestra en la figura IV.287. Presenta un
elevado grado de continuidad y se encuentra libre de poros. Se puede observar como el
aporte ha penetrado a través de los limites de grano del material compuesto por capilaridad,

quedando las particulas en el interior de las zonas que no han fundido, que presentan un

aspecto celular (Fig. IV .288).

L

fod i o E
avés de los limites de

Fig. TV.287 Intercara de mojado Fig, IV.288 Penetracion a tr
grano

Tanto el enriquecimiento en aluminio del

bafio como la penetracion del aporte hacia el material base se deben a la difusion del silicio
desde la gota hacia el material compuesto. Este proceso, que comienza durante el
calentamiento hasta la temperatura de ensayo, se tnicia por la interdifusion existente entre
los dos sélidos, el material compuesto y la aleacion de aporte, puestos en contacto y
calentados. Cuando se alcanza la temperatura de soldadura y funde el aporte la difusion
Pasa a ser liquido/sélido y comienza la penetracién del aporte a través de los limites de
grano del material base. En el caso de los ensayos de gota esta penetracion esta favorecida

por el prologado tiempo de mantenimiento a la temperatura de soldadura empleado (10

min).

Ademds, en este caso, la penetracion del silicio esta acelerada por la presencia en la matriz

del material compuestos de elementos aleantes como M g v Cu que favorecen los fenémenos
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de penetracion intergranular cuando se encuentran presentes en las aleaciones de aluminio

(251), como la que constituye la matriz de este material compuesto.

La disolucion del material base en el aporte fundido reduce su mojabilidad va que
mncrementa la proporcion de fase solida presente en la gota, tanto por la existencia de fase
primaria como por la presencia de particulas de alimina en el fundido. Como ya se ha
tndicado la presencia de fase solida aumenta la viscosidad y, por tanto, disminuye la

mojabilidad.

Por fin, si se estudia el material base en una zona ligeramente alejada de la intercara de
mojado se aprecia que no ha sufrido alteracion (Fig. 1V.289), excepto por la precipitacion

de las fases de equilibrio durante el enfriamiento desde la temperatura de soldadura.

Fig. IV.289 Malerial compuesto si alterar

A 590°C se observa una microestructura muy semejante aunque se puede detectar.un ligeto,. -
aumento de la proporcion de fase primaria, como muestra la figura [V.290. Esto indica que
ha aumentado la concentracion de aluminio en el bafio ya que el fendémeno de disolucion del

material base se favorece con la temperatura.
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Fig. IV.290 Microestructura de la gota obtenida a 590°C

En el caso mostrado en la figura IV.290, puesto que el bandeado del refuerzo se dispuso
en direccion perpendicular a la superficie de mojado, se puede observar el efecto que tiene
sobre la microestructura la distribucién de la alimina en el material base. En la intercara,
la penetracion resulta mas favorable por las zonas de alto contenido de refuerzo. En las
zonas de mas bajo porcentaje, la aleacion queda sin alterar y es donde nuclea la fase

primaria.

A 570°C, aunque sigue existiendo enriquecimiento en aluminio en la zona adyacente a la
intercara de mojado, la disolucion del material base se ha producido en mucha menor
extension y la parte superior de la gota presenta un microestructura totalmente eutéctica,

muy semejante a la del aporte original. Es decir, se confirma la dependencia de la

penetracion con la temperatura.

- i . Ny Le .
Fig. TV.291 Microestructura de la gota realizada a Fig. 1V.292 Microestructura entéctica en la gota
570°C
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B) Microestructura del ensayo de gota del material AA6061/AL,0,/20p

Las microestructuras observadas en este material son muy semejantes a las que presentan
las gotas solidificadas sobre AA 6061/A1,0,/10p, ya que la aleacién matriz de los dos
materiales compuestos es la misma. Sin embargo, la presencia de un mayor porcentaje de

refuerzo provoca ciertas alteraciones importantes en [os bafios.

En la figura IV.293 se muestra la microestructura tipica de la gota formada a 580°C. Se
aprecia una estructura celular de la fase primaria como en el material anterior a la misma

temperatura, pero la diferencia esta en que esas c€lulas que se forman tienen un tamafio mas

R 2 R

IV.293 Gota sobre AAGUG1/ALO
580°C.

T A0

/20p a

Fig. Fig. IV.295 Earriquecimiento en Si en la superficic

de la particula
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reducido, debido al aumento de tamaiio de las particulas de refuerzo del MMC vy, por tanto,
al aumento de la superficie de nucleacion heterogénea. Esto limita el tamafio final de las
células primarias de aluminio (figura TV.294). Por otro lado, este aumento del porcentaje
volumétrico en particulas en el bafio dificulta, como ya se ha comentado, la mojabilidad del
aporte sobre el material base cuando se incorporan a éste, al reducir su fluidez. La
disminucion de la cantidad de eutéctico y el mayor tamafio de las particulas inhiben también
el crecimiento de las aciculas de silicio en el agregado eutéctico. En las tmagenes de
electrones retrodifundidos (Fig. 1V:295) de las zonas de eutéctico que contienen particulas
muestra una posible interaccion quimica entre las particulas de alimina y el liquido de

composicion eutéctica que produce un enriquecimiento de Si en la superficie de la particula.

Se observa que el enriquecimiento en aluminio del bafio ha sido mayor en' este caso,
comparado con la gota estudiada a la mima temperatura en el material AA 6061/A1,0,/10p.
Esto es debido al menor tamafio de grano que tiene este material, lo que favorece los
procesos difusivos. Ademas el aumento de la proporcién de interfases matriz-particula que
como se ha visto también actilan como caminos preferentes de difusion, favorece asimismo

la difusion del stlicio.

Como en el caso anterior, puesto que se trata de la misma matriz, la penetracion producida
por la difusion de silicio se ve favorecida por la presencia del cobre y del magnesio, Estos
dos elementos difunden desde el material compuesto al bafio y el silicio sigue el camino
contrarto, a través de los limites de grano. Este enriquecimiento en elementos que forma
eutécticos de bajo punto de fusion favorece la fusion parcial de estos limites de grano,

produciendo la penetracion.

C) Microestructura del ensayo de gota del material AA 7005/A1,0,/10p

La microestructura de las gotas fundidas y solidificadas sobre la chapa de 7005/A1,0,/10p
presenta importantes diferencias microestructurales, con las ya discutidas para materiales
de la serie 6xxx. Estas diferencias explican la mayor mojabilidad que tiene el aporte sobre

este material en comparacién con los de matriz AA 6061,
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En primer lugar, en todos los ensayos se aprecia una menor cantidad de fase primaria en el
bafio como se desprende de la micrografia incluida en la figura IV.296 que muestra la
microestructura de una gota realizada a 580 °C. Esta esta formada mayoritanamente por
agregado eutéctico con una pequefia proporcion de fase primaria que aparece en forma de

dendritas. La mayoria de estas dendritas nuclean sobre la superficie del material compuesto.

Fig. IV.296 microestructura de la gota formada sobre AA F ig. IV-297 Particulas en ¢l bafio (X125)
7005/ALO,/10p a 580 °C

La proporcién de particulas de refuerzo en el bafio fundido es también mucho mas reducida
y se encuentran proximas a la intercara material de aporte/MMC (Fig. 1V.297). Por es0 no
impiden el crecimiento de la fase primaria en forma dendritica, ya que se ve mas favorecido,
en este caso, ¢l crecimiento que la nucleacion. No obstante, como muestra la figura, en
aquellas zonas donde existe mayor cantidad de refuerzo, la fase primaria adquiere cierta

aquellas en las que practicamente no existe refuerzo.

La elevada mojabilidad y la mejor extension de la gota en este material se pueden explicar
por la difusion de Zn desde al material base al liquido, lo que reduce su punto de fusidn y
acerca la composicién del aporte fundido a la del eutéctico. Esto reduce la viscosidad del
fundido y por tanto mejora la extension de la gota. Puesto que la difusion del Zn no es un
fenomeno local, sino que ocurre en toda la superficie, no se produce fusion parcial en limite

de grano. Los analisis de EDS realizados sobre las dendritas nucleadas sobre las superficies
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del material compuesto muestran un aumento de la concentracion de Zn cercano a un 2%

en peso (Fig. [V.298).

Zn |

— . - ; - e ]
5
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1 2 3 6 7 s Energia’keV

Fig. TV.298 Andlisis de una dendrita cercana a la intercara

T
4

La penetracion del eutéctico a través de los limites de grano por capilaridad hacia ¢l matenal
base, esta también muy limitada. En las imagenes tomadas en la intercara de mojado (Fig.
TV.299 y IV .300) se observa cdmo esta penetracion se encuentra muy desfavorecida sobre
todo cuando se encuentran presentes particulas de alimina. Otros factores que afectan al
distinto comportamiento frente a la penetracion son el reducido contenido en cobre de la
matriz de este material compuesto (0,002%) y el contenido en Mn (0,40%). Estudios
realizados por otros autores (251) muestran que la penetracion intergranular, cuando se
produce en la soldadura fuerte de aleaciones de aluminio sin reforzar, se detiene en

presencia de fases muy estables precipitadas en los limites de grano. [.a presencia de Mn

inhibe la penetracion, posiblemente debido a la formacion de precipitados estables ricos en

Mn (MnAl).

Fig. [V.299 Fin de la penctracion Fig. IV.30 Detalle
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Los microanalisis de EDS (Fig. 1V.301) realizados en las regiones donde acaba la
penetracion han detectado concentraciones en manganeso mayores de un 0,6%, mucho mas
elevadas que en el resto de la aleacion matriz. También se detecto la presencia de particulas
ricas en hierro al final de los limites de grano por los cuales ha existido penetracion, que

también parecen restringirla.

o
M y Mn Fe Cu 2Zn
Mi Zn
Fe

!
= i pdie s P hh\‘ua—ﬂq_.
a— T T T T 3 T T T T -
1 2 3 4 5 6 7 N N7
Energia/KeV

Fig. IV.301 Analisis de la zona sciialada en la {igura anterior

La reduccion de la temperatura de mojado (570°C) origina, fundamentalmente, una
reduccion de homogeneidad en el bafio (Figura IV.302), ya que se aprecian zonas en las
que existe una mayor cantidad de refuerzo y donde la proporcion de fase primaria es
elevada, apareciendo ésta con estructura celular. Esto puede estar originado por haber sido
una zona donde la penetracién de Si a través del MMC ha sido mayor y, por tanto, donde

la disclucion del material base también lo ha sido. Por el contrario, existen otras zonas, en

Fig. 1V.302 Detalle
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las que el refuerzo aparece en menor cantidad al igual que la fase primaria debido a una
menor disolucion del material base. En dichas zonas la fase o primaria posee

fundamentalmente una estructura dendritica, siendo el bafio practicamente eutéctico.

Para este tipo de material el aumento de temperatura de mojado a valores > 590°C, produce
una importante disolucién entre aporte y MMC, de forma que el aporte penetra casi en su

totalidad en la matriz con lo que no se obtiene gota (a<0°).

1V.3.3.2.2.- Ensayos en T

La realizacion de los ensayos de soldadura fuerte en probetas con forma de “T” permitieron
no solo obtener informacion adicional sobre la microestructura de las uniones, sino ademas
conocer la capacidad de aporte para penetrar en una junta. Hay que considerar, para poder
comparar los resultados con los ensayos previos de gota, que se utilizaron tiempos de
cnsayo més cortos (2-5 min). Las razones que motivaron el limitar los tiempos de soldadura

fuerte fueron dos;

¢ Simular un ciclo real de soldadura fuerte, proceso donde los tiempos empleados en
aplicaciones reales son generalmente menores que los que se habian utilizado para
los ensayos de mojabilidad.

¢ Evitar, en la medida de lo posible, las reacciones quimicas entre el aporte y la matriz
del material compuesto, responsables de los fendmenos de penetracion y de fusion

parcial ya comentados.

En general, se puede decir que la penetracion en las juntas fue aceptable para las dos
aleaciones que poseen sdlo un 10% de refuerzo, mientras que en el caso del material mas
reforzado (AA 6061/A1,0,/20p) el llenado de la junta fue defectuoso.

La figura TV.303 presenta una macrografia de la junta en T obtenida scbre el material
AA6061/A1,0,/10p. Como se puede ver, a pesar de que se utilizé una distancia de junta
muy estrecha (<0,1mm), apenas existe porosidad y el llenado en la zona interior de la junta
es practicamente total (Fig. 1V.304). No obstante, existen algunos defectos (porosidad)

originados por falta de penetracion del aporte fundido en la zona central de la junta.
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i ;
Fig. IV.303 Ensayo en T sobre AA6061/ALO/10p (X50)

i

Fig. IV.304 Penetracion en junta

(X125)

La microestructura es ligeramente distinta en la zona externa del aporte y en el interior de
la junta. En la zona externa, el aporte posee una microestructura fundamentalmente
eutéctica (finas agujas de Si), aunque existe en el bafio algo de fase primaria (Al), que es
mas abundante cerca de la intercara material de aporte/MMC donde nuclea (Figura IV.305).
Dichos agregados poseen una morfologia fundamentalmente dendritica; y tal y COmo se
observé ya en uniones realizadas sobre aleaciones de la seric 2XXX reforzadas con SiCp,
los que se han generado sobre la superficie que permanecié horizontal durante el ensayo son

de mayor tamafo que los de la superficie vertical.

Como se aprecia en las microestructuras anteriores la reduccion del tiempo de mojado ha
limitado tanto la penetracion del aporte en el material base como la dilucidn de aluminio en
el bafio. Ademas la proporcion de particulas de refuerzo presentes en este Gltimo es mucho
menor en este caso, si se compara con los ensayos de gota. Todo esto esta causado por la
disminucion de la penetracion de silicio en el material compuesto, ya que es un proceso
controlado por la difusién que depende, entre otros parametros, del tiempo. A altos
aumentos, se observa que la intercara de mojado posee una excelente continuidad (Fig.
1V.306 a) y que la proporcion de microporos es muy reducida. Al no existir apenas
particulas solidas en el bafio, las agujas de silicio del eutéctico se encuentran bastante
desarrolladas (Fig. IV.306 b).
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{ ha LSRN Fig. IV.306 Detallc. 2) Crecimiento de dendritas,
Fig. IV.305 Zona externa dcl aporte (X125) b) Euntéctico.

El estudio del bafio que penetra en la junta (Fig. IV.307 y IV.308) muestra un mayor
enriquecimiento en fase primaria de aluminio que nuclea sobre ambas superficies de mojado,
aunque siguen sin observarse signos de penetracion intergranular hacia el material base. La

intercara aqui también es continua, de alta integridad y se encuentra libre de poros.

Fig. IV.308 Microestructura de la junta Fig. IV.307 Detalle

La suelda en T del material de la serie 6xxx reforzado con un 20% en volumen se
caracteriza por su menor calidad, debido a la mala mojabilidad que tiene este material por
el aporte fundido. El llenado de la junta es limitado y se encuentra excesiva porosidad e
incluso restos de flux atrapado. El estudio de la microestructura de la junta de soldadura

muestra la escasa penetracion del aporte, lo se pone de manifiesto por la excesiva porosidad
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que s¢ genera en el espacio comprendido entre las dos chapas (figura IV.309). Dicha

porosidad es consecuencia de la escasez de aporte fundido que penetra por capilaridad

dentro de la junta.

%3
wa.

Fig. IV.309 AAG(}()I/AI 0,/20p (X125)

Fig. IV.310 Detalle (X312)

Este deficiente comportamiento se intenté corregir, en la medida de lo posible, con el
aumento de temperatura de soldadura por encima de los 600°C. Sin embargo, eso produjo
el aumento del porcentaje de agregado primario con estructura celular en el bafio fundido
debido a la disolucion del aluminio base en él v, ademads, incrementé el namero de particulas
de alumina en los espacios intercelulares (figura TV.310). Ambos efectos originan un
aumento de la viscosidad en el aporte fundido, por lo que el efecto obtenido es el contrario

del deseado.

) Fi. Iv.3i2 iﬂsayo en T realizado sobre Fig. IV.311 Dutalle deln Pomfbldﬂd
AAT005/AL,0,/10p (X125)
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En el caso de la aleacion AA7005/A1,0,/10p la penetracion en la junta también es correcta
debido a su mejor mojabilidad (Fig. TV.311), aunque, en este caso, y debido que se ha
utilizado una separacion entre chapas muy estrecha, se retiene algo de porosidad en la zona
central (Fig. IV.312).

La union en T del material 7005/10p presenta grandes analogias con su homologo en
porcentaje de refuerzo con matriz AA 6061. La estructura del bafio fundido en la zona del
aporte externo es practicamente eutéctica (Fig. IV.313), con algo de fase primaria (Al) que
posee estructura claramente dendritica. Esta fase no nuclea sobre la intercara de mojado
sino que se encuentra distribuida por todo el bafio. Sin embargo, si que se aprecia que en
la interfase aporte/material compuesto ha nucleado la fase primaria creciendo en forma de
una fina capa casi continua. Se observa también la incorporacion de particulas de refuerzo
al baiio fundido, que quedan cerca de la intercara material de aporte/MMC. La penetracion
por capilaridad hacia el material base, como en los casos anteriores, no esta tampoco muy
favorecida. La figura 1V.314 muestra la linea de fusién anterior a mayores aumentos,
apreciandose la escasa penetracion hacia el material base y la ausencia total de porosidad

interfacial. En cuanto al interior de la junta se observa, como anteriormente, un incremento

del porcentaje de fase primaria formada y su nucteacion en ambas intercaras de mojado.

; N - . ;} } P 1 b 3 b
Fig. IV.313 Microestructura del Fig. 1V.314 Detalle de la intercara de mojado
aporte externo. (X125)
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1V.3.3.2.2. 1. Tratamientos térmicos postsoldadura. Microdureza

Durante el andlisis de las intercaras formadas en las uniones soldadas en T, se observo que
los cristales de silicio eutectico formados en el baiio fundido, poseen una morfologia
acicular muy desarroliada. Esto puede aumentar los puntos de concentracion de tension ¥,

por tanto, reduce la tenacidad y resistencia del material.

Por ello se decidié aplicar un tratamiento térmico de postsoldadura para modificar la
estructura del aporte y, en particular, la del eutéctico Al-Si, para mejorar las propiedades
de la union. Con la aplicacién del tratamiento de globulizacion permite al Si eutéctico
adoptar la forma de maxima estabilidad (esférica), y 4demas se favorece la homogeneizacion

y la eliminacion de discontinuidades residuales en la junta por difusion en estado solido.

La ﬁgura 717\7/7.3 15 correspondiente al material AA6061/A1,0,/10p muestra la variacion de
forma que ha sufrido el eutéctico después del tratamiento. Se observa que el silicio
eutéctico ha perdido su forma acicular caracteristica, apareciendo ahora con una forma mas
redondeada y menos alargada. La esferoidizacion del agregado eutéctico, se inicia a partir

de la disolucién de silicio a partir de las zonas de mayor energia de las agujas, lo que

produce su fragmentacién.

h

{3 i & Fil v : : iy
Fig. IV.315 Detalle de la esferoidizacion Fig. 1V.316 Homogeneizacion d

- 2,

e 1a junta

El alto grado de homogeneizacion alcanzado despues del tratamiento térmico en la intercars
de union aporte/MMC hace que no sea posible distinguir la existencia de la linea original

de soldadura (Fig. IV.316).
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Fig. IV.

.318 Lsferoidizacion del eutéctico

En el caso del material de mayor porcentaje en refuerzo (AA6061/A1,0,/20p), también se
logrd la esferoidizacion del microconstituyente eutéctico, incluso en aquellas zonas del
interior de la junta donde la penetracion fue escasa (Fig. IV.317 y IV. 318). En estas zonas
la proporcion de fase primaria era muy elevada y, por tanto, el silicio esferoidizado se situa

junta a las particulas de refuerzo en los limites de grano de la fase primaria (Fig. IV.319)

primarias

Por ¢l contrario, ¢l material A4 7005/41,0,10p, la fase primaria del bafio fundido conserva
su estructura dendritica como antes del tratamiento, mortificindose solamente la forma del
agregado eutéctico (Fig. 1V.320). Al igual que en los casos anteriores, la esferoidizacion

esta bastante acentuada (Fig. 1V .321) alcanzandose un elevado grado de homogeneizacion
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Fig. IV.321 Fase paa dendritica . Fig. IV.320 Esfercidizacion del Si

en la intercara de union (Fig. IV 322 v IV. 323). En esta ultima micrografia se hace evidente

la eliminacion de todo tipo de defectos interfaciales por efecto de la difusion.

Debido a que la temperatura de solubilizacion de la aleacion AA7005/Al,0,/10p es inferior
a la temperatura utilizada en la globulizacion se produce ademas la disolucion de las fases
de equilibrio (MgZn,) que creceran posteriormente en forma de gruesos precipitados

durante el enfrniamiento lento en el horno que seguira al ensayo de soldadura.

Aunque las probetas, no se templaron después de este tratamiento térmico, esto no es
necesarto para mantener los elementos de aleacion en disolucion en el caso de este material.
Basta con sacar la aleacion del horno a la temperatura de tratamiento una vez acabado el
tratamiento y dejarlo enfriar, ya que esta aleacion templa al aire. Como se puede ver en la
figura 1V.323, la matriz del material compuesto se encuentra libre de precipitados debido

a estas clrcunstancias.

Fig. TV.323 Ausencia de defectos
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Para evaluar el efecto del tratamiento térmico en las propiedades mecanicas de la junta se
realizaron ensayos de microdureza, segln se indico en el desarrollo experimental. Las
figuras IV.324 y IV.325 muestran los perfiles de microdureza realizados para las uniones
en "T" de los materiales 6061/10p y 7005/10p antes y después del tratamiento de
globulizacion. El material 6061/20p no figura ya que no se le pudieron realizar medidas de
dureza por la elevada cantidad de particulas de refuerzo retenido en la junta lo que impedia

obtencion de valores de microdureza fiables dentro de la matriz metalica.

Antes del tratamiento térmico, se puede observar que los valores de dureza del material
base son mayores que los del material de aporte para los dos materiales compuestos. En
las proximidades de la intercara la dureza sufre un descenso debido a la perdida de
elementos de aleacion hacia el aporte. En la curva correspondiente a la aleacion AA 6061
se observa un aumento de dureza en la intercara de soldadura que realmente no existe. El
error en estos valores de dureza se debe a la existencia en esta zona de una alta densidad

de particulas que falsean con su cercania los valores experimentales.
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Tras el tratamiento térmico (Fig. 1V.324 b y IV.325 b) se detecta una disminucion de
dureza del material base alejado de la intercara debido a la solubilizacion de los elementos
de aleacion y de nuevo una caida en las proximidades de la intercara. La globulizacion
afecta a la dureza disminuyendo sus valores en la zona interior del aporte. Por otro lado,
en la probeta tratada, la variacion de dureza en las proximidades de la intercara es mas
gradual que en la no-tratada, ya que se ha homogeneizado la composicion de la matriz por

difusion en estado solido.

IV.3.3.4 - Ensayos mecanicgs, Fractografia

Como se comenté en el desarrolio experimental, se realizaron ensayos mecanicos de
cizalladura en probetas soldadas de los tres materiales compuestos soldados a solape simple,
para conocer las propiedades mecanicas de las uniones soldadas. La Tabla I'V.25 muestra
los resultados obtenidos en uniones realizadas sobre los diferentes materiales estudiados,
Se ensayaron uniones con y sin tratamiento téronico, midiéndose la resistencia respecto al

area inicial de solape, que en la mayoria de los casos era superior al area real de mojado.

Tabla TV.25. Valores de resistencia de las probetas solapadas

Material Solape Carga max. Resistencia (MPa)
mm’ k
( ) (ke) Sin T.T. T.T
42,2 359 85,0
4272 417 98,7
AA 6061/A1,0,/10p
4272 432 102,3
422 318 75,3
AA6061/A1,0,/20p 35,5 139 39,3
36,6 370 101,1
36,5 235 64,2
AA7005/A1,0,/10p
38,4 134 34,8

37,7 628 166.,6
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Dichos resultados muestran una importante dispersion en los valores de resistencia
determinados (entre 15-20 %), ain realizindose en probetas de un mismo material y
soldadas en las mismas condiciones. Esto se debe a que fue dificil conseguir el mismo
grado de penetracidn de aporte a través de la junta, en todas las uniones realizadas. Este
problema es especialmente acusado en el caso del material compuesto AA6061/A1,0,/20p,
en el que la dispersion llega a ser del 50%. Las uniones en las que se conseguia el 100%
del area de solape mojada por el aporte v, en las que, por tanto, existia unién en toda la

junta, alcanzaron valores de resistencia similares a la resistencia a traccion de la aleacion

BAISi-4 (0=180 MPa).

La aplicacion de tratamiento térmico de esferoidizacién produce un aumento de la
resistencia de la unidn, alcanzandose valores maximos de 166 MPa, en soldaduras tratadas
del material AA7005/10p. No obstante, dada la gran dispersion de datos, no es posible

determinar el porcentaje de aumento de resistencia.

Los valores de resistencia a cizalladura medios obtenidos se pueden comparar también con
los valores de resistencia a traccion de los materiales compuestos, indicados en el apartado
1V.1.4, teniendo en cuenta la relacion existente entre ambos valores de resistencia;

1=0,6*o0, [32]

Tabla V.26 Comparacion de la resistencia de las uniones con la de los MMCs

) Porcentaje que supone la
Material o, (MPa) T calculada

T de las uniones (%)

Sin Con Con Sin

Sin T.T. ConTT
T.T. T.T. T.T T.T.
AA6061/A1,0,/10p 213 269 128 161 74.5 47
AA6061/A1,0,/20p 238 330 143 198 - 20

AAT005/A1,0,/10p 483 344 290 206 23 81
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En el caso de los dos materiales con menor porcentaje de refuerzo, se podria mejorar la
resistencia de estas uniones con un disefio adecuado de la union que permitiera la
penetracion y el llenado correcto de la junta. El disefio de la union es importante en el caso
de los materiales compuestos, ya que debe compensar ¢l hecho de que la resistencia

méxima, que es posible alcanzar, es la del aporte.

El caso del material con un 20% de refuerzo es distinto a los dos anteriores, va que la
escasa mojabilidad limita mucho la penetracion del aporte a través de la junta, hecho que

ya se observo en uniones en T. Solamente tras el tratamiento térmico, es posible obtener

algiin valor de resistencia, aunque sigue siendo muy bajo.

| T o e i |9 o 7~
Fig. IV.326 Superficie do rotura de un solape soldado  Fig. TV.327 Huecos ductiles v huellas de arrasre de
sobre AA 6061/A1,0./10p tratado térmicamente particulas

Una vez realizados los ensayos mecanicos, se procedio al estudio de las superficies de
fractura de las probetas ensayadas, para determinar cudl era el modo preferente de fallo.
En la figura TV 326, sc muestra el aspecto tipico de la superficie de rotura, que s analogo
para todas las uniones ensayadas, realizadas sobre los distintos materiales compuestos. En
general, se puede decir, que la rotura es interfacial aunque se produce fundamentalmente
del lado del aporte, por lo que muestra muchas de sus caracteristicas microestructurales.

Se pueden distinguir claramente dos modos distintos de rotura:

1. Unazona intergranular en la que aparece gran ntmero de detalles de rotura ductil,
asi como huellas de arrastre de particulas (Fig. 1V.327) Este tipo de fractura es muy

similar a la que se ha encontrado en los materiales compuestos base.
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2. Una zona transgranular fragil en la que la grieta avanza a través de la interpase que
se forman las dendritas de fase primaria con el agregado eutéctico {Fig. 1V.328)
Este modo de rotura se ve favorecido en las zonas en las que se han acumulado gran

nimero de particulas en ¢l espacio interdendritico. Estas particulas, tras la rotura,

quedan depositadas sobre la superficie de rotura, como se puede observar en la

figura 1V .329)

Fig. ¥¥.328 Dendrita en la superficie de rotura Fig. YV.329 Particunias acumuladas en el espacio
interdendritico

En el caso de las uniones realizadas sobre los materiales con matriz AA 6061 existe otro
factor adicional. En la figura 1V.330, se puede observar cémo, sobre las particulas
existentes sobre la superficie de rotura, un gran numero de pequefios cristales que, por su
morfologia, se pueden corresponder con la espinela Al,MgQO,. El analisis EDS (Fig.
IV.331) permite corroborar que se trata de esta espinela, que se ha generado por reaccion

de la alimina con el magnesio existente como aleante en la matriz del material compuesto.

il
Mg
' s
& X TSI T A % \*1 - :
Fig. IV.330 Formacion de espinelas sobre 1a : 2 3 < FnergiakeV
superficie de las particulas Fig. IV.331 Anjlisis EDS rcalizado sobre la superficic de

las particulas de la figura anterior
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IV.3 3.4.- Conclusiones parciales

La mojabilidad y la extension del aporte sobre los materiales compuestos controlan
la soldabilidad fuerte de los mismos. Ambas propiedades disminuyen a medida que
aumenta ¢l porcentaje en refuerzo del material base debido a la baja mojabflidad del
metal,de aporte fundido sobre el ceramico. Por ello, el material AA6061/AL,0,/20p
utitizado para el presente trabajo de investigacion, es el que ha presentado mas

problemas a la hora realizar su soldadura.

La mojabilidad de los materiales compuestos por los metales fundidos se favorece
con el aumento de temperatura aunque si se supera el punto de fusion incipiente de

la aleacion base aparecen importantes fenomenos de penetracion.

El uso de aportes Al-Si resulta adecuado para la soldadura fuerte de materiales
compuestos con matrices de las series 6xxx y 7xxx. El rango de temperatura en que

este aporte presenta mejor mojabilidad es entre 580-590 °C.

La penetracion de los elementos del aporte (Si) a través de los limites de grano de
la matriz de los materiales compuestos favorece su fusion parcial, lo que origina la
variacion en la composicion del bafio fundido y la incorporacion de particulas ai

mismo.

La concentracion de las particulas de refuerzo en el frente de solidificacion dificulta
el transporte de masa y de calor, y reduce los fendémenos de microsegregacion

{("coring").

La soldabilidad de las aleaciones de matriz AA 7005 reforzadas con alimina es
mayor que la de los materiales compuestos de matriz AA 6061 debido a la difusion
de Zn hacia el bafio fundido que aumenta la fluidez del mismo y permite trabajar a

-~

mas baja temperatura.
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Se han obtenido valores de resistencia a cizalladura maximos de aproximadamente
100 MPa y 166 MPa, en uniones de solape simple realizadas sobre AA
6061/A1,04/10p y AA 7005/A1,0,/10p, lo que supone practicamente el 100 % de la

resistencia a cizalladura del material de aporte.

La aplicacion de tratamientos de postsoldadura (530 °C y 24 horas) al material base
favorece la homogeneizacion de la intercara de soldadura y la esferoidizacion del

agregado cutéctico, lo que se traduce en un aumento de la resistencia,
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V.- Conclusiones finales

Se pueden realizar uniones de calidad en materiales compuestos con refuerzos de
SiC o de alimina,tanto por soldadura por difusion como por soldadura
heterogenea/soldadura fuerte, aunque es necesario un estricto control de las
condiciones para contrarrestar el efecto de la presencia del refuerzo que en todos
los casos desfavorece la formacion de la union. Puesto que en los apartados de
conclusiones parciales de los capitulos anteriores se han descrito de forma prolija
cudles son los resultados obtenidos durante esta investigacion para cada uno de
los tipos de soldadura y materiales estudiadas,se expondran ahora de forma

general cuales son los resultados mas destacables del conjunto del trabajo.

YV.1.- Soldadura por difusiéon

1L

La aleacion AA B090 de Al-Li resulta adecuada como intermediario en la
soldadura por difusion de los materiales compuestos. Tres son las razones por las

que fa presencia de Li beneficia la soldadura:

a.  Porque contribuye a la ruptura de la capa de alimina superficial, formando
espinelas y oxidos mixtos de Al-Li y favoreciendo la difusion.

b.  Porque refuerza la intercara matriz-particula, aumentando la resistencia del
material compuesto en las cercanias de la intercara de soldadura.

c.  Porque endurece la matriz del material compuesto en las zonas adyacentes
a la linea de unién, formando precipitados de fase " (Al Li) cuando el

material es envejecido artificialmente.

Los pardmetros mas adecuados para la soldadura por difusién mediante
intermediarios de AA 8090 son 520 °C, 3 MPa y 60 minutos para los materiales
compuestos con matriz de la serie 2xxx reforzados con SiC y 530 °C, 6 MPa y 60

minutos para los materiales de matriz de la serie 6xxx con refuerzo de alimina.
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I

V.

VI

Es posible utilizar Ag como intermediario, aunque se requieren tiempos mas
largos para conseguir una unién de calidad que en el caso de la aleacion AA 8090.
Un factor critico, en este caso, es el espesor de la lamina de Ag, que debe ser
suficiente como para que la union se produzca, pero sin que dé lugar a la
formacion de una lamina continua de intermetalico. Para ello, es importante
encontrar un metodo que permita la aplicacion de laminas del orden de 5 pm de
espesor, ya que no resultan adecuadas ni la deposicion por vaporizacion, ni la
interposicion de laminados de Ag. Los parametros mas adecuados para la

realizacion de esta soldadura son 500 °C-510°C, 3MPa y 120 minutos.

No es aconsejable la utilizacion de la aleacion Supral 100 como intermediario para
la soldadura de materiales compuestos, ya que para la obtencion de uniones de
una minima calidad metalirgica, se requiere la aplicacion de temperatura o presion
muy elevadas (530°C 6 6 MPa) que producen deformaciones muy acusadas.
Incluso con estas condiciones extremas, los resultados de resistencia obtenidos en

los ensayos de cizalladura no alcanzan los minimos exigibles.

En general, la microestructura de las intercaras de union, y en particular las
formadas entre fa matriz y el intermediario depende fuertemente de las condiciones
de soldadura. Cuanto mayor es la calidad de la unién soldada mayor es el grado
de recristalizacion que se produce a través de la misma, mientras que las intercaras
de baja calidad presentan un aspecto mucho mas plano y se favorecen los

fenomenos de precipitacion interfacial.

El desarrollo y evolucién de la interfase matriz-refuerzo durante la soldadura por
difusion depende de las condiciones de partida de la misma. Cuando la interfase
del material de partida se encuentra libre de productos de oxidacion o de capas de’
reaccion el proceso de soldadura no produce ningun tipo de degradacién de la
interfase y se consiguen interfases limpias. En cambio, cuando el proceso de
fabricacion favorece la formacion de capas continuas de oxido como SiQ, como

ocurre en el caso particular de la aleacion AA 2124 reforzada con whiskers de
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VIL

VIIL

IX.

SiC, los elementos que difunden durante la soldadura reaccionan con ella

formando capas de oxido complejas.

La orientacién del refuerzo con respecto a la superficie de soldadura y la forma
del refuerzo del que se trate es un factor determinante de la calidad final de la
union en la soldadura por difusion. En el caso de los whiskers si estos se sitiian en
direccion perpendicular a la intercara de soldadura, contribuyen muy
positivamente a la consecucion de la union, ya que aumentan la resistencia por
anclaje mecanico. Por el contrario, cuando los whiskers se orientan paralelamente
a la intercara de soldadura, actian como barrera a la difusion, impidiendo la
formacion de la union. Al no producirse union en la intercara del refuerzo, ésta se
convierte en un punto que puede actuar como generador de grietas. En el caso de
que ¢l refuerzo sea de particulas no tiene sentido hablar de la orientacion del
refuerzo puesto que el factor de forma es = 1, pero la presencia del refuerzo en
la superficie de unidn produce la aparicion de interfases matriz/refuerzo cuyo

porcentaje y comportamiento determina la calidad de la union formada.

El tamafio del refuerzo afecta decisivamente también a las caracteristicas del
proceso de soldadura por difusion. El tamafio de grano del material compuesto,
que se ve influido por el tamafio y distribucion del refuerzo, condiciona el segundo
paso de la soldadura, que es la difusion a través de los limites de grano. Por otra
parte, el refuerzo ceramico actita como barrera a la difusion, ya que €sta se
produce con mas dificultad a través de él. Por ello, el refuerzo de whiskers, que,
al ser de menor tamafio, esta mas homogéneamente distribuido, entorpece la

difusion en mayor medida que el refuerzo de particulas.

La calidad de la intercara formada en la soldadura por difusion depende, asi
mismo, de la propia calidad del material. La presencia de particulas de gran
tamafio, de clusters o de un bandeado acusado, es decir de defectos asociados con
una distribucion irregular del refuerzo, genera porosidad y zonas de union

defectuosas.
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XI.

La soldadura por difusién con fase liquida transitoria utilizando como aporte
BAISi4 (AA 4047) de los materiales compuestos con refuerzo de alimina y matriz
de la serie 6XXX proporciona uniones que presentan una microestructura muy se-

mejante a la del material base, con una alta calidad microestructural.

La soldadura por difusion TLP presenta algunas ventajas respecto a la soldadura
por difusién en estado solido, cuando se aplica a materiales compuestos son:
permite reducir la deformacion macroscopica resultante al utilizar presiones mas
reducidas y favorece la formacién de una microestructura muy semejante a la del
material compuesto que se esta soldando, con lo que se eliminan las zonas debiles
que se forman cuando en la soldadura aparece una banda de bajo contenido en

refuerzo.

IV.2.- Soldadura fyerte

XIL

XHI.

Se puede utilizar la soldadura fuerte como método de union de materiales
compuestos de matriz de aluminio con refuerzo ceramico aunque presenta

problemas de falta de mojabilidad cuando el porcentaje de refuerzo supera el 10%.

La mojabilidad de los aportes de soldadura heterogénea sobre los materiales
compuestos disminuye a medida que aumenta el porcentaje en refuerzo del
material basc. Por ello, los materiales con elevado porcentaje de refuerzo
presentan mas problemas a la hora de llevar a cabo su soldadura. Existen diversos
factores que contribuyen a la disminucién de la mojabilidad cuando aumenta el

porcentaje de refuerzo.

a2 Fl refuerzo ceramico no es mojado por los metales liquidos. Por tanto
cuanto mayor sea el porcentaje del mismo sobre la superficie de mojado mas

disminuira la mojabilidad.
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XIV.

XV.

XVIL

b. Bl aumento del porcentaje de refuerzo en el material base supone una

reduccion de la fluidez del material de aporte, como consecuerncia de la
incorporacion de un mayor porcentaje de particulas de refuerzo al bafio

fundido, lo que dificulta una buena soldadura de los materiales compuestos.

c. La mojabilidad de los mateniales compuestos por los aportes de soldadura
fuerte se ve desfavorecida cuando aparecen fenémenos de penetracion
intergranular ya que desaparece parcialmente el aporte de la superficie de
material. Estos fenomenos de penetracion intergranular dependen de los
elementos de aleacion presentes en la matriz del material compuesto y de las
vias existentes para esta penetracion, es decir, del nimero de fimites de
grano {que aumenta con el porcentaje de refuerzo) y de interfases (p.e.

matriz/ceramico) existentes en el material.

La presencia de particulas ceramicas (SiC ¢ Al,0;) en el bafio que son expulsadas
durante la solidificacion hacfa el frente solido/liquido reduce la microsegregacion
y la cantidad de fase fundida terminal en fos bafios formados sobre materiales

reforzados.

La mojabifidad def aporte Zn-3Al sobre los MMCs de aluminio de la serie 2xxx
es aceptable para la temperatura de 450 °C. En cambio, la mojabilidad de los
aportes Zamak 3 y Zamak 5, para la misma temperatura, no es aconsejable ya que
se produce penetracion intergranular en el material base llegando a desaparecer,
en algunos casos, de la superficie de soldadura. Este comportamiento desaconseja

su utilizacion para la soldadura fuerte del material base 2XXX.

La mojabilidad de aportes de Al-St utilizados para la soldadura fuerte sobre MMC
de aluminio de la serie 6xxx v 7XXX es aceptable para temperaturas en el
intervalo 580-590°C. Por encima de esa temperatura se produce un importante

efecto de erosion en el matertal base.
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XVIL

La soldadura fuerte de los materiales compuestos de matriz Al-Zn-Mg (7005)
puede realizarse a menor temperatura que cuando la matriz es Al-Mg-Si debido
a la difusion de Zn hacia el bafio fundido v a la reduccion de los fenémenos de

penetracion en esta aleacion.
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