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RESUMEN

Durante el crecimiento celular-dendrítico de aleaciones Zn-Cd diluidas, y en general en las HCP, el cristal tiende a
tomar la dirección principal < 1010 >o eventualmente la < 0001 >. En principio es común suponer que dichas orienta-
ciones no son importantes durante la transición plano-celular. En este trabajo se estudia la estabilidad del frente plano de
solidificación acelerado en muestras de la aleación Zn-0.1 y 0.5 % Cd, crecidas unidireccionalmente. Las muestras fueron
obtenidas en un equipo del tipo de Bridgman de nave móvil. El dispositivo permite controlar la velocidad de avance de
la interfaz sólido-líquido (V ) y el gradiente térmico en el líquido por delante de la misma (GL), de tal modo que es po-
sible obtener diferentes morfologías de crecimiento. Los resultados obtenidos experimentalmente muestran que tanto el
límite de estabilidad como la longitud de onda de las primeras inestabilidades cambian, dependiendo de la orientación del
crecimiento.

Palabras Clave: 81.30.Fb, 45.70.Qj

I. INTRODUCCIÓN

Durante la solidificación unidireccional de aleaciones diluidas, la teoría de estabilidad morfológica [1–3] define las
condiciones bajo las cuales una interfaz sólido-líquido (S-L) inicialmente plana puede tornarse inestable. De acuerdo a
esta teoría, a bajas y moderadas velocidades de solidificación, el criterio de Sobreenfriamiento Constitucional (CS) puede
ser aplicado, y la expresión clásica de Tiller y colaboradores[4] puede ser considerada válida[5], con la única precaución
de definir una nueva forma para el Gradiente térmico que contemple las conductividades térmicas en el sólido y en el
líquido. Desde este punto de vista, la disminución del parámetro

(

GL
VC0

)

, (GL: Gradiente térmico en el líquido en frente a
la interfaz S-L, V : Velocidad de avance del frente de solidificación, C0 Composición nominal de la aleación) controla la
evolución de la interfaz S-L desde plana a dendrítica, en particular para el cambio de la morfología plana a celular.

Numerosa cantidad de trabajos se han desarrollado en este aspecto, fundamentalmente en aleaciones de cristalografía
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Figura 1: Estructura cristalina apilamiento de la una estructura HCP, donde se muestra esquematicamente las direcciones preferenciales
de crecimiento < 1010 > y < 0001 >
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cúbica centrada en las caras (FCC) diluidas, para los que se pueden definir diferentes morfologías[6, 7] como función
de dicho parámetro. En el caso de las aleaciones con cristalografías más complicadas, la morfología obtenida durante
el crecimiento puede diferir dependiendo de la dirección de crecimiento, y no hay una descripción precisa de la evo-
lución microestructural. Cabe mencionar que en la literatura solamente aparecen algunas descripciones acerca de esta
dependencia para algunos sistemas en particular [6, 8–10].

Es sabido que la dirección preferencial de crecimiento dendrítico aparece muy bien definida en muestras hexagonales
compactas (HCP) como la dirección < 1010 >. Cuando la dirección de extracción de calor no coincide con esta dirección
puede existir un cambio en las condiciones locales en el frente de solidificación como efecto de la anisotropía cristalina.
Durante la transición plano-celular esto resulta en un cambio en los valores críticos caracteristicos. En la Figura 1 se puede
apreciar esquemáticamente la estructura cristalina y las direcciones preferenciales de crecimiento correspondientes a un
cristal HCP.

El objetivo fundamental de este trabajo consiste en evaluar algunos detalles de la subestructura de microsegregación en
la zona de transición plano-celular, utilizando análisis metalográfico de muestras Zn-Cd crecidas unidireccionalmente.

II. EXPERIMENTAL

Fueron desarrollados crecimientos unidireccionales de muestras de la aleación Zn-0.01 %Cd y Zn-0.1 %Cd en peso. La
aleación se preparó a partir de los metales de pureza analítica, Zn (99.999 %) y Cd (99.99 %), realizando el proceso de
fusión en un crisol de SiC pintado con alumina malla 600 en sílice colidal diluido con agua destilada. Los detalles del
dispositivo experimental, control de las condiciones térmicas y velocidad de crecimiento GL y V , y métodos de templado
de la interfaz S-L fueron publicados previamente[11–13].

El análisis de la microestructura requiere de gran atención en la preparación metalográfica de las muestras, ya que
la aleación utilizada puede deformar plásticamente durante el pulido mecánico, formando maclas y/o pequeños granos
sobre la superficie bajo estudio. Para evitar esta formación es necesario realizar el pulido en forma extremadamente lenta
y continuamente refrigerado. Los cortes de las muestras se realizaron mediante un disco de diamante de corte lento. La
superficie fue preparada utilizando pulido mecánico con papel de SiC hasta malla 600 refrigerado con agua, seguido de
pasta diamantada de hasta 3 µm refrigerado con alcohol. En algunos casos se realizó pulido químico con Na2CO3(200 g)
+ H2SO4 (6 ml) + H2O (1000 ml), durante período de aproximadamente 1 minuto. Para el pulido electrolítico se utilizó
H3PO4 (75 ml) + etanol (625 ml), con una tensión de 2-5 V DC, T < 10◦C. El pulido electrolítico, realiza una oxidación
de la superficie que permite detectar cambios en la orientación cristalina que resulta observable cuando se la observa con
luz polarizada.

La microestructura fue observada tanto en forma transversal como longitudinal a la dirección de crecimiento. Para
detectar la posición de la interfaz antes de realizar el corte, se pulió externamente las muestras y se las atacó con un
reactivo para ataque macro H2O (50 ml) + HCl (50 ml), a temperatura ambiente. Luego se procede al corte longitudinal y
transversal en las secciones adecuadas.

Respecto a las constantes termofísicas características del sistema Zn-Cd, existe muy poca información al respecto
[14, 15] Estos valores definen el comportamiento del sistema durante la solidificación controlada y son necesarios para
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Figura 2: Diagrama de fases en equilibrio del sistema Zn-Cd
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realizar la resolución teórica del sistema. En la Figura 2 se puede ver el diagrama de fases del sistema utilizado. Del
mismo se puede extraer una aproximación polinómica de 4◦ grado en la zona rica en Zn, de la que se derivó luego el valor
de mL como la pendiente de la línea de líquidus que aportó un valor de

mL= −2,87+0,038x+7,89 ·10−4x2
−1,47 ·10−5x3 (1)

Se puede ver que mL no es estrictamente constante, sin embargo debido a la baja concentración de las aleaciones estudiadas
se tomó como correcto el valor del término independiente.

El coeficiente de partición está definido como :

k0 =

(

CS

CL

)

T,P
≈ 0,13 (2)

mientras que el valor del coeficiente de Gibss-Thomson fue estimado en

Γ = 7,273×10−7 mK (3)

en base al valor de la tensión superficial γ = 0,755N/m y a la entalpía de fusión ∆H f = 24,09cal/g. Por último, los
valores de la conductividad calorífica en el sólido y en el líquido corresponden a κS = 0,23 y κL = 0,15cal/Kcm3s [16].

III. RESULTADOS

Desde un punto de vista cualitativo, para una dada composición de una aleación con coeficiente de partición k0 < 1,
según el valor

(

GL
VC0

)

disminuye, un crecimiento plano puede evolucionar hacia una subestructura donde zonas enrique-
cidas corresponden a depresiones en la interfaz S-L. También es conocido que aún para composiciones muy bajas, la
concentración de los nodos puede alcanzar la composición eutéctica[17, 18].

En el presente trabajo se muestran resultados correspondientes a la zona de evolución plana de la subestructura y su
posterior desestabilización. En la Figura 3 pueden observarse cortes transversales donde se aprecia la interfaz templada,
junto con algunos cortes transversales.

La Fig. 4 muestra una micrografía correspondiente a una muestra de Zn-0.1 % en peso de Cd crecida con un gradiente
térmico GL= 25 K/cm y velocidad de avance de V = 0,0065cm/s. Para estas condiciones de velocidad y gradiente térmico,
el frente plano es estable, tal como se observa en la Figura. Se puede observar también que durante el templado, se produce
algún tipo de defecto en la interfaz, cambiando levemente la orientación cristalina, de tal modo que la zona superior
correspondiente al líquido templado está compuesta de dos granos diferentes.

La Figura 5, muestra una composición fotográfica realizada en base a micrografías del frente de solidificación de una
muestra de Zn-0.1 % Cd crecida con morfología plana, con las condiciones GL= 25 K/cm y velocidad de avance de
V = 0,0075cm/s. Durante el crecimiento se produce la inestabilización del frente y como resultado se generan celdas.
Puede notarse que el crecimiento se inestabiliza con diferentes longitudes de onda inicial, y del mismo modo, el espaciado
final resultante también es levemente diferente para cada grano. Sin embargo la relación entre el espaciado inicial y el
finalmente obtenido es aproximadamente igual en ambos casos, dando una relación de λ1

λmin
≈ 3.

Figura 3: Macrografías de muestras crecidas bajo distintas condiciones. Se observan los cortes longitudinales y transversales.

3



Fornaro y Palacio

Figura 4: Interfaz plana templada. Zn-0.1 %Cd. Se observa que el frente templado permite la formación de dos granos diferentes.

IV. DISCUSIÓN

Un concepto ampliamente aceptado es que la morfología de crecimiento puede ser derivada de la teoría de estabilidad
morfológica [3, 6, 7]. Asumiendo que un frente inicialmente plano creciendo en la dirección z y avanzando a una velocidad
V , es perturbado por una función dependiente de la posición y el tiempo z = δexp

(

σt + i2 πx
λ

)

, en donde δ es la amplitud
de la perturbación y λ es la longitud de onda. Aquí la tasa de crecimiento de la perturbación σ puede determinarse bajo
una aproximación lineal para pequeños valores de δ [6]. La solución de σ es una función que incluye tres términos, con
dependencia térmica, difusiva y capilar

σ = mLGCξC −G−
4π2TmΓ

λ2 (4)

Valores negativos de σ para todo λ determinan un comportamiento estable del frente plano, valores positivos, una condi-
ción inestable, y el caso particular σ = 0 define el límite estabilidad-inestabilidad o estabilidad marginal. En la ecuación
(4) Tm corresponde a la temperatura de fusión en equilibrio del solvente, Γ es el coeficiente de Gibbs, G es el gradien-
te de temperatura promediado entre el sólido y el líquido con las conductividades térmicas G =

(

κSGS+κLGL
2κ

)

donde
κ = (κS +κL)/2 es el promedio entre las conductividades térmicas del sólido y el líquido. GC es el gradiente de composi-
ción, que para un frente plano avanzando a velocidad constante puede escribirse GC =

(

VC0(k0−1)
k0DL

)

y ξC es un parámetro
que depende de V y de λ y que se mantiene cercano a la unidad, salvo en condiciones de solidificación rápida[6].

Para una dada velocidad de crecimiento entre VC (Sobreenfriamiento Constitucional Modificado) y Vabs (Criterio de
Estabilidad Absoluta), σ es positiva para un rango de longitudes de onda[6, 19], mostrando un máximo para una longitud
de onda intermedia σM . Los puntos donde σ = 0 definen la condición de estabilidad marginal para dos longitudes de onda
λ±

0 distintas. Esta situación se aprecia en la parte inferior de la Figura 6, donde puede observarse la forma de σ para una
velocidad de V = 0,01cm/s. Los puntos λ±

0 y σM son transportados a la Figura superior para cada valor de velocidad,
determinando de este modo la zona donde el crecimiento plano es estable.

Las longitudes de onda con mayor velocidad de propagación definen finalmente el espaciado primario, como se muestra
en la parte superior de la Figura 6. En la misma Figura se han agregado las determinaciones experimentales del espaciado

Figura 5: Imagen compuesta de un frente plano que se ha inestabilizado formando celdas. GL= 25 K/cm, V = 0,0075cm/s. El espaciado
crítico de las celdas resultantes es diferente en ambos granos, por lo que λC es función de la orientación.
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Figura 6: λ1 (símbolos llenos) y λmin (abiertos) vs. V para las dos orientaciones de nuestras experiencias (cuadrados y círculos). La
línea lllena representa el cálculo realizado para la dirección principal.

primario inicial y final obtenidas para nodos y celdas para ambas orientaciones cristalinas obtenidas. Se puede apreciar
que los valores experimentales de λ1 están más cercanos a la línea de σM y que existen dos conjuntos bien diferenciados
de datos experimentales, caracterizados cada uno por una diferente orientación cristalina. Se estima, por lo tanto que será
necesario reconstruir el mapa de estabilidad teniendo en cuenta el término de anisotropía cristalina.

Por otro lado λmin es considerablemente menor que λ1. En la Figura 6 se han representado λ1 y λmin en función de la ve-
locidad de crecimiento. Puede verse que la relación entre ambas se mantiene prácticamente constante en aproximadamente

λ1
λmin

≈ 3. para ambos conjuntos de valores.

V. CONCLUSIONES

En este trabajo se realizaron crecimientos unidireccionales en el sistema diluido Zn 0.1 %Cd y Zn-0.5 %Cd en peso
mediante el método de Bridgman. Para los diferentes crecimientos se tomó un valor del gradiente térmico de GL= 25
K/cm, obteniendo crecimientos planos en el rango de velocidades estudiadas.

En los casos en que los crecimientos con frente plano eran acelerados, revelaron ser inestables a diferentes longitudes de
onda, dependiendo de la orientación del crecimiento. Este fenómeno no está previsto por la Teoría de inestabilidades mor-
fológicas que no tiene en cuenta el efecto de la anisotropía cristalina. Sin embargo los valores hallados experimentalmente
concuerdan cualitativamente con el comportamiento previsto por dicha teoría.

Por último se concluye es evidente que la anisotropía cristalina juega un papel fundamental durante la selección de la
estructura, y este efecto no está limitado a la zona de crecimientos celulares y dendríticos.
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