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UN.AM. Resumen

Resumen

El presente trabajo consiste en la produccién, caracterizacién mecanica y microestructural de
aleaciones nanocristalinas Ni-Al + M donde M corresponde a la adicién de elementos ternarios
Fe, Ga y Mo. Se empleé la técnica de aleado mecdnico y sinterizacién (prensado uni-axial en
caliente) para obtener las aleaciones intermetalicas. Los polvos aleados mecanicamente presentan
una microestructura que consiste en granos nanométricos. La difraccién de rayos X y
microscopia electrénica de transmision fueron empleadas en la identificacion de la nanoestructura
una vez efectuadas las diferentes adiciones al NiAl. El efecto principal de estos elementos sobre
la microestructura de la aleacién AlsgNigs es la formacion de soluciones sélidas. Sin embargo, las
adiciones del Mo en las cantidades del 2 y 6% atémico producen ademas de solucién sélida
formacién de segundas fases (Mo,C). Se obtienc un refinamiento de la estructura B2 con las
diferentes adiciones ternarias, tamailos de grano de 50nm son obtenidos para la composicion
NiAl sin adiciones, en comparacion a las aleacioncs con microaleantes producidas, donde se
obtienen tamarfios del orden de 20nm o menores antes del prensado en caliente. Las muestras
sinterizadas poseen una microestructura cristalina en el rango nanométrico. Mediante el prensado
en caliente se obtuvieron densificaciones del 92 al 98% de la densidad tedrica. Las aleaciones
sinterizadas estan formadas de fases NiAl, Al,O; y Mo,C distribuidas homogéneamente en toda
la muestra. Las propiedades mecanicas (dureza, resistencia a la cedencia, deformacién y modulo
de Young) fueron estudiadas en funcién de la composicion y temperatura de sinterizacion. Las
aleaciones presentaron valores de dureza Vickers de 435 a 684Hv a las temperaturas de
sinterizacién 1200°C y 1500°C respectivamente, la dureza mayor se obtuvo para la aleacion
NiAHH2Ga 6Mo (%eat.), con la densificacién mds alta (98%) comparada con las demas aleaciones.
Las aleaciones Ni-Al con las diferentes adiciones presentan valores de deformacion mayores a los
reportados hoy en dia. Asimismo, se obtienen valores altos al adicionar 6%at. de Fe al

intermetalico NiAl.
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Abstract

Microstructural characterizations and measurement of mechanical properties of nanocrystalline
Ni-Al + M alloys, where M represents the addition of ternary elements such as Fe, Ga and Mo are
studied Mechanical alloying and sinterization by hot-pressing techniques were used to produce
the alloys. Mechanical alloyed powders have a microstructure consisting of nanometer size
particles. X-ray diffraction and transmission electron microscopy (TEM) were used to identify
the nanocrystallites after the different additions to NiAl The main effect of these elements on the
microstructure of the NiAl alloy is the refinement of the grain size. It is important to mention that
this process gives rise to crystallite sizes in the nanometric range. Also, the three minor additional
elements form a solid solution with the intermetallic structure of the NiAl. The Mo additions in
the range of 2 to 6% atomic produced second phase formation (Mo,C). For the composition NiAl
without additions, it was obtained nanometer-size grains in the 50nm order and with the different
additions, nanograins of 20nm in the diameter or smaller. These dimensions were obtained before
the hot-pressing were carried out. Sintered specimens have a crystalline microstructure with
nanometer-size range. We obtained densification of 92 and 98% of the theoretical density with
hot-pressing. Sintered alloys consist mainly of phases NiAl, Al,O; and Mo,C distributed
homogeneously in the all sample. Mechanical properties (hardness, stress yield, deformation and
Young module) were studied as a function of composition and sintering temperature. The alloys
present values of hardness from 435 to 684Hv for the samples sintered at 1200°C and 1500°C.
The highest value in the hardness is obtained for the NiAl+2Ga6Mo (at.%) alloy. The highest
hardness values are obtained at high densification (98%) compared with the other alloys. The Ni-
Al alloys with the different additions of ternary elements present values of ductility higher than

reported today. The highest value was obtained with additions of 6 at.% of Fe to the NiAl

intermetallic.
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CAPITULO1

Introduccion

El material intermetalico NiAl ha despertado gran interés tecnolégico en los ultimos afios, sobre
todo en las industrias aerospacial, aeronautica y automotriz!"! debido a su baja densidad, alta
resistencia a la corrosion y buenas propiedades mecanicas a temperaturas elevadas. Sin embargo,
un gran nimero de investigadores menciona que este material es fragil a temperatura
ambiente!?. Su baja ductilidad se asocia, entre otras razones, al tipo de estructura cristalina que

presenta, la cual posee sistemas de deslizamiento limitados.

En diferentes estudios han tratado aspectos especificos sobre la fragilidad de los compuestos
intermetalicos. La fragilidad se manifiesta como la falta de ductilidad, baja resistencia a la
fractura, alto grado de sensibilidad y en pocos casos, un rapido crecimiento de fractura.
Actualmente se esta haciendo un gran esfuerzo por mejorar tales propiedades. En muchos casos
se han utihizado técnicas como el refinamiento de grano que ha tenido bastante éxito con las
aleaciones convencionales. Por otro lado, las restricciones en los sistemas de deslizamiento, la
elevada sensibilidad a los pequefios cambios de composicién y la extremada susceptibilidad a los
ambientes de hidrogeno han complicado los esfuerzos por mejorar esas propiedades. Las
aproximaciones por la cual se han tratado de resolver estos problemas han sido mediante la

1431y endurecimiento por

microaleacién, macroaleacion, reforzamiento de segundas fases
compasitos®] etc. Ademas de los estudios realizados sobre la ductilidad y fragilidad, también se
ha hecho investigacién en areas como la estructura e interacciones de las dislocaciones,
composicidon y estructura de las fronteras de grano, naturaleza e influencia de los defectos

puntuales, estabilidad de las fases por citar algunos ejemplos, facilitando con esto, nuevas



UNAM. Introduccion

técnicas de procesamiento del material (solidificacién rapida, prensado isostatico en caliente y

aleado mecanico)!®.

Técnicas como el aleado mecanico (AM) y sinterizacién pueden ser usadas para la produccion de
materiales intermetélicos nanocristalinost'®. Mediante mezclas de polvos elementales es posible
la produccion de compuestos intermetalicos en el AM con grano fino y composicion quimica

definida en estado ordenado o desordenado metaestable.,

Estos tamafios de grano finos podrian impartic un cambio drastico en las propiedades
macroscopicas de los materiales. Por ¢jemplo, el material intermetdlico de grano normal tienen
mecanismos de deformacién que implican el movimiento de dislocaciones en sistemas de
deslizamiento especifico (planos y direcciones). Cuando el grano es grande, la transmisién del
deslizamiento en el limite de grano provoca la activacién de otros sistemas en el grano vecino. El
nimero y orientacion de los sistemas activados depende de la cristalografia del material y la
orientacion del esfuerzo aplicado. Sin embargo, es muy probable que con un grano grande los
posibles sistemas de deslizamiento no alcancen el esfuerzo critico necesario, ya sea por su
orientacién con respecto al esfuerzo aplicado o por sus caracteristicas microestructurales. Esto
provoca que el sistema activo se sature de dislocaciones y el esfuerzo interno generado produzca
la formacion de grietas. Cuando el grano es pequefio, la probabilidad de que esto suceda
(localizacidon de la deformacién) disminuye ya que la orientacién del cristal es muy variable.
Entonces, a mayor movimiento de dislocaciones mayor ductilidad. La produccién de materiales
intermetdlicos NiAl con adiciones de elementos aleantes (Fe, Ga y Mo) en estado nanocristalino,
repercutird en la posibilidad de que la ductilidad a temperatura ambiente de este material

intermetalico fragil pueda ser incrementada significativamente.
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CAPITULO 11

Antecedentes

2.1. El Compuesto Intermetalico NiAl

El NiAl es un compuesto intermetalico ordenado con estructura cristalina B2!'"* ' y posee una
densidad de 5.86 g/em® (30% menor que las superaleaciones de niguel), buena resistencia a la
corrosion por oxidacion, aceptable resistencia a la corrosion por carburizacién y alto punto de
fusion (1638 °C). Su conductividad térmica, casi ocho veces mayor que la de las superaleaciones
base Ni, es una de las caracteristicas que impulsan el desarrollo de alabes de turbinas base NiAl.
Estas propiedades han hecho del NiAl un material atractivo para una amplia variedad de
aplicaciones en ingenieria, incluyendo metalizaciones electronicas en hetero-estructuras
semiconductoras avanzadas, recubrimientos para ambientes a temperaturas altas, catalizadores y
circuitos interruptores de vacio a temperatura alta. Sin embargo, la mayor actividad que se
desarrolla en este momento se enfoca a entender y desarrollar aleaciones basadas en el compuesto
intermetalico ordenado NiAl para aplicaciones a temperatura alta, en sistemas de propulsion y

estructuras aeroespaciales avanzadas.

Las amplias actividades de desarrollo e investigacion se han enfocado en la aleacién,
procesamiento y control microestructural para modificar y mejorar el comportamiento mecanico
del NiAl'"!, La figura 2.1 muestra las dos sub-red del compuesto intermetalico NiAl; obsérvese

la posicion del dtomo de Al en el centro de la subred cubica simple formada por d4tomos de Ni. A
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su vez el atomo de aluminio puede formar otra subred ctbica simple si se consideran 8 subredes

de Ni.

™~ F
A e

7] en

®
P O Ni

(// 4

N

Figura. 2.1. Compuesto intermetdlico del NiAl.

En estos compuestos, existe entre los atomos diferentes una fuerte afinidad y sus enlaces son atin
de naturaleza metalica, pero con un caracter idnico adicional debido a la diferencia en sus
electronegatividades. Esta atraccion entre los diferentes atomos forzd al cristal a tomar una
estructura ordenada que adapte estos enlaces preferentes, colocando a cada elemento en una
posicion preferida (orden de largo alcance) en la estructura cristalina, llamande subred al
conjunto de posiciones preferidas y superred al conjunto de dos o mas subredes!’). La presencia
de éste ordenamiento y del enlace interatdmico afectan a las propiedades quimicas, fisicas y
mecanicas del material, como la temperatura de fusion, resistencia a la oxidacién, resistencia

eléctrica, elasticidad, ductilidad, fluencia, produccion de esfuerzos, etc.l’!.

Estudios sobre la densidad y puntos de fusién en varias clases de compuestos muestran que la
combinacién necesaria para poder obtener materiales con una baja densidad y elevada
temperatura de fusion, es dificil de lograrlo utilizando estructuras simples. Sin embargo, la
ductilidad a temperaturas bajas se observa unicamente en aquellos compuestos con estructura
cristalinas L1, 6 B2 en donde el NijAl es quizas el mejor ejemplo. A medida que la estructura
cristalina se hace mas compleja debido a la simetria de la estructura o a la gran cantidad de
atomos en la celda unitaria, la temperatura de transicion fragil-dictil tiende a incrementarse

rapidamente conservando sus propiedades mecanicas a temperaturas cercanas a la de fusion®!,
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Por esto las industrias aerospacial, automotriz y quimica observan a estos materiales como
alternativos para sustituir a las aleaciones convencionales que, por otra parte han llegado ya a sus
temperaturas limites de aplicacion. La principal desventaja para la aplicacion inmediata es la falta
de ductilidad y resistencia a la fractura a temperaturas ambiente!’* '3, Por lo tanto, el éxito en el
desarrollo de estos materiales nuevos dependera fuertemente en el mejoramiento de estas
propiedades como el refinamiento del tamafio de grano o quizds de las incorporaciones de

segundas fases!!®!

2.2. El Proceso de Aleado Mecanico (AM).

El proceso de aleado mecanico (AM) es basicamente un proceso de molienda en seco en el cual
ocurre una reaccién explosiva (frecuentemente llamada SHS, sintesis por combustién) o una
reaccion por si misma. Este fenémeno se da introduciendo polvos de elementos o compuestos a
un molino, donde son sujetos a deformacion mecdnica continua al quedar atrapados entre las
bolas en colisién o entre las bolas y el contenedor. Los polvos reducen su espesor debido a la
deformacién pléstica al encontrarse particulas de polvos entre dos bolas en colision donde se
produce su soldadura ¢ unién. En el proceso de AM los reactivos iniciales se transforman
inicialmente en productos después de la ignicién debido a un gran calor exotérmico de la
reaccion. Atzmon!'’! sugirio que la reaccion explosiva es un mecanismo posible para el aleado
mecénico de elementos con un gran calor de formacién. La nueva particula "compuesta” puede
sufrir adelgazamiento en una nueva colisién, o puede unirse a otra particula para formar una
particula més gruesa. Sin embargo, la deformacion plastica acumulada por las particulas hara que
éstas se fracturen. El adelgazamiento de las “capas” que forman la particula durante las colisiones
repetidas, permite que aquéllas alcancen un espesor tal que la difusién interatémica a temperatura
baja sea apreciable, lo que permite que se¢ realice un verdadero proceso de aleado. El aleado
mecanico ha sido considerado como una reacciéon en estado sdlido, donde la reaccidn es
acompafiada por la incorporacion de atomos diferentes dentro de la matriz por inter-difusion

atémica. La difusidon atémica es dependiente del tiempo y necesita tiempo suficiente de molienda
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para obtener los productos finales. El proceso de difusion se ve facilitado por el aumento en la
temperatura de las particulas durante las colisiones y por la gran cantidad de defectos creados en

¢l material debido a la deformacidn pléstica.

Tabla I1.1. Fases posibles de obtener mediante el proceso de aleado mecanico.

Fase Estructura | AH;, KJmol ' | Referencias
(Ref. 19)
AlCo B2 -43 20
Al4CU9 D82 -8 21
Al;Hf L1, -51 22
Al;Mg, Fee -3 23
A]uMgw Al2 -3 23
AlsMn Ortorrémbica -15 24
AlMn B2 -43 24
Al;Mo Bee -5 25
AlsMo Hexagonal -10 25
Al;Mo Monolitico -13 25
AlgMos Monolitico -17 25
AlMo; Monolitico -15 25
AlyNb DO, -29 26,27
AlNb, D8, -36 27
AlINb, Al3 -28 28,29
AlZr QOrtorrémbica -83 27
Al:Zr, Ortorrémbica -80 27
Al-49Nj-2Cr B2 --- 30
Al-46Ni-8Cr B2 - 30
Al-42Ni-16Cr B2 - 30
Al-40Ni-20Cr A2 - 30
Al-Nj-Fe B2 --- 31,32
Al-49Ni-2Fe B2 --- 30
Al-46Ni-8Fe B2 30
Al-42Ni-16Fe B2 am- 30
Al-40Ni-20Fe A2 --- 30
Al-Ni-Ti B2 —- 33,31, 35
Al-25Zr-3Fe L1, --- 27
Al-25Zr-8Fe LI, --- 36
Al-25Zr-8Ni L1, - 36
Ti-24Al-11Nb B2 -—- 27,37
Ti-25A1-25Nb B2 --- 37
Ti-28.5A1-23 9Nb B2 -- 27

El proceso de aleado mecdnico ha despertado gran interés debido a que mediante él se pueden
obtener tanto fases presentes como no presentes en los diagramas de equilibrio, fases

ordenadasm], extender la solubilidad de un elemento en una fase, amorfizacion de fases que en e}
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181 ¢ producir compdsitos entre otros. En la tabla II.1 se muestra un

equilibrio son cristalinas
ejemplo de las fases que se pueden obtener por el proceso de aleado mecénico dependiendo del
sistema en el que se produce la aleacidn, la energia suministrada y del medio en el cual se realiza
la molienda. La cantidad de energia suministrada por el molino puede variar con el tipo de
molino utilizado, la relacion de peso bolas/muestra, el tiempo de molienda y la temperatura a la

cual se realiza ésta.

2.3. Produccion del Intermetilico NiAl por Aleado Mecanico.

Se han realizado diversos estudios sobre la produccién del intermetalico NiAl por AM 3846591,

Ivanov et al*"! reporté la sintesis de aluminuros de niquel por AM de mezclas de polvos
elementales de Ni y Al, donde el principal producto encontrado fue NiAl metaestable. Para la
mezcla de polvos de composicién inicial Ni35-Al65 %at. reportaron la transformacion de 1a fase
Ni;Al; en estado solido a la fase NiAl metaestable durante AM. Asi mismo, se encontré un
incremento de solubilidad del Al en él Ni, debido a que se produjo por AM una fase fcc que
puede contener hasta 27 %at. de Al, mientras que en condiciones de equilibrio la solubilidad del

Al en el Ni es menor del 3.85 %at. a 773K.

Las reacciones en estado sélido originadas durante el aleado mecanico de Ni y All*®! dependen de
la composicion global de la mezcla. Cuando se utiliza un molino Spex de alta energia los
productos que se obtienen son los siguientes: el intermetalico A15Ni para la composicion inicial
de la mezcla 75A1 - 25Ni % at., la fase B2 cuando la mezcla tiene una composicion entre el rango
de 40-60 %at. de Al, una solucidn solida desordenada cubica centrada en las caras y cantidades

de la fase B2 de NiAl para la mezcla de composicion inicial 25Al - 75Ni% atémico.

Es interesante mencionar, que la formacion de la fase NiAl en un molino de alta energia Spex

bajo una atmosfera de Argén!!! fue originada por una reaccion exotérmica con un tiempo de

[31]

molienda corto. Adicciones de elementos ternarios como Ti y Fe”" retardan la formacién de la
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fase NiAl, como se indica en la figura 2.2. Una reaccién explosiva fue observada cuando se
abrieron los contenedores después del tiempo de molienda. Esto hace pensar en la posible energia
liberada durante la oxidacién del Al promoviendo la reaccion del NiAl, la cual podria ser
atribuida a la continua oxidacién de los elementos y baja difusién entre la capa de oxido y

elementos, los cuales resultan en una reduccién de la cinética de reaccion.

Los molinos de alta energia (Spex) han producido fases intermetalicas con tamafios de grano
nanométricos (NiAl, Ni;Al, Ni»Al; y NiAls) con diferentes composiciones como se muestra en la

tabla I1.2.
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Figura 2.2. Efecto de las adiciones de Ti y Fe sobre el tiempo de iniciacién de la reaccion
exotérmica en el NiAl.
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Tabla II.2. Fases y tamafios de grano obtenidos por aleado mecdnico en molinos de alta energia

(Spex).
Composicion Fases Tiempo de | Tamaiio de
(%eat.) Formadas molienda grano
(hrs.) (nm)
Nizs Alys ALNi 4
Nisp Alsg NiAl 3 No reportado
Niys Al Ni;Al 10
Desordenado
Ni75 A]zs NI(AI) 20 No reportado
Nigz Alsz Ni;Al 20 No reportado
Niso Alsg NiAl 4 35-40
Niy; Algy NiAl 40 20
Nigs Alyl*! NiAl 20 No reportado
ALNi 10 No reportado
NisgAlggP! NiAl 8 48
48 9
NigpAlsl ! NiAl 30 10
Nisg Alsg NiAl 1 10
(Pre-aleado) 1*? 40 3
Nizs Algs ™ NiyAl; 4.5 25
Nigg Algg™] NiAl 4.5 Menos de 30

2.4. Sinterizacion de los Polvos NiAl Producidos por AM.

La posibilidad de controlar la microestructura y en especial, la segregacion, el tamafio de grano,
las inclusiones y la textura del material ha motivado la exploracion de procesos para obtener la
densificacion completa de polvos producidos por AM. Las técnicas de compactacion han sido
objeto del desarrollo en los ultimos afios, tales como: la técnicas de presion isostatica en

(54571 [58.59] [60.61) " sinterizacién por explosivos!®?!

(53]

, prensado en caliente , extrusion en frio

[63]

caliente

prensado uni-axial en frio"™”, sinterizacion asistida por plasma'”. Esta tltima técnica de
sinterizacién asistida por plasma (SPS) permite consolidar polvos en periodos de tiempos cortos,
disminuyendo el crecimiento del tamafio de grano que se observa con el uso de las otras técnicas
de sinterizacion en las cuales son usados tiempos prolongados. El uso de las técnicas anteriores,
el grado de retencidn de la nanoestructura y la transformacion o pérdida de la microestructura
durante la compactacion de los polvos molidos va a estar en funcion de la microestructura,

composicién de los materiales iniciales, tiempo y temperatura durante el proceso de sinterizacion

9
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(en menor grado influye la presion). En la tabla I1.3 se muestra una lista de ventajas y

limitaciones de las técnicas de sinterizacién!®!.

En la tabla I1.4 se muestran propiedades mecanicas, densidad relativa, dureza y tamafio de grano
después de la sinterizacién de polvos nanocristalinos NiAl producidos por AMP®% 7 Ppary
aumentar la densidad de los materiales sinterizados se han empleado técnicas como la
sinterizacién por reaccion a presiones altas de 2GPa y temperaturas de 773K con las cuales se
han logrado obtener densificaciones del 98%P*%*!. Se obtienen altos niveles de densificacién

[76]

mediante la técnica de sinterizacién asistida por plasma' ™, en la cual se emplean bajas presiones

(30MPa) y temperaturas altas (1716K) logrando densidades relativas del 99.5 %.

2.4.1. Inter-difusion en Estado Sélido.

Recientemente ha sido reportado que existe un estado de pre-combustion para velocidades de
calentamiento altas (20 °C min™') a 600 °C. Debido a la formacion de capas de NiAl las cuales
efectivamente aumentan la temperatura de compactacién a temperaturas eutécticas’’". A bajos
contenidos de Al tales como para la composicion NisAl, la formacion de fases intermetalicas
ricas en aluminio por inter-difusion en estado sélido puede reducir el Al disponible cuando la
temperatura de reaccion es alcanzada y ademads tiene un efecto detrimental. Sin embargo, para
contenidos de Al con composiciones de NiAl, la formacion de estas fases puede actuar
esencialmente como un controlador de una reaccion exotérmica que normalmente causa
productos fundidos, por ejemplo, la reaccion Ni + Al = NiAl. Formaciones de estos compuestos
en cantidades correctas han mostrado a una reaccion diluida de Ni + Al = NiAl y prevén la
fundicién del NiAl"'. El efecto de la inter-difusion debers siempre ser considerado cuando se
analizan sistemas Ni-Al a temperaturas mayores de 400 °C y con bajas velocidades de

calentamiento.

10



UNAM,

Antecedentes
Tabla Il 3. Ventajas y limitaciones en las técnicas de sinterizacion’®".
Técnica de
sinterizacion Procedimiento Ventajas Limitaciones

Estitica en frio

El polvo se compacta en
un dado a temperatura
ambiente

Muestras para uso en
equipo de tensién y
compresion

Incapaz de producir
materiales bien
compactados

Dindmica en frio

Compactacidén de polvos
en frio por presion

Muestras para
aplicaciones de impacto

Pequefias muestras con
propiedades no
uniformes

Explosivos

Uso de explosivos
plasticos para consolidar
los polvos

Muestras para
aplicaciones a
temperatura ambiente y
presiones altas

Requiere de un proceso
especializado

Prensado isostatico en
caliente (HIP) Templado

Usa el equipo
convencional para HIP
pero con temperaturas
por abajo de la fusion

Se pueden producir
muestras grandes

Requiere de un equipo de
procesamiento
especializado y

contenedores para polvos

Prensado isostatico en
caliente rapido (HIP)

Tiempos cortos a
temperaturas elevadas

Tiempo limitado de
presion alta a
temperaturas elevadas

Requiere de un equipo de
procesamiento muy
especializado

Estatico semi caliente

Similar a la técnica
estética en frio, solo que
se usa dados calientes

Muestras para uso en
equipo de tensién y
compresion

Limitado a la produccion
de pequefias piezas

Por corte en caliente

Aplicacién de presiones
altas con un punzén
giratorio

Muestra para
aplicaciones a
temperatura atta

Se requiere equipo muy
especializado

Prensado en caliente

El dado se calienta por
induccién

Amplio rango para la
seleccion de condiciones

Tamafio de muestras y
presiones limitadas

Extrusion en caliente

Los polvos se introducen
en un tube y son
extruidos en caiiente

Se pueden producir
muestras grandes

Dificultad para conservar
la estructura nanoméirica

Sinterizacién asistida por
plasma!™

Los polvos se introducen
en un dado de grafito

Altos niveles de
densificacion

Se requiere equipo muy
especializado

11
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2.4.2. Reaccion por Prensado en Caliente.

La reaccion por prensado en caliente (RHP), es un proceso en donde los polvos son sometidos a
una reaccién simultdnea con un prensado uni-axial en caliente. Doty y colaboradores mencionan
experimentos sobre la formacién de NiAl reforzado con Al,O; usando RHP®Y E] reforzamiento
de alumina, fue producido in-situ por un tratamiento térmico de pre-oxidacién, o por oxidacién
del niquel que estaba entonces reduciendo a la alumina por una reaccion en estado s6lido, durante
el procesamiento o por pre-oxidacion del Al. En cualquier condicion de procesamiento se le
involucra con el calentamiento de polvos (polvos de NiAl4+20% alumina vol.) a una temperatura
de 1250°C bajo una presién de 50MPa, resultando una estructura multi-fases con porosidades
generalmente menores o iguales al 2%, como un resultado del efecto de la dilucién de los polvos

NiAl con el reforzamiento cerdmico, reduciendo globalmente las temperaturas adiabaticas.

El NiAl reforzado con particulas de Niobio (Nb) fue producido por Farber y colaboradores!®').
Los polvos elementales de Ni, Al y Nb fueron mezclados y prensados para tener densificacion
completa por RHP a 800°C y presiones de 250 MPa. En estos estudios, no existié interaccion del
Nb en la matriz del NiAl durante el procesamiento a tiempos largos de calentamientos a 800°C.
Sin embargo, cuando la temperatura de Nb/NiAl se incrementé a 900°C se formd en la interfase
Ni;AINbD.

82) para la fabricacion de compuestos

Recientemente se han disefiado método novedoso
intermetalicos de cualquier tipo de forma por medio de una sintesis auto-propagante a
temperatura alta (SHS). Se ha producido NiAll®! liquido a una temperatura de 2876K utilizando
la reaccion de SHS por simple mezcla de Al liquido a 1023K y Ni liquido a 1773K en un crisol y
vaciado en una barra de NiAl para estudiar propiedades quimicas y mecanicas. En ese trabajo
encontraron que cuando dos elementos liquidos son puestos dentro de una base metal como el
acero, la superficie del metal es fundida debido al gran calor generado y durante la solidificacién

rapida, el NiAl producido estd incrustado al metal base!!*!],

12
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Tabla 11.4. Técnicas de sinterizacion y propiedades mecdnicas del Nidl producidos por AM.

Deformacion a

Método de Densificacion Tamafio de temperatura Composicién
sinterizacion (%) grano Dureza (HV) | ambiente (%) (% at.)
(se sefiala en cada
caso el tipo de prueba
realizada)
** Forjado 900K 94 70 nm y 0.5-3 pm 690 <0.19 Doblez en 443 Ni
disco miniaturizado 48.0 Al
** Extruido No reportada < lum 475 No reportada 47.5 Ni
1400K! 49.6 Al
** Prensado 91 30 nm 650 No reportada 50.0 Ni
1173K 50.0 Al
antes del AM.
Fundido y extruido 100 11-16 pm N.R. 2.5 Tension 49,7 Ni
1073K"! 50.3 Al
Prensado 2 GPa, 98.2 11.2 um 408 14.4 Compresién 50.7 Ni
773K 49.3 Al
Sinterizacién 49 Ni
asistida por plasma 91-93 <30 nm 609-661 No reportada 49 Al
1773k 2 Fe
*Sinterizacion por 99.5 2-6 um 567 No reportada 49.4 Ni
plasma 1716K ™ 49.6 Al
* Prensado 1.4 GPa 90 6.tnm N.R. 0.32 Tensién 50.0 Ni
573K 50.0 Al
*+ Extruido 1673K 100 < lum 523 > 11.5 52.0Nj
[65.73:75.77.78] Compresién 42.0 Al
1.4 Ti
Prensado 1.0 GPa 90 30 nm 520 = ( Tensién SIS Ni
723 K™ 49.5 Al
*Prensado 1.4Gpa 94 2-4 nm 550 0.1-0.3 Doblez en 5(0.0 Ni
573K 167 disco miniaturizado 50.0 Al
Consolidado por 84 6-12 nm 770 No reportada No reportada

onda de choque
300K

2.5. Adiciones Aleantes por Métodos Convencionales al Ni-Al.

*Polvos de Nidl no sometidos a molienda.
** A1,0; presente.

Se ha intentado mejorar la ductilidad del NiAl monocristalino y policristalino afiadiendo

elementos de aleacion por métodos convencionales. Las particulas aleantes se han afiadido con la

13
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finalidad de mejorar primordialmente la tenacidad del material, con el objeto de aumentar su

resistencia sobre todo a temperaturas altas.

Consideremos primero los resultados obtenidos con atomos que se pueden colocar
intersticialmente en la red. El pensar que las fronteras de grano son intrinsecamente fragiles en el
NiAl, ha llevado a la adicién de elementos que se pueden colocar como 4tomos intersticiales en
las fronteras de grano. Los estudios se han efectuado obviamente en materiales policristalinos.
Para pruebas de tension, la ductilidad obtenida es del 3%. Este valor no sobrepasa el valor
maximo del 5% de ductilidad en tensién reportado para monocristales de alta pureza orientados
en la direccion <110>, El boro y el carbono ocupan posiciones intersticiales en la red del NiAl*!.
El boro se segrega hacia las fronteras de grano y suprime la fractura intergranular. El carbono no
se segrega hacia las fronteras de grano y el berilio se disuelve en forma sustitucional. El carbono
y ¢l berilio suprimen la fractura intergranular. El berilio junto con el nitrogeno producen un

aumento en la ductilidad.

Para los elementos que se pueden colocar como dtomos sustitucionales en la red, los estudios se
han efectuado tanto en materiales mono como policristalinos. El valor maximo de ductilidad

[85)

obtenido ha sido de 5% en tensién superior al 16% en compresién[36], los dos resultados para
y p

un monocristal orientado en direcciones suaves y con contenidos de Fe menores al 0.4%.

El efecto de los elementos aleantes por métodos convencionales sobre la estabilidad morfolégica
en las intefases y’ (L12) y B (B2) del sistema Ni-Al-X fue investigado usando difusién ternaria
Ni-AL-XEB"? donde X = Co®, Crl®® Cu, Fe, Mn, Si, V, Mo®), Nb, Ta, Ti® y W. Se
observaron interfases planas en el Ni-Al-X con X = Co, Cr, Cu, Fe, Mn, Si y V, mientras que con
las adiciones de Mo se obtuvieron interfases no planas. Ademas estructuras Widmanstitten
fueron formadas con la adicién de Nb, Ta, Ti y W. Un comportamiento similar fue observado
cerca de la composicion estequeométrica NiAl con adiciones de Mo, W, Nb, Ta y Zr donde se
obtuvieron mejoras en la ductilidad a temperatura ambiente con adiciones del 1 al 3 %at. de Mo,

logrando de 3.4 a 4.4% de deformacion®®'!. Se observaron variaciones en el parametro de red con

14
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las adiciones de Mo 4l NiAl. Las adiciones de Nb®'! significaron un incremento en la

ductilidad del NiAl a temperatura ambiente con tamafios de grano no mayores a 1 pum.

Los compuestos de matriz metalica con reforzamiento de fases ductiles (Mo) registraron un
incremento en la tenacidad a temperatura ambiente sobre el monocristal NiAl direccionalmente

7 Fuera del estequeométrico NiAl en la

solidificado de compuestos eutécticos NiAl/Mo
interfase ocurre una reacciéon que forma un producto identificado como MosAl. Estudios por
MEB sobre las superficies fracturadas muestran evidencia de deformacién plastica por el Mo en
la interfase. Se han detectado impurezas de C, S y O, las cuales ocasionan un efecto en la
interfase del NiAl-Mo!®. Con adiciones de Hf a las aleaciones de NiAl-9Mo®” incrementa la
resistencia a temperatura alta. Adiciones de Cr (Mo) y Hf pueden mejorar la resistencia del

NiAlloo],

Con el objetivo de mejorar la ductilidad a temperatura ambiente aleaciones base Ni-25A1-27.5Fe
%at. fueron adicionados elementos como Cr, Nb y Zr'™. La variacién de las morfologias en las
regiones inter-dendriticas afectan significativamente las propiedades mecanicas. Adiciones de Zr
disminuyen la deformacién y la resistencia a la tension, pero incrementan la resistencia a la
cedencia y dureza. Por otro lado, con adiciones de Cr resulta un incremento en la deformacion y
resistencia a la tension, pero decrece la resistencia a la cedencia. Adiciones del 1%at. de Nb
presenta las mejores propiedades mecénicas. Se detectaron precipitados de Al,Oj en la interfase
NiAlFe de aleaciones Ni40Fe30A1[95]. La presencia de Al;O3/NiAl en la interfase limita la

formacién de grandes grietast”®.

MO reportan que en aleaciones Ni-Al con diferentes adiciones de B

E. P. George y colaboradores
y Fe (cantidades de boro del 30, 100 y 300 ppm) se tiende a ductilizar el NiAl. Un
comportamiento similar fue en el caso de adiciones de Fe, pero contenidos grandes de Fe dan

origen a formaciones de segundas fases.
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2.6. Produccion de Intermetalicos Nanocristalinos.

Los materiales nanocristalinos, son cristales con tamafio caracteristicos en el rango de
nandmetros, por lo menos en una direccién. Tales cristales nanométricos son caracterizados por
una larga fraccion en el limite de grano, los cuales imparten propiedades novedosas.
Caracteristicas de estos materiales incluyen alta difusibilidad, propiedades super-plasticas!' ™ en
materiales cerdmicos e incremento de la solubilidad sélida y alta resistencia mecdnica

comparados con los materiales con tamafio de grano convencionall®”!%3-1%),

La produccién de compuestos intermetalicos nanocristalinos por el proceso de aleado mecénico

HO1%]  Estas incluyen: 1) evitan rutas complejas de

tiene varias ventajas potenciales
solidificacién, por ejemplo, sistemas peritécticos con compuestos intermetalicos, 2) mejora la
ductilidad debido al grano fino en la estructura nanocristalina y 3) la introducci6n uniforme de
finos dispersoides, como en aleaciones endurecidas por dispersién de éxidos (ODS). Por medio
de molinos de alta energia se pueden obtener formaciones de estructuras nanocristalinas. Usando
polvos elementales tales como Cr, Nb, W, Hf, Zr y Col'} Fel®*1101 N1 Agl't? y grafitol!"!,

Soluciones solidas nanocristalinas han sido sinterizadas en numerosos sistemas por aleado
mecanico partiendo de polvos elementales como Ti-Si, Ti-Ni. Ti-Cu, Ti-Mg!"! y Ti-AIl'',
Recientemente se han estudiado la formaciéon de soluciones sélidas nanocristalinas en los
sistemas Ti-Cu (0-8at%Cu), Nb-Cu (0-20at%Cu), Ni-Cu (0-50at%Cu), Cr-Cu (0-20%at Cu), Fe-
Cu (0-15%at Cu), Cu-Ni (0-50%at Ni), Cu-Fe (0-50%at Fe) y Cu-Co (0-50%at Co)!"'"!
mostrando que el endurecimiento en soluciones solidas es principalmente debido al

endurecimiento en los limites de grano.

Materiales nanocristalinos con tamafios de grano en un rango de 3 a 100 nm siguen sin ser del
todo establecidos, principalmente si las caracteristicas microestructurales se aproximan a las
dimensiones de los defectos cristalinos. Los modelos actuales fracasan en describir las
observaciones experimentales o no pueden ser aplicados, debido a las dificultades para cumplir

las suposiciones basicas de los modelos. Lo anterior, ha ocasionado el desarrollo de modelos que
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tomen en cuenta las caracteristicas microestructurales especiales de materiales nanocristalinos.
En materiales convencionales con un tamafio de grano micro o milimétrico, el esfuerzo de
cedencia y la dureza, aumentan con la disminucion en el tamafio de grano. Lo anterior se expresa

por medio de las expresiones:

c=0p+k,d"

H=H0+khd-n

Donde n toma el valor tipico de 0.5, aunque se pueden considerar valores de hasta 1.

o es el esfuerzo de cedencia, H es la dureza del material, k es una constante que se define a partir
de dos dislocaciones. De lo anterior, se considera una concentracién de esfuerzos actuando en el
limite de grano debido al deslizamiento de dislocaciones en un primer grano que causa un
apilamiento de dislocaciones y esta concentracion ademas induce la creacion y movimiento de
dislocaciones en un segundo grano. A tamafios de grano mas grande, la longitud del apilamiento
de dislocaciones es mayor, asi como la intensidad en la concentracion de esfuerzos, llegando a ser
mas facil la activacion de una nueva fuente de dislocaciones a bajos niveles de esfuerzos. En
tamafios de grano pequefios, la resistencia y la dureza se predice que pueden llegar a ser muy

altast!'®),

Existen varios problemas fundamentales en extrapolar este modelo a tamafios de grano
extremadamente finos. Desde el punto de vista matematico, esta ecuacion pronosticara resistencia
infinita, tan alta como la resistencia ideal del material, con tamafios de grano que se aproximen a
la escala nanométrica. Otros aspectos fisicos a ser considerados son la falta de espacio para crear
un apilamiento de inclusive solo dos dislocaciones en granos muy pequefios, la absorcion y
desapariciéon de dislocaciones en las fronteras de grano, y la intervencion de modos de

deformacion suaves para fronteras de grano a grandes densidades!''®l.

Estudios sefialan que el movimiento de dislocaciones dentro de la frontera del grano pueden
ocurrir relativamente fécil, llevando a una primera etapa de facil plasticidad y después a un

endurecimiento al punto tal de que sea dificil emitir las dislocaciones requeridas!''”), También
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sefialan que para granos més pequefios con un tamafio critico, en el rango de 15-100 nm, no sera
posible crear una longitud completa de apilamiento especifica para un campo de esfuerzo

determinado.

8] va no puede ser usada cuando los apilamientos no

Se ha planteado que la relacion Hall - Petch
pueden ser formados; igualando las fuerzas eldsticas entre la primera y la segunda dislocacién en
un apilamiento naciente y la resistencia del material (dureza) por lo que deducen un tamafio de

grano critico expresado de la siguiente manera:

_ Gb
T (1-v)H

<

Para granos mas grandes que los obtenidos por la relacion anterior se puede aplicar la relacion
clasica de Hall - Petch, con granos mas finos se inducird una mayor dureza y para granos mas
pequefios que d. habra debilitamiento por un supuesto modo de deformacion por deslizamiento
en las fronteras de grano. Sin embargo el hecho de que la deformacién tenga lugar por

[17]

movimiento de dislocaciones como lo propone Gryasnov' ', por deslizamiento de fronteras de

grano o por flujo difusivo viscoso, no ha sido bien definido hasta la fecha.

2.7. Deslizamiento por Limite de Grano.

Los modelos establecidos no alcanzan para describir la deformacién plastica a temperatura
ambiente o procesos de termofluencia a temperaturas elevadas en materiales nanocristalinos.
Recientemente Padmanabhan er a/l'*! han modificado el modelo convencional para aleaciones
metalicas en lo referente a super-plasticidad tomando en cuenta caracteristicas estructurales
especiales presentes en materiales nanocristalinos. Este modelo se basa en la hipétesis de que el
deslizamiento por limite de grano es el principal factor limitante de la deformacion, mientras que
modelos como el difusional asume que el deslizamiento en el limite de grano siempre es mas

rapido que el movimiento difusional’’'”. El deslizamiento interfacial solamente puede originar
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pequefias deformaciones por termofluencia debido a la oposicién que origina la presencia de
granos en bloque, los cuales obstaculizan y previenen cualquier deformacién prolongada o
superplastica. La hipétesis general en los modelos de super-plasticidad es que los obstaculos son
superados por el movimiento de dislocaciones o por procesos difusionales. Como resultado de
estos procesos, se reducen los esfuerzos internos creados durante el deslizamiento y la

deformacion plastica se prolonga.

El modelo de deslizamiento interfacial se basa en la formacién de interfases planares como
resultado de la migracién de las fronteras de grano como se muestra en la figura 2.3. Una vez
formada la interfase planar, los deslizamientos localizados por corte pueden resultar en
deslizamiento macroscdpico al originarse estos simultidneamente en muchos granos y
eventualmente inducir grandes deformaciones y deformacién superpléstica. Lo atractivo de este

modelo consiste en considerar los siguientes puntos:

(1) La migracion de las fronteras de grano resulta ser mas efectiva al reducirse la barrera de
impedimento comparada con la difusidn.

(2) Las distancias de difusién solamente son del orden del espesor de la frontera de grano.
(3)Materiales que no exhiben actividad de dislocaciones pueden ser deformados por
deslizamiento de fronteras de grano.

4) La disminucién del tamafio de grano del material (o aumento de la relacion entre el ancho del
limite de grano Oy el tamafio de grano L) provoca un decrecimiento en la barrera de
impedimento, lo cual es particularmente atractivo para materiales nanocristalinos. Como se puede
observar en la figura 2.3, la cantidad de material correspondiente al numero de atomos
(proporcional a la dimension h) la cual se tiene que desplazar para formar una interface planar
mesoscopica, es una fraccion del tamafio de grano L para la estructura policristalina (figura 2.3b)
y llega a ser comparable al ancho de la frontera de grano & para el rango mas bajo del régimen

nanocristalino (Fig. 2.3a)'?.
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L=lpm /{‘/

(a) (b)

Figura 2.3. Esquema bidimensional de un arreglo de granos en un material a) monocristalino

(¥L=0.1, L=5 nm) y b)material policristalino (§¥L=0.0005, L=35 um). Los dtomos localizados en
la region oscura se reordenan’?%.

2.8. Propiedades Mecanicas del NiAl

Se han efectuado pruebas de tensién y compresién a diferentes temperaturas y con diferentes
orientaciones cristalograficas®'?"'??! en monocristales de NiAl La ductilidad y el esfuerzo de
cedencia dependen de la orientacion del eje donde se aplica el esfuerzo. En general a temperatura
ambiente, se han obtenido valores menores de ductilidad en los monocristales orientados en la
direccion “dura” <100> (5% en tension'®! y hasta 16% en compresion®®), que en los orientados
en las direcciones “suaves” <110>, <111> y <123> (hasta 28% en tension'*] y 50% en
compresion!®®), Los esfuerzos de cedencia varfan de 980 a 13701%¢) MPa para monocristales

orientados en la direccidon <100> y entre 10019 y 267" MPa para orientaciones suaves,
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Adicionalmente, se han creado peliculas de 6xidos superficiales en monocristales de NiAl®®)

para
aumentar el nimero de fuentes de dislocaciones, lo que reduciria el esfuerzo de cedencia del
material y le impartiria alguna ductilidad. Se obtuvieron valores de ductilidad de 37% en
monocristales orientados en la direccion <001> y de 32% para aquellos orientados en la direccion

<123>.

Todas las orientaciones en compresion poseen algo de ductilidad, sin importar la temperatura de
prueba. A 300K para una aleacion Ni-47.4Al-1.36Ti-.56Mo!”*! se obtuvieron esfuerzos de
cedencia de 1275 MPa con ductilidad menores al 11%. Cuando se increment6 la temperatura de
prueba a 800K la resistencia a la cedencia disminuyé al igual que la ductilidad (950Mpa y 6.8%
de deformacion). Al incrementar la temperatura a 1 100K se obtuve valores de 234 MPa con 14%
de deformacién tal como se muestra en la figura 2.4a. Estos valores son muy diferentes a los
obtenidos sin adiciones al NiAl, debido a que a 300K se obtienen deformaciones del 2.8% y 303
MPa del esfuerzo de cedencia (figura 2.4c). Variando la composicion Ni-42.26A1-1.38Ti (figura
2.4b) se observan cambios en la ductilidad y esfuerzo de cedencia, Estos resultados sugieren que

las adiciones al NiAl logran algunos resultados considerables.
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Figura 2.4 Curvas obtenidas del ensayo de compresion (* muestras fracturadas, = ensayo
detenido) (a) Ni-47.441-1.36Ti-0.56 Mo, (b) Ni-42.2641-1.38Ti, (c) Nidl.

Se debe notar que no existe buena reproducibilidad en los valores obtenidos por distintos autores,
ya que existen resultados de 3% y 16% de ductilidad a temperatura ambiente para la orientacién
<001>, una gran diferencia para una misma orientacién. Para la direccién suave <123> se han
reportado valores desde un 6% hasta valores de 36%. La mala reproducibilidad!’? de los
resultados en la ductilidad tal vez se deba a que los monocristales ensayados no tenfan
cxactamente la misma composicidn quimica, tamaiio de grano ¢ que han existido pequefias
variaciones en la orientacion de los monocristales, factores que pueden influenciar fuertemente en

los resultados obtenidos en las pruebas de compresion.

La creacion de peliculas de 6xidos superficiales en monocristales de NiAl, ha producido buenos
resultados de deformacion en pruebas de compresion, tanto en los orientados en la direccién
“suave” <123>, como en los orientados en la direccién “dura” <001>. Los resultados con
peliculas de éxidos, practicamente duplican los valores méaximos obtenidos en la direccion dura.
Se reportan mayores incrementos de ductilidad para la direccién dura que para la suave, tanto en
el material como en la pelicula superficial, contrario a lo que sucede con los valores de ductilidad
en monocristales sin pelicula de 6xido, aunque esta diferencia de ductilidades no es mayor al 5%
en ninguno de los dos casos. El aumento en la ductilidad que se presenta al depositar una capa de

oxido sobre el NiAl va acompafiado por un notable decremento en el esfuerzo de cedencia en
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compresion, la que da nombre al fenomeno de “Ablandamiento por Peliculas Superficiales”. Para
los cristales orientados en la direccién <001>, el cambio del esfuerzo de cedencia es de un valor
de 1400 MPa a 500 MPa, y para los orientados en <123> se redujo de 600 MPa a 310 MPa,
aproximadamente. Ambos resultados fueron obtenidos para el NiAl con 0.05% de Zr.

{123] que los efectos de las restricciones

Para explicar este fenémeno en el NiAl se ha propuesto
plasticas y elasticas en los escalones entre el substrato y la superficie del 6xido actiian para
producir un fuerte y eficiente movimiento continuo de dislocaciones. El resultado de la
deformacién puede mantenerse por el movimiento de estas dislocaciones. Por lo tanto, la macro
deformacion ocurre por el movimiento de dislocaciones a esfuerzos menores que el esfuerzo de

cedencia del material sin pelicula.

La densidad de dislocaciones emitidas desde las fronteras de grano, esta directamente relacionada

['25], la cual a su vez es

con la densidad de fuentes de dislocaciones en la frontera de grano
proporcional al 4rea en las fronteras de grano o inversamente proporcional al tamafio del grano,
considerando que la densidad de fuentes es la misma para todos los granos. Entonces, podria
también existir una densidad de fuentes de dislocaciones critica necesaria para lograr algo de

ductilidad a temperatura ambiente.

Para el NiAl policristalino se han mostrado ductilidades cercanas al 2% en tensién!! a
temperatura ambiente y con tamafios de grano cercanos a 4 y a 22 um. Los estudios de TEM para
el material que mostré ductilidad!'*") muestran sélo dislocaciones en <001>, sin evidencia de las
dislocaciones del tipo <111>. La ductilidad observada a pesar de la ausencia de un nimero
adecuado de sistemas de deslizamiento, se cree que se debe a una combinacién de factores, tales
como la textura, el tamafio de grano fino, la presencia de dislocaciones residuales en la
microestructura y a la posibilidad de que las fronteras de grano actien como fuentes de

dislocaciones, sin que se haya establecido cudl de estos factores es el mas importante!!2¢].

El deslizamiento en la direccion <111> observado en monocristales comprimidos en la direccion
<001> podria proveer los sistemas independientes adicionales necesarios para la deformacion

policristalina, lo que implica que el NiAl tiene el potencial de volverse un material "dactil". Sin
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embargo, el esfuerzo de cedencia de los monocristales deformados en la direccién dura es mayor
que ¢l esfuerzo de fractura en policristales equivalentes a temperaturas donde la ductilidad es baja
(<600 K). Por lo tanto, la falla ocurre antes de que sea alcanzado el esfuerzo necesario para
producir deslizamiento en el sistema secundario. Esta explicacion esta respaldada por la ausencia
de reportes de deslizamiento en la direccion <111> durante la deformacién de policristales NiAl
deformados por debajo de 600K. Consecuentemente, como se ha propuesto anteriormente!'2', la
estrategia de introducir modificaciones microestructurales tal vez pueda ayudar a compensar la

carencia de sistemas de deslizamiento independientes en Niall'?'],

Se ha sugerido que el refinamiento del tamafio de grano, por debajo de un tamafio de grano

(1251 Para granos

critico, podria aplicarse para mejorar la ductilidad de aleaciones ordenadas
menores que el tamafio de grano critico, el esfuerzo requerido para nuclear grietas es menor que
el esfuerzo requerido para propagarias; entonces, la grieta se propaga sélo después de ocurrir
endurecimiento por deformacién, después de haber ocurrido flujo plastico. Experimentalmente,
se ha demostrado que en el NiAl la resistencia a la fractura se incrementd, al disminuir el tamaiio
de grano, a un valor mucho mayor que el correspondiente al esfuerzo de cedencial'?!. El efecto
del tamaiio de grano en el esfuerzo de cedencia parece ser complicado por factores adicionales a

U3 como se muestra en la figura 2.5. Se puede observar que el

la composicién de la aleacion
efecto del tamafio de grano sobre el esfuerzo de cedencia aumenta al incrementarse las
desviaciones de la estequeometria, de forma tal que el esfuerzo de cedencia es independiente del
tamaiio de grano para aleaciones cercanas a la composicion estequeométrica para tamafos de
grano entre 12 y 280 pm. La adiciéon de elementos a la aleacion NiAl complica el efecto del
tamafio de grano sobre el esfuerzo de cedencia (figura 2.5) al adicionarle 0.05% de Zr el esfuerzo

de cedencia es independiente del tamafio de grano para tamafios entre 16 y 213 um, pero aumenta

al dismunuir ¢l tamafio de grano por debajo de 16 um.
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Figura 2.5. Efecto del tamaiio de grano sobre el esfuerzo de cedencia en aleaciones NiAdl.

Se han realizado estudios tedricos, basados en la fractomecanica, de la inestabilidad de grietas del
tamafio de los granos del cristal, que se propagan dentro de un material cuya tenacidad es
independiente del tamafio de grano“m. Las estimaciones del tamafio de grano critico en el NiAl
equiatomico, para que exista ductilidad a temperatura ambiente, varian de menos de una micra a
alrededor de 4 micras!'*"). Se ha propuesto que en €l NiAl la ductilidad es baja e independiente
del tamafio de grano si €ste es mayor de 20 micras, y aumenta al disminuir el tamafic de
grano!'®). Se han producido materiales con tamafio de grano menor a 8 micras con la adicion de

U271 Cuando estos materiales han mostrado mayor

elementos ternarios, tales como B, Zr y Re
ductilidad que el NiAl equiatémico, la han mostrado a la temperatura de transicién fragil-dictil.
A la temperatura de 400°C se han producido deformaciones en tensién superiores al 40% en Ni-
49A] con tamafio de grano menor de 2 pm!'?!,

La figura 2.6 muestra el efecto de la temperatura sobre la ductilidad en ensayos de tensién. En el
punto correspondiente al esfuerzo de cedencia de polvos NiAl extruidos!™?!, con tamafios de grano

de 5 um a temperatura ambiente, la ductilidad es practicamente cero, pero se incrementa con el
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incremento de la temperatura. Este aumento en la ductilidad se ve acompafiado por un aumento

en el esfuerzo de fractura a temperaturas superiores a la de transicion fragil-dctil.
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Figura 2.6 Efecto de la temperatura sobre las propiedades mecdnicas en tension de polvos NiAl
extruidos.

Con tamafios de grano nanométricos se puede cambiar el mecanismo de deformacién!'®. La
continua disminucion del tamafio de grano llevara a tener cristales con tamafio menor a d, (la
distancia promedio de fuentes de dislocaciones en las fronteras de grano). Para cristales con
tamafio menor a d., nanocristales, no habra entonces fuentes de dislocaciones en las fronteras de

grano y debera existir otro mecanismo de deformacion.

Se ha propuesto que el cambio en el mecanismo de deformacion se da por el movimiento de

dislocaciones dentro de los cristales, a movimiento en las fronteras de grano por deslizamiento

[130] [129]

entre ellas'' ™, deslizamiento de dislocaciones a lo largo de las fronteras de grano 6 una

combinacion de estos y otros mecanismos, lo que impartiria algo de ductilidad a los nanocristales

[131]

de materiales fragiles. En materiales cerdmicos nanocristalinos'”'' se ha observado cambio en e]

26



UNAM, Antecedentes

mecanismo de deformacién por rotacién y acomodamiento de los granos, lo que ha producido un

incremento en la ductilidad.

Esta falta de ductilidad, a pesar de la presencia de vectores de deslizamiento <111> ha llevado a

I . . . . . . . . -
(326 que 1a existencia de cinco sistemas de deslizamiento independientes no es la Unica

proponer
condicion necesaria para que exista ductilidad en tensién en aleaciones policristalinas ordenadas,
proponiéndose como condicién adicional que la region de las fronteras de grano sea, al menos,

parcialmente desordenada.

La ausencia de un vector de deslizamiento en la direccion <111> puede ser causada por un ligero

11331 Adicionalmente, no se han encontrado en las

exceso de carga eléctrica en esta direccion
fronteras de la interfase del NiAl lo que concuerda con estudios teéricos que predicen un valor
muy alto (880 mJ/m?) de energia para las fronteras del NiAl estequiométrico!'**!. Tampoco se han
encontrado superdislocaciones en el material con o sin deformacién, ya que las dislocaciones en

la direccion <100> no crean fronteras'!*],

En relacion a la dureza, estéa es una de las propiedades mecanicas que frecuentemente se reportan.
A temperatura ambiente, los metales puros (Pd, Cu, Ag, Fe, Ni, Se) nanocristalinos han mostrado
microdurezas de 2 a 7 veces mayores que la de los metales con tamarios de grano “grueso™'*).
En los casos en que se han reportado valores de microdureza de un mismo metal nanocristalino
preparado por dos métodos distintos, los valores de microdureza para un mismo tamafio de grano
difieren generalmente entre si, como se muestra en la figura 2.7. Los metales nanocristalinos
presentan valores limitados de ductilidad en tensidn, pero en compresion los mismos metales han
presentado ductilidades significativas. En los compuestos intermetélicos, en general se han
presentado incrementos en la dureza al disminuir el tamaiio de grano, y en algunos intermetalicos

al disminuir adicionalmente el tamafio de grano la dureza a disminuido.
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Figura 2.7. Valores de microdureza a temperatura ambiente contra el tamafio de grano para
metales nanocristalinos comparados con los obtenidos con grano “grueso” (valores cerca del
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Figura 2.8. Densidad del NiAl en funcion del tamafio de grano medido por el método de Warren-

Averbach!®”!
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La figura 2.8 muestra la densidad obtenida contra el tamafio de grano medido por el método de
Warren-Averbach del intermetalico NiAl®l. Es evidente que el intermetalico NiAl tiene
densidades en el rango de 78 a 94% de la densidad teérica. La densidad incrementa con el tamario
de grano y el tamafio de grano incrementd debido al incremento de la temperatura de
sinterizacion. La microdureza del NiAl con tamafio de grano grueso esta entre el rango de 280 a
310 Kg/mm2 y después del sinterizado de 390 a 500 Kg/mm® como se observa en la figura 2.9.

La dureza esta en funcion de los niveles de densificacion obtenidos en la figura 2.8.
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Figura 2.9. Dureza del NiAl en funcion de la densidad.
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Justificacion

El compuesto intermetalico NiAl ha sido estudiado en los ultimos afios como un material
estructural de gran potencial debido a sus buenas propiedades (baja densidad, alta resistencia a la
corrosion y a la oxidacién) haciéndolo fuerte candidato para substituir a las superaleaciones base

Niquel. Sin embargo este material es fragil a temperatura ambiente!'”].

En este trabajo se pretende mejorar la ductilidad del intermetalico NiAl a temperatura ambiente
mediante la adicién de elementos de transicion tales como Fe, Ga y Mo por aleado mecanico. Se
ha propuesto la adicién de estos elementos para aumentar el nimero de sistemas de deslizamiento
independientes en el NiAl'"**! y refinar el tamafio de grano, ademas de originar un desorden en las
fronteras de grano por la adicién de segundas fases. A partir de consideraciones tedricas! el
grado de “ionicidad” en el enlace Ni-Al parece ser un factor importante para la determinacion de
la energia en las fronteras del grano de los aluminuros y se propone como alternativa para
mejorar la ductilidad reemplazar dtomos de aluminio por otro elemento menos electropositivo (tal
como los metales de transicion 3d), de tal forma que el efecto de transferencia de carga pueda
suprimir 6 cambiar el modo de deslizamiento (pueda convertirse a uno del tipo <i11>). No
existen hasta el momento reportes de propiedades mecdnicas del NiAl policristalino con
adiciones de Fe, Ga y Mo por aleado mecanico (AM). El proceso de aleado mecanico es
propuesto para la produccién del intermetalico NiAl con tamafios de grano nanomeétricos (con y
sin los diferentes aleantes). Motivo de estudio es la ductilidad y propiedades mecanicas a

temperatura ambiente mediante ensayos de compresion y dureza. El comportamiento mecénico

de los materiales intermetalicos, con y sin aleantes es analizado.

Las técnicas de andlisis empleadas fueron difraccion de rayos-X (DRX), microscopia electrénica
de barrido (MEB) y transmision (MET), por medio de las cuales se determiné fases, composicién

y tamafio de grano, respectivamente. Por otra parte la técnica de haz débil en el microscopio
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electronico de transmision fue usada en la observacion de defectos presentes en la
microestructura de los materiales. Las técnicas antes citadas proporcionan la informacién y el
comportamiento microestructural necesario para la comprensién de las propiedades mecanicas
del intermetalico NiAl donde la adiccion de elementos aleantes (Fe, Ga y Mo) puede influir en el

mejoramiento de la ductilidad del material.
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Objetivos

Producir el intermetalico NiAl por aleado mecanico y sinterizarlo mediante un prensado en
caliente, para evaluar tanto aspectos microestructurales como propiedades mecanicas, en funcidn

de la adicion de elementos aleantes (Fe, Ga y Mo):

1. Producir el intermetalico NiAl por aleado mecanico con las diferentes adiciones de
elementos y combinaciones de los mismos, en funcién de la composicion (NiAl) oo +
M, donde M son elementos de transicién (Fe, Ga y Mo) y x es menor o igual al 12%

atéomico.

2. Caracterizacién microestructural y propiedades mecanicas de los intermetélicos

producidos por aleado mecénico empleando técnicas de DRX, SEM y MET.
3. Obtencion de substratos sélidos mediante el prensado en caliente de los polvos
intermetalicos, optimizando las variables del proceso para obtener un alto grado de

densificacion con el menor tamafio de grano posiblie.

4. Conocer el comportamiento de los diferentes intermetalicos producidos en la

ductilidad a temperatura ambiente.
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CAPITULO III

Procedimiento experimental

Con la finalidad de obtener las mejores condiciones de procesamiento que nos permitan lograr la
fabricacion del intermetdlico NiAl con los diferentes elementos aleantes (Fe, Ga y Mo), se
procedio de acuerdo a la secuencia experimental mostrada en el diagrama de bloques (figura 3.1)
que se encuentra dividido en dos etapas. El bloque A corresponde al control del proceso de
aleado mecénico, donde se determinaron las mejores condiciones de fabricacion del intermetalico
NisAlse. como son: tiempo de molienda, nivel de energia impartido por el molino, relacién de
peso de bolas a peso de muestra y agente del control del proceso de molienda. El bloque B
incluye la fabricacion de las aleaciones con los diferentes elementos aleantes, proceso de
sinterizacion, evaluacién de propiedades mecdnicas y finalmente estudio del efecto de los
contenidos de Fe, Ga, Mo y sus combinaciones ademas de la temperatura de sinterizacidn en la

ductilidad de los materiales a temperatura ambiente.

3.1. Materias Primas Utilizadas.

Las materias primas utilizadas en el presente trabajo fueron: polvos elementales de Ni, Al, Fe, Ga
y Mo de alta pureza (99.99 % aprox.). Estos polvos fueron adquiridos de la empresa Alfa Aesar,

USA. En la tabla I11.1 se muestran algunas propiedades fisicas de cada uno de ellos.
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PROCEDIMIENTO
EXPERIMENTAL

POLVOS BE
Al-Ni

PREPARACION Y
MEZCLADO

BLOQUE "A"

PROCESO DE
MOLIENDA

ACEPTADO CARACTERIZACION
DRX, MEB, TEM

NO ACEPTADO

FABRICACION DE ALEACIONES
NiAl + ELEMENTOS
ALEANTES (Fe, Ga, Mo)

S

BLOQUE "B"

SINTERIZACION
PROPIEDADES
MECANICAS
CARACTERIZACION
DRX, MEB, TEM

Figura 3.1. Diagrama de blogues de la secuencia experimental.
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Tabla Il 1. Propiedades fisicas de los polvos empleados.

Propiedades Fisicas Elementos
Al Ni Fe Ga Mo
Densidad (gr/cm’) 2.7 8.909 7.87 5.91 10.22
Punto de fusién (°C) 660.4 1455 1538 29.8 2623
Estructura cristalina FCC FCC BCC Cubica BCC
Electronegatividad 1.63 1.83 1.74 1.86 1.73
(Pauling)

Radio atémico (&) 1.432 1.243 1241 1218 1.363

Valencia +3 +2 +2 +3 +4

3.2. Aleacion Mecanica (AM).

Los polvos elementales de Ni, Al, Fe, Ga y Mo fueron mezclados para la obtencion del
intermetalico NiAl puro y NiAl aleado con Fe, Ga y Mo. Las mezclas de polvos con
composiciones nominales se muestran en la tabla III. 2. Las composiciones fueron pulverizadas
en un molino SPEX 8000-D Mixer/Mill, usando bolas de acero cementadas, de 1.27mm de
didmetro con un peso de 8.5 gr y contenedores de un material D2 sellados bajo una atmosfera de
argon. El proceso de AM fue llevado por un tiempo de 4.5 hrs. alternando con descansos de
periodos de 30 minutos cantidades de etanol de 0.5 ml fueron agregadas para evitar que los
polvos se pegaran a los contenedores, ademas una relacion de peso de bolas a peso de la muestra
(b/p) de 6.8:1 fue necesaria para la formacién de una sola fase NiAl. Una vez obtenido este
intermetalico se procedid a las adiciones de los elementos de transicion Fe, Ga y Mo, donde
fueron mezclados en una variacion del 2 y 6%at. asi mismo se realizaron mezclas de adiciones al

NiAl (tabla I11.2).
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Tabla Il 2. Composiciones nominales de las aleaciones estudiadas.

Aleacion | Composicion
(%oat.)

1 AlsgNiy,
2 NiAl43+F€2
3 NiAl“""FeG
4 NiAl43+Gag
5 NiAl+Gag
6 NiA]43+M02
7 N iA14|+M06
3 NiAl+Fe,Gay
9 NiAl40+FelGa(,
10 NiAlt+Fe,Ga;
11 NIA |39+FeﬁGa¢3
12 NiA142+F€2M02
13 NiAlm"‘FCzMOs
15 NiAl40+FeéM02
16 NiAl3g+F86M05
17 NiAi42+MDzGaz
18 NiA 140+M02G3.5
19 NiA |40+M06Gag
20 NiAl5+MoGag

3.3. Sinterizacion de los Polvos AM.

Los polvos aleados mecéanicamente fueron sinterizados por la técnica de prensado en caliente

(hot-pressing) en la Universidad de McGill, Montreal Canada. De la manera descrita a

continuacion:

La prensa en caliente usada para la sinterizacién de los polvos AM consiste de un piston
hidraulico combinado con un horno de resistencias de grafito como se muestra en la figura 3.2,
La presion aplicada a la muestra durante el prensado en caliente fue monitoreada por una celda de

carga que se encuentra ubicada en la parte inferior de la prensa.
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Actuador
Hidrailico

Bomba de vacio

Prensaen
caliente ENERPAC
F

ST Control de
|| %resién ~{po o~
o) a0

2 é=-4==
—{ [ CaRGa |
Celdade carga -

Figura 3.2. Esquema de la prensa en caliente.

La figura 3.3 muestra una representacion esquematica frontal de la cdmara de la prensa en
caliente y los polvos introducidos en el dado de grafito. Se utilizaron dados de grafito de 25 mm
de didmetro interior, en los que se introdujeron 8 gr. de polvos para producir muestras de 2.5 mm
de espesor y 25mm de didmetro. Se aplico una pequefia pelicula de nitruro de boro (99.5% de
pureza) al dado de grafito antes de adicionar los polvos con el propdsito de que la capa de polvo
evitara el contacto entre los polvos y las paredes interiores del grafito y ayudara a la distribucién
de la presién hidréaulica aplicada a 1a muestra. Ef dado de grafito que contenia la muestra se puso
después en linea con los pistones de grafito restantes. Se realizaron pruebas preliminares a los
polvos de NiAl sin adiciones de elementos aleantes (Fe, Ga y Mo) para determinar las
temperaturas adecuadas para prensar todas las aleaciones producidas por AM desde 900°C hasta
1500 °C durante tiempos de 15, 30 y 60 minutos como se muestran el las figuras 4.13, 4.14 y
4.15, considerando que el tamafio de grano no incrementard tanto como se muestra en la figura
4.16 (calculado por la ecuacion de Scherrer en la direccién <110> de la curva de DRX). La
velocidad de calentamiento empleada se muestra en la figura 3.4. Todos los experimentos de
sinterizacién se llevaron a una presion de 40 MPa. con un vacié de 2x10™ atm. (20 Pa.). El

tiempo de enfriamiento fue hasta la temperatura de 30 grados con una duracidn de 4 horas,
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Piston hidraulico
Punzén de grafito

Aislamiento
\ Dadode
[ rafito
T
Resistencias _,...--—'l ! Polvos de NiAl
de grafito ||
@ Pelicula de NB
Enfriamiento Celda de carga
por agua

Figura 3.3. Vista frontal de la camara de la prensa en caliente y los polvos de Nidl con y sin
adiciones aleantes introducidos en el dado de grafito.

15 min

’ \ 30 min

g B
: 3
9] 0

Enfriamiento hasta
temperatura ambiente

680°C T

Temperatura de sinterizacion

Tiempo

Figura 3.4. Temperaturas y tiempos empleados en el proceso de sinterizacion.

3.4. Mediciones de Densidad.

La densidad de las muestras sinterizadas se determind por el método de Arquimedes, como se

describe en la norma ASTM C20-97. El método consiste en medir primeramente ¢l peso de la
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muestra seca (D). Las muestras son posteriormente puestas en agua hirviendo por 2 horas.
Después las muestras son inmersas en agua por un minimo de 12 horas. Se pesan las muestras
suspendidas en agua (8) y la masa saturada hiimeda en aire (W). La porosidad aparente o
porosidad abierta (P), la densidad del bulto (8g), v la densidad relativa en por ciento (RD) fueron

calculadas mediante las siguientes ecuaciones:

P (%)= W\'/D= X'_Is)xloo
5,=D__D_
VvV W-S

RD (%) =B x 100
pth

Donde py, es la densidad tedrica calculada por la regla de la mezcla y V es el volumen exterior,

la densidad del bulto de la seccion cilindrica fue directamente determinada de su peso y tamaiio.

3.5. Mediciones de Dureza.

El efecto de la densificacién sobre las propiedades de los polvos sinterizados fue analizado con
mediciones de dureza Vickers. Las mediciones fueron realizadas con una carga de 1 Kg en
diferentes regiones para determinar la dureza del material. 10 identaciones fueron realizadas cada
5 mm a lo largo de un ¢je de la muestra en ambas caras, las muestras de los polvos sinterizados

fueron pulidas a espejo.
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3.6. Ensayos de Compresion.

Las probetas se cortaron por electroerosion a partir de las muestras sinterizadas y las dimensiones
fueron establecidas de la norma ASTM designacion E9-89°. Las muestras satisfacen una relacion

2 <2.2, donde Lo es la longitud de la muestra y r es el radio equivalente obtenido a partir del

area transversal de la muestra. Las dimensiones de las probetas que se utilizaron son de forma

rectangular (2x2x4mm).

Estos ensayos se llevaron a cabo en el Laboratorio de ensayos mecanicos del Instituto Nacional
de Investigaciones Nucleares (ININ), en una maquina de ensayos mecanicos universal MTS
Modelo 810 (Material Test System). Este ensayo se realizé a una velocidad de deformacién de
2x10‘3mm/seg a temperatura ambiente, ensayandose un total de 3 probetas para cada aleacién

sinterizada (tabla I11.2.)

Para calcular los esfuerzos de cedencia se empleo el método de offset al 0.2% de la deformacion,

donde sé graficaron los datos de esfuerzo contra deformacion (ver apéndice B).

3.7. Difraccion de rayos-X (DRX).

Los polvos AM y las aleaciones sinterizadas fueron caracterizados por medio de difraccién de
rayos X (DRX) en un difractémetro SIEMENS DS5000 usando una radiacién de cobre
Ko (A =1.5406A) con un paso de 0.020 grados/3 segundos para los polvos y un paso de 0.020
grados/0.5 segundos para las muestras sinterizadas, donde se determino la estructura y formacion
de fases con y sin elementos aleantes. El intervalo del angulo 26 fue de 20° a 100°. Mediciones
del tamafio del cristal fueron realizadas de acuerdo a la ecuacién Scherrer. Esta ecuacién es usada

para estimar el tamafio de particula de los pequefios cristales obtenidos de las curvas de DRX,
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2
f Cos6,

Donde:

D Es el tamaiio del cristal en nm.

A Es 1.5406 A (radiacién Cu Kot

B Es el ancho medido en la mitad de la intensidad maxima del espectro obtenido en la
direccién <110> en radianes.

8; Es el angulo de la difraccién del pico mas alto.

3.8. Microscopia Electronica de Barrido (MEB) y Microanalisis de
Energia Dispersiva (EDS).

Las observaciones de polvos AM vy sinterizados en todas las aleaciones del NiAl con y sin
elementos aleantes (Fe, Ga y Mo) se llevaron a cabo en un microscopio electrénico de barrido
marca JEOL JSM-6400. Los polvos fueron montados en cinta de grafito sobre un porta muestras
de laton. La caracterizacion de la morfologia y tamaiio de particula antes y después del AM se
realizd con la sefial de electrones secundarios. Asi mismo, los polvos molidos fueron observados
con la sefial de electrones retro-dispersados, con el fin de poder observar diferencias en contraste

y asi poder determinar la existencia o no de segundas fases.

La superficie de las aleaciones sinterizadas (tabla II1.2.) fueron pulidas a espejo con el fin de
desaparecer la capa de nitruro de boro adherida en el proceso de sinterizacidn para
posteriormente observar morfologia y porosidad en las muestras. Asimismo las muestras fueron
atacadas con una solucién (50% de 4cido acético-33% de acido nitrico-17% de acido clorhidrico)

para revelar el tipo de microestructura.
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La composicién final en los sinterizados, se determindé mediante microandlisis de energia
dispersiva (EDS). Para la interpretacién del tipo de fractura, las muestras ensayadas a compresion

fueron fracturadas para ser observadas por MEB.

3.9. Microscopia Electrénica de Transmision (MET),

Para poder observar los polvos en el microscopio electrénico de transmision (200kV JEOL 2010)
se prepard una suspensién de polvo en alcohol. La preparacion de las muestras fue depositar los
polvos en un vaso de 10ml. Agregando etanol con 98% de pureza, se diluyd el polvo, para
posteriormente depositarlos en una rejilla de cobre. En lo que corresponde a las muestras
sinterizadas, estas fueron cortadas a 3mm de didmetro para posteriormente ser electro-pulidas,
usando un equipo Twin Jet Polisher (marca Fishione) de doble chorro, con un electrolito de acido
perclérico al 10% en alcohol metilico a 50 Volts y a una temperatura de -20°C aproximadamente.
Se llevd a cabo la observacién de imdgenes campo claro, campo osbcuro y alta resolucion

(HRTEM) de las diferentes composiciones producidas.

3.9.1 Técnicas Empleadas en la Observacion de Muestras en el MET.

Las técnicas de campo claro, campo obscuro y haz débil fueron empleadas para identificar las
fases obtenidas, determinar el tamafio de grano e investigar el efecto de los elementos aleantes al
intermetalico NiAl. En el caso de la técnica de campo claro, el contraste se produce por medio del
uso del haz de electrones transmitido y sin dispersion, usando una apertura para separarlo de los
demas haces producidos. En campo obscuro las imagenes se forman con alguno de los haces
difractados. Para el haz débil las imdgenes de campo obscuro se forman usando una reflexion
bajo una condicién alejada de la posicion exacta de la ley de Bragg. La resolucion se incrementa
proporcionalmente al aumento de la desviacién de la posicion de reflexion de Bragg. La imagen

obtenida por haz débil es de poca intensidad, pero de alta resolucion.
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La técnica de difraccion de electrones del MET se empled para identificar las fases obtenidas, la
técnica de campo obscuro se utilizé para determinar el tamaiio de los cristales en los polvos
molidos y sinterizados. Por ultimo la técnica de haz débil se usod para determinar el tipo de

dislocaciones y defectos presentes en las diferentes aleaciones sometidas a compresion.

3.9.2. Analisis de Imagenes y Patrones.

Una vez obtenidas las imagenes de los patrones de difraccién se procedio a su indexacién y una
vez 1dentificada la fase es posible conocer a que reflexién corresponden los cristales presentes en
los diferentes campos obscuros. La indexacion ya sea de patrones de puntos o anillos fue

indispensables para poder conocer las fases presentes en las aleaciones investigadas.
La alta resolucion en el MET permitio la identificacion de defectos presentes en las aleaciones

deformadas en el ensayo de compresion. La identificacion del tipo de defecto estda siempre

apoyado por el respectivo patron de difraccion.
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CAPITULO IV

Resultados

Estos resultados se presentaran de acuerdo a la ruta del diagrama de bloques del desarrollo
experimental (figura 3.1). Los resultados se encuentran divididos en tres partes fundamentales. La
primera y segunda parte corresponde al bloque A y B basadas, en obtener el intermetalico AINi
por aleado mecanico conocido como “mechanical alloying”. Una vez producido y controlado el
proceso de fabricacion de este intermetalico AINi, se realizaron algunas adiciones aleantes como
Fe, Ga y Mo, menores al 6 at.%, y se procedio a su caracterizacion por difraccion de rayos X,
donde observamos estructura y niimero de fases presentes en cada aleacion. Se analiza también la
morfologia, microestructura y analisis quimico cuantitativo y cualitativo de las aleaciones
producidas por microscopia electrénica de barrido y por ultimo los resultados obtenidos en el
microscopio de transmisién, tales como patrones de difraccion, microscopia electronica
convencional y microscopia de alta resolucion. La ultima parte Bloque B corresponde a la
interpretacion de los resultados obtenidos de la fabricacion de las aleaciones con los diferentes
elementos aleantes (tabla II1.2), proceso de sinterizacion, propiedades mecanicas (mediciones de

dureza, ensayos de compresion) y caracterizacion final.

4.1. Control del Proceso de Aleado Mecanico.

Bajo las condiciones de molienda descritas en el procedimiento experimental, los polvos
elementales de Ni, Al, Fe, Ga y Mo fueron mezclados para la obtencién del intermetalico AINi y

AINi con diferentes elementos aleantes. Para el control del proceso de aleado mecanico se
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mezclaron los polvos con composiciones nominales mostradas en la tabla IV.1. Para la obtencion
del intermetalico NiAl con una estructura tipo B2 fue necesario controlar inicialmente el proceso

de molienda donde influenciaron las siguientes variables:

1. Tiempo de molienda
El nivel de energia impartido por el molino

Relacion de bolas a peso de la muestra

LW

El agente controlador del proceso

Referente al tiempo de molienda se realizaron variaciones de 4, 4:30 y 5 horas, con diferentes
relaciones de bolas a peso de la muestra (3.5:1, 5:1 y 6.8:1) en relacion al nivel de energia
impartido por ¢! molino SPEX. Se disefiaron nuevos contenedores de un material D2 tratados
térmicamente donde existia mayor diametro interior debido a que cuando se usaba una relacion
de bolas de 5:1 y 6.8:1 las bolas quedaban atrapadas dentro del contenedor en la parte superior o
inferior originando asi menor energia y no se obtenia la fase B2 NiAl. El agente controlador del
proceso fue etanol grado reactivo, se usaron variaciones de 0.3 y 0.5 ml, obteniendo mejores
resultados con 0.5ml, con lo que evitamos que los polvos se pegaran en los contenedores y
existiera mayor recuperacion de los mismos. Finalmente se obtuvo la fase NiAl al 100% (sin
formaciones de segundas fases) con las siguientes caracteristicas: tiempo de molienda 4:30 horas,

relacion de b/m 6.8:1, cantidades de etano! de 0.5ml.

Tabla 1V. 1 Composiciones nominales para el control del proceso de aleado mecdnico.

Aleacion | Composicién
(at.%)
AlsgNigg

Aly;Ni44+FC2

AlsgNigtFey

AlsgNig+Fes

AlsgNiytGa,

AlsgNisa+Gay

AlsNig+Gas

A155Ni44+M02

AlsgNigtMoy

A155Ni44+M06

Sle|ee| o |wn]|&|w|t|—
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De los ultimos estudios realizados al NiAl por AM son los reportados por Corefio y
colaboradores'™™¥ donde determinaron que el compuesto de NiAl se forma mediante una
reaccion repentina durante la molienda de polvos de Ni y Al en un tiempo de 4.5 horas, con una
relacién de masa b/p 5:1 usando un molino Spex, donde la composicion inicial es la relacion
AlsgNisq y composicion final es de Al = 48.9+ 0.2, Ni = 492+ 02 y Fe = 1.9+ 0.1 %at. Se
mencionan contaminaciones de Fe esté originado de las bolas de acero durante la molienda. En el
presente estudio no se detecta contaminaciones de Fe durante la molienda debido a que las bolas

fueron remplazadas cada 3 moliendas evitando que se fracturen dentro del contenedor.

4.1.1 Difraccion de rayos X.

La figura 4.1a muestra patrones de difraccion de rayos X de moliendas con una relacion b/m de
5:1 y un tiempo de molienda de 4:30 horas variando composiciones de 44, 50 y 56% atomico de
Ni. Se puede observar que cuando se adicionan contenidos elevados de Ni no existe la formacion
del intermetalico NiAl 100% con una estructura cubica B2, comparados con los contenidos de 44
y 50 %at. de Ni. En la parte superior de la intensidad del pico se indican las posiciones angulares
que le corresponden a la fase NiAl. La composicion final de estas aleaciones determinadas por
EDS son mostradas en la tabla 1V.2. La figura 4.1b muestra el efecto de utilizar diferentes
relaciones de b/m de 3.5:1 a 6.8:1, donde la intensidad de los picos y el ensanchamiento nos dice
que existe refinamiento en el tamafio de grano después de alear mecanicamente con una relacion

de 6.8:1.

La tabla IV.2 muestra la composicion final determinada por EDS de las aleaciones producidas

por aleado mecanico con diferentes contenidos de Ni y fases identificadas por DRX.
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Tabla IV.2. Resultados del los polvos aleados mecdnicamente por EDS.

Composicion inicial Fases detectadas por Composicion final por
DRX EDS
A]sﬁNiqA NiAl Al =57
Ni=43
AlsoNise NiAl Al=52
Ni = 48
AlyNiss NiAl, Ni, Al Al=45
Ni =33

Por la técnica de difraccion de rayos X en las aleaciones producidas (tabla 1V.1) de composicion

AlsgNiss, se comprobd que la fase solida obtenida corresponde al intermetalico NiAl con

estructura citbica tipo B2 (figura 4.2a). Se ha reportado que cuando se pulverizan mezclas de

polvos elementales Al y Ni con composiciones cercanas a las equiatdémicas dentro de un molino

de alta energia, se obtienen formaciones de la fase NiAl como una reaccion espontanea'*’. Con

las condiciones empleadas en nuestros experimentos la formacion de la fase NiAl ocurrio dentro

del contenedor. Pero fueron apreciados cambios considerables en el parametro de red con la

adiccion de los diferentes elementos aleantes Fe, Ga y Mo tal como se muestra en la tabla IV.3.

Tabla [V.3. Variacion del pardmetro de red y resultados de las mediciones del F'WHM por DRX
en la direccion <110> con los diferentes elemenios aleantes.

Composicion | Parametro de red | FWHM

(at.%) (A)

AlssNig, 2.871 038141
AlsgNiqq*‘FCg 2.875 0.8237
Als5Ni44+Fe4 2.875 0.8555
AlsgNigtFes 2.876 0.8784
AlsgNiq;ﬁ‘G&z 2.874 0.8212
AlsgNiy+Ga,y 2.873 0.8231
AlsegNig+Gag 2.873 0.8372
AlsgNigtMo, 2.874 0.8109
A155Ni44+M04 2873 0.8427
AlsGNi44+M05 2874 0.8812
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Figura 4.1. Difraccion de rayos X, (a) Polvos con composiciones de 44, 50 y 56 %at. de Ni
aleados mecanicamente, b) Diferentes relaciones para el proceso de aleado mecanico.
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Figura 4.2. Difraccion de rayos X de los polvos: (a) intermetdlico NiAl, b c, y (d) Nidl con
diferentes contenidos de Fe.

Cuando se adiciona Fe (figura 4.2b, ¢ y d) al NiAl, se puede observar un incremento en el
parametro de red (tabla IV.3), esté elemento se encuentra en solucion solida con el NiAl El
incremento en el parametro de red puede ser explicado en funcion de la diferencia de energia de
enlace del Ni-Fe y Ni-Al. Ademés que existe un corrimiento de los picos hacia la izquierda, lo
cual refleja una expansién en la red e incrementd en el parametro de red. Este elemento refina el
tamafio de grano tal como lo muestran los resultados de las mediciones del FWHM por DRX en
la direccion <110>. Un mayor refinamiento es obtenido con 6 %eat de Fe. como se observa en la

tabla 1V.3. En general los elementos Fe, Ga y Mo estan en solucion solida con el NiAlL

En el caso de las adiciones de Ga (figura 4.3b, ¢ y d) existe un incremento en €l parametro de red
(tabla IV.3), lo que hace suponer que el Ga esta en solucion con el NiAl, por lo tanto este

elementos esta dentro de la estructura B2. Se obtiene un mayor refinamiento con 6% at., tal como
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lo muestran los resultados de las mediciones del FWHM por DRX en la direccion <110>. Este

fenomeno puede ser explicado en funcion de la diferencia de energia de enlace.
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Figura 4.3. Difraccion de rayos X de los polvos: (a) intermeidlico Nidl, b ¢, y d) NiAl con
diferentes contenidos de Ga.

Con adiciones de Mo (figura 4.4b, ¢ y d) el comportamiento es similar a los elementos Fe y Ga,
El Mo también esta en solucion solida y existe un incremento en el parametro de red en relacién
al NiAl (tabla IV.3). Todo lo anterior puede ser explicado desde el punto de vista de la diferencia
de energias de enlace. Sin embargo, cuando incrementamos el contenido de Mo, incrementa la
intensidad del pico de la formaciones de segundas fases (Mo;C), lo cual refleja que el limite de
solubilidad del Mo por aleado mecanico al intermetalico NiAl es menor al 2 %atémico. Con
6%at. de Mo existe un refinamiento en la estructura debido a que incrementa el contenido de la
fase Mo,C, fase con mayor dureza que el NiAl, durante el proceso de aleado mecanico esta fase

se fractura y va refinando la estructura cristalina B2, como se muestra en la tabla IV.3.
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Figura 4.4. Difraccion de rayos X de los polvos (a) intermetalico NiAl b, ¢ y d) NiAl con
diferentes contenidos de Mo.

Cuando se realizan adiciones o mezclas de dos elementos aleantes al intermetalico NiAl (tabla
111.2), se observa que en el caso de adiciones de Fe y Mo, estos elementos entran en solucion
solida y forman segundas fases (figura 4.5a y b). La figura 4.5 muestra las aleaciones fabricadas
con composicion mostradas en la tabla 1.2. Cuando se incrementa el contenido de Fe y Mo
tiende a desaparecer la estructura cristalina B2 y forma algunos picos de NiAl, Mo y Ni
Posiblemente se excede el limite de solubilidad con el NiAl por aleado mecénico como muestra
la figura 4.5b y d. Un comportamiento similar es observo para adiciones binarias de Fe-Ga y Mo-

Ga al NiAl La tabla 1V.4 muestra en forma resumida las fases encontradas con estas adiciones

por aleado mecanico.
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Figura 4.5. Difraccion de rayos X de los polvos aleados mecanicamente con adiciones de Fe y

Tabla 1V.4. Fases encontradas por difraccion de rayos X después del proceso de aleado
mecdnico con combinaciones de elementos aleantes.

Mo.

Composicién | Fases encontradas
(Yoatéomico) por DRX
NiAly,+Fe.Ga, NiAl
NiAly+Fe,Gag NiAlL Ni, Al, AL;Ni
NiAlyt+FesGas NiAl, Al
NiAlyo+FesGag NiAl, Ni, Al
NiAl+Fc,Mo; NiAl, Mo,C, Mo
NiAlst+Fe;Mog NiAl, MoC, Mo
NiAl+FesMo; NiAl, Mo, Ni
NiAlyy+FegMog NiAl Mo, Ni
NiAl,,+Mo:Ga; NiAl Mo, Al, Ni
NiAl40+M02Ga5 NiAl, Mo, Al Al3Ni
NiAlyy+MosGas NiAl, Mo, Al, Al;Ni
NiAlyg+MogGag NiAl, Mo, Al, ANi
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4.1.2 Microscopia Electrénica de Barrido.

Imégenes de microscopia electronica de barrido de los polvos antes del AM (Ni, Al, Fe, Gay
Mo) son mostrado en la figura 4.6, donde se observa la morfologia y tamafio de los polvos. Como
observamos la morfologia de las particulas es irregular. La Fig. 4.6a muestra particulas en forma
granular del Ni, la Fig. 4.6b muestra particulas globulares o redondas del Al la Fig. 4.6¢ muestra
particulas en forma redonda del Fe, la Fig. 4.6d muestra particulas en forma aglomeradas del Ga
y finalmente la Fig. 4.6e son particulas de forma redonda interconectadas de Mo. Las formas
dependen del procedimiento en que se producen los polvos. El tamafio de los polvos es

relativamente grande como se observan en las figuras.
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Figura 4.6. Imdgenes de electrones secundarios de polvos elementales de (@) Ni, (b) Al, (c) Fe,
(d) Ga y (¢) Mo antes del AM obtenidas por microscopia electronica de barrido (MEB).

La figura 4.7 muestra una imagen de los polvos de NiasAlss obtenida por MEB, donde se observa
que la mayoria de los polvos tienen un tamafio de 3 um aproximadamente, pero existen también
aglomeraciones de polvos con un tamaiio arriba de 9 pm. En la composicion nominal de esta
aleacion no se observod variacidén alguna (contaminacion), esto fue detectado por los andlisis

realizados en los diferentes puntos de la muestra por EDS.

La figura 4.8 muestra el analisis quimico realizado a los polvos NiAl sin adiciones aleantes
(figura 4.7) donde se observan picos de Ni y Al con una relacion equiatomica NiAl, el pico de
carbon detectado podria provenir del metanol empleado como agente de control del proceso de
aleado mecanico, el pico de oxigeno podria ser resultado de la oxidacion superficial de los polvos

ocurrida durante su exposicion a la atmdsfera.
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Figura 4.7. Micrografia de los polvos NigAlss sin elementos aleantes obtenida por microscopia

electronica de barrido (MEB).

1500

Al
1400
1300
1200
1100
1000
C
o 900 .
u Ni
n  Boo
n Wi
2 700
500
500
400
300
200
100] ¢ g k A
N 1"'?""! .i..__“_h'_A_J . .A.A. Ay ._'.;.. i vv-" " v PP
1 2 3 4 5 6 7 8 9 10

Energy (ke¥)

Figura 4.8. Andlisis quimico de los polvos NisAlss sin elementos aleantes.
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En el caso de las adiciones de los elementos aleantes Fe, Ga y Mo y sus mezclas no fue posible
observar a detalle por microscopia electronica de barrido donde se encontraban estos elementos,
debido en parte al tamaiio de grano final después del proceso de aleado mecanico. Sin embargo
mapeos elementales de rayos-X muestran que se encuentran totalmente distribuidos en toda la
muestra. Asimismo con analisis EDS se determiné la composicion final después det AM para
cada aleacién. La figura 4.9 muestra una imagen del efecto de las adiciones de Fe (6%at.) sobre
la composicion de los polvos NigAlss. Se observa en la microestructura que se tienen tamanos de
grano menores a ljum y no se observan tantas aglomeraciones como en las muestras sin adiciones
(figura 4.7), lo cual corrobora que existe refinamiento en el tamafio de grano. Estas observaciones

concuerdan con los resultados obtenidos por estudios de difraccion de rayos-X (tabla [V.3).

La figura 4.10 muestra el analisis quimico realizado a la aleacion AlNi+6%at. de Fe donde se
observa un pico de Fe que corresponde a la cantidad adicionada. Ademas este elemento se
encuentra totalmente distribuido en todos los polvos de NiAl de acuerdo a los mapeos realizados,
esto concuerda con los estudios de DRX (figura 4.2) la cual refleja que este elemento entra en
solucion solida con la fase intermetalica NiAl. Un comportamiento similar es observado con las
diferentes adiciones al NiAl (tabla [II.2).
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Figura 4.9. Micrografia de los polvos Nidl con adiciones del 6 %at. de Fe obtenida por MEB.
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Figura 4.10. Andlisis quimico de los polvos NigAlsg con adiciones de 6% at. de Fe.
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4.1.3. Microscopia Electrénica de Transmision.

Los resultados que se muestran a continuacion corresponden a la caracterizacion de los polvos
por medio de microscopia electrénica de transmision. Se muestran los patrones de difraccion

indexados, imagenes de campo obscuro y claro, para apreciar el tamafio y distribucion del tamafio

de grano y el efecto de las adiciones de los elementos aleantes.
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Figura 4.11. (a) Imagen de campo obscuro de los polvos NisAlssdespués del proceso de aleado
mecanico, (b) Patron de difraccion de la region a), mostrando la presencia de la fase B2 NiAl,
(c) Composicion quimica donde el Ni y Al estdn presentes.
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La figura 4.11a muestra la imagen de campo obscuro de los polvos NiasAlsg después del proceso
de aleado mecanico, donde se observa claramente tamaiios de particulas nanométricas (20-50nm).
La figura 4.11b muestra el patrén de difraccion obtenido de la region mostrada en la figura 4.11a.
Este patron muestra las reflexiones en anillos como consecuencia del tamafo de grano tan
pequefio y evidencia que el material es policristalino. El patron de difraccion corresponde
anicamente al compuesto intermetalico NiAl, con una estructura cristalina B2. Los valores de los
radios medidos sobre el patron de difraccion traducidos a distancias interplanares corresponden a
los obtenidos por DRX (figura 4.1). La figura 4.11c muestra los elementos presentes en la fase
NiAl (fig. 4.11a) donde el niquel y aluminio estan presentes. Ademas existe la presencia de
Cobre en el espectro de rayos-X, sin embargo esta sefial es de la rejilla de Cobre donde fueron

depositados los polvos para ser analizados por MET.

La figura 4.12. muestra imagenes de MET de la aleacion NiAl+2%at. Fe aleados mecanicamente.
El tamafio de grano esta en el rango nanométrico (15-20nm) y son mas pequeiios que los
obtenidos en la aleacion de NiAl. El patron de difraccion (fig. 4.12b) muestra un material
policristalino con la presencia de los elementos mostrados en la figura 4.12c¢. Ademas de los
picos de Ni, Al y Cu, existe también un pequeiio pico de Fe. Comportamiento similar es obtenido
con 6%at. de Fe. La figura 4.13 muestra imagenes de la aleacion NiAl+6%at. Ga después del
proceso de aleado mecanico. Una imagen general de alta resolucion de la aleacion 5 (tabla II1.2)
es mostrada en la figura 4.13a. Esta imagen muestra la naturaleza de cristales nanométricos en el
rango menor a 20 nm. En la figura 4.13¢. observamos una imagen de alta resolucién de una de las
particulas nanométricas, donde la distancia interplanar puede ser observada. La figura 4.13d
muestra la presencia de los elementos de esta aleacion, donde un pequefio pico de Ga esta

presente.
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Figura 4.12. (a) Imagen de campo obscuro de la aleacion NiAl + 2%at. Fe después del proceso
de aleado mecanico. Fl tamaiio de grano estd en el rango nanométrico (13-20nm). (b) Patrén de
difraccion de la region (@), muestra un material policristalino. (c) Espectro de composicion
quimica donde las sefiales de Ni, Al y Ie estan presentes.
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Figura 4.13. (a) Imagen de alta resolucion de la aleacion NiAl + 6%at. Ga después del proceso
de aleado mecénico. (b) Patrén de difraccion de la region (a),en donde se muestra un material
policristalino. (c) Imagen de alta resolucion de una de las particulas nanométricas. (d)
Composicion quimica de la aleacion.

Las adicciones de Mo tienden ligeramente a refinar el tamaiio de grano de la aleacién 1 (tabla

I11.2). Los tamafios de grano existen en el rango de 20nm, en comparacion con la aleacion
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NissAlss, donde los tamafios de granos son entre 20 a 50nm. Esté efecto es mostrado en la figura
4.14, donde los resultados de la aleacion NiAl+6%at. Mo son observados. Una imagen de campo
claro es mostrada en la figura 4.14a. La naturaleza de los cristales pueden ser observados
claramente. El patron de difraccion mostrado en la figura 4.14b indica que los polvos son de
naturaleza policristalina. En el espectro observamos la presencia de Ni, Al y Mo. Se obtienen

resultados similares con adiciones del 2at%. de Mo.

a)

Tob
- c)
£=9
C .o
0 %y,
u ., i NI
N . Cu
t .
S e
.-t
1w l
w Mo ly cu Mo
o
Lt VA . j‘L

T 1 3 4 5 & 7 § & @9 i fF M W% 12 ou

Energy (keV)

Figura 4.14. (a) Imagen de alta resolucién de la aleacion NiAl + 6%at. Mo después del proceso
de aleado mecanico. (b) Patron de difraccion de la region (a), mostrando un material
policristalino. (c) Composicion quimica de la aleacion.
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4.2. Aleaciones Sinterizadas por Prensado en Caliente.

Para determinar la temperatura adecuada para el prensado en caliente de los polvos AM se
efectuaron pruebas preliminares a los polvos AM sin adiciones como se muestra en la figura 4.15,
donde se observa la densidad en funcion de la temperatura y tiempo de sinterizacion. Es claro que
el nivel de densificacién incrementa con el incremento de la temperatura. Niveles del 95% de
densificacion son obtenidos a la temperatura de sinterizacion de 1500°C por 60 minutos. Un
comportamiento similar es observado con los valores de dureza, al lograr mayor densificacion, se

obtiene mayor dureza tal como se muestra la figura 4.16.
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Figura 4.15. Densificacion en funcion de la temperatura y tiempo de sinterizacion.

El tamaiio de los pequefios cristales de los polvos AM incrementa con el tiempo y temperatura de
sinterizacion, esto se determini en base a estudios de DRX por el método de Scherrer (figura
4.17). Ademas se observa que a la temperatura de 1200°C por 30 minutos se alcanza el mismo
tamafio de cristal comparado con la temperatura de sinterizacion de 15060°C por 15 minutos como
se puede observar el la figura 4.18. En el presente trabajo se seleccionaron diferentes variables

para obtener los mejores resultados y en base a estos resultados preliminares se determind el
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efecto de la sinterizacion a las dos temperaturas de 1200°C / 30 minutos y 1500°C / 15 minutos

con las adicion a los polvos NiAl AM (tabla I11.2).
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Figura 4.16. Efecto de la temperatura y tiempo de sinterizacion en la dureza del material.

- )

m i
-E-. 27 © 30 minutos
£ A 60 minutos
-_ 26
i) (Z15 minutos A
]
= 5 P
o
T 2 =
o | L
T ., )
o A L2
£ < (]
® L
-

o
rsl —, Y
2
800 900 1000 1100 1200 1300 1400 1500 1600

Temperatura (°C)

Figura 4.17. Efecto de la temperatura de sinterizacion sobre el tamafio del cristal después del
prensado en caliente.
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Los patrones de difraccion de rayos X de los polvos intermetalicos NiAl (figura 4.18) cambian
después del prensado en caliente como se observa en la intensidad del pico en la direccion <110>
de la estructura cristalina B2 del NiAl. Para los polvos NiAl aleados mecanicamente se obtienen
tamaiios de grano de 11 nm y para los mismos polvos, pero después del sinterizado, el tamaiio de

grano es 22nm, esto determinado por la ecuacion de Scherrer.

Sinterizados a 1200°C / 30min

i ~---+Sinterizados a 1500°C / 15min
Polvos obtenidos por AM

Intensidad (u.a.)

42 425 43 435 44 44.5 45 455 48 46.5

Figura 4.18. Difraccion de rayos X de las condiciones optimas para el prensado en caliente.

4.2.1. Determinacion de la Densidad.

La tabla TV. 5 presenta las dos temperaturas de sinterizacion y resultados obtenidos de las
mediciones de densidad, tamafio del cristal y dureza. La densidad de las aleaciones sinterizadas
se determiné aplicando el método de Arquimedes por medio de las expresiones matematicas
mostradas en el capitulo 11l (3.4). Estos resultados muestran que los valores de densificacion

incrementan con las diferentes adiciones al intermetalico NiAl
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De los resultados de la tabla IV.5 se puede observar que la densidad de las muestras sinterizadas
a 1200°C por 30 minutos estan entre el rango de 91 a 98% y son mayores a los obtenidos a la
temperatura de 1500°C por 15 minutos (90-95%). Esto esta relacionado con los elementos
aleantes que ocasionan formaciones de fases a mayor temperatura y el tamafio de grano que
incrementa con la temperatura de sinterizacion. Para determinar la densificacion de las aleaciones
fabricadas (tabla I11.2) se us6 el valor de densidad del NiAl de 5.85 g/cm[“’”', que es el vaior de

densidad para el NiAl de composicion estequiométrica.

4.2.2. Mediciones de Dureza.

La tabla IV.S muestra las mediciones de dureza realizadas en las muestras sinterizadas. Todos los
valores de dureza registrados son superiores a 443 Hv para las muestras sinterizadas a 1500°C y
de 520 a 684 Hv para las sinterizadas a 1200°C. Estos valores resultan superiores a los obtenidos
en muestras producidas por métodos convencionales y AM. En las mediciones efectuadas se
observa que la mayor dureza obtenida con los diferentes elementos aleantes es la aleacion
NiAl+2%at. Ga6%at. Mo (684Hv) a una temperatura de 1200°C por 30 minutos, lo cual se debe a
la formacion del carburo de molibdeno (Mo;C) determinada por DRX y la densificacion obtenida
después del sinterizado. Durante los ensayos de dureza, no se observaron grietas en las aristas de

las indentaciones.

4.2.3. Determinacién del Tamado del Cristal por Medio de la

Ecuacion de Scherrer.

La medicién del tamafio de los pequefios cristales esta en funcion de los estudios de DRX para la
intensidad del pico en la direccion <110>. De la tabla IV.5 observamos que el tamafio se

encuentra entre el rango de 21 a 26nm para las muestras sinterizadas a 1200°C por 30 minutos.
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Un comportamiento similar es mostrado cuando se empleo la temperatura de sinterizacion a

1500°C por 15 minutos (23 a 28nm).

Composicion | Temp. /tiempo | Densificacion Dureza Tamaiio del
("C/min) (%) (Hv) cristal
(nm)
NiAl 1200/30 93 520 23
NiAl + Fe2 1200/30 92.6 545 24.05
NiAl + Fe6 1200/30 95.3 596 24.43
NiAl + Ga2 1200/30 93.1 565 24.03
NiAl + Gab 1200/30 93.6 595 23.54
NiAl + Mo2 1200/30 93.2 592 20.72
NiAl + Mo6 1200/30 92.4 568 227
NiAl + Fe2Ga2 1200/30 94 .4 581 24.75
NiAl + Fe2Gab 1200/30 95.4 565 25.75
NiAl + Fe6Ga2 1200/30 93.8 537 22.15
NiAl + Fe6Gab 1200/30 94.2 585 21.16
NiAl + Fe2Mo2 1200/30 94.2 561 26.48
NiAl + Fe2Mo6 1200/30 93.3 572 26.47
NiAl + Fe6Mo2 1200/30 96.3 610 21.41
NiAl + FebMob 1200/30 93.5 584 25.06
NiAl + Ga2Mo2 1200/30 95.1 583 25.1
NiAl + Ga2Mob 1200/30 98,2 684 20.58
NiAl + Ga6Mo2 1200/30 96 636 23.82
NiAl + Ga6Mob 1200/30 91.6 545 22.68
NiAl 1500/15 92.3 510 273
NiAl + Fe2 1500/15 92.7 500 28.04
NiAl + Feb 1500/15 93.3 435 28.08
NiAl + Ga2 1500/15 928 453 24.92
NiAl + Gao 1500/15 94.6 526 26.84
NiAl + Mo2 1500/15 9.9 520 2544
NiAl + Mo6 1500/15 92.6 584 20.7
NiAl + Fe2Ga2 1500/15 92.83 526 23.19
NiAl + Fe2Gab 1500/15 91.5 528 24.68
NiAl + Fe6Ga2 1500/15 93.4 533 25.47
NiAl + Fe6(at 1500/15 91.3 498 24.45
NiAl + Fe2Mo2 1500/15 93.8 465 24.47
NiAl + Fe2Mo6 1500/15 94 8 543 25.32
NiAl + Fe6Mo2 1500/15 91.2 524 25.2
NiAl + Fe6Mob 1500/15 96.7 587 24.23
NiAl + Ga2Mo2 1500/15 93.2 510 26.74
NiAl + Ga2Mob 1500/15 943 531 23.69
NiAl + Ga6Mo2 1500/15 91.5 521 24.83
NiAl + Ga6Mo6 1500/15 94.4 536 24 .81

Tabla IV.5. Valores de densidad, dureza y mediciones del tamafio de los pequefios cristales
obtenidos después del sinterizado en caliente.
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4.2.4. Ensayos de Compresion.

Los resultados de los ensayos de compresién para las aleaciones de composicion nominal

mostradas en la tabla TI1.2 se presentan en las figuras 4.19, 4.20, 421y 422

Debido a las dimensiones de las muestras ensayadas no fue posible hacer uso de un
extensdmetro, entonces e} desplazamiento se determiné por la sensibilidad de desplazamiento del
equipo empleado. Al inicio de las curvas esfuerzo deformacion no se observa una relacion lineal
entre el esfuerzo y deformacién. Sin embargo, después de una etapa inicial, existe un segmento
en las curvas donde la relacion entre el esfuerzo y deformacion es lineal. Asimismo las muestras
NiAl y NiAl con adiciones de los elementos aleantes presentan una parte de plasticidad. Para
caleular el esfuerzo de cedencia se realizé de acuerdo al método de offset al 0.2% de la
deformacion (estandar de la ASTM E9-89a.). Todas las probetas ensayadas se llevaron hasta la
fractura a temperatura ambiente. El esfuerzo maximo lo consideramos como esfuerzo de fractura

O rotura.

De la figura 4.19 observamos que las muestras sinterizadas a 1500°C por 15 minutos obtenemos
valores menores de esfuerzo maximo y esfuerzo de cedencia que las muestras aleadas como se
muestra en la tabla IV.6. Esto es debido a que cuando sometemos los polvos a temperaturas
elevadas existe la formacién de segundas fases como AlOs (figura 4.23) e incrementa el tamafio
del cristal (tabla IV.5) con tamafios pequefios obtenemos mayores deformaciones. El
intermetalico NiAl sin adiciones de elementos aleantes sinterizado a 1200°C por 30 minutos se
obtienen deformaciones del 11.84%, con un esfuerzo maximo de 2030 MPa y un esfuerzo de

{1,45,53,73]

cedencia de 1542 MPa y estos valores son mayor a los reportados hoy en dia por aleado

mMeCcantco.
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2400 4 ——NiAl 1200°C/30min
2300 1 —-—--NiAl 1500°C/15min

Esfuerzo (MPa)

1 | | | I I | | I I | | | i
1 2 3 4 5 6 7 & 9 10 11 12 13 14
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Figura 4.19. Curvas tipicas de esfuerzo contra la deformacion del NiAl sin adiciones aleantes a
las dos temperaturas de sinterizacion.

Sinterizados a 1200°C por 30 minutos

En el caso de las adiciones de Fe, Ga y Mo al intermetalico NiAl las curvas de esfuerzo-

deformacion son mostradas en la figura 4.20, donde se observa que con adiciones de Fe se
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alcanzan deformaciones del 22 % (NiAl + 6%at.Fe) valor mayor que ¢l obtenido con NiAl sin
adiciones, ademas que se incrementa el esfuerzo maximo y esfuerzo de cedencia como se muestra

en la tabla IV.6.
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Figura 4.20. Curvas del esfuerzo contra la deformacion del NiAl y NiAl con adiciones aleantes
Fe, Ga y Mo sinterizados a 1200°C por 30 minutos.

70



UNAM. Andlisis de resultados

De la figura 4.20 en el caso de adiciones de Mo al NiAl por AM se obtiene menor deformacion
plastica. Esto se atribuye a la formacién de carburos de Mo (figura 4.26) lo cual origina un
material muy duro pero fragil tal como lo muestran los valores de la tabla IV.6. Se obtienen
deformaciones del 9.85% para adiciones de 2 %at. de Mo al NiAl y cuando se incrementa este
contenido de Mo a 6%at. se alcanza una deformacion de un 7.1% solamente. Un comportamiento
similar es mostrado con adiciones de Ga. De acuerdo a los estudio realizados por DRX existe un
refinamiento en la estructura B2 del NiAl pero no tan significante como en el caso de adiciones

de Fe (tabla 1V.3).
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Figura 4.21. Curvas del esfuerzo contra la deformacion del NiAl y NiAl con combinaciones de
aleantes Fe y Mo sinterizados a 1200°C por 30 minutos.
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En la figura 4.21 se muestran los resultados de la combinacion de elementos aleantes Fe y Mo al
intermetalico NiAl por AM con diferentes contenidos, donde se observa que se obtienen mayores
deformaciones (19.15%) para la aleacion NiAl + 6Fe2Mo (%at.). Esto esta en funcion con la
densificacion lograda en el proceso de prensado en caliente del 96.3% vy el tamafio de los
pequefios cristales determinado por la ecuacion de Scherrer de 21.41nm (tabla IV.5), en contraste
con los valores obtenidos para las diferentes combinaciones de estos elementos aleantes. Un
comportamiento similar es mostrado en el caso de las combinaciones de adiciones de Fe y Ga
(figura 4.22), donde se obtienen deformaciones del 17.46% para la aleacion NiAl + 6Fe2Ga
(%at.). Esta deformacion es mayor a la lograda para el intermetalico NiAl sin adiciones de
elementos aleantes, lo cual refleja que se logran grandes deformaciones si se mezclan cantidades

del 6 %at de Fe con otro elemento en bajo contenido, como 2 %at. de Mo o Ga.
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Figura 4.22. Curvas del esfuerzo contra la deformacion del Nidl y NiAl con combinaciones de
aleantes Fe y Ga sinterizados a 1200°C por 30 minutos.
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En el caso de las combinaciones de adiciones de Mo y Ga al NiAl no se muestran resultados para
las aleaciones NiAl+2Ga6Mo (%at) y NiAH6Ga2Mo (%at) debido a que las mordazas
diseiiadas donde se realizo el ensayo a compresion tenian valores de dureza menores a los
obtenidos para estas aleaciones y dichas mordazas se deformaban durante este ensayo, originando
datos no confiables. Por lo tanto no se realizo el ensayo de compresion para las aleaciones como
se muestra en la tabla IV.6. Para la aleacion NiAl+6Ga6Mo (%at.) se obtienen ductilidades
iguales a las obtenidas para el NiAl sin adiciones solo que soporta mas esfuerzo de fractura y
cedencia; esto puede ser explicado por las fases formadas durante el proceso de prensado en

caliente.

Sinterizados a 1500°C por 15 minutos

Los resultados de los ensayos de compresion para la temperatura de sinterizacién de 1500°C por
15 minutos se muestran en la tabla IV.6, donde observamos comportamientos similares a los
sinterizados a 1200°C por 30 minutos. Como lo es para las adiciones del 6 %at. de Fe donde
obtenemos deformaciones del 19.9% comparado con el NiAl sin elementos aleantes del 9.75%.
Sin embargo, para la aleacion NiAl+2Fe2Mo (%eat.) se logran deformaciones del 20%, esto esta
en funcion de la gran densificacion alcanzada y tamafio de cristal en comparacién con los
obtenidos en la misma aleacién pero sinterizada a 1200°C por 30 minutos. El tamafio de los
polvos después del proceso de sinterizacion es muy importante en las propiedades mecanicas. Un

comportamiento similar es el caso de la aleacion NiAl+2Fe6Mo (%eat.).
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Composicion Temp. /tiempo | Deformacién Esfuerzo Esfuerzo de Madulo de
{("C/min) (%) maximo cedencia Young
(MPa) (MPa) (MPa)
NiAl 1200/30 11.84 2030 1532 32352
NiAl + Fe2 §200/30 15 2536 1645 31853
NiAl + Fc6 1200/30 22.13 2861 1678 33458
NiAl + Ga2 1200/30 9.1 1967 1715 33063
NiAl + Gab 1200/30 9.0 2759 1980 43193
NiAl + Mo2 1200430 9.845 2322 1693 42586
NiAl + Mo6 1200/30 7.1 2294 2055 44417
NiAl + Fe2Ga2 1200/30 14.5 2090 1591 26135
NiAl + Fe2Gab 1200/30 11.095 2122 1745 29477
NiAl + Fe6Ga2 1200/30 17.46 2621 1546 42541
NiAl + Fe6Gab 1200/30 15 2377 1621 35307
NiAl + Fe2Mo?2 1200/30 3.93 2222 1884 42926
NiAl + Fe2Mob 1200/30 12.15 2522 1932 37268
NiAl + FeoMo2 1200/30 19.15 2520 1496 32983
NiAl + Fe6Mob 1200/30 15.05 2476 1862 29328
NiAl + Ga2Mo2 1200/30 8.85 1933 1597 34560
NiAl + Ga2Mob 1200/30
NiAl + Ga6Mo?2 1200/30
NiAl + Ga6Mob 1200/30 12.82 2456 1710 42591
NiAl 1500/15 9.74 1464 1230 26852
NiAl + Fe2 1500/15 13.56 1737 1472 19432
NiAl + Fe6 1500/15 19.9 2322 1165 27626
NiAl + Ga2 1500/13
NiAl + Ga6 1500/15 9.16 1560 1300 26198
NiAl + Mo2 1500/15 8.64 1869 1560 33624
NiAl + Mob6 1500/15 8.84 1930 1400 28351
NiAl + Fe2Ga2 1500/15 12.6 2140 1348 22760
NiAl + Fe2Gab 1500/15
NiAl + Fe6Ga2 1500/15 21 2103 1233 23647
NiAl + Fe6Ga6 1500/15 11.22 1565 1146 23772
NiAl + Fe2Mo2 1500/15 20.09 2240 1281 23902
NiAl + Fe2ZMo6 1500/15 12.09 1932 1520 24297
NiAl + Fe6Mo2 1500/15
NiAl + Fe6Mob 1500/15 21.97 2639 1357 26029
NiAl + Ga2Mo2 1500/15 15.5 1875 1208 25756
NiAl + Ga2Mob 1500/15 11.37 1872 1287 27088
NiAl + Ga6Mo2 1500/15
NiAl + Ga6Mob 1500/15 11 1770 1380 30183

Tabla IV.6. Valores de deformacion, esfuerzo maximo, esfuerzo de cedencia y modulo de Young
de las muestras sinterizadas en caliente.
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4.2.2. Difracciéon de rayos X.

La figura 4.23 muestra los patrones de difraccion de rayos-X de las aleaciones AlsgNis
sinterizadas a la temperatura de 1200°C por 30 minutos y 1500°C por 15 minutos con una presion
aplicada de 40 MPa. En la parte superior de la intensidad del pico se indican las posiciones
angulares del intermetalico NiAl. De los resultados de DRX se observa que después del prensado
en caliente existe la presencia del intermetalico NiAl con una estructura cristalina B2 y la
presencia de segundas fases que corresponden al Al;0; como se muestra en la figura 4.29 por
microscopia de barrido. Los espectros de DRX de los polvos sinterizados a las dos temperaturas
de sinterizacién (figura 4.23) en una misma posicion donde podemos observar que las aleaciones
sinterizadas a 1500°C por 15 minutos en la direccion <110> del NiAl existe un crecimiento del
tamaiio del cristal determinado por la ecuacién de scherrer tal como se muestra en la tabla 1V.6,
lo cual concuerda con los resultados reportados en donde tenemos valores menores en resistencia
a la compresion y ductilidad debido a la existencia de granos mas gruesos. A la temperatura de
sinterizacion (1500°C por 15 minutos) existe un incremento en la cantidad de fase AlOs (figura

4.23) detectada por DRX comparadas con las sinterizadas a 1200°C/30 minutos.
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Figura 4.23. Difraccién de rayos X de los polvos sinterizados a 1200°C/30min. y 1500°C/15min.
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Figura 4.24. Difraccion de rayos X de los polvos sinterizados a 1200°C/30min. con diferentes
contenidos de Fe.

En el caso de adiciones de Fe se observa que no existe la presencia de segundas fases esto
determinado por DRX y sigue existiendo mayor refinamiento de estructura con el contenido de 6
oat. de Fe tal como se muestra en la figura 4.24b y c. Existe un corrimiento en los picos hacia la
izquierda lo cual indica el incremento en el parametro de red debido a que este elemento entra en
la estructura con el NiAl (figura 4.24c). Ademas este refinamiento en la estructura se refleja en
los resultados obtenidos de los ensayos de compresion donde se obtienen mayores ductilidades
(figura 4.20) debido a los tamafios de granos obtenidos desde el proceso de aleado mecanico

determinado por MET (figura 4.12) comparados con los obtenidos para el NiAl sin aleantes.

En el caso de adiciones de Ga se observa que no existe la presencia de segundas fases y existe un
refinamiento de estructura con el contenido de 6 %at. de Ga, como se observa en la intensidad y
ensanchamiento de los picos (figura 4.25b y c). Sin embargo, solo se logra mayor resistencia a la

fractura v a la cedencia con contenidos de Ga del 6% at., debido a que no existe variacion en la
y q
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ductilidad con contenidos de 2 y 6%at (ver figura 420 6 tabla IV.6). El galio sigue
permaneciendo en solucion solida con el NiAl tal como lo muestra el espectro de DRX y se

incrementa el parametro de red debido a que este elemento entra en la estructura B2,
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Figura 4.25. Difraccion de rayos X de los polvos sinterizados a 1200°C/30min. con diferentes
contenidos de Ga.

Adiciones de Mo origina un material muy duro pero demasiado fragil debido a las formaciones
de segundas fases (carburo de molibdeno) como se observa en la figura 4.26¢ (tabla IV.6). No
existe la presencia de ALO; como en el caso del NiAl sin adiciones aleantes por DRX.
Obtenemos valores mayores de deformacion con 2 % at., debido a que existe menor contenido de

carburo de molibdeno que con 6 %at. (figura 4.26b).

Es claro que con tamafio de grano mayor se obtienen menores ductilidades esto corroborado por

DRX. La figura 4.27 muestra aleaciones de NiAl con contenidos de 6 %at. de Fe a las dos
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temperaturas de sinterizacion y se observa que cuando se incrementa la temperatura en la misma

aleacion se registra un incremento en el tamaiio de grano, ademas de la existencia de Al,Os.
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Figura 4.26. Difraccion de rayos X de los polvos sinterizados a 1200°C/30min. con diferentes

contenidos de Mo.
o — 1200°C / 30minutos
1500°C / 16 minutos
O Nial
—_ O AL,
]
2
=]
19
B
7]
c
&
£
§ _ o
z = § 0 _
NiAl+Fe, 0O
o o o | o h s L
o ¢ ,,J A s . A
o e a0 4 s @ 80 e 70 75 8 85 % s 100

20

Figura 4.27. Difraccion de rayos X de las muestras con adiciones de 6 %at. de Fe
sinterizados a 1200°C/30miny 1500°C/15min.
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Figura 4.28. Difraccion de rayos X de los polvos sinterizados Nidl y NiAl con combinaciones de
elementos Fe, Ga y Mo.

La figura 4.28 muestra los resultados de algunas aleaciones de NiAl con combinaciones de
diferentes elementos aleantes por DRX, para el caso de adiciones FesGa; (figura 4.28a) se
observa que estos elementos entran en solucion solida con el NiAl y mantienen su estructura B2.
Con estas adiciones se obtienen ductilidades del 17.45% con un esfuerzo maximo de 2621 MPa y
una resistencia a la cedencia de 1546 MPa (tabla IV .6), valores mayores a los obtenidos para el
NiAl sin elementos aleantes debido a la solubilidad de estos elementos en el NiAl. Con
combinaciones de FegMo, (figura 4.28b) al NiAl esta aleacion forma pequefias cantidades de la
fase Mo,C debido a que con cantidades del 2%at. de Mo no entra en solucion con el NiAl por
aleado mecanico (figura 4.4) logrando ductilidades del 19.15% con un esfuerzo de fractura de
2520 MPa y una resistencia a la cedencia de 1496 MPa. Para el caso de de adiciones del 2Mo2Ga
(%at.) al NiAl (figura 4.28¢) se obtienen ductilidades del 8.85% valor menor al obtenido por el
NiAl debido a que incrementa el contenido de la fase carburo de Molibdeno lo cual fragiliza este
material. En relacion a la aleacion con las adiciones de 6%at.Fe 6%at. Mo al NiAl (figura 4.28d)

sinterizado a 1500°C por 15 minutos se obtienen ductilidades de! 21.97%, mayor a la obtenida

-"K’Tﬂ[\ r—l;w F‘C"S l T/r"r\ G‘p&"d\? 79
DR L4 BILIoTIT



UNAM. Andlisis de resultados

cuando se sinterizo a 1200°C por 30 minutos y mayor a la aleacion con adiciones de 6 %at. de Fe.
Esto esta en funcion de la densificacion obtenida del 96% (tabla 1V.5) y tamafio de grano que no

incrementé mucho después del prensado en caliente, tal como se observa en el espectro de DRX,

en la intensidad y ensanchamiento de los picos (figura 4.28d).
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4.2.3 Microscopia Electrénica de Barrido.

La figura 4.29 muestra imagenes de MEB tomadas con una sefial de electrones retrodispersados
en muestras NiAl sin adiciones aleantes a las dos temperaturas de sinterizacion (1200°C y
1500°C). De estas imagenes se observa la matriz intermetalica en tono gris, mientras que
aparecen precipitados de Al,O; tono gris-obscuro y tono obscuro de la porosidad (debido a la
densificacién obtenida). Durante el proceso de sinterizacion el aluminio reacciona muy
espontaneamente con el oxigeno y mas a temperaturas altas, por lo tanto el contraste gris-obscuro
observado corresponde a la fase Al,Os (figura 4.29a y b), corroborado con la fase detectada en
los espectros de difraccion de rayos-X (figura 4.23). Ademas se observa en las figuras que las
muestras sinterizadas a 1200°C por 30 minutos €l tamafio y volumen de los precipitados de Al,O3
son menores (figura 4.29a) comparados con los sinterizados a 1500°C por 15 minutos (figura
4.29b), lo cual se refleja en los resultados obtenidos por los ensayos de compresion (tabla IV.6),

donde se obtenen mayores deformaciones en las muestras sinterizadas a 1206°C.

La figura 4.31a muestra analisis quimicos efectuados a la matriz metalica, las cuantificaciones
realizadas corroboran la relacion estequeométrica del intermetalico NiAl (figura 4.31b). Como se
puede apreciar de la figura 4.31b, se obtuvo una relacion (% at. Al / % at. Ni) cercana al valor de
1.0 para la mezcla de composicion inicial de AlsgNiqy después del prensado en caliente, la fase
NiAl equiatémica tiene mayor posibilidades de presentar ductilidad"!. En los analisis quimicos
efectuados a la figura 4.29a y b se observa una concentracion de oxigeno en la parte gris-obscuro
del material, con lo que se comprueba la existencia de alimina (figura 4.30). Los limites entre
regiones no es muy claro, debido a la resolucién limitada del microscopio y el tamafio de las
zonas presentes en la microestructura. De la figura 4.30 el carbén detectado podria provenir del
metanol empleado como agente de control del proceso de aleado mecanico. El proceso de
sinterizaciéon por prensado en caliente se da por la union de particulas para formar volimenes
sinterizados interconectados que crecen en tamafio conforme aumenta la temperatura y tiempo de

sinterizacion.
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Figura 4.29. Microestructura caracteristica del intermeidlico NiAl a) sinterizados a 1200°C por
30 minutos, b) sinterizados a 1500°C por 15 minutos (porosida )
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Figura 4.30. Andlisis quimico a la fase gris-obscura de la aleacion NiAl sin elementos aleantes.
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Chi-sqd = 4.81 Livetime = 100.0 Sec. (li)
Standardless Analysis
Element Rel. k-ratio Net Counts

C K ——= 964 +/- 47

0 K —— 167 +/- 88

AT-K 0.22131 +/- 0.00186 2227714 +/- 188

Ni-K 0.77869 +/- 0.01678 8867 +/- 191

Ni-L —— 20998 +/- 213

PROZA Correction 15.00 k¥ 40.00 deg
No.of Iterations = 2

Element. k-ratio 7 A F Atom % Wt &
Al-K 0.18143 0.930 1.957 1.00¢ 51.76 33.03
Ni1-K 0.63816 1.048 1.001 1.000 48.24 66 .97
Total 100.00 %

Figura 4.31. a) Andlisis quimico a la marriz intermetdlica NiAdl, b) Andlisis cuantitativo a la
matriz NiAl

La figura 4.32 muestra la microestructura obtenida mediante MEB por la técnica de electrones
retrodispersados de la aleacion NiAl con adiciones de 6% at. de Fe. Se observa que la
microestructura obtenida presenta ligeros cambios pero apreciables con la obtenida sin adiciones
aleantes (figura 4.29). De esta imagen se observa la matriz intermetalica NiAl en tono gris,
mientras que aparecen precipitados de Al,O; tono gris-obscuro. En comparacién con la figura
4.29 no se observan grandes cantidades de precipitados de Al;Os. Las cuantificaciones realizadas
y el analisis quimico corroboran la relacion del elemento adicionado al intermetalico NiAl (figura

4.33ayb).
Por MEB es dificil observar la microestructura para las diferentes adiciones (Fe, Mo, Ga) debido

a los tamafios de granos producidos por aleado mecéanico, pero nos auxiliamos de EDS y mapeos

para observar si los elementos adicionados estaban en la microestructura. Un comportamiento

34



UNAM.

Andlisis de resultados

similar en la microestructura fue observado cuando se realizaron adiciones de dos elementos al
NiAl (tabla 111.2).
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Figura 4.32. Microestructura caracteristica de la aleacion NiAl+6%at. Fe (porosidad g ).
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Chi-sqd = 2.09 Livetime = 100.0 Sec.
Standardless Analysis (b)
Element. Rel. k-ratio Net Counts

C -K - 931 +/- ad

0 -K - 899 +/- 128

Al-K 0.22953 +/- 0.00161 32524 +/- 228

bi—-K 0.66078 +/- 0.01360 10593 +/- 218

Mi-L - 22129 +/- z280

Fe-K 0.10968 +/— 0.00614 2733 +/- 153

Fe-L - 1700 +/- 365

PROZA Correction 15.00 KV 40.0¢ deg
Mo.of Iterations = 2

Element k-ratio Z A F Atom % Wt %
Al-K 0.18999 0.930 1.918 1,009 £2.97 33.69
Ni-K 0.54690 1.048 1.007 1.000 41.135 57.72
Fe-K 0.09078 1.058 1.005 0.869 6.29 8.39%9
Total 100.00 %

Figura 4.33. a) Andlisis quimico del NiAl con adiciones de 6%at. de Fe, b) Andlisis cuantitativo
de la aleacion NiAl+6%at.Fe..

4.2.4. Interpretacién Fractogrifica.

Para analizar el comportamiento del mecanismo de fractura de las aleaciones AlsgNiy sin
adiciones y con adiciones de elementos aleantes (Fe, Ga y Mo), se observaron microfracturas a
través del MEB, de las aleaciones sometidas a los ensayos de compresion. Es importante
mencionar, que estas aleaciones fueron fracturadas para ser analizarlas por MEB, el
comportamiento mostrados en las fracturas talvez no sea el originado si se hubiera fracturado
completamente la muestra durante el ensayo. El ensayo fue detenido cuando presentaba una
variacion entre el esfuerzo y desplazamiento (sensibilidad en el equipo, sin uso de un
extensometro). Sin embargo algunas aleaciones presentaron fisuras o inicio de grietas que se
podrian observar mediante microscopia Optica, estas fisuras son presentadas en la misma

direccion (longitudinal) a la aplicacion de la carga en el ensayo de compresion y el inicio de estas
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fisuras fueron exactamente en el centro de la muestra. Las siguientes fracturas observadas en el
MEB, son fracturas en la misma direccion de la carga, excepto para las adiciones de Fe que
fueron fracturadas en la seccién transversal a la aplicacion de la carga con el fin de observar la
profundidad de estas grietas. En la figura 4.34 se muestra la fractografia de la aleacion AlssNiag
sin adiciones aleantes. Se observa una fractura tipica que se identifica como ductil-fragil (figura
4.34a), un comportamiento diferente al obtenido para el NiAl por métodos convencionales donde
el modo de fractura es completamente fragil. Esté comportamiento talvez se deba a que los
precipitados de AlbOs formados después del sinterizado en caliente se encuentran reforzando la

interfase, pero no lo suficiente como se observa en la figura 3.34b.
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Figura 4.34. Fractografias por MEB de la aleacion AlsgNiyy (@) Fractura ductil-fragil, b)
Fractura intergranular.

De la figura 4.34b se observa una fractura que corresponde a la descrita como Hoyuelos por
Coalescencia de Microvacios“‘w], en donde la formacién de los microvacios se inicia en la
interfase del intermetalico NiAl, debido a la baja cohesion que existe en la interfase con los
precipitados de Al,Os; o imperfecciones como lo son microporos. Los hoyuelos son definidos
como una fractura intergranular con cavidades semi-esferoidales, indicindonos el tipo de
esfuerzo a que el material fue sometido y por el cual se fracturd (figura 4.34b). La forma y
profundidad de los hoyuelos estd relacionada con el tamaiio, forma y espaciamiento entre los

granos del NiAl. Ademas se observa un tamafio de grano de lum o menores. Se cree que esta

fractura intergranular fue originada al tratar de fracturar la muestra para ser observada por MEB.
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Grieta

Figura 4.35. Fractogrdfias por MEB de la aleacion AINi+6%at.Fe (a) y (b) Fractura ductil
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En el caso de adiciones de Fe (6% atomico) al intermetalico NiAl, se observa en las fractografia
4.35 un comportamiento de deslizamiento y Ia profundidad de 1a grieta originada por el ensayo de
compresion. Este tipo de fractura es similar a la obtenida por V. L Levit!*? en funcién del
deslizamiento. Debe notarse que esta distorsion o deslizamiento también parece ser ocasionado
por el funcionamiento de un simple sistema de deslizamiento ocasionado por los diferentes
cambios a las diferentes orientaciones iniciales. No es un comportamiento completamente fragil,
mas bien se podria argumentar que es un poco ductil debido al refinamiento en el tamafio de
grano provocado por este elemento, como se ha mencionado en la seccién 4.1.1 (tabla IV.3). El
refinamiento en el tamafio del grano se ha sugerido como una manera de obtener mayor
ductilidad en el NiAll”). Estudios limitados indican que la reduccion de un tamafio de grano
puede ser bastante significativo en la ductilidad. Con el efecto del refinamiento en el tamafio de
grano (adiciones de Fe) se lograron deformaciones del 22% y una resistencia a la cedencia de
1678 MPa, los valores son mayores a los obtenidos para la aleacion NiAl sin adiciones (figura
4.20). La figura 4.35b muestra una fractura ductil, este comportamiento ductil puede deberse a la
presencia de Fe debido al incremento en el parametro de red (tabla IV.3). Esté incremento en ¢l
parametro de red disminuye las fuerzas de cohesion entre los atomos de la red. A mayores
magnificaciones se observan tamafios de grano de 0.5 pm o menores, valores menores que los

obtenidos para la aleacion AlsgNiy, (figura 4.34b).

En el caso de adiciones de Ga (6% atomico) al NiAl, se muestra en la fractografia 4.36 un
comportamiento fragil lo cual esta de acuerdo a los valores de dureza obtenidos de 595 Hv (tabla
IV.6). Aunque se obtuvieron deformaciones del 9%, se observa un incremento considerable en la
resistencia a la cedencia de 1980 MPa (figura 4.20). Esto refleja un material duro, demasiado
fragil, pero con una buena resistencia a la cedencia. Un comportamiento similar es mostrado en la
figura 4.37, con adiciones de Mo (6% atomico) la fractura es completamente fragil, debido a la
formacion de carburos de molibdeno determinado por DRX (figura 4.26). Obteniéndose
deformaciones del 7.1% con una resistencia a la cedencia de 2055 MPa. El tipo de fractura
observada corrobora los resultados obtenidos de la curva esfuerzo-deformacién en el ensayo de

compresion (figura 4.20), donde no muestra ningin comportamiento de deformaciéon plastica
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comparada con las demas aleaciones. Esta aleacion (NiAl+6%at.Mo) presenta el valor de
resistencia a la cedencia mas alta en comparaciOn con las demas aleaciones, debido a que se

observa un comportamiento lineal entre el esfuerzo y la deformacion.

Figura 4.37. Fractura fragil obtenida por MEB de la aleacion AINi+6%at. Mo.
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De los resultados de las combinaciones de elementos aleantes (Fe, Ga y Mo) al intermetalico
NiAl por AM, se observa la existencia de deformacion plastica en la fractura mostrada para la
aleacion AINi+6Fe2Mo (%at.) (figura 4.38), lo cual revela un comportamiento de fractura ductil.
Un comportamiento similar es observado para la aleacion NiAl+6Fe2Ga (%at ) donde se obtienen

deformaciones del 17% y una resistencia a la cedencia de 1546 MPa.

Figura 4.38. Fractura ductil obtenida por MEB de la aleacion AINi+ 6Fe2Mo (%at.).

Otro comportamiento completamente fragil fue observado para la aleacion NiAl+2%at Mo
6%at.Ga (figura 4.39). Debido a la formacion de Mo,C fase determinada por estudios de DRX, lo
cual origina un material duro y fragil, se obtuvieron valores de deformacion del 8.8% y una
resistencia a la cedencia de 1597 MPa en esta aleacion. En la figura 4.39 se observa la grieta
como desprende completamente una parte del material con relacion a toda la muestra revelando

un comportamiento fragil.
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Figura 4.39. Fractura fragil obtenida por MEB de la aleacion AINi+2Mo2Ga (%at.).
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4.2.5. Microscopia Electronica de Transmision.

Los resultados que se muestran a continuacion corresponden a la caracterizacion por medio de
microscopia electronica de transmision de las aleaciones sinterizadas. Se muestran los patrones
de difraccion, imagenes de campo obscuro y claro, para apreciar el efecto de las adiciones (Fe,

Ga y Mo) en la microestructura de! NiAl

[110]

-
. ’
s
J

[y .

Figura 4.40. (a) Imagen de campo obscuro de la aleacion NiAl+6%at.Fe después del prensado
en caliente, (b) Patron de difraccion obtenido de la region a), mostrando la presencia de la fase
B2 NiAl

La figura 4.40a muestra la imagen de campo obscuro de la aleacion NiAl+6%Fe después del
proceso de sinterizacion, donde se observa claramente la microestructura caracteristica de esta
aleacion. Particulas nanométricas (10-40nm y particulas pequefias de 4nm) estan totalmente

distribuidas en toda la muestra y son mas pequeifias que las obtenidas en la aleacion NiAl. Las
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adiciones de Fe al intermetalico NiAl, originan un refinamiento en la estructura como se ha
mencionado anteriormente en la seccién 4.1.1. La figura 4.40b muestra el patron de difraccion
obtenido de la region mostrada en la figura 4.40a. Este patron muestra las reflexiones en anillos
concéntricos como consecuencia del tamafio de grano pequefio y la presencia de un material
policristalino. El patrén de difraccion corresponde unicamente al compuesto intermetalico NiAl
con una estructura cristalina B2. Sin embargo, después del sinterizado particulas de tamafio
grande fueron observadas claramente, debido a que crecieron por el tiempo y temperatura en el
proceso de sinterizacion. La figura 4.41a muestra la imagen de campo claro de una particula de
NiAl+6%at.Fe, donde se muestra el tamafio de particula grande (180nm) con pequefias particulas
precipitadas de 40 a 60nm dentro de la particula. La figura 4.41b muestra el patron de difraccion
obtenido de la region mostrada en la figura 4.41a. El eje de zona determinado en el patron es
[110] asociado con la matriz (reflexiones principales). Sin embargo, reflexiones débiles son

observadas, provenientes de las diferentes particulas precipitadas en la matnz.

Figura 4.41. (a) Imagen de campo claro de una particula de NiAl+6%at.Fe después del
prensado en caliente, (b) Patron de difraccion obtenido de la region a).
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En la figura 4.42 se muestra una imagen de alta resolucion (HREM) de una region de la aleacion
NiAl+6%Fe, la cual muestra la distancia interplanar (0.203nm) caracteristica de la matriz NiAl
Se observa la presencia de algunas particulas precipitadas en la matriz marcadas con una flecha
blanca, el tamafio de estas particulas es variado. Es importante mencionar que algunas particulas

después del sinterizado estan en el rango de 50 a 180nm (figura 4.41).

s 10nm

Figura 4.42. (a) Imagen de alta resolucion de una particula de NiAl+6%at e, observandose la
distancia interplanar de la matriz NiAl.
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En el caso de adiciones de Mo al intermetalico NiAl. La figura 4.43 muestra una frontera de
grano de la aleacion NiAH-6%at.Mo. EI cristal de lado derecho muestra franjas de espesor
caracteristicas de imagenes bajo condiciones de haz fuerte. Sin embargo, el cristal del lado
izquierdo esta bajo condiciones de haz débil y en este Gltimo caso se pueden apreciar pequeiias
particulas precipitadas en la matriz. Fue mostrado experimentalmente en secciones anteriores que

estas particulas son de Al,Os.

Figura 4.43. Imagen de campo claro de una frontera de la aleacion NiAl+6%at. Mo después del
prensado en caliente.

Algunas particulas en aleaciones de NiAl+-6%at. de Mo presentan defectos cristalinos (figura
4.44). La figura 4.44 muestra las distancias interplanares (circulo blanco) de 0.232nm de la fase

Mo,C. En esta misma micrografia se ilustra la imagen de una particula de Mo,C, la cual presenta
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un defecto cristalino, posiblemente una dislocacion. En estd fotografia también se muestra las
diferencias en tamafios de particulas. La particula encerrada en el circulo consta de (nicamente
algunos planos atomicos en comparacion con particulas mayores en las cuales inclusive ya s€ ven

la presencia de defectos cristalinos.

Figura 4.44. Imagen de alta resolucion de la aleacién NiAl+6%at. Mo, observandose un defecto y
distancias interplanares de la matriz NiAl

La figura 4.45 muestra la imagen de campo obscuro de la aleacion NiAl+6%Fe2%Mo después
del proceso de sinterizacion, donde se observa claramente tamafios de particulas nanométricas
(50nm en forma redonda) totalmente distribuidas en toda la muestra y pueden ser de la fase
Mo,C. Es interesante destacar la morfologia redonda de estas particulas. La fotografia muestra
que esta morfologia no depende del tamafio de particula pues aun las particulas mas pequefias
tienen esta caracteristica. En esta aleacion también se obtiene una evidencia de los sistemas de
deslizamiento. La figura 4.46 muestra una acumulacion de dislocaciones cerca de la frontera de

grano. La matriz por lo tanto tiene signos caracteristicos de una actividad plastica. Las
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dislocaciones incrementan las propiedades mecanicas por la distorsion en la red, estd dislocacion
puede ser originada por la deformaciéon mecanica durante el proceso de AM o por generacion

térmica en el sinterizado.

Un detalle mas fino de las caracteristicas microestructurales de una de estas particulas redondas
se ilustra en la figura 4.47 obtenida a partir de una aleacion NiAl+6Fe2Mo (% atémico). Este tipo
de particula muestra la presencia de patrones de Moire debido a la interaccion entre la red
cristalina de la matriz y la particula misma. La imagen también muestra la presencia de defectos
(indicados por fechas) en zona de la micrografia con resolucion atémica. Por estudios de MET se
observd que en esta aleacion después del sinterizado no existe un incremento considerable en ¢l
tamafio de grano en comparacion con la aleacion NiAH6%at.Fe. Ademas la densificacion del

material lograda es de 96.3% vy la dureza de 610Hv.

S0 nm

Figura 4.45. Imagen de campo obscuro de la aleacion NiAl+6Fe2Mo(%at.) después del proceso
de sinterizacion.
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50nm

Figura 4.46. Imagen de campo obscuro de la aleacion NiAl+ 6.Fe2Mo(%at.) mostrando
dislocaciones que se van hacia a la frontera de grano.

También se puede destacar que particulas grandes (>100nm) como empiezan a mostrar
facetamientos. Esto se observa claramente en la figura 4.48, donde las particulas pequefias
muestran la morfologia caracteristica (redondas), sin embargo las particulas grandes se alejan

apreciablemente de esta morfologia.
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10nm

Figura 4.47. Imagen de HRFEM de una region de la aleacion NiAl+6Fe2Mo(%at. ).
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S50nm

Figura 4.48. Imagen de campo obscuro del crecimiento de particulas en forma equiaxial en la
aleacion NiAl+6Fe2Mo(%at.).

Una imagen de campo clarc de la aleacion NiAl+6Fe2Mo (%at.) es mostrada en la figura 4 49,
donde existe una precipitacion de particulas (50nm forma redonda) dentro de una particula
grande en forma equiaxial. Las particulas pequeiias precipitadas son marcadas con flechas. La
figura 4.49b muestra el patrén de difraccion obtenido de la regién mostrada en la figura 4.49a.
Este patron corresponde a una estructura cristalina B2. El ¢je de zona determinado en el patron es

[ ] de la matriz (reflexiones principales).
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Figura 4.49. (a)Imagen de campo claro mostrando la precipitacion de particulas dentro de
una particula grande en forma equiaxial. (h) patron de difraccion de la region aj.
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CAPITULO YV

Discusion de resultados

5.1. Polvos Aleados Mecanicamente.

Mediante el proceso de aleado mecanico se obtuvo el intermetdlico NiAl, el cual tiene una
estructura cristalina B2, la formacion del intermetélico se llevo a cabo mediante una reaccion
espontinea dentro del contenedor, esto debido principalmente al continuo golpeteo entre los
polvos y bolas, como se aprecia en la figura 4.1a. Usando una relacion de 6.8:1 (polvo/bolas) se
produce una disminucién considerable en el tamafio de particula (figura 4.1b). Lo anterior se
deduce de la disminucién en la intensidad de las sefiales por DRX y al ensanchamiento de las
reflexiones en funcién del nivel de energia producido por el molino. Ademas, el pico
correspondiente a la reflexion (100) muestra una menor intensidad integrada de la que tendria en
relacion con la de la reflexion (110) en el NiAl que presenta una estructura totalmente ordenada.
De los reportes de DRX (fichero JCPDS 20-0019), se tiene que para el NiAl totalmente ordenado
la relacién de intensidades integradas Iop) / ki10) €s de 0.27. Para el material producido por
aleado mecéanico de composicidn inicial de AlssNisq molido por 4:30 horas con una relacion de
péso/bolas de 6.8:1, se determiné una relacion de Ipooy / Litig) de 0.14. Si se divide el valor de la
relacion (fichero JCPDS 44-1185) obtenido para el AM entre el valor obtenido para el NiAl se
obtiene 0.14/0.27 = 0.555. La raiz cuadrada de este valor es 0.720, y éste valor es mayor al

obtenido para el NiAl de parametro de orden de largo alcance (0.68)"*3,

Como resultado se tiene la eliminacidén del orden de largo alcance en las redes cristalinas. De lo

anterior se considera que el intermetalico NiAl producido por AM en este trabajo estd
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parcialmente desordenado. El parametro de orden medido del patrén de DRX correspondiente a
la fase B2 producida por AM es de 0.720, valores similares (0.635°1,0.81 [143ly son obtenidos para
el NiAl nanocristalino producido por aleado mecanico. Una de las variables para obtener mayor
ductilidad en el NiAl es variando la estequeometria del compuesto. Por esta razon, mezclas de
polvos elementales de composicion AlsgNise fueron seleccionadas para la obtencién del

intermetalico NiAl por aleado mecanico y prensado en caliente.

El tamario de particula de los polvos varia entre el rango de 3 a 9 um (figura 4.7) determinado por
MEB. La forma semi-redonda y aglomeraciones es obtenida como consecuencia del uso del
metanol como agente controlador del proceso para prevenir la adherencia principalmente del Al a
las bolas de acero o al contenedor, fomentindose colisiones entre los polvos y bolas al modificar
la superficie de las particulas deformadas. Andlisis quimicos realizados a la aleacién AlsgNiss por
EDS reflejan que no hay contaminacion de Fe (tabla IV.2). Esté elemento normalmente se reporta
debido a que en el proceso de molienda se fracturan los balines ¢ se desgastan ocasionando
desprendimiento de hierro en los polvos. Se tuvo el cuidado para que no se contaminaran los
polvos producidos por AM con Fe. Claramente se observd que en el NiAl producido por AM, el
tamafio de los polvos estd en el rango nanométrico de 30 a 50nm por MET (figura 4.11). El
patrén de difraccion obtenido de una region del NiAl muestra reflexiones de anillos como

consecuencia del tamafio de grano muy pequefio y evidencia que el material es policristalino.

Adiciones de Fe. Este elemento se encuentra formando una solucién sélida con el intermetélico
NiAl, como se muestra en la figura 4.2. De acuerdo a calculos realizados el Fe puede sustituir
atomos de Al, esto puede ser explicado en funcidn de la diferencia de energia de enlace del Ni-Fe
y NiAl, donde existe una mayor atraccion entre el Ni-Al que entre el Ni-Fe. Este elemento refina
el tamario de grano tal como lo muestran los resultados (tabla IV.3), basados en estudios por
MEB y MET. La figura 4.9 muestra que con las adiciones de Fe (6% atoémico) existe una
disminucién del tamafio de grano hasta lum, valor menor que al obtenido para el NiAl sin
adiciones. Un refinamiento mayor es obtenido con 6% atémico de Fe (tabla IV.3). Estudios de
MET (figura 4.12) revelan el tamafio de grano obtenido con adiciones de Fe (2% atomico) de 15-

20 nanometros estos son menores que los tamafios de grano obtenidos para el NiAl sin adiciones,
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La presencia de este elemento (Fe) es mostrado por la sefial de composiciéon quimica (figura

4.12¢).

Adiciones de Ga. Este elemento se encuentra formando una solucién sélida con el intermetalico
NiAl, como se muestra en la figura 4.3. De acuerdo a calculos realizados el Ga puede sustituir
atomos de Ni, esto puede ser explicado en funcion de la diferencia de energia de enlace del Ni-Ga
y Ni-Al, donde existe una mayor atraccion entre el Al-Ga que entre el Ni-Al. Este elemento
refina el tamaiio de grano tal como lo muestran los resultados de la tabla IV.3 y los estudios de
MET. En la figura 4.13 con adiciones de Ga (6% atomico) se observa que el tamaiio de los
cristales estdn en el rango nanométrico 20 nm o menores. El patrén de difraccion obtenido de
una regiéon de la aleacion NiAl+Ga, (figura 4.13b) muestra un material policristalino con la

presencia de elementos mostrados en la figura 4.13d.

Adiciones de Mo. El comportamiento es similar a los elementos Fe y Ga. El Mo incrementa el
parametro de red en comparacion con el NiAl (tabla IV.3). Esto indica que este elemento (Mo) se
encuentra formando una solucién sélida con el intermetalico NiAl y forma segundas fases de
Mo,C. Por aleado mecanico el limite de solubilidad del Mo en NiAl es menor al 2% atdmico
como se muestra en los patrones de DRX en la figura 4.4. De acuerdo a célculos realizados el Mo
puede sustituir atomos de Al 6 Ni, esto puede ser explicado en funcién de la diferencia de energia
de enlace. Este elemento refina el tamafio de grano tal como lo muestran los resultados de las
mediciones del FWHM por DRX en la direccion <110> (tabla IV.3} y estudios por MET. Con
6% atomico de Mo existe un mayor refinamiento en la estructura debido a que se incrementa el
contenido de la fase Mo,C, fase que tiene mayor dureza que el NiAl. Durante el proceso de AM
esta fase se fractura y refina la estructura cristalina B2 (tabla I1V.3). La formacion del Mo,C es
originado por la reaccion del Mo con pequefias cantidades de metanol, el cual es adicionado en el
proceso de aleado mecanico para evitar que los polvos se adhieran al contenedor y existiera
mayor recuperacion de los mismos después del AM. Un comportamiento similar, se obtuvo por

B39 con adiciones de 10 y 30% en volumen de Mo originando la fase de

Takahashi y colaboradores
Mo,C por aleado mecanico. Estudios de MET muestran que el tamaiio de los cristales estan en el

rango nanométricos 20 nm en comparacién con la aleacién AlsgNiqq, donde los tamafios de grano
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estan entre 30-50nm (figura 4.14). El patrén de difraccidn obtenido de una regién de la aleacion

NiAl+6%at. Mo (figura 4.14b) muestra que los polvos obtenidos son de naturaleza policristalina.

Adiciones de dos elementos al intermetalico NiAl. Cuando se realizaron adiciones de dos
elementos aleantes al intermetalico NiAl, como se muestra en la composicién nominal de las
aleaciones fabricadas (tabla II1.2), se observa que en el caso de adiciones de Fe y Mo, estos
elementos entran en solucion solida y forman segundas fases (determinado por estudios de DRX
figura 4.5). Cuando incrementamos el contenido de Fe y Mo tiende a desaparecer la estructura
parcialmente desordenada B2 y forma algunos picos de NiAl, Mo y Ni. Debido a que se excede el
limite de solubilidad con el NiAl por aleado mecénico como se muestra en la figura 4.5b y c.
Solo las adiciones de 2%at.Fe y 2%at.Ga al NiAl, entran en solucidn sélida sin formar segundas
fases. La tabla IV.4 muestra en forma resumida las fases encontradas con estas adiciones por

AM.

5.2. Sinterizacion de las Aleaciones por Prensado en Caliente y

Densificacion.

Los polvos aleados mecdnicamente cambian su estructura durante el prensado en caliente, debido
a la presion y temperatura aplicada. Las fronteras entre las superficies externas de las particulas
de polvo tienden a desaparecer. Los tamaifios pequefios de grano provocan distancias de difusidén
pequefias y por consecuencia una mayor densificacion. En el caso de las muestras sinterizadas se
tiene que la microestructura de la muestra sinterizada presenta heterogeneidad en tamafio por lo
que existen granos en el rango nanométrico y algunos fuera de este, esto se observa por MEB
(figura 4.7). El cambio de estructura suscitado en las distintas aleaciones durante la sinterizacion
se puede argumentar de la siguiente manera: En los polvos molidos la energia se almacena en
todo el volumen de la muestra a través de los defectos (vacancias, dislocaciones, limites de grano,

etc.). La fraccion volumétrica en las fronteras de grano debe ser elevada en estos materiales, sin
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embargo, las fuerzas dirigidas al crecimiento en tamafio de grano deben ser altas para disminuir

la energia interfacial del sistema a temperaturas altas.

Durante la sinterizacién la energia almacenada se convierte en energia de recristalizacién o
nucleacion de nuevas fases. La produccion de nuevas fases depende del equilibrio termodinamico
y de la formacion de nuevas fases. Si estas energias son menores que la energia de formacion de
la fase original hay una transformacion. La energia almacenada promueve la formacion de

nanogranos con los limites de grano llenos de defectos.

En la figura 4.15 se muestra el incremento en la densidad con el incremento en la temperatura y
tiempo de sinterizacién para la aleacién AlsgNigs. Niveles del 95% de densificacién son obtenidos
a la temperatura de sinterizacion de 1500°C por 60 minutos. Ademas, a 1200°C por 30 minutos se
obtiene una densificacion del 93%. Estos valores son calculados en funcién de la densidad del
NiAl de 5.85 g/cm[“’m, valor de densidad para el NiAl de composicién estequiométrica. Un
comportamiento similar es observado con los valores de dureza, al obtener mayor densificacion,

se obtiene mayor dureza tal como [o muestra la figura 4.16.

El tamafio en los pequefios cristales de los polvos AM incrementa con el tiempo y temperatura de
sinterizacion, esto determinado en base a estudios de DRX por el método de Scherrer (figura
4.17). Para una sinterizacién a una temperatura de 1200°C por 30 minutos se obtiene ¢l mismo
tamafio de cristal en comparacién con el obtenido a una temperatura de sinterizacién de 1500°C
por 135 minutos como se puede observar el la figura 4.18. En base a estos resultados preliminares
se determind que seria interesante observar el efecto de [a sinterizacion a las dos temperaturas de
1200°C / 30 minutos y 1500°C / 15 minutos con las aleaciones producidas por AM (tabla II1.2).
Los patrones de difraccion de rayos X de los polvos intermetélicos (NiAl) (figura 4.18) cambian
después del prensado en caliente como se observa en la intensidad del pico en la direccion <110>
de la estructura cristalina B2 del NiAl. Para los polvos de NiAl aleados mecdnicamente se
obtienen tamafios de grano de 11 nm y para los mismos polvos, después del sinterizado, se
obtiene 22nm, esto determinado por la ecuacién de Scherrer. Como se muestra en las figuras

4.29a y b, al sinterizar a temperaturas de 1200°C y 1500°C, el proceso de sinterizacion se dio por
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la formacion de aglomerados sinterizados que crecieron en tamafio hasta lum y en la muestra

sinterizada a 1500°C hasta 2 pm. Dentro de estos aglomerados quedan poros menores a 1pum en

tamaiio (figura 4.29).

Se ha reportadé que en el proceso de sinterizacion de polvos en materiales metalicos o ceramicos
no se han togrado densificaciones mayores al 90% debido a las aglomeraciones que existen en los
polvos antes del sinterizado. Aglomeraciones en nuestros polvos fueron observadas (figura 4.7),
por lo tanto no se logro densificar a mas del 93% en la aleacion AlsgNigq por prensado en caliente,

posiblemente si se emplea otro proceso de sinterizacion se lograrian densificaciones mayores.

Imégenes de MEB en muestras de NiAl sin adiciones a las dos temperaturas de sinterizacion
1200°C y 1500°C (figura 4.29), muestran la matriz intermetdlica NiAl en tono gris, mientras que
aparecen precipitados de Al>O; tono gris-obscuro y tono obscuro de la porosidad. Durante el
proceso de sinterizacion el aluminio reacciona muy espontaneamente con el oxigeno, por lo tanto
el contraste gris-obscuro observado corresponde a la fase Al;O; (figura 4.29a y b), corroborado
con la fase detectada en los espectros de difraccion de rayos-X (figura 4.23) y analisis quimicos
efectuados, observandose una concentracion de oxigeno, con lo que se comprueba la existencia
de alamina (figura 4.30). Ademas se muestra en las figuras 4.29a y b, que en las aleaciones
sinterizadas a 1200°C por 30 minutos, el tamafio y volumen de los precipitados de Al,O3 son
menores (figura 4.29a) comparados con los sinterizados a 1500°C por 15 minutos. El proceso de
sinterizacién por prensado en caliente se da por la unidén de particulas para formar volimenes
sinterizados interconectados que crecen en tamaiio conforme aumenta la temperatura y tiempo de

sinterizacion.
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5.2.1. Efecto de las Adiciones (Fe, Ga y Mo) al Intermetalico NiAl en

¢l Proceso de Sinterizacion.

La tabla IV. 5 presenta los resultados obtenidos de las mediciones de densidad, tamafio del cristal
y dureza a las dos temperaturas de sinterizacién. La densidad de las aleaciones sinterizadas se
determind aplicando ¢l método de Arquimedes. Estos resultados muestran que los valores de
densificacién incrementan con las diferentes adiciones al intermetalico NiAl. De los resultados de
la tabla IV.5, se puede observar que la densidad de las muestras sinterizadas a 1200°C por 30
minutos estan entre el rango de 91 a 98% y son mayores a los obtenidos a la temperatura de
1500°C por 15 minutos (90-95%). Esto estd relacionado con los elementos aleantes que
ocasionan formacion de segundas fases a mayor temperatura y el tamafio de grano se incrementa
con la temperatura de sinterizacion. En la aleacion NiAl+2Ga6Mo (%at.) se lograron
densificaciones del 98%. Lo cual estd en funcién del tamafio de grano obtenido (20nm)
determinado por la ecuacién de Scherrer, en comparacién con el obtenido para el NiAl sin

adiciones de 23nm (tabla I'V.5).

Resultados de las mediciones de dureza realizadas en las muestras sinterizadas son mostrados en
la tabla 1V.5. Todos los valores de dureza registrados son superiores a 443 Hv para las muestras
sinterizadas a 1500°C y de 520 a 684 Hv para las sinterizadas a 1200°C. Estos valores resultan
superiores a los obtenidos en muestras producidas por métodos convencionales y AM. De las
mediciones efectuadas se observa que la mayor dureza obtenida con los diferentes elementos
aleantes es la aleacion NiAl+2GaéMo (%at.) a una temperatura de 1200°C por 30 minutos, lo
cual se debe a la formacién del carburo de molibdeno (Mo,C) determinada por DRX y a la

densificacion obtenida después del sinterizado.

La medicién del tamafio de los cristales mas pequefios (ecuacion de Scherrer) esta en funcién con
los estudios de DRX en la intensidad del pico de la direccién <110>. De la tabla IV.5 se observa
que el tamafio se encuentra entre el rango de 21 a 26nm para las muestras sinterizadas a 1200°C

por 30 minutos. Un comportamiento similar es mostrado cuando se emple6 la temperatura de
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sinterizacion a 1500°C por 15 minutos (23 a 28nm). En los patrones de difraccion de rayos-X de
las muestras sinterizadas (figuras 4.23, 4.25, 4.26, 4.27, 4.28), las reflexiones presentes

corresponden a la estructura cristalina B2, Al;03 y Mo,C.

En base a la revision capitulo II (2.4) se han obtenido grandes densificaciones en el intermetalico
NiAl, pero usando otros procesos de sinterizacion’®!. Usando el método de prensado en caliente
se logran densidades del 97% con una presion de 68 a 87 MPa, empleando una temperatura de
1000°C por 2 horas!®!. La densidad de las muestras consolidadas fue determinada usando un
picnémetro de helio. Se detecto la presencia de Al O3 y AIN en toda fase NiAl, la cantidad del
AIN es pequefia en comparacién con la Al,O;. La mayor cantidad de alimina proviene de los
polvos de aluminio. El éxido y nitruro son formados durante la molienda a través de una reaccion
con la atmosfera. Sin embargo, tales reacciones producen soélo pequefias cantidades de
precipitados, sin adiciones de oxigeno o nitrégeno a la atmosfera. El prensado en caliente tiene el
efecto de homogeneizar la composicién y reducir el ntimero de defectos y solutos en el NiAl.

(53] se obtuvieron densificaciones del 92-93% en aleaciones AlsgNigy

De estudios recientes
producidas por aleado mecanico, utilizando un proceso de sinterizacion por plasma (SPS) a
1000°C. Esto sugiere que el limitado nivel de densificacion reside en la formacion rapida de la
fase intermetdlica durante el proceso de SPS o por la baja presiéon aplicada (50 MPa). Un
comportamiento similar es el obtenido en el presente trabajo para una misma aleacién sin
adiciones aleantes, ya que se empleé una presion de 40 MPa, pero se detectaron formaciones de
alimina por DRX a las dos temperaturas de sinterizacién como se muestra en la figura 4.29, esto

debido al proceso de sinterizacion.

La microestructura obtenida mediante MEB de la aleacion NiAl con adiciones de 6% atémico de
Fe se muestra en la figura 4.32. Se observa en esta figura ligeros cambios con los resultados
obtenidos sin adiciones aleantes (figura 4.29). No se observa un tamafio de grano después del
proceso de sinterizacién debido al tamafio producido mediante el proceso de aleado mecanico
(tamafios nanométricos), como el mostrado por microscopia electrénica de transmisién (figura

4.40). De esta imagen se observa la mairiz intermetélica en tono gris, mientras que aparecen
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precipitados de Al;O3 tono gris-obscuro. En comparacion con la figura 4.29 no se observan
grandes cantidades de precipitados de AlyOj;, corroborado por estudios de DRX, donde no se
detecta la presencia de esta fase. Las cuantificaciones realizadas y analisis quimico corroboran la

relacién del elemento adicionado al intermetalico NiAl (figura 4.33a y b).

5.3. Propiedades Mecanicas.

Las mediciones de dureza registradas en el tabla [V.5 indican los valores de dureza alcanzados en
las aleaciones producidas por aleado mecanico y sinterizadas mediante un prensado en caliente.
Estos resultados son mayores a los registrados en aleaciones por métodos convencionales y AM.
Se obtuvieron durezas altas (684Hv) para la aleacion NiAlH+2Ga6Mo (%at.) producidas a una
temperatura de 1200°C por 30 minutos, esto puede ser atribuido al tamafio de grano nanométrico
registrado y a la influencia de la composicion quimica que afecta directamente a la
microestructura. La formacion del carburo de molibdeno (Mo,C) determinado por DRX vy la alta

densificacién combinada con la estructura refinada de grano dan la resistencia del matertal.

Las aleaciones se sometieron a ensayos de compresion a temperatura ambiente, para evaluar su
deformacién. Es importante mencionar que los ensayos fueron detenidos cuando existia una
variacion en la carga y desplazamiento mediante la sensibilidad del equipo empleado. Evitando
que hubiera un reacomodo en la estructura y se obtuvieran valores mayores de deformaciones.
Considerando que es el punto en el cual el material empieza a fisurarse. Las curvas de esfuerzo
verdadero-deformacion verdadera se muestran en las figuras 4.19, 4.20, 4.21, 4.22. Se puede
observar de estas figuras el comportamiento plastico de las aleaciones producidas en este trabajo.
Los valores de esfuerzo a la cedencia para estas aleaciones fueron medidas a partir de las curvas

esfuerzo deformacion al 0.2% del esfuerzo verdadero (tabla [V .6).

La figura 4.19 muestra que las aleaciones AlsgNisq sinterizadas a 1500°C por 15 minutos tiene

valores menores de esfuerzo méximo y esfuerzo de cedencia que las sinterizadas a 1200°C por 30
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minutos y muestras aleadas (Fe, Ga y Mo), como se muestra en la tabla IV.6. Esto se debe al
crecimiento en el tamafio de grano durante la sinterizacién, eliminando una gran cantidad de
dislocaciones, obteniéndose al final un material con baja cantidad de dislocaciones. Esta baja
cantidad de dislocaciones provoca que durante la deformacién exista un niimero reducido de
dislocaciones que se puedan multiplicar y moverse, lo que dificulta la cedencia del material.
Ademas, cuando sometemos los polvos a temperaturas elevadas existe la formacién de segundas
fases como ALO; (figura 4.23) e incrementa el tamafio del cristal (tabla IV.5), con tamafios
pequefios obtenemos mayores deformaciones (1200°C/30minutos). En el intermetalico NiAl sin
adiciones de elementos aleantes sinterizado a 1200°C por 30 minutos se obtienen deformaciones
del 11.84%, con un esfuerzo maximo de 2030 MPa vy un esfuerzo de cedencia de 1542 MPa y

1,4 Ani
(14353731 hor aleado mecénico.

estos valores son mayor a los reportados hoy en dia
M. Dollar y colaboradores”” reportaron valores del esfuerzo de cedencia entre 1275 y 1455 MPa
para aleaciones Ni-47.4Al-1.36Ti-.56Mo y Ni-42.26Al-1.38Ti de los ensayos de compresion a
temperatura ambiente (figura 2.4 capitulo II), las muestras fueron producidas por AM y extruidas
en caliente. Las cuales tenian un tamafio de grano promedio de 0.5 pm, asi como particulas
dispersas de Al;Os; con tamatfios de 0.1um. Estos valores de cedencia son comparables con los
reportados en el presente trabajo, asimismo el tamafio de grano. Sin embargo, en las muestras
producidas por extrusion la cantidad y tamafio de las particulas dispersas pueden producir un
marcado efecto en el endurecimiento del material. Por lo tanto, en nuestros materiales las
aleaciones producidas por AM y prensado en caliente, parece haber endurecimiento por particulas
de segunda fase, como en el caso de la aleacion Alss Niss donde se detectaron precipitados de
AlO; por DRX y precipitados de Mo,C para adiciones de Mo o combinaciones de esté elemento
con otro elemento. En el presente trabajo el tamafio de grano del NiAl es considerablemente
menor y seguramente son los responsables de la gran resistencia en niveles de resistencia

mecanica observada al comparar con NiAl de tamaiio de grano “convencional”.
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5.3.1. Deformacion con las Adiciones de Elementos Aleantes al NiAl.

En la figura 4.20 se muestran las curvas de esfuerzo-deformacion para las adiciones de Fe, Ga y
Mo al intermetalico NiAl, de estas figuras se observan que con adiciones de Fe se obtienen
deformaciones del 22 % (NiAl + 6% atdmico Fe), valor mayor que el obtenido para el NiAl sin
adiciones, ademas se incrementa el esfuerzo maximo y esfuerzo de cedencia, como se muestra en
la tabla [V.6. El incremento en la ductilidad obtenido con adiciones de Fe se puede deber a que se

esta disminuyendo las fuerzas de energia de enlace en este elemento.

En el caso de adiciones de Mo (figura 4.20) al NiAl se obtiene menor deformacién plastica. Esto
es debido a que se forman Mo;C (figura 4.26), lo cual origina un material muy duro y fragil tal
como lo muestran los valores de la tabla IV.6. Se obtienen deformaciones del 9.85% con un
esfuerzo de cedencia de 1693 MPa, cuando se adiciono 2 % atémico de Mo, presentando un poco
de deformacion plastica y cuando se incrementa el contenido de este elemento (6% atémico)
deformaciones del 7.1% son obtenidas, con un esfuerzo de cedencia de 2055 MPa sin presentar
deformacion plastica. Un comportamiento similar es mostrade con adiciones de Ga. En el caso de
la muestra NiAl+6% atomico de Ga se puede observar que se requieren esfuerzos grandes para
iniciar el flujo plastico. Con adiciones de Ga, obtenemos menores deformaciones que las de la
aleacion AlsgNiqs, pero mayor resistencia a la cedencia. De acuerdo a los estudio realizados por
DRX con este elemento existe un refinamiento en la estructura B2 del NiAl, pero no tan

significante como en el caso de adiciones de Fe (tabla [V.3).

La Figura 4.21 muestra los resultados de la combinacion de elementos aleantes, Fe y Mo al
intermetalico NiAl con diferentes contenidos, donde observamos que se obtienen mayores
deformaciones (19.15%) para la aleacion NiAl+6Fe2Mo (%at.). Esto concuerda con la
densificacion lograda en el proceso de prensado en caliente del 96.3% y tamario de los pequerios
cristales obtenido de 21.41nm (tabla IV.5), en contraste con los valores obtenidos para las
diferentes combinaciones de elementos aleantes. En el caso de las combinaciones de adiciones de
Fe y Ga, un comportamiento similar es mostrado en la figura 4.22, donde se obtienen

deformaciones del 17.46% para la aleacién NiAl + 6%Fe2%Ga. Esta deformacion es mayor a la
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lograda para el intermetalico NiAl sin adiciones, lo cual refleja que se logran grandes
deformaciones si se mezclan cantidades de 6% atémico de Fe con otro elemento en bajo

contenido, como 2 %atdémico de Mo o Ga.

No se muestran las graficas y resultados para las aleaciones NiAl+2Ga6Mo (%at) y
NiAl+6GaZMo (%at.) debido a que las mordazas disefiadas donde se realizaron los ensayos de
compresion tenian valores de dureza menores a los obtenidos para estas aleaciones y dichas
mordazas se deformaban durante este ensayo, originando datos no confiables. Por lo tanto no se
realizaron los ensayos de compresion para las aleaciones mencionadas (tabla IV.6), igualmente
para algunas aleaciones sinterizadas a 1500°C por 15 minutos. Para la aleacion NiAl+6GaéMo
(Yoat.) se obtuvieron ductilidades iguales a las obtenidas para el NiAl sin adiciones, solo que
soporta mas esfuerzo a la fractura y cedencia; esto esta en funcién de las fases formadas durante

el proceso de prensado en caliente.

Los resultados de los ensayos de compresion a la temperatura de sinterizacion de 1500°C por 15
minutos se observa un comportamiento similar a los sinterizados a 1200°C por 30 minutos (tabla
1V.6) solo que valores menores. En el caso de adiciones del 6 % atomico de Fe, se obtienen
deformaciones de 19.9% a la temperatura de sinterizacion de 1500°C comparado con el obtenido
del NiAl sin elementos aleantes (9.75%). Estos resultados son proporcionales a los obtenidos a
1200°C. Sin embargo deformaciones del 20% es obtenida para la aleacién NiAl+2Fe2Mo (%at.),
y del 21.97% para la aleacion NiAl+6Fe6Mo (%eat.), esto esta en funcion de la gran densificacion

lograda y del tamafio de cristal obtenido.

Cabe mencionar que los cambios relativos de los esfuerzos de cedencia en compresion son
consecuencia de los resultados obtenidos de dureza, tamafio de grano y temperatura de
sinterizacion (tabla IV.6). Si tenemos valores altos en la dureza, la deformacién disminuye. La
cohesion alcanzada durante la sinterizacion permite que algunas aleaciones producidas (tabla
1I1.2) presenten plasticidad significativa. Es evidente que los materiales fabricados en este trabajo
algunas aleaciones producidas presentan valores bajos en la deformacién, obteniendo grandes

resistencias a la fractura, originando asi un mecanismo de deformacién existente en la
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microestructura. De cualquier forma, serd necesaria una observacién detallada de las muestras
deformadas para identificar los mecanismos de deformacion que dieron origen en nuestro

material a las deformaciones obtenidas.

Referente al médulo de Young, se muestran los resultados obtenidos de las diferentes aleaciones
fabricadas (tabla IV.6). Estos resultados son obtenidos de la pendiente originada (esfuerzo-
deformacion) en los ensayos de compresién. Efectivamente concuerdan los resultados para cada
aleacion, cuando se obtiene un material duro ejemplo la aleacién NiAl+6%at. de Mo, se obtiene
el valor mas alto en mddulo de Young (44417 MPa), debido a que no existe una deformacion
plastica su comportamiento es practicamente lineal entre el esfuerzo y deformacion {pendiente
prolongada figura 4.20), originando un material muy fragil. En el caso cuando se obtienen
deformaciones grandes (22%, aleacién con adiciones del 6% atémico de Fe) se obtienen valores
bajos de modulo de Young (33458 MPa), reflejando la tenacidad del material. Comportamientos
similares son obtenidos con las diferentes aleaciones de composicion nominal mostradas en la

tabla I11.2.

5.4. Caracterizacion Microestructural.

El tamafio de grano en las aleaciones producidas no pudo ser cuantificado adecuadamente, debido
a la dificultad para observar simultaneamente los granos pequefios y los de mayor tamaiio por
microscopia electronica de transmision (caso de la aleacion Alsg Niga, figura 4.11), sin embargo
resultados por medio de la ecuacion de Scherrer revelan que los granos de menor tamafio
crecieron con el aumento de la temperatura y tiempo de sinterizacion (figura 4.17). Esté tamafio
calculado es solo de los pequefios cristales que difractan y se manifiestan en los patrones de
DRX, lo cual revela un resultado aproximado del tamaiio real obtenido después del sinterizado.
El tamafio de grano de las distintas aleaciones sinterizadas no es uniforme, pero se sigue
manteniendo en el rango nanométrico y prueba de esto son las imégenes de microscopia

electronica de transmision presentadas en la seccion de resultados.
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Interpretacion de fracturas

Es dificil definir las fracturas debido a la poca informacién que se tiene en fracturas a nivel
nanocristalino, pero existen diferencias en la morfologia de las fracturas mostradas, indicando el
efecto de los elementos aleantes (Fe, Ga y Mo) en la microestructura después de someter las
aleaciones al ensayo de compresion a temperatura ambiente. Un factor dominante que induce a la

fractura en las aleaciones es el esfuerzo necesario para propagar una grieta.

Estudios por MEB revelan un modo de fractura ductil-fragil en el NiAl sin adiciones, lo opuesto
a un modo de fractura frégil en el NiAl convencionall!. Los presentes estudios proporcionan la
primera evidencia experimental inequivoca de ductilidad a temperatura ambiente del

[148]

intermetélico en forma nanocristalina. Smith"**' reporté un comportamiento similar (no lineal) en

las cuervas esfuerzo deformacion para algunas muestras nanocristalinas, pero no se observa un

(48] Sin embargo, para la

modo de fractura dictil como el mostrado en el presente estudio
aleacion AINi+2Mo2Ga (%at.) se observa una fractura completamente frigil, debido a la

formacién de la segunda fase Mo,C.

En todas las aleaciones, simple grietas fueron nucleadas cercas de la superficie y en el caso de las
aleaciones que presentan mayor deformacion (adiciones aleantes, ver tabla 1V.6), la nucleacion
de las grietas son propagadas en la seccidn cruzada a la muestra (adiciones de 6% atomico de Fe,
figura 4.35). Debe notarse que esta distorsion o deslizamiento también parece ser ocasionado por
el funcionamiento de un simple sistema de deslizamiento, ocasionado por los diferentes cambios
en las diferentes orientaciones iniciales. Finalmente, no habia ninguna superficie clara o una
superficie de defectos que se asociara con la nucleacion de la grieta aunque las fracturas siempre
fueron nucleadas cercas de la superficie. La presencia de grietas que en su propagacién lleva a la
fractura del material, es més frecuente en las muestras con contenidos de Mo o combinacidn de
est¢ elemento con otro, comparado con ¢l resto de las aleaciones ensayadas. Las grietas siempre

se presentaron en la direccion de la carga.
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Si se considera que la densidad de fuentes de dislocacion es proporcional al area de las fronteras
de grano e inversamente proporcional al tamafio de grano y si esa densidad es igual para todos los
granos podria existir una densidad de fuentes de dislocaciones critica que propiciaria una mayor
plasticidad. La plasticidad presentada por las aleaciones producidas (tabla II.2) apoya el hecho
de que las fuentes de dislocaciones pueden ser activadas y con estd una propagacién de un
sistema de deslizamiento.

193] mencionan que el aumento en la generacion de Ia dislocacion

{1461

J. A. Eastman y colaboradores
es dificil con las disminuciones del tamafio de grano. Por ejemplo, Lasalmonie and Strude
estimaron las limitaciones del tamafio de grano, basados en modelos de deslizamiento de
dislocaciones; para un modelo de apilamientos. Encontraron que el bajo limite es de 100nm
considerando que para una fuente de la dislocacidn ejemplar es de 15nm. Se cree que esto lleva a
una pérdida de dislocacidn, que controla la ductilidad en n-metales. Por otro lado, se espera que
los mecanismos de difusion son mas efectivos en n-metales, debido a su alta fraccion volumétrica
en el limite de grano, asi como las uniones son de orden mayorIm]. Mecanismo de deslizamiento
en los limites de grano indican que la difusidén en el limite de grano permite un deslizamiento,
mediante el cual ocasiona un mecanismo que controla la deformacién a temperatura baja en n-
metales. Sin embargo, en n-metales el aumento en la ductilidad, es debido a los mecanismos de
difusion que son aparentemente insignificantes comparado con la pérdida de dislocacién. En el
presente estudio se observé que en el caso de un material fragil de forma (grano grueso), como
NiAl+6%at. Mo, en contraste con el comportamiento de n-metales, la mejora del mecanismo de
difusién es acompafiado con el refinamiento del tamafio de grano debido a las diferentes
adiciones (Fe, Ga y Mo), como lo muestran los resuitados de ductilidad a temperatura ambiente

(tabla IV.6).
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CAPITULO VI

Conclusiones

Se ha obtenido a través de reacciones espontineas por medio del proceso de aleado
mecanico el compuesto intermetilico NiAl con adiciones de elementos aleantes Fe, Ga

y Mo.

El efecto principal de estos elementos sobre la microestructura de la aleacion AlsgNiaq
es la formacién de soluciones sélidas, con la estructura intermetalica del NiAl. Sin
embargo, las adiciones del Mo en las composiciones 2 y 6% atémico producen ademas

de soluciones sélidas formaciones de segunda fase Mo,C.

Se obtuvo un refinamiento en la estructura B2 con las diferentes adiciones ternarias.
También se obtuvieron tamafios de grano de 50nm para la composiciéon NiAl sin
adiciones y de 20nm o menores para las diferentes adiciones ternarias (en el rango de

composicion de 2 y 6 % atdémico) antes del sinterizado.

Mediante el proceso de sinterizacién por prensado en caliente (presién uniaxial) fue
posible obtener densidades del 91 a 98% en las aleaciones sinterizadas a 1200°C por 30
minutos mayores a las obtenidas a la temperatura de 1500°C por 15 minutos (90-95%).
La variacion en la densificacion estd relacionada con las diferentes adiciones al NiAl,
formaciones de segundas fases e incremento en el tamafio de grano. El tamafio de las
particulas en los polvos después del proceso de sinterizacion es muy importante en las

propiedades mecanicas.
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5. Se lograron valores altos en la dureza (684Hv) para la aleacion NiAl+2Ga6Mo (%at.)
sinterizada a 1200°C por 30 minutos, esto se atribuye al tamafio de grano nanométrico
y a la influencia de la composicién quimica que afecta directamente a la
microestructura. La formacion de la fase Mo,C y la densificacion alta combinada con

la estructura refinada de grano dan la resistencia del material.

6. La deformacion obtenida por compresién del intermetélico NiAl con algunas adiciones
fue ampliamente mejorada. Con adiciones 6%at. de Fe se obtuvieron deformaciones
del 22% a la temperatura de sinterizacién de 1200°C. Las formaciones de segundas
fases (Mo;C) en este intermetalico disminuyen la deformacion, como lo es el caso de la
aleacion NiAl+6%at.Mo (7.1%) valor menor al obtenido por el NiAl sin adiciones
(11.84%).

7. El modo de fractura difiere de acuerdo a las adiciones de elementos y formaciones de
segundas fases (Al;O3, Mo;C) y es directamente dependiente de la cohesién en la

interfase,
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Apéndice A

Difraccion de rayos-X

Los meétodos de difraccién y dispersién de rayos X se aplican actualmente para el estudio y
caracterizacion a nivel atémico de la estructura interna de todo tipo de materiales; esto es, para
determinar la forma en que los dtomos de los diferentes elementos quimicos constituyentes se
encuentran localizados los unos con respecto a los otros. Sin embargo, la factibilidad, exactitud y
precision con que se pueden determinar las estructuras internas de los materiales frecuentemente

dependen de las condiciones de preparacion.

Un material cristalino dado puede presentarse ya sea como un material monocristaline o como

policristalino. De hecho un policristal es simplemente un conjunto de monocristales. En un mono
cristal todas las celdas cristalinas estan orientadas en la misma forma en el espacio (figura 4.50);

por otra parte, los cristales de un policristal difieren entre si en cuanto a la orientacion de sus

celdas se refiere (figura 4.51).

Celda
cristalina

Figura 4.50. Esquema del acomodo de celdas cristalinas en un monocristal,
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Celdas en diferentes
orientaciones
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Figura 4.51. Esquema del acomodo de celdas cristalinas en un policristal.

Una complicacion adicional en el estudio de materiales policristalinos radica en el hecho de que
los cristales constituyentes pueden pertenecer a una o varias fases. Cada una de las fases
presentes se diferencian de las otras en lo que respecta a su composicién quimica o estructura

interna (cristalina). El estado de agregacion de un material policristalino puede ser importante

para efectos de caracterizacion. El material puede presentarse en forma de particulas o polvos,
cada uno de los cuales puede estar compuesto a su vez por uno o varios cristales (figura 4.52);

por otro lado, el material policristalino también puede presentarse en forma masiva o monolitica,

es decir, cuando los diferentes cristalitos se encuentran fuertemente unidos entre si.
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Figura 4.52. Esquema de particulas compuestas de varios (monojcristales.

Utilizando DRX se puede informacion sobre la estructura cristalina de un material.Cuando un haz
monocromdtico (de una sola onda) del mismo orden de magnitud que el espaciamiento atémico
del material lo golpea, los rayos X se dispersan en todas las direcciones. La mayor parte de la
radiacién dispersa por un 4tomo anula la dispersada por otros atomos. Sin embargo, los rayos X
que golpean ciertos planos cristalograficos en dngulos especificos se ven reforzados en vez de
eliminados. Este fendmeno se conoce como difraccién. Los rayos X han sido difractados o el haz
ha sido reforzado, cuando las condiciones satisfacen la ley de Bragg,

A

" 2d(hk1)
Donde el 4ngulo 6 es la mitad del angulo entre el haz difractado y la direccién original del haz, k
es la longitud de onda de los rayos X y dw es la distancia interplanar entre los planos que causan

el esfuerzo constructivo del haz (figura 4.53).
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Figura 4.53. Interaciones destructivas (a) y de refuerzo (b) entre rayos X y la estructura
cristalina de un material. El refuerzo ocurre en dngulos que satisfacen la ley de Bragg.

Bajo este enfoque, a partir del difractograma obtenido experimentalmente, las intensidades
integradas se deberan obtener por la deconvolucion del mismo; la estructura mediante la solucion
del problema de la fase, via alguno de los métodos cominmente aplicados en el caso de
monocristales, utilizando los factores de estructura derivados de las intensidades integradas y el

refinamiento del modelo a través de la técnica comtn de cuadrados minimos o por el método

Rietveld (Rietveld, 1969).

Algunos métodos indirectos has sido aplicados exitosamente para la determinacién de estructuras
a partir de datos (polvos) y los recientes avances tanto en técnicas computacionales como
instrumentales han hecho posible atacar este problema en una forma sistematica (Christensen,
Lehmann y Nielsen, 1985; Rudolf y Clearfield, 1985; Cheetham, 1986a). La difraccion de rayos
X por polvos juegan un papel importante en el descubrimiento y caracterizacién de nuevos

materiales.

El método debye-Scherrer como se le conoce, es el Gnico que nos permite analizar muestras

policristalinas, en la determinacién de los pardametros de red, identificacién de fases cuando
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existen o se encuentran solas o en muestras polifases, productos de corrosién, refractario, rocas y

Otros usos.

La curva de intensidad difractada (figura 4.54) sobre 26 puede tener la forma ancha de la figura
4.54a en vez de una linea recta (figura 4.54b) la cual muestra un caso hipotético de difraccion que
ocurre Unicamente en el dngulo de Bragg. El ancho de la curva de difraccién se incrementa
cuando el espesor del cristal disminuye. El ancho designado por B es medido en radianes en la
posicién media a la intensidad méaxima. Una medicién aproximada de B seria tomar la mitad de la

diferencia entre los dos angulos extremos en los cuales la intensidad es cero.

I max

Intensidad

Tnax— 1

Intensidad

o\

20, 26, 26, 205

(a) 20 —> (b) 20 ———

Figura 4.54. Efecto del tamafio de particula sobre la curva de difraccién.

Realizando una serie de calculos y conversiones finalmente llegamos a la siguiente ecuacién:

A
B Cosb,
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Esta ecuacioén es usada para estimar el tamafio de particula de los pequefios cristales obtenidos de
la medicién del ancho del pico de las curvas de DRX. Las mediciones del tamafio del cristal
fueron realizadas de acuerdo a la ecuacion anterior (Debye-Scherrer) para todas las aleaciones
producidas (tabla II1.2).
Donde:

D Es el tamafio del cristal en nm.

A Es 1.5406 A (radiacion Cu Ko

B Es el ancho medido en la mitad de la intensidad méxima del espectro obtenido en la

direccién <110> en radianes.

Bp Es el dngulo de la difraccion del pico mas alto.
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Apéndice B

Propiedades Mecdnicas

Se selecciona un material al adecuar sus propiedades mecanicas a las condiciones de servicio
requeridas para el componente. El primer paso en el proceso de seleccién requiere que se analice
la aplicacion, a fin de determinar las caracteristicas mas importantes que el material debe poseer

(resistente, rigidez o ductilidad).

El ensayo de compresion mide la resistencia de un material a una fuerza gradualmente aplicada.
La probeta se coloca en la maquina de ensayos y se le aplica una fuerza F, que se le conoce como
carga. Para medir la deformacién del material causado por la aplicacién de la fuerza se utiliza un
extensometro. Sin embargo, para el presente trabajo no fue posible usar un extensémetro, debido

a las dimensiones de las muestras 4x2x2mm.

Esfuerzo de cedencia. s el esfuerzo al cual la deformacion plastica se hace importante. En los
metales, es por lo general el esfuerzo requerido para que las dislocaciones se deslicen. El esfuerzo
de cedencia es, por tanto, el esfuerzo que divide los comportamientos elastico y plastico del
material. Si se desea disefiar un componente que no se deforme plisticamente, se debe
seleccionar un material con un limite elastico elevado, o fabricar el componente de tamafio
suficiente para que la fuerza aplicada produzca un esfuerzo que esté por debajo del esfuerzo de

cedencia.

Para determinar el esfuerzo de cedencia por el método de offset (norma ASTM designacion E9-
89a) es necesario para la seguridad de los datos (numéricos o graficos) de los cuales el diagrama
esfuerzo-deformacién es graficado. Después del esfuerzo-deformacion (figura 4.55) la linea

trazada por los puntos de Om equivalen al valor de la deformacién al 0.2% (método offset),
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donde se traza una linea paralela (mn) a la linea perpendicular a la grafica esfuerzo-deformacion
OA, trazando un punto r que es la interseccion entre la linea mn y la curva esfuerzo-deformacion.
La resistencia correspondiente al punto r es la resistencia a la cedencia por el método de offset
(0.2% de 1a deformacién).

Esfuerzo de ruptura

Deformacion plastica

o) ., .

N Deformacion elastica

v

—

=
Ao , e
E = Modulo de elasticidad

O n .,
; Deformacion

—Om= 0.2%0 (offvet)

Figura 4.55. Curva de esfuerzo-deformacion para determinar el esfuerzo de cedencia, ruptura y
modulo de Young.

Propiedades eldsficas. El modulo de Young (E), es la pendiente de la curva esfuerzo-

deformacién en su region elédstica (figura 4.55). Esta relacion es la ley de Hooke:

E<°
£

136




UNAM. Apéndice B

Este modulo esta intimamente relacionado con la energia de enlace de los atomos. Una pendiente
muy acentuada o abrupta en la gféﬁca fuerza-distancia en la zona de equilibrio indica que se
requieren de grandes fuerzas para separar los atomos y hacer que el material se deforme
elasticamente. Por tanto, el material tiene un médulo de elasticidad alto. Las fuerzas de enlace y
el médulo de elasticidad, por lo general son mayores en materiales de punto de fusion alto. El
moédulo es una medida de la rigidez del material. Un material rigido, con un modulo alto de
elasticidad, conserva su tamafio y su forma incluso al ser sometido a una carga en la region

elastica.

Para determinar el esfuerzo de cedencia en las aleaciones producidas (figura 4.56) después del
ensayo de compresion sé grifico el esfuerzo (MPa) contra la deformacién (%) y por medio de
software (ORIGIN 5.0) se determind el esfuerzo de cedencia al 0.2% de la deformacién asimismo
el médulo de Young (pendiente de la curva esfuerzo-deformacién) de acuerdo a los siguientes

pasos.

1. Se grafican los datos obtenidos del ensayo de compresion (software ORIGIN 5.0.), donde
se obtiene directamente el esfuerzo méximo o de ruptura (esfuerzo al inicio de fractura) y
la deformacién que soporta al esfuerzo maximo.

2. Se traza una perpendicular del origen al inicio de la deformacién plastica con un
coeficiente de correlacion del 99.98%, esté coeficiente se verifico para todas las
aleaciones. Asimismo se obtiene el médulo de Young de la pendiente.

3. Se desplaza esta linea al 0.2% de la deformacién, obteniendo de la interseccién el

esfuerzo de cedencia (MPa).

La figura 4.56 muestra la curva tipica (esfuerzo-deformacién) de una aleacién AlsgNig sin
adiciones de elementos aleantes (Fe, Ga y Mo), producida por aleado mecénico y sinterizado
(prensado en caliente) donde se observa a detalle la deformacion obtenida al esfuerzo maximo
soportado antes de la fractura, asimismo el esfuerzo de cedencia del material y la pendiente

donde se obtiene el modulo de Young.
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Figura 4.56. Curva tipica del esfuerzo-deformacion de una aleacion AlsgNi .
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