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ABSTRACT

ABSTRACT

The present work reports and discusses the porosity formation mechanism for the Al-
Cu-Fe system. According to the works reported in the literature and in order to study the Al-
Cu ratio, the following alloys were chosen for this study: AlzzCuxFe7, AlesCuzoFer,
Alg1CuszFe7 and AlssCuszoFer. The alloys were prepared from Al, Cu and Fe of high purity.
They were weighed out using an analytical balance to get a 300 g sample. Immediately after
the 300 g load was adjusted, it was melted by means of an induction furnace, using a boron
nitride coated graphite crucible. The obtained ingots were immediately cleaned, segmented
and evaluated for their elemental chemical analysis, by XRF. This was carried out in order
to corroborate that the nominal and experimental compositions were similar. Through
differential thermal analysis (DTA), three zones were found to be optimal for the heat
treatments, i.e. at 700 °C, 800 °C and 900 °C. Prior to each heat treatment, the distribution,
shape and size of the different phases were characterized by means of XRD, OM and SEM.
The same procedure was performed to those samples subjected to the heat treatments, this,
with the aim of comparing the aforementioned structural properties in both conditions.

The results showed that the both compositions i.e. nominal and experimental alloys were
rather similar. The phases found by means of XRD for the Al73CuxoFe7, AlesCuzgFe7 and
AlssCusoFe7 alloys were: I-Icosahedral, o-Al7CuzFe, n-AlCu, 6-Al2Cu and Al. These phases
were also corroborated by punctual and elemental chemical mapping (SEM- EDS). On the
other hand, for the Als1CuzFe7 alloy, the I-Icosahedral, m-Al;CuzFe, n-AlCu and 6-Al>Cu
phases were observed. However, they showed a different geometrical shape with respect to
the other alloys in the study. The heat treatments carried out at 700 °C did not show a notable
change in any alloys. At 800 °C, a considerable change in the structure of the Al73CuxoFe7,
AlssCuzoFe7 and AlssCusgFe7 alloys was observed. However, the Als1Cus2Fe7 alloy showed
high percentage of porosity within the sample. It is worth mentioning that all alloys were
fully melted when the heat treatment was carried out at 900 °C. For the Ale1CusFe7 alloy,
after the characterization of the heat treatment samples, it was found that the structure and

phase transformation played a crucial role in the porosity formation for this alloy. As a
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ABSTRACT

summary and based on these results, the following mechanism for the formation of porosity

in the Al-Cu-Fe system is then, proposed:

w10 +n 25 Lign+w + 18T Ligs + 1A% 1+ + w
ZE.SC’C 58:U°C 7::0:’(: 76:]0(: .

Transformaciones de fases
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RESUMEN

RESUMEN

El presente trabajo reporta la preparacion de las aleaciones Al73CuxoFe7, AlsaCuzgFe7,
Alg1CuzFery AlssCusgFez, mediante un horno de induccion. Posteriormente, estas aleaciones
fueron tratadas térmicamente a diferentes temperaturas con el fin de promover la generacion

de porosidad dentro de su estructura.

Las aleaciones fueron preparadas a partir de Al, Cu y Fe de alta pureza, los cuales fueron
pesados en una balanza analitica con la finalidad de conformar una carga de 300 g. Al ser
ajustada la carga, se fundié mediante un horno de induccion, usando un crisol de grafito
recubierto con nitruro de boro. Los lingotes obtenidos fueron limpiados inmediatamente para
ser segmentados Yy asi, evaluar su composicion quimica mediante Fluorescencia de rayos X
(FRX). Lo anterior con la finalidad de corroborar que las fundiciones realizadas corresponden

con las composiciones propuestas.

Mediante el analisis térmico diferencial (ATD) se encontraron tres zonas para la realizacion
de los tratamientos térmicos. De estas zonas se tomaron las siguientes temperaturas: 700 ‘C,
800 'C y 900 'C. Previo a cada tratamiento térmico se caracterizé mediante DRX, MO y MEB,
con el fin de determinar la distribucién, forma y tamafio de las diferentes fases. Lo anterior
se realizé de igual manera a cada aleacion posterior a los tratamientos térmicos, con el objeto

de comparar los resultados en ambas condiciones.

Los resultados obtenidos muestran que las aleaciones producidas corresponden a las
propuestas tedricamente. Las fases encontradas mediante DRX para las aleaciones
Al73CuzoFe7, AleaCuxoFer y AlsaCuzoFer, son las siguientes: I-Icosahedral, w-Al7CuzFe, n-
AlCu, 6-AlCu y Al. Estas fueron corroboradas mediante los analisis de mapeo quimico
elemental y puntual por EDS. Por otro lado, la aleacion Als1Cuz2Fe7 presentd las siguientes
fases: I-Icosahedral, ®-AlzCuzFe, n-AlCu y 6-Al.Cu. Sin embargo, mostraron diferentes

formas geométricas con respecto a las demas aleaciones estudiadas.
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RESUMEN

Los tratamientos térmicos realizados a 700 °C, no presentaron cambios en ninguna aleacion.
A 800 °C, si existieron cambios notables en la estructura de las aleaciones Alz3CuzoFey,
AlssCuzgFer y AlsaCuszgFer. Sin embargo, fue en la aleacion Alesi1Cusz2Fe7 donde se formd la
porosidad. Con respecto a los tratamientos térmicos a 900 °C, todas las aleaciones se
fundieron en su totalidad. Para la aleacion Als1CuszFe7, la caracterizacion a posteriori del
tratamiento térmico se determiné que los cambios en la estructura, asi como las
transformaciones de fases presentes, propiciaron la formacion de la porosidad. Por lo tanto,
a partir de los resultados obtenidos se proponen el siguiente mecanismo de formacion de la
porosidad en el sistema Al-Cu-Fe:

wl e +n LLiq1+w+I£>Liqz+lﬂ>l+B+w

25°C 580°C ) 710°C 760°C
Transformaciones de fases
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Fe.
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INTRODUCCION

La produccion de materiales metalicos porosos en México es nula, lo cual, va de la
mano con la poca investigacion sobre el tema. Sin embargo, sus buenas propiedades
mecanicas a la compresion y el bajo peso que poseen este tipo de materiales, los hacen
competentes para aplicarlos como implantes biomédicos, filtros, intercambiadores de calor,
en piezas aeroespaciales, ferroviarias y navales. Por otro lado, si se analizan las
investigaciones en materiales metalicos porosos a nivel mundial, éstas van encaminadas
principalmente a la optimizacion de los procesos industriales de materiales porosos y mejorar
las propiedades de los materiales de acuerdo con sus aplicaciones finales. Considerando que
el proceso sea econémicamente rentable, de facil control y guarde relacion con el cuidado al
medio ambiente. Por ello, de las diferentes técnicas de produccion de materiales porosos, la
ruta liquida es la mas atractiva, debido a que pueden cumplir los requerimientos mencionados
anteriormente. Por ejemplo, las técnicas Alporas o Gasar [1] han sido estudiadas
ampliamente y utilizadas para producir materiales porosos a nivel industrial, tomando como
principio la inyeccion de gas que genera la porosidad dentro del metal liquido o el uso de

agentes espumantes que a ciertas condiciones generan porosidad.

Una forma reciente de produccion de espumas metélicas base aluminio, fue reportada en el
2014 por el grupo del Dr. Figueroa en aleaciones AICuFe [2]. A esta ruta se le llamo “In-
Situ”, ya que no requiere de material de sacrificio, ni de agentes espumantes para la
fabricacion de un material con porosidades superiores al 50 %. Cabe mencionar que este fue
el primer reporte de su tipo donde se propuso la posibilidad de formar espumas metélicas en
el sistema AlCuFe. Sin embargo, el mecanismo de formacion de la porosidad en este material
aun no estd claro. También se desconocen las temperaturas y tiempos de tratamientos
térmicos Optimos para obtener el mayor porcentaje de porosidad en este sistema de aleacion.
Es por ello, que el presente proyecto tiene como objetivo encontrar las condiciones dptimas
de composicion, temperatura y tiempo de tratamiento téermico para obtener el mayor

porcentaje de porosidad en el sistema AlCuFe. Finalmente se espera que con los datos
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obtenidos en el laboratorio se pueda elucidar el mecanismo de la formacién porosa en este
sistema de aleaciones.

Como contribucion en la parte cientifica, la meta principal sera la explicacion del mecanismo
de formacion de la porosidad en la aleacion AlCuFe, ya que este mecanismo no ha sido
analizado a detalle. Por lo que es idoneo un estudio amplio sobre el tema. Finalmente, con el
mecanismo de formacidén de la porosidad entendido, se podria proponer una nueva ruta en la

produccién de espumas metélicas en el sistema de aleacion AICuFe.
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OBJETIVOS

GENERAL

Produccion mediante fusion por induccién y caracterizacion de espumas metalicas
base Al-Cu-Fe por la técnica “In-Situ”, con interconexion cerrada y alta porosidad. Con la

finalidad de explicar el mecanismo de formacion de la porosidad en el sistema AlCuFe.

PARTICULARES

e Produccion de las aleaciones de estudio mediante fundicion en horno de induccion.
e Caracterizar mediante:

» MO y MEB: Para conocer el tamafio, forma, tipo de interconexién y
distribucion de los poros. Asi como, determinar la ubicacion y forma de cada
fase dentro de la estructura de las diferentes muestras.

» DRX: Para encontrar las fases presentes en cada muestra.

» ATD: Para determinar las transformaciones de fases con respecto a la
temperatura.

e Determinar el mecanismo de formacion de la porosidad en el sistema AlCuFe.
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1.1 Espumas metalicas “Métodos de obtencion, propiedades, aplicaciones”

En los Gltimos afios, las espumas metalicas han abierto una nueva linea de investigacion
en el area de los materiales debido a las propiedades inigualables que poseen: bajo peso y
buenas propiedades mecénicas. Dichas cualidades derivan de la unién de las propiedades de
un material estructural y el comportamiento metélico [1]. Los primeros materiales porosos
aparecieron en la década de los afios 50°s del siglo pasado [3]. A pesar de ello, no fueron
tomados en cuenta por el sector industrial hasta inicios de la década de los 80°s donde se

propusieron y optimizaron nuevos métodos de produccion de espumas metélicas.

Este tipo de materiales se pueden clasificar de muchas maneras, dependiendo del estado del
metal durante el procesamiento, es decir: solido, liquido y gas. Otra clasificacion puede ser
si tiene una aplicacion industrial o también por el tipo de interconexion entre poros, entre
otras. Sin embargo, la clasificacion que tiene mas aceptacion es la propuesta por J. Banhart,
donde [4]:

Metales celulares: Se refiere a cuerpos metélicos donde el gas queda atrapado

entre paredes metalicas con interconexion cerrada.

Metales porosos: Materiales metalicos donde el tipo de poro debe ser redondo y

aislado uno de otro.
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Espumas metélicas: Son materiales obtenidas mediante metal-liquido, teniendo
una morfologia caracteristica, como: poros cerrados, redondos y estan separados
uno de otro mediante una capa delgada.

Esponjas metélicas: Poseen cuerpos metalicos con interconexién entre las

paredes de los poros.

De acuerdo con lo anterior, el tipo de interconexion entre poros es de suma importancia ya
que tienen una estrecha relacion con las propiedades de las espumas metélicas. Por lo tanto,
existe la posibilidad de clasificar a los materiales porosos en funcion del tipo de interconexion
que presenten, ya sea: abierta, cerrada o mixta. En la primera, los poros cuentan con
comunicacion entre ellos. Mientras que los poros cerrados no presentan dicha interconexion,
encontrandose aislados uno de los otros. Pese a ello, poseen valores mas altos de médulo de
Young, resistencia maxima y adsorcion de energia al impacto con respecto al tipo de poro

abierto. Finalmente, la tercera clasificacion es una combinacion de ambas.

1.2 Propiedades de materiales porosos

La importancia del uso de materiales metalicos porosos se debe a las propiedades que
poseen, las cuales son: buena absorcion de energia, permeabilidad de gases y liquidos,
interesantes propiedades acusticas, excelentes propiedades mecéanicas a compresion, entre
otras. Las cuales se definen en funcion de la forma, tamafio, tipo, nimero, uniformidad y area
superficial de los poros. Lo anterior esta determinado en el tipo de estructura porosa que se
presenta. Por ello, en caso de que la porosidad sea abierta, se podran aplicar como filtros,
separadores, intercambiadores de masa o energia, absorbedores de energia y sonido [5]. Por
otro lado, en caso de poseer interconexion cerrada, éstos presentaran propiedades
funcionales, como: absorcion energia al impacto, absorcion del sonido, resistencia al fuego

y calor.
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1.3 Aplicaciones de materiales porosos

Los materiales porosos abarcan una amplia gama de aplicacion. No obstante, se deben

considerar los siguientes factores [6]:

Morfolégico: El tipo de poro necesario (poro abierto-cerrado),
cantidad de porosidad necesaria, tamafo de la porosidad deseada,

area superficial interna total.

Metallrgico: Estado de la microestructura, puede ser un metal

(Al, Cuy Fe por ejemplo) o una aleacion.

Procesamiento: Posibilidad de formar espumas o producir

compositos.

Econdmico: Costos accesibles y disponibilidad para produccion

a gran escala.

Para determinar el tipo de aplicacion se debe considerar si es mas importante la estructura
que la funcionabilidad del componente a disefiar, mas el tipo de porosidad que se desee, como
se observa en la Figura 1.1. Donde debido a las multiples aplicaciones existentes se pueden
clasificar en tres grupos principales: funcionales, estructurales y arte-decoracion, las cuales
toman como base que fin van a tener cada espuma (Esquema 1.1). De igual forma se pueden
clasificar por el tipo de interconexién entre los poros ya sea abiertas o cerradas. La diferencia
es que aqui se toma la estructura del material en vez del estado del metal durante el

procesamiento, es decir: liquido, sélido o gas.
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Aplicaciones de materiales porosos

Estructural Componentes de

carga
absorvedores de
energia

Implantes
biomédicos

Soporte de
catalizadores

Tipode
aplicacion Silenciadores
absorvedores
de sonido

ntercambiadores
de calor

Funcionalidad

Abierta Mixta, Cerrada

Tipo de porosidad

Figura 1.1 Aplicaciones de materiales porosos agrupados de acuerdo con el grado de porosidad
necesaria para el tipo de aplicacion. Modificada de referencia [4]

Instituto de Investigaciones en Materiales-UNAM



Capitulo | - MARCO TEORICO

Esquema 1.1 Los tres grupos principales en los que se pueden clasificar las aplicaciones de

materiales porosos.

1.4 Métodos de obtencidén

Existe una infinidad de métodos de obtencidn de espumas metéalicas, de los cuales se
deben agregar sus variantes [7], éstos se agrupan en las siguientes técnicas (Esquema 1.2):
[8] I) Técnica liquida, I1) Técnica solida, I11) Técnica de vapor, 1V) Técnica de solucion de

iones metalicos.
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Liqu ido . Formae?c:)n de espumas con gas .
« Formacion de espumas con agente espaciante
o Gasars
e Fusion de polvos compactos
e Fundicion
e Formacion por aerosol

Sélido e Sinterizacion de esferas huecas
» Atrapamiento de gas

e Espumas por lechada

o Usando material de sacrificio

e Sinterizacion de polvos

» Extruccion de polvo/aglutinante
e Reaccion de sinterizacion

Vapor e Deposito de vapor

Depésito electroquimica

CLASIFICACION METALES POROSOS

Esquema 1.2 Familias en las que se pueden clasificar los materiales metalicos porosos, asi como

las diferentes técnicas de produccion.

En las técnicas en estado sélido, el polvo metalico permanece en estado sélido durante todo
el proceso en donde es sometido a un tratamiento térmico mediante sinterizacion,
produciendo generalmente porosidades esféricas y abiertas con particulas metélicas
interconectadas mediante cuellos. Las ventajas de esta técnica son: facil y rapida obtencion
de metales porosos y proporcionar muchas facilidades para obtener de una forma estable
espumas metalicas a nivel industrial. Por otro lado, los procesos por ruta liquida se
caracterizan porque el metal estara en estado liquido durante el procesamiento de la espuma.

Existen dos vertientes para formar materiales porosos: el uso de un agente espumante
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mediante la inyeccion de gas o el uso de un agente espaciante. A continuacion, se describen

las técnicas méas conocidas para la obtencion de materiales porosos.

1.4.1 Sinterizacion de polvos o fibras metélicas

Este método consiste en varios pasos: preparacion de los polvos, compactacion o
moldeo y sinterizacion [8]. Para esta técnica la compactacion axial se realiza en un dado, a
presion isostatica o mediante rolado de polvos antes de la sinterizacion. Lo anterior, se lleva
a cabo con la finalidad de aumentar la resistencia del compacto en verde, debido a la unién
en frio de las particulas que estan en contacto. Posteriormente en la sinterizacion se
incrementa alin mas la densidad y la resistencia. Aqui, se pueden obtener piezas con alta 'y
fina porosidad [5].

La obtencion de metales porosos a partir de polvos de aluminio (Al) y sus aleaciones, es mas
dificil en comparacion con otros metales, ya que el Al usualmente esta cubierto por una densa
capa de 6xido de aluminio (Al203) que evita que las particulas sintericen. Para evitar este
problema, se puede romper la capa de 6xido mediante la aplicacion de presion creando la
unién metalica entre particulas. Alternativamente, la sinterizacion permite el empleo de
polvos de cobre, silicio y magnesio que forman una aleacién eutéctica de bajo punto de fusion
entre 595-625 °C.

Una alternativa a lo anterior es el remplazo de polvos por fibras metalicas, ya que existe una
gran variedad de metales que pueden ser producidos, procesados y sinterizados como fibras
[9] y que tienen una disponibilidad comercial.
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1.4.2 Gas atrapado

La obtencion de materiales porosos por esta ruta tiene dos ventajas en comparacion
con su similar por ruta liquida, la primera ventaja es que no usa material de sacrificio (que se
define como el material en estado sélido, liquido o gas que genera la porosidad) y la segunda
que no funde el metal. Para esto, polvos metalicos y un material precursor (material que posee
la caracteristica de facil mezclado y disolucién rapida) son comprimidos para formar un
material muy denso, durante esta etapa el gas es atrapado dentro del compacto. El segundo
paso es calentar el material precursor que conduce a la expansion del metal debido a la
presion interna creada por el gas atrapado, por ello la expansion toma lugar en estado sélido
(Figura. 1.2). Este método es aplicado para la produccién de estructuras porosas de titanio

(Ti) utilizadas para fabricar los aviones Boeing [10].

Figura 1.2 Forma de produccién de espumas metalicas mediante la técnica de gas atrapado.

Modificado de referencia [4]
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1.4.3 Espumas por lechada

Mediante esta técnica se pueden producir espumas metélicas a partir de una
suspension conformada de polvos metalicos, agentes espumantes y algunos aditivos. Dicha
suspension después de ser mezclada, se coloca dentro de un molde y se deja alli elevando la
temperatura. Cuando la suspension esté sobre la influencia de aditivos y agentes espumantes
estos aumentan la viscosidad empezando la expansion de gas. Si existe suficiente control de
la estabilidad del proceso, se puede preservar la expansion de la suspension. Posteriormente,

se seca Y sinteriza produciendo espumas metalicas con muy buenas propiedades mecanicas.

Se pueden producir espumas, a partir de polvos de Al usando acido ortofosforico (HsPOas)
con hidréxido de aluminio (Al(OH)3) o &cido clorhidrico (HCI) como agente de expansion,
se logran densidades relativas por debajo del 7%, aunque se han reportado esfuerzos
mecénicos deficientes [11], lo que causa frecuentemente la fractura en el material. Sin
embargo, se han producido mediante esta técnica espumas metalicas de poro abierto. En este
caso, primero se crean espumas de polimeros con poro abierto a las cuales se les agrega una
suspension que contiene una mezcla polvos de plata [12], la pieza es secada y calentada sobre
una temperatura donde el polimero se quema y se elimina del material, a la par, las particulas

de polvos empiezan a sinterizar conjuntamente, obteniendo asi la estructura porosa.

1.4.4 Metales celulares usando preforma de material de sacrificio

Los materiales porosos pueden ser obtenidos usando materiales de soporte y polvo
metalico. Se pueden usar disolventes [13] o aglutinantes inorgéanicos [14], para hacer el
material de sacrificio y mezclarlo con polvos metalicos, donde particulas o esferas huecas de
ceramicos, granos o esferas huecas de polimero, sal o incluso metales pueden ser utilizados
como material de sacrificio. Los polvos metalicos llenan los espacios de una preforma,
similar al proceso de infiltracion por ruta liquida, o simplemente se compacta a temperatura
ambiente o si los materiales de sacrificio resisten el calor, se pueden compactar a
temperaturas elevadas con el fin de mejorar la unién mecénica entre particulas y empezar el

proceso de sinterizacion entre las particulas de polvo metélico, Figura 1.3. En ambos casos,
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se obtienen compositos que consisten en una matriz metalica con el material de la preforma.
Para los casos cuando el contenido de metal es bajo, es posible remover el material de
sacrificio por completo en un proceso posterior, debido a que la estructura formada por el
material de soporte esta interconectada. Esto puede ser hecho mediante tratamiento térmico,
lixiviacion (proceso de extraccion de un material mediante un proceso de disolucion liquida)

o un disolvente acuoso.

Figura 1.3 Representacion esquematica de método de obtener espumas metalicas mediante el uso

de agentes espaciantes. Modificada de referencia [4]
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1.4.5 Espumas usando metal con forma esférica hueca

Por este método, esferas de cobre, niquel, acero y titanio, son usadas para crear
estructuras altamente porosas, mediante la union de las esferas entre si por sinterizacion. Las
esferas huecas de metal pueden ser hechas por varias rutas: ya sea por la combinacion
quimica y deposito electroquimico del metal correspondiente en esferas de polimeros que
son eliminadas en un paso posterior [15], o por el recubrimiento de esferas de polimeros
(poliestireno) con una suspension entre polvos de metal-aglutinante, lo cual se sinteriza
posteriormente para obtener cuellos densos de metal mientras el poliestireno es eliminado
[16]. Una posibilidad adicional es formar una suspension con material de sacrificio, polvos
de 6xido metalico o polvos de hidruro de metal, donde se forman microesferas. Posterior a
esto, se sinteriza produciendo las esferas deseadas. Finalmente, otra posibilidad es atomizar

metal fundido y elegir los parametros en el proceso donde se formen esferas huecas.

1.4.6 Método de polvo metal-aglutinante

Consiste en la mezcla de polvo metélico y polimeros aglomerantes, que son prensadas
0 extruidas, para ser tratadas térmicamente y producir materiales porosos o compositos [17,
18], aunque no se usan preformas de algun material de sacrificio, se logran porosidades hasta
del 50 %. Con algunas variaciones en el proceso, se pueden producir materiales con
orientacion de poros (sobre el eje vertical o horizontal) con un intervalo de didmetros que va
de varios micrémetros a varios milimetros, lo cual depende del tipo de metales o aleaciones

utilizadas [1]. Los pasos para dicho proceso son los siguientes:
I. Mezcla de aglutinante polimérico, material de sacrificio y polvo metalico.
I1. Mediante compresion se obtiene una preforma cilindrica en verde.

I11. Se aplica un proceso de sinterizacion, se remueve el aglomerante y el
material de sacrifico, consolidando el polvo metélico mediante la formacion de la

espuma metalica.
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1.4.7 Reaccion de sinterizacion

Tomando en cuenta los principios de sinterizacion, éstos se aplican a componentes de
sistemas de aleaciones multiples que estan constituidos por metales con diferentes
coeficientes de difusién, logrando que existan reacciones de sinterizacion In-Situ. Donde
aleaciones de Ti + Al, Fe + Al o Ti + Si, son utilizadas para la produccion de estructuras
porosas [19, 20].

1.4.8 Espumado directo de metales

En dicho proceso se funde el metal y bajo ciertas condiciones se forman burbujas de
gas dentro del metal liquido para consolidar la estructura porosa. Para ello, se debe evitar
fuerzas de flotacion altas que son causadas por altas densidades en el liquido. Esto puede
evitarse con una obstaculizacion de la viscosidad del metal mediante la adicion de polvos
cerdmicos o elementos que estabilicen la masa fundida. Por esta técnica se han producido
materiales de aluminio, magnesio, zinc y sus aleaciones. A pesar de esto no se han encontrado
aplicaciones industriales, debido a que los procesos de produccion son inadecuados, pocos
reproducibles y con elevados costos de produccién. En la actualidad las rutas con mayores
ventajas son dos: la inyeccion de gas introducido de manera externa dentro de un metal
liquido y la formacion de gas In-Situ dentro del liquido por la presencia de un agente

espumante.

1.4.9 Espumado por inyeccién de gas

Mediante esta técnica los primeros materiales fueron producidos por la empresa
Hydro-Aluminio en Noruega y Cymat en Canada usando Al y sus aleaciones [8]. Para ello,
primeramente, se prepara la mezcla de metal con algunos de los siguientes compuestos:
carburo de silicio (SiC), oxido de aluminio (Al.O3) o 6xido de magnesio (MgO) para
estabilizar la viscosidad de la fundicion. Estos aditivos se utilizan para incrementar la

viscosidad superficial y producen un retardo de drenado en la superficie. Estos deben
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agregarse en una proporcion de 10 al 20% en fraccion en volumen y con un tamafio de
particula de 5 a 20 micras [21]. Durante el proceso de fundicion, se realiza la inyeccion de
gas mediante un sistema de hélices ya sea aire, nitrégeno o argén. La funcién de éstas es
generar burbujas finas en la fundicion y realizar una distribucién uniforme (Figura. 1.4). La
porosidad que presenta estos materiales va de 80 al 98%, con densidades de 0.069 y 0.54

g/cm?, el espesor de las paredes es de 50 a 85 pum.

Figura 1.4 Obtencidn de espumas metéalicas mediante la técnica de inyeccion de gas. Modificado de

referencia [4]

1.4.10 Formacion de espumas mediante agente espumante

Esta técnica es una segunda opcion para obtener espumas metalicas mediante un
agente espumante en vez de la inyeccion de gas [22]. El proceso se basa en el uso de agentes
espumantes los cuales se descomponen mediante los efectos del calor, liberando gas en un
liquido viscoso con objeto de formar los poros (Figura. 1.5). Esto se realiza al agregar un

agente espumante al metal fundido donde se agita la masa metalica durante varios minutos
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buscando el incremento de la viscosidad. Al existir una relacion entre el didmetro de los poros
y la viscosidad de la fundicion se recomienda cuidar los ciclos de temperatura y la agitacion

mecénica, ya que se ha reportado la produccion de 6xidos e incluso intermetalicos. [23].

Se pueden utilizar como agentes espumantes calcio metélico (Ca), hidruro de titanio (TiH2),
Oxido de magnesio (MgO), entre otros. A la par se han presentado técnicas para evitar el uso
de polvos de hidruros mediante preparacion de una fundicidn eutéctica en ciertas aleaciones
de Al-Mg. La ventaja de esta técnica es la obtencion de espumas muy homogéneas en forma
y tamafio de poro. Este tipo de materiales se han producido desde 1986 a pequefia escala y
han llegado a la comercializacion por Shinko Wire Amagasaki de Japon. Al proceso
industrial se le conoce con el nombre de Alporas.

Figura 1.5 Técnica para la produccion de espumas metalicas mediante el uso de agentes

espumantes. Modificado de referencia [4]
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1.4.11 Solidificacion eutéctica gas-solido (gasars)

Una técnica mas reciente es la fundicién de un metal (Aceros, Cobalto, Cromo,
Molibdeno, principalmente) o incluso ceramicas en una atmdsfera de hidrdgeno a altas
presiones (alrededor de 50 atm) con el fin de obtener un sistema eutéctico [24]. Esto se busca
ya que algunos metales al disminuir su temperatura entran en una transicion eutéctica,
formando un sistema de dos fases (solido-gas). Debido a que el sistema se encuentra en una
adecuada concentracion eutéctica, podra formar una reaccion de segregacion a cierta

temperatura.

Una ventaja sobre otras técnicas es la facilidad del control de la solidificacion direccional.
Sin embargo, se recomienda un control sobre los pardmetros de produccion, en especial sobre
los contenidos de hidrogeno los cuales si son altos evitan la formacion de la porosidad. Con
esta técnica, se pueden obtener poros de forma conica o incluso ondulada, con un diametro
de 10 pum hasta 10 mm con longitudes de 100 um hasta 300 mm y porosidades de 5 al 70 %
[25]. A pesar de ello, se debe tener cuidado con el crecimiento excesivo de poros ya que en

algunos casos pueden llegar a la colision entre éstos.

1.4.12 Fusion de compactos

Este método fue desarrollado en el instituto de Fraunhofer en Berlin, Alemania. Inicia
a partir de polvo metélico que es mezclado con los agentes espumantes, los cuales son
compactados produciendo una pastilla en verde. La compactacion puede ser uniaxial en
caliente o compresion isostatica, incluso extruccion de rodillos o rolado de polvos evitando
la presencia de porosidad residual [26]. El siguiente paso consiste en aplicar un tratamiento
térmico cerca de la temperatura de fusion del material matriz. En donde el agente espumante
se descompone produciendo la liberacion de gas el cual se expande formando una estructura
con alta porosidad. El control de agente espaciante, asi como la temperatura y la presion son
factores que modifican la densidad y por lo tanto modifican la calidad de los poros. Se han
producido materiales a partir de aleaciones de Zinc y Aluminio 2xxx y 6xxx con hidruro de

titanio (TiH2) y zirconio (ZrH2) como agentes espumantes. También se puede utilizar Estafio,
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Zinc, Laton, Plomo y Oro. La ventaja principal de este proceso es la produccion de formas

complicadas, siendo un proceso econémicamente rentable [27].

En la ultima década se han reportado “paneles sandwich” de acero o aluminio, que consisten
en un centro metalico poroso y dos placas metalicas en los extremos [28]. Este tipo de
materiales han sido desarrollados en Alemania y aplicados en prototipos de autos con la
finalidad de dar a conocer sus excelentes propiedades estructurales. De igual forma, han
reportado la produccion de tubos, donde se debe introducir dentro del tubo el material
precursor y después someterlo a calor. La Unica desventaja es la necesidad del uso de tubos
con un alto punto de fusién. Este método es explotado a pequefia escala a nivel industrial,

con el nombre comercial de “foaminal” y “alulingh”.

1.4.13 Inmersion en espumas poliméricas

Mediante esta técnica se producen espumas de metal fundido sin usar directamente
un agente espaciante. Esta técnica parte de una espuma polimérica con porosidad abierta
(poliuretano). Esta espuma es llenada con una sustancia “lechada” de un material con
suficiente resistencia térmica, ejemplo: mezcla de mullita, resinas fendlicas y carbonato de
calcio (CaCOs). Despues se extrae el polimero mediante un tratamiento térmico y finalmente,
el metal fundido se vierte dentro de la estructura porosa, replicAndose la estructura original
del polimero. En caso de que las cavidades no se llenen por completo se debera aplicar
presion y calor. Después se retira el material del molde mediante presurizacion de agua,
obteniendo una estructura metélica la cual es una réplica exacta de la espuma polimérica [29].
Las dificultades en esta técnica es lograr un llenado completo, control inusual de la direccion
de solidificacién y dificultad en la eliminacion de material del molde sin dafar la estructura

de la espuma (Figura. 1.6).

Por otro lado, se pueden obtener espumas de formas muy complejas, las cuales estan en
funcién de la preforma polimérica ya que ésta determina la densidad y la morfologia de la

espuma. Los materiales mas utilizados para esta técnica son Al y sus aleaciones como 6160,

Instituto de Investigaciones en Materiales-UNAM



Capitulo | - MARCO TEORICO

A356, Cuy Mg, entre otras. Este tipo de espumas se han comercializado por ERG en Oakland

bajo la marca Duocel® [30], reportando una porosidad de 80 a 97%.

Figura 1.6 Etapas del proceso de obtencién de espumas metalicas mediante fundicion por

inmersion. Modificado de referencia [4]

1.4.14 Estructura prefabricada

Mediante esta técnica se pueden obtener materiales de alta porosidad y es conocida
como LBMs® (Lattice Block Materials, por sus siglas en inglés) [31]. Teniendo como
principio la fundicion por inmersion, se logran obtener estructuras completamente regulares
con Vvértices conectados. La forma de conseguir esto, es mediante la prefabricacién de la
estructura por inyeccion de algun polimero. Que son usadas como modelo para realizar una
fundicidn por inversion y producir una representacion exacta de la estructura polimérica. En
principio, cualquier material puede ser usado, pero los mas utilizados son Al A365 o aceros
inoxidables [4]. Las principales ventajas de esta técnica son las propiedades mecanicas, que

son muy cercanas a las reportadas tedricamente.
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1.4.15 Fundicidn sobre agentes espaciantes

El principio de esta técnica se basa en la fundicion de metal liquido sobre particulas
organicas, inorganicas o incluso esferas huecas, obteniéndose materiales porosos con bajo
peso. Las particulas mencionadas denominadas como agentes espaciantes pueden
permanecer dentro de la estructura ain después de la fundicion, a lo cual se le conoce como
espumas sintéticas o bien, se puede eliminar mediante un lavado con un solvente, &cidos o
por un tratamiento térmico. Esto se lograra cuando el contenido de agente espaciante sea alto
y pueda existir una interconexion dentro de la estructura. Pueden ser usados para dicho fin:
vermiculita, harina, sal, oxido de aluminio, ya sea en pellets, granulos o esferas. Incluso se
han usado esferas poliméricas como agentes espaciantes organicos, para esto la fundicion
debe ser suficientemente rapida y lograr valores altos de presiones de infiltracion [32]. Los
agentes espaciantes pueden ser eliminados de diferentes maneras; por ejemplo, la sal por
medio de la lixiviacion con agua, la arena por descomposicion mediante la influencia de

calor, mientras que las esferas poliméricas mediante pirdlisis térmica (Figura. 1.7).

Durante el proceso se recomienda un precalentamiento de la muestra para evitar
prematuramente la solidificacion, en especial cuando la capacidad calorifica del agente
espaciante sea alta o la presion de infiltracion es baja. Por otro lado, la alta tension superficial
del metal liquido puede generar una deficiencia de llenado, produciendo un vacio entre las
particulas del agente espaciante. Con esta técnica, se han procesado una amplia gama de
materiales como Al, Mg, Zn, Sn, Pb, entre otros [33]. En todos los casos la morfologia
lograda se clasifica como esponja metélica. Siendo una de sus principales ventajas un control
del tamafio de poro y su distribucién a lo largo de la pieza. Finalmente, por esta técnica se

pueden reportar porcentajes de porosidad por debajo del 80%.
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Figura 1.7 Pasos para la obtencidn de espumas metalicas mediante el uso de agentes espaciantes.
Modificado de referencia [4]

1.4.16 Formacion por rocio

En esta técnica el metal en estado liquido es atomizado creando gotas que se depositan
en un sustrato donde se promueve su crecimiento. Por medio de este proceso se pueden crear
palanquillas, ldminas o tubos. Cabe destacar que esta técnica tiene baja cantidad de 6xidos,

tamafio de grano fino y alto contenido de fases metaestable [34] (Figura. 1.8).

Figura 1.8 Forma en que se obtienen espumas metalicas mediante la formacion con rocio.

Modificado de referencia [4]
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1.4.17 Electrodepdsito

En esta técnica los metales se depositan eléctricamente sobre una espuma polimérica
con interconexion abierta, donde el polimero es eliminado posteriormente por medio de un
tratamiento térmico. Se debe tener presente que la espuma polimérica debe presentar
conductividad eléctrica, esto se logra mediante una inmersion de la espuma polimérica en

una solucion electrolitica [35] (Figura. 1.9).

Mediante este proceso se obtienen espumas de 2.5 a 30 celdas por centimetro, el tamafio de
la celda es de 3.2 a 0.5 mm. Se han reportado la produccion comercial de hojas de 2 a 20 mm
de espesor con densidades de 0.4 a 0.65 g/cm®. Los metales mas usados son Niquel o
aleaciones Niquel Cromo y hasta Cobre, llegando a comercializarse bajo el nombre de
retimet® (Dunpol, GB), celmet® (Sumitomo electric, Japon) y recemat® (seac, Holanda)
[36].

Figura 1.9 Pasos para la obtencion de espumas metélicas mediante la técnica de

electrodepositacion. Modificado de referencia [4]
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1.4.18 Deposito por vapor

Las espumas son obtenidas a partir de metales gaseosos 0 compuesto de estos.
Primero se requiere una estructura de un precursor solido (poliuretano es el mas utilizado).
El metal gaseoso se produce en una camara de vacio y el vapor, mediante condensacion se
fija en la estructura del precursor que se encuentra a temperatura ambiente. Se forma una
pelicula sobre la estructura con cierto espesor en funcién de la densidad de vapor y el tiempo
de exposicion [37]. Generalmente se utiliza Niquel, su distribucion comercial esta bajo el
nombre de oncofoam® [38]. Las espumas que se obtienen poseen densidades de 0.2 a 0.6

g/cm?. Se han Ilegado a aplicar como soporte para los electrodos de baterias.

1.5 Métodos de caracterizacion

Para los materiales metalicos porosos existen muchas formas y tipos de
caracterizacion. En general se pueden dividir las técnicas en dos grupos destructivas y no
destructivas [4]. El esquema 1.3 muestra las diferentes técnicas de caracterizacion que existe
en la actualidad para materiales porosos.
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destructivos
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Medicion de las
densidades

Mediciones de
penetracion de tinte

| Radioscopia y radiografia
de rayos X

| Tomografia de rayos X
por computadora

Porosimetria y
permeametria

—  Mediciones acUsticas

—  Analisis vibracional

Mediciones de
— conductividad térmica y
eléctrica

— Otros metodos

Analisis de la
microestructura

—t—  Ensayos mecanicos

— Ensayos de corrosion

Método de punto de
burbuja

— Permeametria

| Técnicas de absorcion de
gas (BET)

— porosimetria de mercurio

__ Difraccion de rayos X'y
neutrones

| Espectroscopia de onda
difusiva

— Imagenes por ultrasonido

Esquema 1.3 Muestra la clasificacion y las diferentes técnicas de caracterizacion de materiales

porosos. [4]

A continuacién, se habla de ciertas técnicas de caracterizaciébn mencionadas en el esquema

anterior [39].
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1.5.1 Medicion de la densidad

Debido a que la densidad es un valor intrinseco de cada material. La manera general
de obtenerla es a partir del peso y el volumen de la muestra en analisis. En cambio, en las
espumas metélicas de poro abierto se puede determinar a partir del principio de Arquimedes,
donde se pesa la muestra y posteriormente se mide su flotabilidad en un liquido de densidad
conocida. Por otro lado, una manera mas exacta de conocer dicha propiedad es mediante el
uso de la picnometria en donde la muestra es colocada en una camara de volumen conocido
y posteriormente se inyecta gas a dicha camara, a partir de la diferencia de presiones se

calcula el volumen de la pieza y asi conocer la densidad.

1.5.2 Radioscopia y radiografias de rayos X

Las espumas metalicas pueden ser estudiadas por la técnica de absorcion de rayos X
(transmision radiogréafica). Esta técnica funciona mediante la aplicacion directa de un haz de
rayos X, donde la atenuacion es medida en dos dimensiones.

Se recomienda en esta técnica que las paredes s6lidas de material deben tener a lo maximo
un espesor en el orden del didmetro del poro promedio, con la finalidad de poder mapear
representativamente la morfologia de los poros. En caso de que el espesor sea mas grande
que el poro, no se podra obtener una medicion confiable, debido a la superposicién de los
poros. Sin embargo, en la actualidad se pueden observar espumas con espesores de pared de

4 a 10 mm mediante el uso de un sinclotrén [40].

1.5.3 Tomografia de rayos X por computadora

La macroestructura puede ser conocida medida la tomografia de rayos X. Dicha
medicion se realiza mediante la rotacion y traslacion de un emisor de haz y el detector
alrededor de la muestra [41]. Lo cual logra la generacién de varias imagenes obtenidas de la

atenuacion de los rayos X, con esto se reconstruye matematicamente la estructura interna y
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obtiene una representacion grafica del material poroso. Esta técnica se usa principalmente

para conocer el proceso de deformacion en las espumas.

1.5.4 Porosimetria

Porosimetria con mercurio: aqui se inyecta y se extrae mercurio a la estructura del
material a una presion controlada. En donde el volumen inyectado y la presion tienen una
relacion con el tamafio de celda y con ello se puede conocer el volumen de la pieza. Sin
embargo, los poros con tamafios pequefios cercanos a los cientos de micras son dificiles de

detectar.

1.55BET

Técnica de absorcion de gas usada para determinar el area superficial interna de la
espuma. Las siglas de esta técnica se basas en el nombre de sus creadores Brunauer, Emmet
& Teller. Dicha técnica se basa en el principio de la adsorcion fisica de gas inerte (nitrogeno,
el mas utilizado) a baja temperatura, mediante un analisis matematico se conoce el volumen
de la pieza. Con lo que se puede determinar la distribucion de la porosidad, conocer la
distribucion de tamarios de particula en muestra sélidas y encontrar la superficie especifica
de sdlidos [42].

1.5.6 Permeametria

Esta técnica consiste en estudiar el paso de un flujo ya sea liquido o de un gas a lo
largo del material poroso. Al conocer la viscosidad del fluido mediante analisis matematicos
se puede conocer la permeabilidad y el coeficiente de friccion del material [43]. En la técnica
se deben evitar las porosidades cerradas ya que no se podréa interactuar con el area total de

medicion.
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1.5.7 Analisis de imagen Optica

Mediante esta técnica se puede determinar el tamafio, distribucion, forma de los
poros. Dicha técnica consiste en un analisis superficial a magnificaciones variadas. Se
considera destructivo porque se requiere una preparacion de la superficie que enmarca el
corte de muestra, lijado, pulido y ataque quimico. De manera especial se recomienda tener
cuidado especial con la seleccion de la zona de estudio, asi como de preparacion de la
superficie a observar. Este tipo de técnicas es de suma importancia porque permite relacionar

tanto la microestructura como la macroestructura [44].

1.5.8 Ensayos mecénicos

Cuando se desea utilizar espumas metalicas con fines estructurales un pre-requisito
es la realizacion de las pruebas mecanicas. Ya que la informacion es utilizada para evaluar
las aplicaciones especificas y mediante la base de datos generada, se puedan realizar modelos
matematicos para la prediccion de la efectividad del material.

Las técnicas son las mismas que se utilizan para los materiales no porosos con algunas
modificaciones [45]. Por ejemplo, en los materiales porosos existen ciertos pardmetros
ocultos: como la distribucion de la masa, microestructura heterogénea, entre otros. Por lo
que, se deberan realizar més analisis que un material denso (No poroso). De igual forma, las
muestras seran de mayor tamafio, comparadas con las dimensiones de las muestras densas

[46]. Los anélisis mecanicos se pueden agrupar de la siguiente manera:

Aplicacidn de fuerza: Uniaxial, biaxial, multiaxial, hidrostatica. Aungue el méas usado es el

analisis uniaxial.

Modo de carga: Compresion, tension, cortante, flexion y torsion. Donde el analisis de
compresion es el mas utilizado, ya que no se requiere una forma de la muestra tan especifica

y sobre todo no es necesario una sujecion de la muestra.
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En funcion del tiempo y forma de carga a la muestra: pueden ser constante, con incrementos
pequefios (cuasiestatico e~103s), dinamico y ciclico. La mayoria de los analisis se llevan a
cabo sobre condiciones cuasiestatica. Generalmente se realizan a compresion, donde la Gnica

dificultad es identificar el punto de fractura mediante esta técnica.

1.6 Cuasicristales

Los cuasicristales forman parte de un nuevo grupo de materiales, caracterizados por una
complicada estructura atomica y propiedades singulares. Los cuales se definen como
materiales sélidos compuestos por elementos metalicos con una singular regularidad atdmica
a larga distancia [47], presentando periodicidad en el arreglo atomico con simetria 5, 8, 10,
12, solamente [48], estas son conocidas como simetrias prohibidas. Por lo tanto, las unidades
estructurales seran icosahedrales (periodicidad en 3 direcciones), octagonales, decagonales y

dodecagonales (solo en dos direcciones) [49].

Los cuasicristales fueron descubiertos por el doctor Shechtman’s y los primeros reportes
sobre estos materiales surgieron a partir de 1984 [50]. Cabe destacar que hasta la fecha se
han publicado alrededor de 100 sistemas de aleaciones diferentes para la formacion de
cuasicristales. Estos materiales son de sumo interés debido a que presentan baja
conductividad térmica-eléctrica, propiedades Opticas inusuales, baja energia superficial, bajo
coeficiente de friccidn, resistencia a la oxidacion, biocompatibilidad y alta dureza. Lo cual
los hace que se pueden usar para la produccion de peliculas, recubrimientos delgados,
sinterizados y compositos para relleno, entre otros [51]. Los principales problemas que han
presentado para su produccion industrial son: complicada reproducibilidad durante el
proceso, tiempo de vida cortos comparados con los solicitados para su aplicacion industrial
y costos de produccidn elevados, principalmente. A la par, muchos de los sistemas existentes
presentan problemas de toxicidad, baja disponibilidad de metales y costos altos de
produccion. Sin embargo, la aleacion AlCuFe es la excepcion a los problemas mencionados
anteriormente [52], en especial por los amplios conocimientos que se tienen en la fabricacién

de Aluminio.
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Los cuasicristales son faciles de obtener en el laboratorio, donde la mayoria presentan fases
metaestables. Sin embargo, las composiciones que presentan un estado en equilibrio
termodindmico pueden crecer a partir de zona liquidas mediante una fundicion lenta. Estas
fases son de gran interés desde el punto de vista de equilibrio termodinamico y son
importantes ya que se pueden producir por técnicas de metalurgia convencionales. En donde
la mayoria de las composiciones cuasicristalinas se forman mediante solidificacion
peritéctica, cuando a una temperatura elevada la fase cristalina reacciona con la fase liquida
residual formando asi una nueva fase. Por ende, durante este proceso cierta cantidad de
cristales son retenidos fuera del equilibrio. Un fendmeno interesante qué considerar es
cuando las composiciones o el volumen atomico de los cuasicristales y los cristales exhiben
una diferencia significativa. Esto producira la formacion de poros bien distribuidos y con
tamafos no mayores a los micrémetros. Siendo este fendmeno no deseado en especial para
las propiedades mecanicas. Existen varias técnicas cuya finalidad es disminuir la porosidad
generada; un ejemplo es la técnica de traccion o crecimiento de flujo, donde en base a la
manipulacion del perfil de temperatura-tiempo se puede limitar la generacién de poros.

Por otro lado, se ha realizado una sustitucién parcial de componentes quimicos con la
finalidad de mejorar las propiedades de los cuasicristales. Un ejemplo es la adicion de boro
en un porcentaje atbmico menor a 7%, que sustituye a &tomos de Al en el sistema Al-Cu-Fe.
Donde se ha presentado un aumento de tres veces el esfuerzo de cedencia, la dureza Hv
incremento significativamente de 700 a 800 Hv, manteniéndose el coeficiente de friccion en
valores similares al del diamante. Por lo tanto, es mejor tener materiales cuaternarios que
ternarios de acuerdo con sus propiedades tribolégicas. Un ejemplo de esto es la composicién
Al-Co-Fe-Cr gue es considera para el disefio de revestimiento de paredes térmicas [53]. De
igual forma la fase decagonal AlsCo; en la region Alz1CoisFesCrg, presenta una baja
conductividad térmica, buena resistencia a la corrosién y un coeficiente de expansion térmica
comparable al del material del sustrato. Esta tiene un punto de fusion muy cercano a 1170
C, permitiendo utilizarse en maquinas de combustible y generadores de energia. Las
aplicaciones de las aleaciones base aluminio son como: precursores de PVD (deposito en fase

vapor, por sus siglas en ingles), objetivos de abrasion laser y contenedores de hidrogeno [54].
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Las técnicas mas comunes para producir este tipo de materiales son por fundicion,
solidificacion rapida (melt spinning), atomizacion de gas, aleado mecanico, electrodepdsito,
depdsito fisico por gas, evaporacion de gas, fusion superficial con laser o haz de electrones
e irradiacion de electrones [55]. Sin embargo, la ruta mas comdn para la obtencién de
cuasicristales en el laboratorio es la fundicion de los materiales bajo una atmdsfera inerte. En
el caso particular de la aleacion AlCuFe las técnicas mas comunes son la fundicion por

induccion, melt spinning, atomizacion de gas y aleado mecanico.

En la aleacion AICuFe los primeros cuasicristales que se reportaron presentaron la fase
icosahedral con la composicion AlesCuzzsFer2s. Aqui se atribuye la formacion icosahedral a
la reaccion peritéctica entre la B-AlFes y el remanente liquido. Sin embargo, al incrementar
la temperatura se encontré que la fase icosahedral se puede encontrar en un intervalo de
composicion de 20-28 % atémico de Cu y 10-14 % atomico de Fe [56]. Se sabe que la fase
icosahedral no solo depende de las condiciones de enfriamiento y de la temperatura, sino de
las fases coexistentes que estan en equilibrio con dicha estructura [57].

1.7 Difusion liquida

Técnica utilizada para unir materiales que da la posibilidad de obtener uniones que son
quimicamente idénticas al material base, evitando con esto una discrepancia microestructural
a lo largo de la union. Por ende, el proceso de difusion liquida se basa en una combinacion
de solidificaciones isotérmicas, al cual le sigue un tratamiento térmico de homogenizacién
[58].

De manera mas especifica, este proceso de solidificacién se conoce como solidificacion
isotérmica, en donde la fase liquida puede llegar a ser removida por completo, por ello el
nombre de transicion liquida. Dentro de los materiales mas utilizados se encuentra el Niquel
para este tipo de procesos. Sin embargo, se debe considerar que el material base debe tener
la capacidad de difundir rapidamente en los espacios intersticiales del otro material. De igual

forma, se puede agregar componentes extras que funcionen como agente que disminuya el
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punto de fusion [59]. Esta técnica tiene la ventaja de ser practica y tiene mejor efectividad

con respecto a procesos de union tradicional en materiales que se aplican a altas temperaturas.

A continuacion, se mencionan las etapas de este proceso, en donde el material A se une
mediante su superficie que se activa con la disminucion del punto de fusion del material B.
Esto se genera mediante 3 pasos: 1) Disolucion del material, 1) Solidificacion isotérmica y
I11) Sélido en estado homogenizado que puede ocurrir después de la fundicion eutéctica del
liquido [60].

En el primer paso se debe considerar composiciones que tenga un punto eutéctico. A la par,
se recomienda un espacio entre superficie del material “A” y el material “B” de no més de
50 micras. Esta distancia maxima de trabajo estd dada en funcion de la exposicion térmica
[61], sin embargo, en los casos donde se requiera el uso de uniones con espacios amplios se
puede usar un compésito [62, 63]. De igual forma, se pueden usar cerdmicas, sin embargo,
el proceso de fusion es extremadamente lento [64]. La etapa de la solidificacion debera
Ilevarse a cabo en una atmdsfera a alto vacio con la finalidad de evitar la formacion de 6xidos
entre las superficies. La union de superficies se puede llevar de varias formas, por ejemplo:
la fundicion directa entre superficie, la generacion de una superficie intermedia y la

formacion liquida In-Situ.

La aplicacién mas comercial es en la reparacién de turbinas de super aleaciones base niquel
usadas en la industria aeroespacial y en la generacion de energia. Se pueden aplicar para
generar boquillas de pulverizacion de combustible para reactores, paneles y estructuras

solidas como marcos de motor.

1.8 Porosidad In-Situ

J. Dubois y colaboradores [65] han reportado como defecto a determinada
composicion la presencia de porosidad, esto es, en aleaciones del sistema AlCuFe. Lo
anterior da la posibilidad para proponer un material que combine las propiedades de los

cuasicristales y los materiales porosos.
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En la actualidad, no existen reportes sobre dicho tema, méas que el publicado por Suarez y
colaboradores [2], en donde se propone la ruta “In-Situ” para la formacion de materiales
porosos. En dicho trabajo se obtuvo un material metalico poroso a partir de la composicion
AlggCuzFer2, sin el uso de agentes espaciantes. Sin embargo, aun falta optimizar las
condiciones de produccion para obtener materiales porosos, asi como una explicacion amplia

del mecanismo de formacion de la porosidad intrinseca.

Recientemente, en el trabajo de 1. Alfonso y colaboradores [66], mediante la misma técnica
se obtuvo porosidad en aleaciones cuaternarias Al-Si-Cu-Mg, con porosidad homogeénea del
40% y tamafios de poros de 20 a 150 um. Los trabajos anteriores se han encaminado en la
formacion de poros. Sin embargo, existe una idea muy vaga del proceso de formacion de

poros, lo cual se centra como tema medular el presente trabajo.
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Capitulo 11

DESARROLLO EXPERIMENTAL

Se realiz6 la fundicion de 4 composiciones del sistema AICuFe las cuales fueron
tratadas térmicamente, a las cuales se les caracterizo antes y después de dicho proceso. Lo
anterior se describe a detalle en el presente capitulo.

2.1 Composiciones de estudio

Del diagrama de fases ternario de la aleacion AlCuFe se eligieron 4 composiciones
(Figura 2.1). Las cuales se muestran en la Tabla 2.1, al igual que las fases presentes en cada
composicion a temperatura ambiente. Con la finalidad de establecer variables de estudio, el
componente Fe se mantuvo fijo. Se determino que fuera 7 % atomico, debido a que los Unicos
reportes de estos materiales son a 12 % atémico de contenido de Fe [2]. Lo anterior, se realiz6
con la finalidad de trabajar zonas cercanas a las reportadas con el fin tener un medio de
comparacion. Por otro lado, se seleccionaron composiciones con menor contenido de Fe
debido a que el diagrama de fase a 800 °C de las mismas aleaciones AICuFe, se encuentran
la presencia de diferentes fases, las cuales serian importante estudiar su participacion en la
formacion de poros. Al igual, que dichas fases no se presentan al aumentar la cantidad de Fe

en el diagrama de fases (Figura 2.2) [67].
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Tabla 2.1 Aleaciones de estudio, asi como las fases presentes en cada una.

Composicion % en Masa Namero fases Fases
quimica Cu

Al73CuxFer 55 35 9.3 2 L, FeAls

AlgsCuzoFer 44 49 8.4 3 L, FeAls |

Als:CuzFer 39 53 8.2 2 LI

AlssCusgFer 33 60 7.7 2 B,L

Figura 2.1 Diagrama de fases del sistema Al-Cu-Fe en condiciones de equilibrio. Donde color
negro indica zonas de una sola fase, zona gris con dos fases y zona blanca tres fases. Igualmente se

sefializa en un recuadro la zona de estudio en el presente trabajo.
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Figura 2.2 Diagrama de fases del sistema Al-Cu-Fe a una temperatura de 800 °C. Donde se ubican
las diferentes composiciones de estudio, x-Al7;CuxFer;, O-AlesCuzFer, < -AlgiCusFery

O-A|54CU39FE7_

2.2 Pesaje

El proceso empieza con la conversion de % atomico (% at) a porcentaje en peso (%
wt) mediante la ecuacion 1. Con esta informacion se prepararon las cargas de fundicion para
la obtencion de 300 g de cada aleacion, tomando en cuenta la compensacion de carga que fue
de 2-3 % en peso, aproximadamente para cada elemento. Los elementos utilizados fueron
Aluminio (Al), 99.9% pureza marca Alfa Aesar, Cobre (Cu), 99.9% de pureza marca Alfa
Aesar y Hierro (Fe) 99.97% pureza de la marca Alfa Aesar (Figura 2.3a). Todos los
materiales se pesaron en una balanza analitica con 3 cifras significativas, previamente

calibrada y tarada entre cada medicion (Figura 2.3b).

_ [ At%a*PAy
(At%*PAy)+(At%p*PAg)+(At%c*PAc)

Wt%,, | + 100 Ec. (1)
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0.5cm

Figura 2.3 Material y balanza analitica. a) Forma y tamafio de los materiales utilizados para la
conformacion de la aleacion, Al (aluminio), Cu (Cobre) y Fe (Hierro). b) Balanza analitica, marca
VELAB, Modelo VE-300. Con capacidad hasta 300 g. Utilizada en el pesaje de metales, lingotes,

piezas y espumas metalicas.

2.3 Carga

Se utilizé un crisol de grafito isostatico de 15 cm de diametro por 30 cm de altura 'y
2.5 cm de espesor para realizar las fundiciones. El crisol siempre fue limpiado con acetona
para su posterior recubrimiento con nitruro de boro, el cual fue secado durante 8 horas a una
temperatura de 120 °C en un horno mufla con la finalidad de mejorar la unién grafito-nitruro

y eliminar los posibles residuos de agua.

Con los materiales pesados y el crisol listo, se realizo la carga de fundicion de la siguiente
manera: 1) se coloca Al en la parte inferior del crisol, posteriormente se Il) agrega el Cu en
la parte central y finalmente Il1) el Fe, evitando que el Fe quede cerca de las paredes del
crisol. Cabe aclarar que en el caso de que el orden o la posicion de los materiales cambien,
se corre el riesgo de que la composicion de la fundicion sea heterogénea. A la par también se
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puede presentar que las paredes del crisol se fundan con algun componente de la mezcla de
fundicion. Obteniendo grandes afectaciones en el crisol de fundicion. En donde, la Unica
forma de recuperar el crisol es mediante un procesamiento mecénico de limpieza de la

superficie (careado).

2.4 Fundicion

El proceso de fundicion para cada aleacion se realizé en un horno de induccion, donde
el portacrisol es recubierto con fibra de vidrio hasta lograr una ajustada sujecion del crisol de

grafito (Figura 2.4a).

El proceso de fundicion inicia con la limpieza de la atmdsfera dentro del horno de induccién,
mediante la ejecucidn de tres purgas con gas argén (Ar) de uso industrial. Posteriormente, la
fundicion comienza bajo una atmdsfera de Ar. Aplicandose una potencia de 14 kW durante
15 min. Finalmente, se deja la fundicion dentro del horno de induccion minimo 6 horas con

la finalidad que generar un enfriamiento muy lento (Figura 2.4b).

Figura 2.4 a) Crisol de grafito cargado con Al-Cu-Fe, empotrado con fibra de vidrio dentro del
horno de induccion previo a la fundicion. b) Imagen del horno de induccién, marca Edmun-Buhler,

modelo HU 264, utilizado para realizar la funcion de los metales y obtener las aleaciones deseadas.
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2.5 Limpieza y analisis quimico de los lingotes

Los lingotes obtenidos de cada fundicion presentaron una forma tipo “panqué” con
dimensiones de 8 cm de didmetro y 3 centimetros de altura aproximadamente, ver Figura
2.5a. Estos lingotes fueron sometidos a un proceso de careado con el fin desprender la escoria
de la fundicion. Finalmente, las piezas fueron limpiadas con acetona o alcohol etilico (Figura
2.5b).

Con el objeto conocer la composicion y la distribucion de los diferentes componentes a lo
largo de cada lingote, estos fueron analizados mediante fluorescencia de rayos X usando un
equipo TITAN S1 (Figura 2.5¢).

Figura 2.5 a) Lingote obtenido después del proceso de fundicion. b) Lingote de la aleacion
obtenido después del proceso de limpieza, presentando una estructura homogénea. ¢) Equipo para

andlisis quimico elemental de Fluorescencia de rayos X. Marca: Bruker, modelo: TITAN S1.
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2.6 Preparacion de muestras

Cada lingote fue segmentado en bloques de 1 cm?® aproximadamente, para ello se utilizo
una cortadora automatica Allied Techcut 4, con un disco corte diamante el cual fue limpiado
y afilado entre cada corte, este proceso se inicié a 50 rpm hasta realizar una muesca en la
pieza y posteriormente se aumentaba la velocidad de corte a 120 rpm hasta terminar la

segmentacion (Figura 2.6).

Figura 2.6 Equipo de corte de alta precision marca: Allied, modelo: Techcut 4. Utilizada para la

segmentacién de muestras con las dimensiones necesarias para los diferentes analisis.

2.7 Analisis térmico

A las aleaciones obtenidas se les realizaron estudios de analisis térmico diferencial
(ADT) con el fin de conocer las diferentes transformaciones de fase presentes para cada

aleacion y tener un mayor panorama para elegir las temperaturas de tratamiento térmico. Para
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ello, se empleo6 un calorimetro (SDT), marca TA instruments, modelo Q600 (Figura 2.7). A
las siguientes condiciones de trabajo, de 100 a 1200 °C (con calentamiento 10 °C/min), con
atmosfera controlada de Argon de alta pureza y se utilizaron crisoles de alimina como porta

muestras.

Figura 2.7 Calorimetro marca TA instruments, modelo Q600, con el cual se detectaron las

diferentes transformaciones en las fases en funcion de la temperatura.

2.8 Difraccién de rayos X

Simultaneamente se realizaron analisis de difraccién de rayos X con el fin de identificar
las fases presentes en la aleacion. Para ello se us6 un difractometro marca advance-Bruker,
modelo D8, con ldmpara de Cobalto para evitar la fluorescencia del elemento Hierro, ya que
dicho elemento esté presente en cada aleacion (Figura 2.8). Las condiciones de los analisis
fueron las siguientes: 20°-90° en 26, tamafio de paso 0.02 grados y tiempo de paso 1 segundo.
Las muestras antes de ser analizadas se cortaron a 1 cm de ancho, 2.5 cm de largo y minimo
4 milimetros de espesor. Donde todas las superficies de analisis fueron preparadas mediante
un desbaste mecanico con lija de carburo de silicio hasta la namero 600. Posteriormente se

limpio con acetona y fue sometida a un bafio ultrasonico durante 5 minutos.
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Figura 2.8 Difractometro de rayos X, marca Bruker, modelo: D8 advance. Con el cual se conocen

las fases presentes en cada aleacion.

2.9 Andlisis microestructural

Este proceso inicio con la preparacion de la muestra para dicho estudio. Primero se
cortaron muestras de 1cm*3cm™*0.8cm con la cortadora de disco diamante. Segundo, se llevo
una preparacion superficial mediante un desbaste mecénico con lijas de carburo de silicio. El
desbaste inicia con la lija nimero 100 y termina con la lija namero 4000. Posteriormente, se
realiz6 un pulido de la superficie hasta obtener un acabado espejo usando una pulidora
automatica (Figura 2.9). En esta parte, se us6 alimina de 1um de diametro como agente de
pulido. Finalmente, todas las muestras fueron atacadas con reactivo Keller durante 10 min
con el fin de revelar la microestructura de cada espécimen [68]. La composicidn quimica de

Keller es la siguiente:

COMPUESTO CANTIDAD

acido clorhidrico 3ml
acido fluorhidrico 2mi
acido nitrico 5mi
agua destilada 190ml
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Figura 2.9 Pulidora automatica, marca: PRESI, modelo: Mecapol P 230. Utilizada para el desbaste,
pulido y acabado espejo de las superficies de las muestras. Las cuales fueron analizadas mediante
microscopia Optica y electrénica.

Con la superficie de las diferentes muestras revelada, se prosiguié a su observacion en un
microscopio dptico marca Olimpus, modelo AHMT (Figura 2.10a), a 5, 10 y 20 aumentos
con el fin de identificar la forma y distribucion de las fases a lo largo de la estructura de cada

aleacion.

Posteriormente se utiliz6 un Microscopio Electronico de Barrido, marca Jeol, modelo JSM
600 (Figura 2.10b). Usando detector de electrones secundarios y un voltaje de 15 KV. Con
el cual, se realizé un analisis a fondo a la microestructura, mediante fotomicrografias, analisis

quimicos globales-puntuales y mapeos quimicos elementales.
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Figura 2.10 a) Microscopio dptico. Con el cual se obtienen imagenes superficiales a bajos aumentos, incluye
camara digital con software para analisis fotografico. b) MEB, usado para la obtencion de fotomicrografias,
analisis EDS y Mapeos.

2.10 Calculo de la porosidad y densidad

La porosidad de cada muestra se obtuvo mediante el analisis de la superficie de varios

segmentos a lo largo de toda la muestra, los cuales mediante una imagen fotografica y un
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software de andlisis de imagen se contabilizo la parte solida, con lo cual mediante un

promedio estadistico se obtuvo la porosidad de cada muestra.

La densidad se determind de la forma tedrica donde es el resultado de la division del peso

entre volumen. A la par se realiz6 el mismo calculo, pero mediante el método de Arquimedes.

2.11 Tratamiento térmico

Con el fin de promover la formacion de porosidad se realizaron distintos tratamientos
térmicos; los cuales se muestran en la Tabla 2.2. Esto se determin0 con base a los cortes
isotérmicos y las curvas de calorimetria para cada aleacion. Los tratamientos se realizaron en
un horno tipo mufla (Figura 2.11). El procedimiento consistio en calentar a la temperatura
deseada, dejando un tiempo de termalizacion. A lo que posteriormente se aplico el
tratamiento térmico a una atmosfera ambiente y finalmente se dejo enfriando la pieza a
temperatura ambiente. A la par, con el fin de tener un mejor control de la temperatura, ésta
se midié con un termopar tipo K, a escasos centimetros de la muestra. Después de los
tratamientos térmicos, las muestras se analizaron mediante las técnicas de DRX y MEB para
determinar los cambios microestructurales y estudiar la formacion de la porosidad en las

aleaciones de colada.

Figura 2.11 Horno mufla marca thermolyme, modelo 46100, utilizada para llevar a cabo los

tratamientos térmicos.
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Tabla 2.2 Datos de temperatura y tiempos de los tratamientos térmicos.

Temperatura de tratamiento ~ Tiempo de tratamiento

Andlisis
térmico (°C) térmico (min)

700 60

1 800 60
900 60

T optima 60

2 Toptima 180
Toptima 360

Lo anterior se resume en el Esquema 2.1, donde se muestra el desarrollo experimental del

trabajo propuesto.
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Esquema 2.1. Metodologia implementada para la obtencion de espuma metélicas.
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Capitulo 1

CARACTERIZACION DE LAS
ALEACIONES Al73CuxFe7, AleaCu2oFer,
Als1CuszzFery AlsaCusgFer

EN CONDICIONES DE COLADA

A continuacion, se presentan los resultados obtenidos de las aleaciones Alz3CuxoFe7,
AlgsCuxFe7, AleiCuszFer y AlssCusgFer en su estado de fundicion (as-cast). Aqui se
presentard y discutira los resultados observados desde la eleccion de los elementos quimicos
utilizados (Al, Fe y Cu), asi como la obtencion de los lingotes y caracterizacion de los

mMismos.

3.1 Fundicién

Los pesos para cada aleacion se muestran en la Tabla 3.1. Donde los valores
experimentales son muy similares con los tedricos. De igual forma, debido al proceso elegido
para la fundicidn, se agregd de manera general a cada composicion 3% peso de Al y 2% peso
Cu, respectivamente. Lo anterior se debe a la evaporacion observada durante el proceso de
fundicion en este tipo de aleaciones. Cabe mencionar que en todos los experimentos siempre

se buscd, que la relacion entre la composicion quimica experimental y tedrica, fuera muy
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estrecha y sin cambios durante toda la investigacion. Es decir, siempre tener un control muy

estricto de la composicion quimica.

Tabla 3.1 Peso teorico para cada una de las composiciones de estudio.

Composicion Peso tedrico (g)

quimica Adicion Al Adicion de Cu Fe
Al73CugFer 162.7 4.9 105 2.1 32.3 307
AlssCuszgFer 112.7 3.4 161.8 3.2 25.5 306.6
Alg1CusFey 121.3 3.6 149.9 3 28.8 306.6
AlssCusgFey 101 3.0 171.8 3.4 27.2 306.4

Al llevar a cabo la fundicién se recomienda tener cuidado con los siguientes factores: tiempo
(s) y corriente (A) aplicada al horno de induccién durante el proceso. Lo anterior, se
menciona con el fin de evitar los siguientes problemas:

)] Los elementos no fundan en su totalidad.
i) Fundicién heterogénea.
iii) Desprendimiento de recubrimiento del crisol.

iv) Dafio al crisol.

El cuidado de las variables mencionadas anteriormente es fundamental para la obtencion de
un lingote deseado, como se muestra en la Figura 3.1. Al salir de la etapa de fusion y despueés
de ser sometido a un proceso de limpieza superficial, los lingotes obtenidos mostraron un
peso aproximado de 299 gramos +/- 3 gramos, con dimensiones de 3 cm de altura 'y 8 cm de
didmetro, aproximadamente. Como se puede observar de los resultados de la Tabla 3.1 el

porcentaje de pérdida en peso en las fundiciones fue de 2.5% aproximadamente.
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lcm

Figura 3.1 Lingotes obtenidos mediante fundicidn en horno de induccidn. a) Lingote después del

proceso de fundicion. b) Lingote después de ser limpiado superficialmente.

3.2 Segmentacion y preparacion de muestras

Cada lingote fue segmentado de acuerdo con la metodologia descrita en el capitulo 2.
Sin embargo, a continuacion, se muestra el proceso de manera mas ilustrativa. EI primer corte
tuvo como objetivo el lograr superficies para llevar acabo la caracterizacion de la
composicion quimica mediante la técnica fluorescencia de rayos X. Para ello se hicieron
cortes en la superficie superior e inferior de cada muestra. A lo que después, cada pieza se

segmento en tres partes, como se muestra en la Figura 3.2.

6
¢

1 1
Figura 3.2 Corte de los lingotes para su analisis. a) Corte en Superficies a 1ds lingotes. b) Cortes

?
?

verticales al lingote, donde los circulos muestran los puntos donde se realizé el anélisis de FRX.
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El segundo corte se realizo con el fin de obtener la seccion de trabajo, la cual consiste en
tomar la zona central del lingote y de ahi tomar las diferentes muestras requeridas para cada
técnica de caracterizacion (Figura 3.3). Cabe mencionar que para el anélisis térmico se
prepararon muestras de 3x3x3 mm, para MEB y para DRX de 6x7x20 mm,

aproximadamente.

Figura 3.3 Representacion grafica de la seccion elegida para obtener las muestras de trabajo de

cada lingote.

3.3 Composicion quimica

La composicion quimica de cada lingote se obtuvo mediante un promedio de puntos
seleccionados para el analisis, éstos se muestran en la Figura 3.2. Los resultados obtenidos
se presentan en la Tabla 3.2. Estos indican las composiciones nominales y las experimentales

de cada aleacion investigada.

Los resultados muestran que ambas composiciones la nominal y experimental, son muy
similares. Esto es muy importante, ya que es fundamental tener la composicion deseada para
cumplir el objetivo del presente trabajo. Que es analizar las transformaciones de fases y su
efecto sobre la formacion de porosidad. Por lo tanto, si el proceso de fundicidn no se lleva a
cabo correctamente, las composiciones seleccionadas podrian desplazarse fuera de la zona
elegida para dicho estudio, dando resultados equivocados. De este modo, teniendo en cuenta

la naturaleza semicuantitativa de la técnica de fluorescencia de rayos X, mas los resultados
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obtenidos, se puede confirmar que las aleaciones conformadas mediante fundicién son

quimicamente confiables para el estudio propuesto.

Tabla 3.2 Resultados de analisis de Fluorescencia de Rayos X, que determina la calidad del proceso

de fundicidn de las diferentes aleaciones de estudio.

Aleacion Elemento Nominal Experimental
(Yopeso) FRX (%peso)
Al 54.3 57.75
Al73CuzFer Cu 35 34.35
Fe 10.8 7.9
Al 43.6 44.7
AlssCuzoFer Cu 46.5 46.7
Fe 9.9 8.6
Al 40.4 41.1
Als1CuszFer Cu 50 50.8
Fe 9.6 8.1
Al 33.7 34.1
AlssCusgFer Cu 57.3 57.6
Fe 9 8.3

3.4 Difraccion de rayos X

A continuacién, con base a los trabajos cientificos reportados por Suérez [2, 69],
Tcherdyntsev [70] y Huttunen [71]. Mas las fichas cristalogréficas: 25-0012, 26-0016, 85-
1327, 29-0042, 33-0020, 45-1040 y 65-6132, se describen los resultados obtenidos de la
caracterizacion por difraccion de rayos X a las aleaciones obtenidas del proceso de fundicion.
Donde se determind la presencia de las siguientes fases: Al, n-AlCu, 6-Al.Cu, o-Al;CuzFe y
I-icosaedral. Cabe destacar que la asignacion de las bandas en cada patrén de difraccién se
realizo en base a una comparacion entre los valores de las sefiales mas intensas de los patrones

obtenidos, con las sefiales mas intensas de cada ficha cristalografica. Siendo asi, necesario la
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deteccion como minimo de tres de las bandas mas intensas en cada ficha para considerar la

presencia de la fase.

La Figura 3.4 muestra el difractograma de rayos X para la aleacion Alz3CuzoFe7, donde se
muestra la presencia de varias fases del sistema AICuFe. Los picos méas intensos ubicados en
55 en el eje 20 corresponden a las fases 0-CuAlz con estructura cristalina tetragonal y I-
icosahedral. Ademas de estos picos dominantes, también se detectaron los picos relacionados
con las fases o-Al;CuzFe con estructura cristalina tetragonal, n-AlCu con estructura cristalina

monoclinico y Al (Solucion solida) con estructura cristalina FCC.

A la par se observa la presencia de tres zonas de picos de difraccién. La primera ubicada
entre 20°-35° (20), donde aparecen los primeros picos de las fases 68-CuAlz, o-Al-CuzFe e I-
Icosahedral, la segunda zona presenta la mayor cantidad de picos entre 43° -58° (28) que
representan a las fases 6-CuAlz, n-AlCu, o-Al7CuzFe e I-lcosahedral. Finalmente, la tercera

zona entre 75° -83° (20) se presenta las fases n-AlCu y Al (Solucion sélida).

Figura 3.4 Difractograma de rayos X para la composicion AlzsCuxoFer antes del tratamiento

térmico.
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Para la composicion AlesCuzgFey el difractograma de rayos X muestra la presencia de varias
fases (Figura 3.5). Aqui, los picos mas intensos corresponden a la fase tetragonal 6-CuAl..
Ademas de estos picos dominantes, también se detectaron los picos relacionados con las fases

n-AlCu, Al (Solucidn sélida), I-Icosahedral y w-Al;CuzFe.

De igual manera se observa la presencia de una zona entre 25°-30° (26), con varios picos de
difraccion que corresponden a la presencia de las fases m-AlzCuzFe y 6-CuAl,. Cabe destacar
que la fase I-icosaédrica tiene presencia en esta composicion. Esta fase es muy importante ya

que se encuentra en gran cantidad en aleaciones formadoras de porosidad In-Situ [2].

Figura 3.5 Difragtograma de rayos X para la composicion AlesCuagFe; antes del tratamiento

térmico.

En la Figura 3.6 se respecta el difractograma de rayos X de la composicion Als1CuszFe7 del

sistema AICuFe, donde se observa la presencia de varias fases. Aqui los picos mas intensos
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corresponden a la fase tetragonal 6-CuAl.. Ademas de estos picos dominantes, también se
detectaron los picos relacionados con las fases n-AlCu, o-Al7CuzFe e I-icosahedral. De igual
manera, se observa que en la zona ubicada entre 45°-56 ° (20), se presentan los picos

caracteristicos de las fases n-AlCu, 6-CuAl,. I-Icosahedral y w-Al;CuzFe.

Figura 3.6 Difractograma de rayos X para la composicion Als;CuszFe7 antes del tratamiento térmico.

Para la composicion AlssCusgFe7, el difractograma de rayos X muestra la presencia de varias

fases (Figura 3.7). En donde, los picos mas intensos corresponden a la fase n-AlCu. Ademas
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de estos picos dominantes, también se detectaron los picos relacionados con las fases -

Ai7CuzFe, 6-CuAlz, Al (Solucion solida) e I-Icosahedral.

Figura 3.7 Difragtograma de rayos X para la composicién AlssCussFe; antes del tratamiento térmico.

En base a los resultados obtenidos de DRX las fases identificas en las diferentes
composiciones son: Al, n-AlCu, 0-Al>Cu, o-Al;CuzFe y I-icosaedral, las cuales presentaron
los picos caracteristicos y de mayor intensidad para cada fase [2, 69, 72] (Tabla 3.3). Por
otro lado, en las cuatro aleaciones de estudio se detecta la presencia de las fases n-AlCu, 6-
Al>Cu, o-Al7CuzFe y I-icosaedral. Sin embargo, se observo que la fase Al solamente aparece

en tres aleaciones Al73CuzxoFe7, AlesCuxgFer y AlsaCusgFes. Cabe destacar que la fase Al no
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se reporta en los trabajos donde se genera porosidad in-situ en aleaciones AlCuFe [2].
(Figura 3.7).

Tabla 3.3 Resultados obtenidos del analisis de DRX, donde se presentan la intensidad y ubicacion

de los picos encontrados para cada fase.

| A|73CU20FE7 A|64CU29FE7 A|61CU32FE7 A|5ACU39FE7

Ficha cristalogréfica: 00-026-0016, estructura cristalina: Monoclinica, calidad: indexada

239 100 1 1 O * * * *
342 35 2 0 O *
442 70 2 1 1 * *

0-CuAl, 492 3 2 2 0 *
498 90 1 1 2 * * *
55 70 3 1 0 * *
561 60 2 0 2 * * * *
674 13 2 2 2 *

Ficha cristalogréafica: 00-025-0012, est. cristalina: tetragonal centrada en cuerpo, calidad: indexada

Ficha cristalografica: 01-085-1327, estructura cristalina: CCC, calidad: calculada
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275 20 * *
303 22 *
319 19 *
- 427 11
Icosahedral 50.1 86
52.9 100
56.6 3
759 11 * *
Ficha cristalogréafica: 00-045-1040, estructura cristalina: ---, calidad: cuestionable
264 61 1 0 3 * * *
278 16 0 0 4 *
3%7 15 2 0 2
oo 426 12 2 1 3
Al7CU2Ee 467 99 2 1 4 * * *
487 39 1 1 6 *
517 86 2 1 5 * *
535 55 3 1 1 * *
5/5 18 0 0 8 * *

Ficha cristalogréfica: 00-065-1685, estructura cristalina: tetragonal, calidad: calculada

3.5 Analisis térmico

Con la finalidad de conocer las diferentes transformaciones de fases para cada
composicion, se realizo el analisis térmico diferencial (ATD) a cada una de ellas. La Figura
3.8 muestra las curvas del analisis térmico de las aleaciones Al73CuxFe7, AlssCuzgFer,
Alg1CuszFer y AlssCusgFer, obtenidas directamente de fundicion. De manera general, se
observa la presencia de picos endotérmicos para todas las composiciones [2, 69]. Donde, los
picos representan los eventos de disolucion o fusion de las fases para estas aleaciones.
Particularmente, las aleaciones Al7zCuzxFer y AlssCuzoFe7 muestran 4 picos endotérmicos
con un comportamiento térmico muy similar entre ambas composiciones. Las temperaturas

de fusion citadas a continuacion sean reportado experimentalmente en [72, 73].

En todos los casos, los primeros dos picos endotérmicos en el intervalo de temperatura de

550 a 610 °C podrian ser asociados a la fusién de las fases ricas en cobre, ya que poseen el
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menor punto de fusion de todas las fases encontradas. Donde alrededor de 563 °C podria
asociarse al evento de la fusion de la fase monoclinica n-AlCu (Tf = 560 °C). El segundo
pico endotérmico que se observa a una temperatura de 592 °C, corresponde al punto de fusion
de la fase tetragonal 6-Al>Cu (T =591 °C).

Para las aleaciones Al73CuzxoFe7y AlesCuzgFer, los terceros picos, los méas intensos ubicados
en 739 y 741 °C. Se relacionaron con la fusion de la fase tetragonal w-Al;CuzFe (Tr = 740
°C). Los ultimos picos endotérmicos de la curva ADT se asociaron a la fusion de las fases
ricas en Fe, en ambas aleaciones. Estos picos endotérmicos se localizaron a 935 y 942 °C,
respectivamente, estando asociados al evento de fusion de la fase monoclinica A-AlisFes, ya
que la temperatura de fusion de dicha fase se reporta por encima de los 1000 °C y se descarta
la relacion con la fase I-icosahedral, la cual su temperatura de fusion se encuentra entre 800
°C -850 °C [2].

Con respecto a la aleacion Als1Cuz2Fe7 el tercer pico a 699 °C, es més intenso. Se relaciona
con la fusion de la fase w-Al;CusFe tetragonal (Tf = 740 °C). Los ultimos dos picos
endotérmicos de la curva ADT se asocian a la fusion de las fases ricas en contenidos de Fe.
El pico endotérmico situado a 872 °C corresponde al evento de fusion de la fase I-icosaédrica.
El altimo pico endotérmico que se ubica a 930 °C se asocid con la fusion de la fase
monoclinica A-Al13Fes ya que la temperatura de fusion de dicha fase es >1000 °C, cuyo punto

de fusion es el més alto de todas las fases antes mencionadas.

Para la aleacion AlssCusgFe7, los primeros picos endotérmicos se observaron en intervalo de
570 y 604 °C, respectivamente. Estos picos son considerados en el proceso fusion de la fase
monoclinica n-AlCu (Tf = 560 °C) y a la fase tetragonal 0-Al>Cu (Tf = 591 °C). Mientras
que el tercer pico el méas intenso se ubica en 696 °C, Este se relaciona con la fusion de la fase
tetragonal w-Al7CuzFe (Tf =740 °C). Los ultimos picos endotérmicos se asociaron a la fusion

de las fases ricas en Fe, I-icosahedral y A-Ali3Fes a 942 y 932 °C, respectivamente.
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Figura 3.8 Comportamiento térmico de las aleaciones AlzsCuxFer, AlsaCuxgFer, AlsiCusFer y
AlssCusgFesr.

Los resultados obtenidos del analisis térmico muestran la presencia de fases encontradas en
los estudios de DRX, las cuales son: n-AlCu, 6-Al>Cu, o-AlzCuzFe y I-icosaedral. A la par,
con este estudio se logro proponer las temperaturas de los tratamientos termicos, ver capitulo
4. Finalmente, para las composiciones AlssCuzoFe7 y AlsaCuszgFe7 se detecta un corrimiento
del pico caracteristica del proceso de fundicion de la fase w-Al-CuzFe, la cual se podria
atribuir a la fase t- AlFe (Tf = 720 °C), sin embargo, no fue detectada dicha fase en DRX ni

por analisis quimico.
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3.6 Analisis microestructural

El estudio estructural se divide en dos partes, la primera en un analisis de la superficie
macroscopica mediante microscopia optica. El segundo, un analisis méas detallado a mayores

aumentos mediante microscopia electrénica barrido.

3.6.1 Microscopia 6ptica

De manera general en todas las aleaciones se presentan dos zonas caracteristicas, una
zona gris con forma acicular y la segunda de aspecto brillante que envuelve la zona antes
mencionada. En la Figura 3.9a se observa el analisis metalografico para la aleacion
Al73CuxoFe7. En donde se detecta la existencia de varias estructuras, sin embargo, solo se
observa con claridad una estructura (dentro de elipse roja), que posee una forma acicular con
dimensiones entre 0.1 a 1.2 mm, aproximadamente. Al aumentar las magnificaciones
(Figura 3.9b) se aprecia de forma més clara la estructura o fases que componen la aleacion
en estudio (indicadas por flechas rojas). En cambio, en la Figura 3.9c se observa la formacion
de estructuras las cuales fueron identificadas en base a los andlisis quimicos realizados por
MEB (presentados en secciones siguientes), correspondiendo estas estructuras corresponden
a las fases I-Icosahedral, o-Al;Cu2Fe y n-AlCu. A la par se detecta una estructura tipo
eutéctica indicada con el nimero (3).

& —ar

&=
B B " - . .

Figura 3.9 Imégenes tomadas mediante microscopia Optica a diferentes aumentos para la
composicion AlzsCuxFer. a) 5X, b) 10X y ¢) 20X.
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Con respecto a la aleacion AlesCuzgFe7 en el analisis metalogréafico (Figura 3.10a-b) se
observa una estructura muy similar a la presentada en la aleacion Alz3CuxFe7. En la Figura
3.10c, es claramente la presencia de varias estructuras que corresponden a las fases I-
Icosahedral, m-Al;CuzFe y n-AlCu, lo cual se corroboro en los estudios de analisis quimicos
de cada fase (ver seccion 3.6.2.3). Ademas, se nuevamente se present0 una estructura tipo

eutéctica (3) que se observa en mayor cantidad en comparacion con la aleacion Al7zCuxoFer.

— g

\ " 3
H 500um 125pum

Figura 3.10 Iméagenes tomadas mediante microscopia éptica a diferentes aumentos para la
composicion AlgsCuzgFer. a) 5X, b) 10X y ¢) 20X.

Para la aleacion Ale1Cus2Fe7 el analisis metalografico muestra crecimientos triangulares en
la estructura (Figura 3.11a). A lo que al continuar el andlisis se detecta la presencia de varias
fases (indicadas por flechas rojas) Figura 3.11b. Estas fases son observadas en forma mas
clara en la Figura 3.11c, aqui se detectan las fases I-Icosahedral, m-Al;CuzFe y n-AlCu,
respectivamente. Que fueron detectadas en base a los analisis de composicion quimica

realizados por microscopio electrénica de barrido.

— = "
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Figura 3.11 Iméagenes tomadas mediante microscopia éptica a diferentes aumentos para la
composicion AlgCussFer. a) 5X, b) 10X y c) 20X.
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La Figura 3.12a muestra la estructura observada mediante microscopia Optica para la
aleacion AlssCusgFe7, en donde se puede apreciar la existencia de varias fases (indicadas por
flechas rojas) Figura 3.12b. Las estructuras presentes corresponden a las fases I-Icosahedral,
o-Al-Cu2Fe y n-AlCu. Ademéas de éstas se detecta una estructura eutéctica (3). Cabe
mencionar que las fases mencionadas fueron determinadas por MEB-EDS al mismo tiempo
que se corroboro su presencia en los difractogramas de rayos X para cada aleacion. Lo cual
se detallas més adelante.

=

E~

f 3
500pum 250pum C

Figura 3.12 Imagenes tomadas mediante microscopia Optica a diferentes aumentos para la
composicién AlssCusgFer. a) 5X, b) 10X y ¢) 20X.

En forma general, se puede resumir que del analisis de microscopia Optica se determind
claramente la presencia de varias estructuras para cada aleacidn, correspondientes a las
siguientes fases: I-Icosahedral, n-AlCu y 6-Al2Cu. Ademas de una estructura tipo eutéctica
que esta constituida por las fases 0-AloCu y Al, esto en base a los resultados quimicos
realizados en la seccion 3.6.2.3.

Similarmente, las aleaciones Al7sCuzoFe7, AlesCuzoFe7y AlsaCusgFez, mostraron la presencia
de las mismas fases, con una distribucion similar a lo largo de toda la microestructura
observada. Es necesario mencionar que la unica diferencia observable fue el incremento de
la presencia de la estructura eutéctica, que se relaciond con el aumento de los contenidos de

Cobre para cada aleacién. Por otro lado, dichas aleaciones mencionadas contrastan con la
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estructura de la aleacion AleiCuszFe7, que es diferente a las deméas composiciones. Tomando
en cuenta el cambio notable en la microestructura y en base a las estructuras publicadas en
trabajos previos [2]. Se puede proponer que la forma y distribucion de las fases podrian

desempefiar un papel importante en la formacion de poros en el sistema AlCuFe.

3.6.2 MEB
3.6.2.1 Microestructura

Para la aleacion Al73CuxoFer se identificaron en la Figura 3.13a, las mismas
estructuras observadas mediante microscopia Optica. A la par, la técnica de MEB permitio
un analisis més profundo y detallado de dichas estructuras. La Figura 3.13b muestra con
mayor claridad las fases caracteristicas para dicha aleacién (indicadas por flechas). En la
Figura 3.13c se pueden apreciar varias estructuras, en especial la fase I-lIcosahedral
(enmarcada en elipse), que presenta una forma acicular con tamarfios de 1000 micras de largo
y 200 micras de ancho. Por ultimo, en la Figura 3.13d se observa la presencia de la fase o-
Al;CuzFe en dos estructuras diferentes. La primera, en circulos asimétricos ubicados
alrededor de la estructura I-Icosahedral y la segunda en forma de ajugas a lo largo de la
estructura con espesores de 2 a 6 micras. Similarmente, se observan otras estructuras

pertenecientes a las fases de Al, n-AlCu y 6-Al2Cu.
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Figura 3.13 Fotomicrografias obtenidas para la aleacién Al;3CuzFe; mediante microscopia
electrdnica de barrido a 10kV, con electrones secundarios a diferentes aumentos. a) 27x, b) 50, c)
100x y d) 500x.

Con la finalidad de continuar con el estudio de las estructuras localizadas mediante MO para
la aleacion AlesCuooFe7, se presenta el estudio mediante MEB. Donde se analiza con detalle
la microestructura observada en la Figura 3.14a. Dicha figura muestra una forma, tamafio y
distribucion de fases homogéneo a lo largo de la muestra. En la Figura 3.14b, se observa la
presencia y distribucion de la fase I-Icosahedral, asi como otras estructuras las cuales no se
aprecian con claridad. Por ende, la Figura 3.14c muestra a mayor detalle la zona de estudio,
pero es la Figura 3.14d la que presenta claramente las distintas estructuras que corresponden
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con las siguientes fases: I-Icosahedral, w-Al;CuzFe, Al, n-AlCu y 6-Al>Cu. Las cuales fueron

identificadas en base a los andlisis de EDS-MEB presentados en la seccion 3.6.2.3.

SEI PC-high 15 k) x 27 P05 000781 ghwie SEI PCawgh 15KV o P3I015 000782

2035 000783 Highwvac 881 PCaigh . 15KV

Figura 3.14 Fotomicrografias obtenidas para la aleacion AlesCuxFe; mediante microscopia
electronica de barrido a 10 kV, con electrones secundarios a diferentes aumentos. a) 27X, b) 50X, c)
100X y d) 500X.

Para la aleacion Als1CusFe7 el analisis mediante MEB presenta una forma, tamafio y la
distribucion de fases homogéneas a lo largo de la microestructura de la aleacion (Figura
3.15a). En la Figura 3.15b se aprecia que ciertas fases forman tridngulos, contrastando con
las composiciones anteriormente analizadas. Ciertas fases se detectan en la Figura 3.15c
(sefializadas con flechas). Donde en la Figura 3.15d se aprecia con claridad cuatro
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estructuras que corresponden a las fases: I-Icosahedral, ®-Al;CuzFe, n-AlCu y 6-Al.Cu de

acuerdo a los analisis realizados.

Figura 3.15 Micrografias obtenidas para la aleacion Al CuszFe; mediante microscopia electronica
de barrido a 10 kV, con electrones secundarios a diferentes aumentos. a) 24X, b) 50X, c¢) 100X y d)
500X.

La Figura 3.16 muestra las micrografias de la aleacion AlssCuszsFe7. Aqui se observa una
distribucion de fases a lo largo de la estructura en una forma muy homogénea (Figura 3.16a).
En la Figura 3.16b. se detecta la presencia y distribucion de la Fase I-lcosahedral (indicada
por las flechas). Sin embargo, existen otras estructuras (sefialadas en el circulo) las cuales no

se aprecian con claridad (Figura 3.16¢). Lo anterior es observado a detalle en la Figura
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3.16d, donde se distinguen facilmente las diversas estructuras que corresponden a las

siguientes fases: I-Icosahedral, m-Al;CuzFe, Al, n-AlCu y 6-Al2Cu.

Al

Figura 3.16 Micrografias obtenidas para la aleacion AlssCusgFe; mediante microscopia electrénica
de barrido a 10 kV, con electrones secundarios a diferentes aumentos. a) a) 27X, b) 50X, c) 100X y
d) 500X.

El anélisis mediante microscopia electronica de barrido (MEB) presenta varias estructuras
que corresponden a las siguientes fases: I-Icosahedral, ®-Al7CuzFe, n-AlCu, 6-Al.Cu y Al.

Lo anterior concuerda con lo observado mediante microscopia Optica. A la par, que la técnica
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de barrido permitio detectar con mayor claridad la forma, el tamafio y la distribucién de cada

estructura.

Las aleaciones Alz73CuxFe7, AlesCuxoFer y AlssCusgFer, presentan formas similares en sus
estructuras, que corresponden a las fases: I-Icosahedral, o-Al7CuzFe, n-AlCu, 0-AlCu y Al.
Segun los anélisis de isoestructura, la distribucion de las fases a lo largo de las muestras se
puede atribuir a las temperaturas de transformacion o puntos de fusién de cada fase, ver
seccidn 3.5. Llevandose a cabo un proceso de solidificacion donde en primer lugar lo hacen,
las fases ricas en Fe, para posteriormente solidificar aquellas ricas en Cu. A la par, se
confirmd que la estructura tipo eutéctica observada en MO y MEB, estd conformada por las
fases Al y 6-Al2Cu.

Con respecto a la aleacion Ale1CuszFe7, ésta presenta las fases I-Icosahedral, o-AlzCuzFe, n-
AlCu, 0-Al:Cu, siendo similares a las encontradas para las aleaciones Al73CuxoFez,
AlesCuzgFe7 y AlssCusgFe7. Sin embargo, mostraron geometrias y tamafios diferentes de las
fases. Estas estructuras detectadas también fueron observadas por Suarez y colaboradores
[2]. Por lo tanto, esto hace suponer que la estructura y presencia de ciertas fases son
elementales para la formacion de porosidad intrinseca en aleaciones Al-Cu-Fe. Ya que ciertas
fases reportadas en trabajos de formacién de porosidad [66], son detectadas en el presente

trabajo.

3.6.2.2 Mapeo quimico elemental

Con la finalidad de conocer e identificar a mayor detalle las estructuras caracteristicas
de cada aleacion. A continuacién, se estudia la distribucion de los elementos a lo largo de la

estructura mediante la técnica de EDS realizando un mapeo quimico elemental.

La Figura 3.17a muestra el area de estudio de la aleacion Alz3CuxFe7. Donde, se ha
presencian varias estructuras, las cuales se describieron anteriormente y corresponden a las
fases I-Icosahedral, m-Al7CuzFe, n-AlCu, 8-Al.Cu y Al. Con respecto a la distribucion de

Cu, este se observa en la mayoria de las estructuras identificadas, con una minima presencia
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en la fase Al-solucion solida, sefialada en la Figura 3.17b (mediante flechas y circulo). Por
otro lado, es evidente que el Al se presenta en altos contenidos en las zonas indicadas con
flechas y circulo en la Figura 3.17c, ademés el Al se encuentra en cantidad
considerablemente alta en la ubicacion de las fases n-AlCu y 6-Al.Cu. Finalmente, la Figura
3.17d muestra una distribucion heterogénea de Fe a lo largo de la zona de estudio. Sin
embargo, se aprecia ciertas zonas donde se concentran altos contenidos de Hierro que

corresponden principalmente a las fases I-Icosahedral y o-Al;CuzFe.

| H
W

Al

800x

Al

Figura 3.17 Mapeo quimico elemental para la aleacion Alz3CuxFe7, obtenido mediante MEB. a)

fotomicrografia del area de estudio, b) analisis para Cu, c) analisis para Al y d) analisis para Fe.
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En relacion con la aleacion AlesCuzgFe7, la Figura 3.18a muestra la zona donde se llevod a
cabo el mapeo quimico. Con respecto a la distribucién de Fe, es evidente una reparticion
localizada que indica la presencia de las fases Icosahedral y o-AlzCuzFe (Figura 3.18b). En
esta figura se observa que las estructuras en forma agujas también presentan altos contenidos
de Fe. La Figura 3.18c muestra la distribucion del Cu en la zona donde se llevo a cabo el
estudio. Aqui se observa una distribucion totalmente inversa a la presentada en la Figura
3.18b. Esto quiere decir que la estructuras donde existe mayor contenido de Fe, el contenido
de Cu en la mayoria de los casos es minimo. Similarmente, donde no existe Fe el contenido
de Cu es notablemente alto. Con respecto a la distribucion del Al, su presencia es notoria en
todas las fases, como se observa en la Figura 3.18d. Existiendo los mayores contenidos de
Al en la ubicacion de la fase Al que forma parte de la estructura eutéctica (sefialada con

flechas). Lo anterior ratifica los resultados de DRX, anteriormente presentados.

Figura 3.18 Mapeo quimico elemental para la aleacion AlssCuxsFes, obtenido mediante MEB. a)

fotomicrografia del area de estudio, b) analisis para Fe, c) analisis para Cu y d) analisis para Al.
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Para la aleacion Als1CuzFe7, la distribucion del Fe se presenta mas marcada en las zonas
donde se encuentran las fases I-Icosahedral y -Al;CuzFe, como se puede observar en la
Figura 3.19b. De igual manera, la Figura 3.19c muestra la distribucion del Al, el cual est4
presente en todas las fases que componen la aleacién en estudio. Finalmente, con respecto al
Cu, de manera similar al Al, este se encuentra presente a lo largo de toda la muestra. Sin
embargo, disminuye en las zonas ricas de Fe, como se observaen la Figura 3.19d. Lo anterior
se debe al cambio de la composicion quimica de las fases que componen la aleacion.

500x

Figura 3.19 Mapeo quimico elemental para la aleacion Als:Cus.Fe7, obtenido mediante MEB. a)

fotomicrografia del area de estudio, b) analisis para Fe, c) analisis para Al y d) analisis para Cu.
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La Figura 3.20 muestra la distribucion del Al, Cuy Fe para la aleacion AlssCusgFe7, la cual
es muy similar a las aleaciones Al73CuxoFe7 y AlesCuzoFez. No obstante, de manera particular
se observa en la Figura 3.20b que la mayor cantidad de Fe se distribuye en las estructuras
correspondientes a las fases I-Icosahedral y o-Al7-Cu2Fe. Mientras, el Cu se presenta a lo
largo de toda la estructura de la aleacién como se observa en la Figura 3.20c. Por otro lado,
en esta figura se aprecian diferentes intensidades en la concentracion de Cu, las cuales revelan
las fases n-AlCu, 6-Al>Cu y Al, observadas mediante microscopia electronica. Por otro lado,
la distribucién del Al es presentada en la Figura 3.20d, en donde se observa que dicho
elemento, se presenta mayormente en la fase eutéctica lo cual también concuerda con lo

reportado por rayos X.

Al Al

500x

Figura 3.20 Mapeo quimico elemental para la aleacion AlssCusgFes, obtenido mediante MEB. a)

fotomicrografia del area de estudio, b) analisis para Fe, c) analisis para Al y d) analisis para Cu.
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Mediante el analisis de mapeo quimico elemental, se comprobd la presencia de las diferentes
fases a lo largo de cada estructura para cada aleacion, a la par, ayudo a localizar y delimitar
las zonas de cada fase. De igual forma se determind que las aleaciones Alz3CuzoFez,
AlesCuzgFe7 y AlssCuzoFez, son muy similares tanto en forma y distribucion de las fases. En
cambio, existe una notable diferencia en la aleacion Ale1Cusz2Fe7. Donde dicha diferencia se
observa en el cambio de geometria o crecimiento de las fases I-Icosahedral, w-Al-CuzFe, n-
AlCuy 6-AlCu.

3.6.2.3 Isoestructura

A continuacion, se explica la forma en que se analizé la superficie de cada aleacion con
el fin de identificar la forma y estructura de cada fase presente. Y con esto, encontrar la
relacién de los resultados de rayos X con los de microscopia Optica y electronica. Para ellos
se determin6 la composicion tedrica en porcentaje en peso para cada fase detectada en los
andlisis de rayos X. Lo anterior, se compar6 con los valores obtenidos en porcentaje en masa
de los andlisis puntuales y globales obtenidos mediante MEB-EDS. Con ello, se logr6 asignar
y determinar las fases presentes en cada aleacion, las cuales fueron: w-AlzCuzFe, 6-Al2Cu,

Al, n-AlCu e I-icosaédrica.

Para el caso particular de la aleacion Alz3CuzoFe7, el andlisis por MEB-EDS mostré la
presencia de las siguientes fases: 1) I-icosaedral, 2) ®-Al;CuzFe, 3) 6-Al.Cu, 4) Al y 5) -
AlCu. Las fases antes mencionadas, su ubicacion y andlisis quimico elemental se observa en
la Figura 3.21. los pesos tedricos fueron calculados y comparados con lo reportado en la
literatura [2].
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% pesoTedrico % peso Obtenido

[
Al Cu Fe Al Cu Fe ®
1 I-lcosahedral 40 44 16 41 43 16
Al w
2 o-Al-CuFe 45 41 14 46 38 16 0
3 0-Al,Cu 41 58 1 44 56 0 n

4 Al 100 O 0 92 8 0

5 n-AlCu 26 73 1 28 69 3

ZAF Method Standardless Quantitative Analysis
Fitting Coefficient : 0.1517

Element (keV) Mass$ Sigma Atom%
| Al K 1.48¢6 41.12 0.18 61.33
Fe K 6.398 15.83 0.14 11.41
cu K §.040 43.05 0.37 27.27
Total 100.00 100.00

(O]
ZAF Msthod Standardless Quantitative Enalysis
Fitting Coefficient : £51
Element [keV) Sigm= Eiom%
6 il K 1.48¢€ 0.25 ad._ge
Fe H £.398 .05 0.2e
Cu K 8.040 52 35.09
Total 100.00 100.00
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ZRF Method Standardless Quantitative Anslysis
Fitting Coefficient : 0._0&54

Element [keW) Ma=z% Sigma Brtom%
/\l Ll K 1._48¢ 52.35 0.32 S6.62

Fe E

Cu E a_040 T.EL 0.32 3.38

Total 140.400 100.00

ZAF Method sStandardless Quantitative Analysis
Fitting Coefficient : 0.3641

Element (keV) Mass$ Sigma Atom%
Al K 1.486 27.66 1.14 47.20
n Fe K 6.398 3.62 0.52 2.98
Cu K 8.040 68.73 3.01 49.81
Total 100.00 100.00

Figura 3.21 Fotomicrografia de la aleacion Alz3CuzoFer que fue analizada para obtener la
composicién quimica de cada fase. En la parte inferior se muestra los resultados de los analisis

guimicos realizados mediante microscopio electronica de Barrido.

Con respecto a la composicion AlesCuszFe7 la Figura 3.22 muestra el area donde se llevo a
cabo el analisis por MEB-EDS. Donde la estructura 1) corresponde a la fase I-icosaedral, 2)
ala fase w-Al7CuzFe, 3) ala fase 0-Al>Cu, 4) a la fase Al y 5) a la fase n-AlCu. Comprobando
la gran similitud tanto en fases presentes, como en la geometria de éstas, entre las aleaciones
Al73CuzoFe7 y AlssaCusoFer.

Instituto de Investigaciones en Materiales-UNAM



% Peso Tedrico

Al

1 Icosaedral 40
2 o-Al,CuFe 45
3 6-Al.Cu 41
4 Al 100

5 nAlCu 26

Cu

44

41

58

00

Fe Al
16 36
14 43
1 46
00 95
1 19
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Cu

49

41

53

73

2RF Method 3tandardless Quantitative Analysis

I Fitting Ceefficient :

Element (keWV)
Al E 1.48¢
Fe K 6.358
Cu K g.040
Total

0.1840
Massh
35.54
15.45
49,02

100.00

Sigma
0.25
0.20
0.55

Atom%
55.69
11.65
32.62
100.00

% Peso Obtenido

Fe

15

16

High=yac,*SEl. PC-highl 15KV,

%500

MY I ¢
9/3/2015 000784
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Al
ZAF Method Standardless Quantitative Analysis
Fitting Coefficient : 0.1846
Element (keV) Mass% Sigma Atom%
Al K 1.486 19.22 0.24 35.60
n Fe K 6.398 7.96 0.17 7.12
Cu K 8.040 72.82 0.74 57.28
Total 100.00 100.00

Figura 3.22 Fotomicrografia de la aleacion AlssCuxsFe; que fue analizada para obtener la
composicién quimica de cada fase. En la parte inferior se muestra los resultados de los analisis

guimicos realizados mediante microscopio electronica de Barrido.

La Figura 3.23 muestra la composicién, las fases y la zona de estudio de la aleacion
Alg1CuszFe7, realizado por MEB-EDS. Aqui, se determinaron las siguientes fases: 1) fase I-
icosaedral, 2) n-AlCu, 3) o-AlzCuzFe y 4) 6-Al.Cu.
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% Peso Tedrico | % Peso Obtenido

Al  Cu

1 Icosaedral 40 44 16 38 46 16 I
2 o-Al:CuFe 45 41 14 47 38 15

3 0-Al.Cu 41 58 1 43 57 0

4 n-Alcu 26 73 1 29 70 1

ZAF Method Standardless Quantitative Analysis

Fitting Coefficient : 0.1822

Element (keV) Ma==% Sigma At
I nl K 1.48¢ 37.8¢ 0.32 S8

Fe K 6.398 16.17 0.25 11

Cu K 8.040 45.87 0.66 29,

Total 100.00 100.

ZAF Method Standardless Quantitative Analysis
Fitting Coefficient : 0.1077

Element (kev) Mass% Sigma Atom%
® Al K 1.486 47.07 0.23 66.82

Fe K 6.398 15.28 0.17 10.48

Cu K 8.040 37.66 0.41 22.70

Total 100.00 100.00
0
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ZAF Method Standardless Juantitative Znslysis

Fitting Coefficient : 0.1751

Element (ke Hz=z=% Sigmsa Atom%
Tl L1 K 1.48¢€ Z8_58 0.58 48 _355

Fe H &.358 1.20 0.18 0.58

Cu K g8.040 €5_.8BZ 1.587 50.08

Total 100.00 100.00

Figura 3.23 Fotomicrografia de la aleacion Als1Cus2Fe7 que fue analizada para obtener la
composicién quimica de cada fase. En la parte inferior se muestra los resultados de los analisis

guimicos realizados mediante microscopio electrénica de Barrido.

Finalmente, el estudio de MEB-EDS para la aleacion AlssCusgFe7 es presentado en la Figura
3.24. Donde se detectan las siguientes fases: 1) I-icosaedral, 2) w-Al-CuzFe, 3) 6-Al>Cu, 4)

Al y finalmente 5) n-AlCu. Las fases encontradas concuerdan con los resultados obtenidos

por DRX.

% Peso Teorico %0 Peso
Obtenido

Al Cu Fe Cu Fe

1 Icosaedral 40 44 16 35 48 17
2 o-AlCuFe 45 41 14 48 44 8

3 0-AlCu 41 58 1 40 58 1

50 pm

4 AI 100 00 00 90 10 0 High-vac. SEl PC-high 15kV x 500 9/3/2015 000803

5 n-AlCu 26 73 1 31 69 0
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Al

Instituto de Investigaciones en Materiales-UNAM



Capitulo 111 - CONDICIONES DE COLADA

ZAF Method Standardless Quantitative Analysis
Fitting Coefficient : 0.1788

Element (keV) Mass% Sigma Atom%

nl K 1.48¢6 30.73 0.36 51.09
TI Fe K

cu K 8.040 69.27 0.93 48.91

Total 100.00 100.00

Figura 3.24 Fotomicrografia de la aleacion AlssCussFe; que fue analizada para obtener la
composicion quimica de cada estructura. En la parte inferior se muestra los resultados de los

analisis quimicos realizados mediante microscopio electrénica de Barrido.

Del analisis MEB-EDS se determind la isoestructura de las aleaciones en estudio. De este
andlisis se encontraron las siguientes fases: I-Icosahedral, w-Al7CuzFe, Al, n-AlCu y 6-
Al>Cu. A la par se corrobor6 que las aleaciones Al7zCuzoFe7, AlesCuxeFe7 y AlssCusgFer
presentan una gran similitud en su estructura cristalina, lo cual fue ratificado mediante otras
técnicas de caracterizacion. Lo anterior indica que la generacién de porosidad en la familia

de la aleacion Al-Cu-Fe, estd ampliamente relacionado con las fases y su geometria.

Instituto de Investigaciones en Materiales-UNAM

102



Capitulo IV — POROSIDAD IN-SITU

Capitulo IV

FORMACION DE POROSIDAD IN-SITU
EN LAS ALEACIONES Alz73CuxFey,
AlssCuzoFer7, Als1CuszFe7y AlsaCusoFer

En el presente capitulo se muestran los resultados obtenidos después de llevar acabo
los tratamientos térmicos conforme lo planteado en el capitulo 1l del presente trabajo, a las
aleaciones: Al73CuxFe7, AlssCuxFer, AlsiCusoFe; 'y  AlsaCuzgFe;. Asi como su
caracterizacion quimica, fisica y estructural. A la par, se propone del mecanismo de

formacion de la porosidad en aleaciones AL-Cu-Fe.

4.1 Tratamiento térmico

Se ha reportado en el trabajo de Suérez y colaboradores [2] que al realizar
tratamientos térmicos en aleaciones Al-Cu-Fe, se logra la formacion de poros dentro de una
estructura que se encuentra en estado sélido. Por ende, con el fin investigar las condiciones
que favorecen la formacidon de la porosidad en este tipo de aleaciones, la segunda parte de la
investigacion consistio en realizar tratamientos térmicos a las aleaciones obtenidas de colada

y caracterizarlas mediante varias técnicas.

La eleccion de las temperaturas de los tratamientos térmicos se definio a partir de los
resultados del andlisis térmico (Figura 4.1). En esta figura se aprecia que las

transformaciones de fases son muy similares para las diferentes aleaciones en estudio. El
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comportamiento térmico se logré dividir en tres zonas: i) de 400 a 650 °C, ii) 670 a 800 °C y
iii) 800 a 900 °C.

De lo anterior, se definieron tres temperaturas para llevar a cabo los tratamientos térmicos.
La primera temperatura fue a 700 °C, con el fin de estudiar el efecto de las transformaciones
de fases 0-CuAlz y n-AlCu. La segunda temperatura fue a 800 °C con la idea de estudiar los
efectos de promover la transformacion de la fase w-Al;CuzFe. Finalmente, la Ultima
temperatura de estudio fue a 900 °C con el objetivo de estudiar el efecto de las fases con alto
punto de fusion, es decir, aquellas ricas en Fe (I-icosaédrica y A-AlizFes). Sin embargo, se

comprobd que a 900 °C se funde la totalidad del material.

Figura 4.1 Comportamiento térmico de las aleaciones Al7sCuxFer, AlesCuzoFer, AlsiCusFer y

A|54CU39F6‘7.
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Un aspecto importante en la comprension de la formacion de la porosidad es conocer las
temperaturas de fusion de las diferentes fases, las cuales fueron obtenidas durante el analisis
térmico en donde la fase monoclinica n-AlCu tiene una T = 560 °C, la fase tetragonal 6-
Al>Cu su Tr= 591 °C, la fase tetragonal w-Al;CuzFe presenta una Ts= 740 °C. A 872 °C
ocurre el proceso de fusion de la fase I-icosaédrica. La tultima fase monoclinica A-AlisFes

corresponde a una Tf >1000 °C.

La Figura 4.2 muestra los resultados de los tratamientos térmicos a 700 °C. En esta figura
no se observaron cambios en la forma geométrica, tampoco en la distribucion de fases, ni se
detectd pérdida de peso, ni cambios en la densidad de todas las aleaciones tratadas. Por otro
lado, para la temperatura de 900 °C, se encontrd que todas las aleaciones tratadas
térmicamente a dicha temperatura se fundieron en su totalidad, cambiando su composicion

quimica y su geometria inicial, como se puede observar en la Figura 4.2,

l1cm

Figura 4.2 Geometria antes y después de llevar a cabo el tratamiento térmico a las diferentes
aleaciones a 700 °C y 900 °C.
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Por otro lado, cuando se sometieron las muestras a 800 °C. Se encontraron cambios notables
en la microestructura de las aleaciones Al73CuzoFe7, AlesCuxoFe7 y AlsaCuszsFe7, observando
en algunos casos la presencia de microporosidad. Cabe destacar que la aleacion Als1CuzoFe7
a esta misma temperatura, si presentd la formacion de porosidad en las diferentes piezas
tratadas (Figura 4.3). Donde los poros revelaron formas triangulares con una amplia
variabilidad de tamafio a lo largo de toda la estructura. Ademas, las aleaciones mostraron una
densidad teorica de 4 y una densidad experimental de 3.55 aproximadamente. Dichos valores
no presentaron cambios antes y después del tratamiento térmico. Adicional a esto, se estudio
el tiempo del tratamiento térmico a 60, 180 y 360 minutos, ya que los trabajos previos
reportan la temperatura de tratamiento a 60 min [2]. Lo anterior se realizo con la finalidad de
promover la cantidad o el tamafio de poro al mantener méas tiempo las condiciones de del
tratamiento térmico. Sin embargo, no se observaron cambios sobresalientes en la porosidad
al aumentar los tiempos antes mencionados. Por ende, se determind que el proceso a 60

minutos es el éptimo para realizar el tratamiento térmico.

l1cm l1cm

Figura 4.3 Geometria antes y después de llevar acabo el tratamiento térmico para la aleacién
A|51CU32FE7.
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La porosidad obtenida es de aproximadamente 60%. Sin embargo, esto no pudo ser obtenido
de la manera tradicional, la cual es mediante método de Arquimedes o el uso de un
picnémetro, esto de debe a las caracteristicas de los poros obtenidos. Por ende, se realizo la
segmentacion de la muestra cada 4 milimetros sobre su eje longitudinal Figura 4.4.
Posteriormente, se preparo y estudio cada superficie mediante un software de analisis de
imagen. Con esto, se obtuvo un promedio del &rea de los poros y asi obtener la porosidad de

cada muestra.

Figura 4.4 Forma como se conocid la porosidad para la aleacion Alg:CuszFer. a) Muestra
segmentada y tratada superficialmente para ser analizada. b) Resultado del analisis de imagen

mediante software.

4.2 Composicion quimica

De la misma manera que se realizd en el proceso de obtencion de lingotes, después
de cada tratamiento térmico se analiz6 la composicion quimica mediante la técnica de FRX
a las diferentes muestras. Esto se hizo con el fin de corroborar la estequiometria de cada
aleacion de estudio. Para ello se obtuvo un promedio de 4 puntos seleccionados a lo largo de
toda la pieza. Dichos resultados se presentan en la Tabla 4.1 para todas las aleaciones tratadas
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térmicamente a 800 °C. Aqui se observa que, para todas las muestras la composicién quimica,
antes y después del tratamiento térmico es muy similar. Confirmando que las aleaciones
estudiadas no modificaron su composicién quimica original durante el proceso del

tratamiento térmico.

Tabla 4.1 Resultados de analisis de FRX, antes y después del tratamiento térmico a 800 °C.

Aleacién Elemento Antes TT Despues TT
(%opeso) (Yopeso)
Al 58.75 58.65
Al73CuzoFer Cu 34.65 34.85
Fe 6.6 6.5
Al 44.8 44.89
AlgsCuzgFe; Cu 46.8 46.9
Fe 8.4 8.21
Al 411 41.35
Alg1CuzFer Cu 50.8 50.6
Fe 8.1 8.05
Al 34.1 34.52
Als4CusgFer Cu 57.6 57.26
Fe 8.3 8.22

4.3 Difraccion de rayos X

Los resultados de difraccion de rayos X después del tratamiento térmico a 800 °C,
para las aleaciones Al73CuxoFe7, AlesCuxeFe7, AlsiCusoFe7 y AlssCusgFer son presentados en
la Figura 4.5. Aqui se detectaron la presencia de las siguientes fases: n-AlCu, 6-CuAlz, o-
Al;CuzFe e I-icosaédral. Por otro lado, en forma particular para la aleacion Alz3CuzoFe7, los
picos mas intensos correspondieron a la fase tetragonal 0-CuAl,. A la par, también fueron
detectados los picos relacionados con las fases Al-aluminio, monoclinica n-AlCu, tetragonal

w-Al7CuzFe e I-icosaédrica. Con respecto con la aleacion AlssCuzgFe7, se presenta con mayor
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intensidad la fase tetragonal 6-CuAlz. Sin embargo, también se observo la presencia de las
fases monoclinica n-AlCu, tetragonal ®-Al;CuzFe e I-icosaédrica. Por otro lado, para la
aleacion Als1CuszFer, los picos mas intensos correspondieron a las fases tetragonales o-
Al;Cu2Fe e l-icosaédricas, de igual forma se detectan las fases tetragonal 6-CuAlz y
monoclinica n-AlCu. Con respecto a la aleacion AlssCuszgFe7 los picos mas intensos
corresponden a la fase tetragonal 6-CuAlz. A la par se detectd la presencia de los picos
relacionados con las fases I-icosaédrical, tetragonal w-Al;Cu2Fe, Al-Aluminio y tetragonal
0-CuAly.

Al comparar los resultados de rayos X para las aleaciones Alz3CuxoFe7, AlesCuxoFe7 y
AlssCusgFe7, analizadas antes y después del tratamiento térmico, se puede observar que las
fases 0-CuAlz, n-AlCu, o-Al7CuzFe e I-icosaédral prevalecen después de la fundicion y del
tratamiento, con la diferencia en las intensidades de los picos de difraccion. Con excepcidn
de la fase “Al” que después del tratamiento térmico solo fue identificada para la composicion
AlssCusgFe7. Esto se atribuye a que el tratamiento térmico genero las condiciones necesarias

para que la fase solida Al se transformara en las fases 6-CuAlz y n-AlCu.
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Figura 4.5 Difractograma de rayos X para las composiciones AlzsCuzoFer, AlgaCuzFer, Als1CusFer

y AlssCusgFer después del tratamiento térmico.

Con respecto a la aleacion Ale1Cus2Fe7, es notable la formacion de poros después del
tratamiento térmico. En el analisis de rayos X, se observan que las fases ricas en cobre
disminuyen su intensidad y las fases ricas en hierro aumenta, como se observa en la Figura
4.6. Este resultado sugiere la existencia de transformaciones de fases entre las fases 6-CuAly,
n-AlCu y w-Al-CuzFe e I-icosaédral, con lo cual se puede explicar la presencia de los poros.
Siendo de suma importancia la determinaciébn de como se lleva a cabo dichas

transformaciones.
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Figura 4.6 Difractograma de rayos X para la composicion Alg;CuszFes antes y después del

tratamiento térmico.

4.4 Analisis microestructural

A continuacion, se muestran los resultados del analisis estructural de las diferentes
aleaciones que fueron tratadas térmicamente a 800 °C. En donde se observo que las
aleaciones no generaron la porosidad suficiente (mayor a 40%) para considerarlas como
espumas metalicas. Esto se presentd de manera similar para las aleaciones Alz3CuxoFe7,
AlgsCuzgFer y AlsaCuzoFer. Sin embargo, si mostraron cambios en su estructura, como se
observa en la Figura 4.7. En donde las fases 0-CuAl> y n-AlCu detectadas antes de

tratamiento térmico presentaron una disminucién de tamafio y un aumento en su distribucion
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a lo largo de la muestra. Esto se podria atribuir a los efectos de la temperatura de tratamiento
térmico. De manera particular, las fases ricas en Fe, o-Al;CuzFe e I-icosaédral, fueron las
Unicas que no sufrieron cambio alguno. Lo cual se debe a que la temperatura de trabajo no

promovia la transformacion de dichas fases.

Figura 4.7 Imagen tomadas mediante microscopia éptica para la composicién Alz;sCuxFer. a) antes
TTyb) después TT.

El analisis de las aleaciones Al7sCuzoFe7, AlsaCuzoFe7 y AlsaCusgFez mediante microscopia
electronica de barrido se muestra en la Figura 4.8. En la figura 4.8a se observa la presencia
de varias fases, las que tienen forma de agujas corresponden a la fase tetragonal m-Al-Cu:Fe,
las estructuras aciculares corresponden a las fases ricas en hierro. También se observé una
zona donde hubo formacion de porosidad, cabe mencionar que dicha porosidad tuvo un
porcentaje muy bajo. De igual forma, la identificacion de cada fase se baso es la
determinacion quimica de cada una de ellas mediante analisis quimicos puntuales EDS-MEB,
los resultados se muestran en la parte inferior de la Figura 4.8. Lo anterior se comparé con
los resultados obtenidos en la seccion 3.6.2.3 del capitulo 111 del presente trabajo. Por otro
lado, al analizar las estructuras a mayor detalle (Figura 4.8b) se observa las transformaciones

de fase entre las fases 6-CuAl> y n-AlCu. Lo cual se presenta a lo largo de toda la estructura.
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Sin embargo, quedaron cantidades minimas de 6-CuAlz que no transformaron. Por otro lado,
las fases ricas en hierro, ®-Al;CuzFe e I-icosaédral no mostraron cambios significativos en
forma y tamafios de estructura. Es importante recalcar que la estructura tipo eutéctica se

redujo en tamarfio, pero aumentd su distribucion a lo largo de toda la muestra (indicada con

una flecha).

2 = B

% pesoTedrico

Cu Fe

1 I-lcosahedral 40 44 16
2 o-Al:CuFe 45 41 14

3 0-Al.Cu 41 58 1

o

n-AlCu 26 73 1

Figura 4.8 Imagen tomadas mediante microscopia electronica de barrido para la composicién

AlgsCuzoFer. @) Antes TT y b) Después TT. En la parte inferior se muestra los resultados de los

Capitulo IV — POROSIDAD IN-SITU

% peso Obtenido

Al Cu Fe
40 41 19
36 56 8
42 58 0
30 70 0

valores del andlisis quimico realizado mediante MEB.
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La Figura 4.9a muestra la aleacion AlssCuzoFe7 despues del tratamiento. En esta figura se
observa a simple vista la presencia de algunos poros con geometrias triangulares (indicado
con flechas). Por otro lado, al analizar la microestructura mediante microscopia electronica
de barrido (Figura 4.9b). Se detectaron las regiones de formacion porosa en donde se
encontraban las fases ricas en cobre: 6-CuAl> y n-AlCu, esto se determind ya que se
analizaron las mismas zonas antes y después del tratamiento térmico. Los poros detectados
mostraron un crecimiento simétrico, lo que indica que la formacion de porosidad se puede
atribuir a ciertas transformaciones de fases. Por otro lado, es notable que las paredes de los
poros estan delimitadas por las fases ricas en hierro. Al igual que las estructuras eutécticas

que inhiben el crecimiento de los poros.

Figura 4.9 Imagen tomadas mediante microscopia optica para la composicion AlsiCuszFe7, donde

las flechas sefialan la estructura tipo eutéctica. a) antes TT y b) después TT

Después del tratamiento térmico la Gnica aleacion que presentd porosidad mayor al 50 % fue
la aleacion Ale1Cus2Fe7 (Figura 4.10). En dicha figura es notable la formacion de la
porosidad a lo largo de toda la estructura. Aqui los poros se caracterizan por tener una forma
triangular y sus limites estan constituidos por fases ricas en Fe, lo cual se detecta de lo

observado en las micrografias del antes y después del tratamiento térmico, ya que siempre se
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tratd de analizar las mismas zonas. Lo anterior se presenta a detalle en la micrografia obtenida
mediante microscopia electronica de barrido, donde los poros y sus limites se observan
claramente, prestando una heterogeneidad en los tamafios prisméticos del poro. Segin el
analisis microscopico, los tamafios de los poros van desde 0.01 milimetros hasta 4 milimetros

por vértice (Figura 4.10c).

Figura 4.10 Imagen tomadas mediante microscopia Optica para la composicion AlgCuszFer. a)

antes TT y b) después TT. ¢) Micrografia obtenida de la misma composicion después de TT.
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Con la finalidad de conocer el tipo de interconexion y determinar si la porosidad se presenta
a lo largo de toda la estructura. Se tomaron varias muestras de la aleacion Ale1CuszFe7 y se
dispuso a realizar un desbaste por granallado, con la finalidad de erosionar la estructura de
las piezas y analizar la forma de la estructura a diferentes profundidades de las muestras. Con
esto se corroboré que la porosidad se mantenia a lo largo de toda la estructura, manteniendo
las caracteristicas tipicas de los poros triangulares enmarcados en triangulos y existiendo una
interconexion mixta-cerrada entre poros sefialada con flechas, tal como se observa en la
Figura 4.11.

%

Figura 4.11 Imagen tomadas mediante microscopia éptica para la aleacion Alg CuszFe; posterior al

granallado.

En resumen, los resultados después del tratamiento térmico mostraron que las aleaciones
Al73CuzFe7, AlesCuxoFe7 y AlssCusgFez no formaron porosidad. Sin embargo, la aleacion
Alg1CuszFe7 presentd una clara formacion de poros con forma triangular e interconexion
mixta-cerrada. De lo anterior se determino que la relacion entre Al y Cu es elemental para la
formacion porosa en este tipo de alecciones la cual debe ser Al/Cu~2. De igual manera, se
detectd que el inicio de la porosidad fue en la ubicacion de las fases 6-CuAlz, n-AlCu y las
paredes de los poros fueron constituidas por las fases w-Al;CuzFe e I-icosaédricas que se
determind en base a los resultados de la isoestructura del capitulo anterior. Esto se observo

mediante MEB, donde las areas con alto contenido de Fe se mantuvieron durante el
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tratamiento térmico e incluso crecieron en tamafio y cantidad. EI fendmeno anterior se
produjo por la transformacion entre las fases de cobre (8-CuAlz, n-AlCu) con las fases de
Hierro (m-Al;CuzFe e I-icosaédricas).

4.5 Mecanismo de formacion de la porosidad

La importancia de conocer el mecanismo de formacion de la porosidad en las aleaciones
Al-Cu-Fe, es fundamental si se quiere proponer el proceso "in-situ™ como una ruta mas para

producir materiales porosos.

Previamente, se pensd que el mecanismo para la formacion de poros se basaba en una
reaccion peritéctica entre las fases con alto contenido de Cobre y una fase liquida, obteniendo
nuevas fases de alto contenido de hierro (fases o, A e icosahedral). Si se considera lo anterior,
todas las aleaciones propuestas en este trabajo debieron formar porosidad (>50%). Sin
embargo, este fendmeno solo se observo en la aleacion Als:1CuszFe7, indicando que el
mecanismo de porosidad es mas complejo. Y estd vinculado con la relacion entre las

composiciones de Cobre y Aluminio.

Es por ello laimportancia del presente trabajo, donde basandonos en los resultados obtenidos,

el mecanismo de formacion de la porosidad podria explicarse de la siguiente manera:

Primero, deben considerarse las cantidades de Al y Cu, ya que ambos elementos son
esenciales en la formacion de las fases de bajo punto de fusion (alrededor de 600 °C), estas
fases participan en la primera transformacion de fase (n-CuAl+6-CuAl>—>ligs). Sin embargo,
cuando el contenido de Al es alto, se forman las fases n-CuAl y 0-CuAlz primeramente y

queda Al remanente, esto quiere decir que:

Cuando Al/Cu~=2, n-CuAl + 6-CuAl2=>liq:.
Cuando Al/Cu>2, n-CuAl + 0-CuAl+Al->ligy +Al.

Por lo que el Al remanente "envuelve™ las fases ricas en cobre, formando una microestructura

tipo eutéctica, evitando que las fases n-CuAl y 6-CuAl reaccionen para formar la fase liquida
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anteriormente mencionada. Lo anterior explica la razon de la falta de formacion de poros
para las aleaciones Al73CuzxoFe7 (relacion Al/Cu=3.65), AlssCuxgFe7 (relacion Al/Cu=2.21) y
AlssCusgFer (relacion Al/Cu=1.38). Por lo tanto, es de suma importancia tener composiciones
con una relacion Al/Cu~2, para promover la transformacion de fases con alto contenido de
Fe (ligy + © =2 lig2).

Con base en los resultados anteriores, el mecanismo de la formacion porosa en la técnica “In-

Situ” se puede explicar de la siguiente manera:

1. Buscar que la cantidad de Cu y Al en la aleacion para que se promuevan la formacion
de Ginicamente las fases n-CuAl y 6-CuAlz. A la par, es importante evitar tanto los
altos contenidos de Al en solucion solida como los de Cobre. La microestructura

obtenida debe ser muy similar a la aleacion Als1CuszFer.

2. Si se obtiene la microestructura promotora de poros, el mecanismo para la formacion

de los mismos podria dividirse en tres etapas:

a) La primera etapa ocurre a bajas temperaturas, donde la reaccion entre dos
fases sélidas (1 y 0) a temperaturas proximas de 580 °C producira la evolucion a una fase
liquida (Liql).

b) La segunda etapa se produce a temperaturas arriba de 710 °C, donde la fase
liquida 1 reacciona con la fase solida (®) para producir una fase icosaédral y una segunda

fase liquida (Lig2).

¢) La Gltima etapa ocurre a altas temperaturas cercanas a (760 °C) donde la
reaccion entre las fases | y Lig2 da lugar a una nueva estructura, que consiste en fases
con alto contenido de Fe (o + B + I) y poros. La Figura 4.12 muestra el mecanismo
propuesto para la formacion de poros con las fases implicadas y las temperaturas de

transformacion.
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wlo+n £>Liq1+oo+ ILLiqz +I£> 4B + w
2:5°C 58:0°C 7]?0°C 76:)°C ”

Transformaciones de fases

Figura 4.12 Mecanismo propuesto para la formacion de porosidad para el sistema Al-Cu-Fe.
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CONCLUSIONES

Se eligieron 4 composiciones del diagrama de fases del sistema Al-Cu-Fe, con el fin
de estudiar la formacion de poros en dicho sistema. Las aleaciones elegidas fueron
Al73CuzFe7, AlssCuzoFer, Ale1Cus2Fe7 y AlssCusgFer, las cuales se produjeron mediante
fundicion en un horno de induccion. Posteriormente, estas aleaciones fueron caracterizadas,
quimica, fisica y estructuralmente. Finalmente, fueron sometidas a varios tratamientos

térmicos a las temperaturas de 700 °C, 800 °C y 900 °C, con el fin de promover la porosidad.

De las aleaciones estudiadas la Unica que presentd porosidad después del tratamiento fue la
Alg1CuszFe7, la cual fue tratada a 800 °C, los poros obtenidos presentaron forma triangular
con gran variacion de tamafios. La interconexion entre poros hallada fue del tipo mixta-
cerrada. Con respecto a las demas temperaturas de tratamiento térmico, por debajo de la
temperatura trabajo no se produce porosidad (700 °C) y por encima se funde en su totalidad
la aleacion (900 °C).

Con los resultados obtenidos se pueden proponer las condiciones necesarias para formar
porosidad en el sistema Al-Cu-Fe. En donde primero se debe tener una aleacion con una
relacion muy estrecha entre la cantidad de Al y Cu a utilizar. Posteriormente, se debe fundir
buscando siempre obtener estructuras del tipo de la aleacion Als1CusoFe7. Lo anterior

conduce a que se lleve a cabo la formacion de poros de la siguiente manera:

a) La primera etapa ocurre a temperaturas cercanas a (580 °C), donde la reaccion entre
dos fases solidas 6-CuAl; y n-AlCu producira una fase liquida (Ligl). Como

consecuencia de la fusidn de dichas fases a baja temperatura.

b) La segunda etapa se produce a temperaturas superiores a 720 °C, donde la fase liquida
1 reacciona con la fase solida m-Al;CuzFe para producir una fase I-icosaédrica y una

segunda fase liquida (Lig2).
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¢) La Gltima etapa ocurre a temperaturas cercanas a (760 °C) donde, la reaccion entre las
fases | y Lig2 da lugar a una nueva estructura, que consiste en fases con alto contenido de Fe
(o + 1) y poros. Dichas fases ricas en Fe son o-Al;CuzFe y I-icosaédrica.
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TRABAJO FUTURO

Estudiar a las condiciones Optimas encontradas en el presente trabajo, otras composiciones
del diagrama de fases AL-Cu-Fe. Con el fin de corroborar si lo propuesto referente al

mecanismo de formacion de porosidad se cumple.

Disefio de un nuevo crisol con diametro interno de 2.5 cm para realizar la fundicion a las
condiciones manejadas en el presente trabajo de investigacion. Esto se basa en lo observd
experimentalmente, donde a ciertas condiciones y proponiendo otras composiciones se puede

realizar porosidad In-Situ sin necesidad de realizar tratamientos térmicos.
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Abstract

The processing of aluminum (Al) foams with maximum porosity of around 70 %, regular pore size and interconnected pores
were successfully produced by means of the powder metallurgy method of Sintering Dissolution Process (SDP). The metal
powder used for the present study was Al powder with 99.5 % of purity and diameters between 75 um and 200 um. The
chosen Space Holder Particles (SHP) were spherical carbamide CH ,N,O particles with diameters ranging from I to 2 mm.

The optimum sinterization temperature was found at 620 °C, at this temperature, a number of necks between Al particles
surfaces were observed; indicating a good cohesion between Al particles, while keeping the porous structure of the green
compact. The level of porosity was dependent of the carbamide content and the voids formed within the Al particles after
the sinterization process. The sample with 60 wt.% of carbamide showed the lowest yield stress value than those for the
samples with 40 and 50 wt.%. The strain values significantly increased when the carbamide content increased from 40 to
60 wt.%. Finally, the results obtained from a new sintering device for producing metallic foams at temperatures below

900 °C are also discussed.

Keywords: Aluminum foams, Cellular metals, Powder metallurgy; Sintering dissolution process

1. Introduction

In recent years, the interest in metallic foams has
widen for several industrial applications, as the
properties obtained as a result of the combination of
their cellular structure and metallic properties are
found to be rather attractive [1]. The most common
application, in particular for Al-foams, includes crash
impact absorbers, noise reduction systems and
lightweight panels for automotive industry; heaters
and heat exchangers, fluid filters, catalysis supporters
among others for functional industry and some
application in aerospace and biomedical industries
[1-3]. This range of applications of, in particular, Al-
foams is obtained for its good mechanical properties
combined with low weight [4].

There are a number of processing-routes
developed to produce metallic foams, however, they
can be grouped mainly in the following categories:
1) according to the nature of metal (liquid and solid),
2) melt-foaming agents, 3) powder-space holders,
4) investment casting and 5) melt infiltration [5- 6]. In
order to produce open-cell structures is necessary the
employ of internal removable patterns or space
holders [5-11]. The application of materials with

* Corresponding author: iafigueroa@unam.mx
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sacrificial functions in other areas, such as surface
engineering has been reported, here sacrificial
coatings and its effect on the AI-AI3Ni ultrafine
eutectic formation was investigated [12]. However,
the present author have reported the formations of
highly porous metallic foams without the use of such
removable patterns or foaming agents, for alloys with
specific characteristics [13].

In the powder method, called Sintering and
Dissolution Process (SDP), metallic powder and a
water-soluble phase are mixed and mechanically
compacted to produce a double-connected structure of
both phases (metal and space holder, SH). Then the
compact is sintered at temperature close or above the
melting point of the metallic phase to produce a net-
shape structure with bonded particles. Finally, the
water-soluble phase is removed by leaching the
compact to produce open-cell metallic foams. The
advantages of this process are that the porosity of final
foam is closely fixed and can be modified by
adjusting the water soluble/metallic particles volume
ratio in the powder compact [1, 14]. In this process,
there are a number of parameters that affect the final
structure of the foam produced, which can be
associated to: 1) materials (morphology, composition,
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etc.), 2) compaction process (pressure and time), and
3) sinterization conditions (time, temperature and
atmosphere). From the above, an adequate control of
such parameters is essential in order to obtain foams
with the advantages that this process offers. From this,
the aim of this work is to analyze the effect of SH
diameter, SH concentration and the sintering
temperature on the formation of Al foams, and their
respective effect on the mechanical properties. The
introduction of a sintering device for producing
metallic foams at temperatures below 900 °C will be
also presented.

2. Experimental

The materials employed for the processing of
metallic foams were gas atomized Al powder with
irregular shape, particle size in the range of 75-200
pm (Figure 1a) and a purity of 99.5 %. For the space
holder, spherical carbamide granulates provided by
Sigma-Aldrich with 99 % of purity and particle sizes
ranging from 1 to 2 mm were used (Figure 1b). To
obtain the Al/carbamide green compact, these
materials were mixed using a double cone mixer
during 15 minutes. With the aim of ensuring good
adhesion among Al powders and carbamide
granulates, 2 vol.% of ethanol was sprayed onto the
carbamide granulates before the mixing stage in order
to obtain a sticky surface. Then, the mixture was
poured into the steel mold and then, it was uniaxially
compacted to produce cylindrical samples of around
13 mm in diameter and around 15 mm in length. The
pressure used for the compaction stage of the
Al/carbamide mixture was 300 MPa, for all samples.
The carbamide content of the green compact was
dissolved by immersion in a gently stirred water bath
at 25 °C during two hours. It is worth mentioning that
dissolution process was carried out before the
sintering process.

For the sintering process, in this work we are
proposing a new device that could be used for
producing aluminum foams and other metals with
sintering temperatures below 900 °C. With the use of
this device, it is intended to get the maxima
advantages that DSP provides. Figure 2 shows the
home-manufactured device used for this research.
This consists on the following parts: (a) stainless steel
(ss) chamber rounded by an ss tube spiral, (b) a valve
system for controlling the vacuum and gas injection,
(c) a graphite flexible seal and (d) a heating system,
which could be an electrical resistance furnace or a
heating device with vertical chamber. The latter
component could be part of the device or could be
external.

The sample is located inside of the ss chamber, as
shown in Figure 2. The bottom part of this chamber is
attached to the top part, and sealed with the flexible

graphite seal. Once this process has been completed,
the vacuum valve is opened until a pressure of
6 x 107 torr is reached. After this, five purges with
high purity Ar are carried out. Then, a constantly
controlled Ar flow is introduced through the ss spiral,
being heated during its trajectory from the top of the
device to the inlet, which is located at the bottom of
the equipment. The combination of the Ar flow and
the spiral setup not only minimizes the amount of
oxygen inside the chamber, but also it keeps the
sample at the desired temperature, and takes away all
the fumes produced during the sintering process,
leaving a clean and inert atmosphere surrounding the
sample. Finally, the green compacts were sintered at
temperatures from 600 °C to 660 °C (with increments
of 20 °C in each experiment) in order to determine the
optimum sinterization temperature, Ts. The process
treatment at 660 °C was only taken for temperature
control purposes.

The foam relative density, p, and its, porosity, P,
were determined through the equations (1) and (2)
[14, 15], respectively.

Figure 1. a) SEM micrographs of the Al powders and b)
image of the carbamide
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Figure 2. Proposed sintering device

V.
p= 41" Psi (1)
Vi Psu +(1_VA1)' Pa
P= (1=(p,/p,))-100 )

Where, p is the theoretical relative density of the
foam, p,, is the Al density, V, is the Al volume
fraction in the mixture, p,, is the carbamide density
and p, is the foam density. The densities of green
compact and foams were determined using the
conventional equation p=m/V (m=mass,
V=volume). The pore size and distribution of the Al-
foams was analyzed using stereomicroscope Olympus
SZX16. Field Emission Scanning Electron
microscope Jeol JSM-7600F was used to observe the
neck formation between Al particles and the pores
interconnection. Finally, the mechanical properties of
the specimens were measured by means of standard
compression tests using an Instron 1125-5500R
testing machine with a crosshead speed of 0.1
mm/min.

3. Results and discusion
3.1. Analysis of the sintering temperature effect

As expected, at a sintered temperature of 660 °C
the individual Al-particles melted down during the
process, the structure of the foam completely
collapsed, forming a solid ingot. When the sintering
temperature was reduced down to 640 °C, the Al foam
sample partially collapsed, as this temperature is
rather close to the Al melting temperature. Here, the
Al particles were mostly consolidated, forming much

larger particles or clusters and few necks between the
initial Al particles were observed. This can be
attributed to the sintering temperature, which softens
the Al powders, given place to the formation of such
clusters. It is worthy of note that the number of
interparticles pores also dropped drastically (Figure
3a). The partly collapsed Al foam shown in Figure 3a
corresponds to the sample with 60 wt.% of carbamide.

At 620 °C a number of necks between Al particles
surfaces were observed, indicating a good cohesion
between Al powders (Figure 3b). At this sintering
temperature, the porous structure resembles that of
the green compact. This fact can be observed in the
resulting foam shown in Figure 3b. From these
results, it can be suggested that 620 °C can be
considered as the optimum sinterization temperature,
for at least, the experimental conditions reported in
this work. Finally when the sintering temperature was
dropped down to 600 °C the cohesion between the Al
powders was poor, as observed in Figure 3c, and the
foam structure tended to crumble apart at low stresses
(i.e. when handling the Al foam sample).

3.2. Analysis of the space holder concentration

Figure 4a shows the structure of the Al foam with
40 wt.% of carbamide obtained using the optimum
sintering temperature (620 °C). From this figure, the
foam presented a deficient open interconnection
between pores and the existence of blocking walls
between pores, reducing the possibility to produce an
open-cell foam structure. With the increment of the
carbamide concentration, up to 50 wt.% (Figure 4b),
the interconnection of the foam also increases (with
four pores interconnected). Finally, the foam with 60
wt.% of carbamide (Figure 4c) presented the highest
increment of the interconnection, practically, with all
pores interconnected. For 50 wt.% and 60 wt.% an
open-cell foam structure was obtained.

In terms of the microstructure, these results
indicate that the optimal concentration of carbamide
(for the present size) to produce open-cell metallic
foams is 60 wt.%. Green compact samples with
contents of 40 and 50 wt.% of carbamide are not
suggested for the production of Al-foams with good
interconnected pores, under the conditions proposed
in this work. At lower carbamide contents than the
reported here, the pores interconnections are totally
blocked, and at higher carbamide contents, the
network of metallic foams collapses during the
dissolution process. On the other hand, the metallic
particle sizes used in the manufacturing of Al-foams
promotes the formation of micropores, which
increased, slightly, the foam porosity (Figure 3b). The
analysis of relative density (Absolute Density:
expresses the magnitude of mass and volume of a
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substance and Relative Density: is the ratio between
the density and density of the other reference
substance is a dimensionless number) is important in
order to understand the lightweight properties. The
values of relative density also give an idea of the foam
porosity and the interconnection type between the Al
particles. Figure 5a shows the behavior of relative
density as function of Al concentration for two sizes
of carbamide granulates and two different sintering
temperatures. As it can be observed, the relative
density decreases, as does the Al concentration,
ensuring the formation of foams with an open pore
structure. On the other hand, the observed decrement
of the relative density could be associated to the large
carbamide particles size, with respect to the size of Al
powder, which promotes this level of porosity. The
experimental relative density values are lower than
theoretical ones; this is attributed to the size and
shapes of Al particles, in addition to the
bonding/union between them, during that sinterization
step. Figure 5b shows that the experimental values of
porosity, for all compositions, are higher when
compared to the theoretical one. It is though, that this
behavior is due to the sum of the porosity left by the
space holder and the small amount of porosity caused

Figure 3. Al foam images a) sintered at 640°C, b) sintered
at 620°C and c) sintered at 600°C

by the Al spheres/particles packing (space produced
between Al particles during the compaction).
Although the vast majority of the porosity produced
was attributed to the carbamide particles.

From the above, it can be concluded that the foams
manufactured with carbamide contents of 60 %,
exhibited porosity about 70 % and the high P, value is
essentially caused by two contributions: a) The

Figure 4. Scanning Electron Microscopy secondary
electrons images of metallic foams series
containing: a) 40 wt.%, b) 50 wt.% and
¢) 60 wt.% carbamide
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Figure 5. a) Relative density and b) porosity of Al foams
after the sinterization process and cleaning, as a
function of the Al concentration and carbamide
content respectability

carbamide content, which generates the porosity after
the dissolution, and b) The voids formed within the Al
particles after the sinterization process due to the low
packing efficiency of the such particles.

3.3. Mechanical behavior

Figure 6 shows the stress (o) strain ( € ) curves
for the foams containing 40, 50 and 60 wt.% of
carbamide. For the foam of 60 wt.% the typical
mechanical behavior of foamy metallic materials is
observed, here three zones are clearly identified:
Elastic deformation (Zone I); plateau (Zone II),
where the cell edges are yielding plastically in
bending; and densification (Zone III), where the
structure compacts and stress rises. The behavior of
the o-egcurves did change, depending on the
carbamide content. In the case of the sample with
the minimum amount of carbamide, the behavior of
the o - & curve is more closely related to that of
solid aluminum, since the porous concentration is

not as high as the samples with carbamide content
above 50 %. From this, the blocking walls are very
large and the mechanical behavior in compression
of aluminum predominates. As the concentration of
carbamide increases, the slope of plateau decreases
as a result of the plastic deformation of such
blocking walls. Besides, the instability of serrated
edges observed in zone II for all foams is also
attributed to the continuous or progressing collapsed
of the blocking walls.

From the same Figure 6, the compression stress
for densification (o, in Zone III) increased slightly
from o =22 MPato o =24 MPa, for the samples
with 40 and 50 wt.% of carbamide, respectively.
The inverse behavior is shown when the carbamide
content is increased up to 60 wt.%, where it drops
down to 12 MPa. It is though that the maximum o ,
obtained for the sample with 50 % of carbamide,
could be attributed to the combination of the
blocking walls size and the good sinterization
between Al particles. The strain values significantly
increased when the carbamide content increased
from 40 to 60 wt.%. Similar behavior was also
observed in Zone II, where, if the stress is kept at
certain value, the strain is drastically increased as
the carbamide content increases. At 60 % of
carbamide, the number of blocking walls increases
leading an increment in the plastic behavior of the
sample, but the blocking walls are too thin and
easily break up. In contrast, in the sample with 40 %
of carbamide, the blocking walls are much thicker,
reducing the plastic deformation. As expected, the
sample with 60 wt.% of carbamide showed a lower
yield stress value than those for the samples with 40
and 50 wt.% (Zone I). A plausible explanation for

Figure 6. Stress vs strain plots for uniaxial compression
tests for Al foams compacted at 300 MPa and
sintered at 620 °C, containing from 40 to 60
wt.% of carbamide
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this behavior could also be given in terms of the
thickness of the walls formed during the
sinterization, as mentioned above. However, on the
other hand, the mechanical behavior could be
improved with the small additions of Sn or Mg
powders [17, 18].

3.4. Effect of the proposed sintering device

The proposed sintering device probed to be rather
effective for sintering, in this case, Al foams. It is
thought that the highly controlled atmosphere that the
design/introduction of such device does allow,
prevented the oxidation of the metal powder in such
fashion that even at high temperatures the resulting
aluminum oxide of the Al foam came from the ROW
material, although further investigation is required to
confirm this assumption. It is believe that the purpose
of adapting the ss tubing spiral to the main device, i.e.
introducing Ar for bottom and taking it away from the
top, did help to carry all the fumes and gases produced
during the sintering process out of the device,
preventing the contamination of the sample that is
being sintered. Therefore, by using the proposed
device, the sinterization process of the Al powders
could be carried out under a fully controlled
atmosphere.

4. Conclusions

Metallic foams with SH concentrations between 40
and 60 wt.% of carbamide were successfully produced
with the use of the proposed original device, through the
powder metallurgy method known as sintering and
dissolution process (SDP). The sinterization
temperature of 620 °C was found to be the optimum
process temperature to produce Al foams with good
metallurgical bond among its constituent metallic
particles. The foams manufactured with carbamide
contents of 60 %, exhibited porosity =70 %. The high P,
value obtained was probably caused by the carbamide
content and the voids formed within the Al particles
after the sinterization process. The maximum, ¢, values
were obtained for the sample with 50 % of carbamide,
this was attributed to the combination of the blocking
walls size and the good sinterization between Al
particles. The strain values significantly rises when the
carbamide content increased from 40 to 60 wt.%.The
sample with 60 wt.% of carbamide showed the lowest
yield stress value of the Al foams produced. It is though
that this behavior is due to the thickness of the Al
particles walls, which were produced during the
sintering process. With the proposed sintering device it
was possible to control, efficiently, the temperature and
the atmosphere during the sintering stage.
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This work reports the comparative compression behavior between Finite Element Analysis (FEA) estima-
tions and experimental results, for Mg foams with regular pore size and porosities ranging from 25% to
45%, obtained by means of powder metallurgy. Results showed an important decrease in the Young’s
modulus as the porosity increases for both, the experimental results and FEA estimations. Due to the
presence of interconnected pores and additional porosity for the manufactured foams, a correction equa-
tion was introduced to the predictions to avoid mismatched results originated from the differences

{fgﬁ' I‘;‘iords" between the foams and the FEA models. Estimations obtained using this equation were in good agree-
Mg ment with the experimental results, showing that the use of FEA is an interesting tool for predicting
FEA the mechanical properties of metallic foams before the design and fabrication, even when the modeled
Simulation pore network presents important differences compared to the foam experimentally produced.

Compression

© 2014 Elsevier B.V. All rights reserved.

1. Introduction

In the last two decades metallic foams have been developed for
use as new functional materials, since these materials present a
unique combination of physical and chemical properties derived
from their structure [1]. Metallic foams show increasing potential
for applications in a wide range of structural and functional prod-
ucts, due to their exceptional mechanical, thermal, acoustic, elec-
trical and chemical properties [2-4]|. These materials can be
manufactured by a wide variety of methods, including processes
with the metal in solid, liquid and gaseous states. Commonly used
methods based on the solid and liquid states involve the incorpo-
ration of a removable space holder phase. Two of the most impor-
tant methods are the infiltration of liquid metal and conventional
powder metallurgy (PM) [5,6]. Zhao and Sun [7] developed a tech-
nique for manufacturing open-cell foams at low cost using the PM
route, known as the Sintering and Dissolution Process (SDP). The
SDP has been used to date to obtain mainly aluminum (Al) foams,
which show good properties and interconnected pores. It is worth
noting that, at present, and due to the difficulty of working with
Mg powders (such as their pyrophoric nature when small), only a
few papers have reported the successful production of Mg foams

* Corresponding author. Tel.: +52 5556223857.
E-mail address: ialfonso@unam.mx (1. Alfonso).
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0927-0256/© 2014 Elsevier B.V. All rights reserved.

through such methods [8,9]. It is very important to have predic-
tions of the foam mechanical behavior before their fabrication in
order to optimize the design process depending on the desired
properties and applications. The importance of these predictions
is high for the analysis of new products, like Mg foams obtained
by SDP. One of the methods used to predict foams properties is
the Finite Elements Analysis (FEA), also used for the study of nano-
structured materials, composites, granular materials, etc. FEA is
very useful to analyze foams due to its modeling capability, being
able to model different geometries and analyze their effect on the
mechanical properties. Different reports [10-13] have used a wide
variety of pore models for the analysis of the foams, mainly to
study the compressive mechanical properties, showing that almost
all models and simulations over-predict the foam strength for con-
nected or interconnected pores. For foam models based on finite
element analysis, the validity of the predictions depends on the
proximity of the model to the real foam topology. This fact has
led to investigate new models and modifications, in order to obtain
results in better agreement with the experimental results than
those obtained using conventional models. These new models have
a good potential for designing and developing foams for practical
engineering parts. In the present work, the SDP route is employed
to obtain magnesium (Mg) foams with regular pore size using Mg
powders and space holder diameter sizes much larger than those
reported in the literature. It is important to predict the foams
behavior before their manufacture, in order to obtain a better
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approach to the microstructure and a good correlation porosity-
properties. Based on the above, the objective of the present work
is to analyze by FEA the effect of the porosity on the compressive
behavior of Mg foams. The comparison of the obtained predictions
with the experimental results for foams produced by the SDP route
and the introduction of a correcting equation in order to obtain
more accurate results will also be assessed.

2. Experiment and calculation

The FEA models used in this work for the analysis of Mg foams
were led by the necessity of comparing the estimations and exper-
imental results. Before the selection of the Mg foam models, in
order to obtain a better prediction of the real microstructures, it
is important to know about the characteristics of the manufactur-
ing process. This process consisted on obtaining Mg foams with dif-
ferent porosities by means of powder metallurgy with a space
holder. The metal powder used for processing the foams was Mg
(99.5% purity, Alfa Aesar) with diameters ranging from 400 pum to
500 um. Spherical carbamide (CH4N,O) granules (99% purity,
Sigma Aldrich) with diameters in the range from 1 mm to 2 mm
were selected as the Space Holder Particles (SHP). With the aim
of ensuring good adhesion of Mg powders, ethanol 2 vol.% was
sprayed on carbamide particles before the mixing stage to obtain
a sticky surface. Then, the mixture was introduced into a steel
mold and uniaxially pressed to produce cylindrical compacts with
13.0+ 1.0 mm in diameter and 15.0 £ 1.0 mm in length. The pres-
sure used for the compaction stage was 300 MPa for all samples.
The carbamide fraction of the green compact formed at this stage
was dissolved by immersion in a water bath at 25 °C for 1 h, reveal-
ing the spherical pores. Finally, the sintering process was carried
out at 620 °C under an Ar atmosphere. The microstructures of the
obtained foams were characterized by Scanning Electron Micros-
copy (Jeol JSM 7600F, operated at 20 keV) to determinate the pore
size, the quality of the metallurgical bond between the metallic
powders and the interconnection of the pores. The Young's moduli
of the specimens, measured by means of compression tests, were
conducted on an Instron 1125-5500R materials testing machine
with a crosshead speed of 0.1 mm/min, according to the ASTM
E9-09. The porosities of the foams were designed to be 25%, 35%
and 45%, obtained mixing Mg and carbamide in proportions of
80-20, 70-30 and 60-40 (in wt.%), respectively. The real foam
porosity, P, was determined through the following equation [7]:

Pr = (1= pp)/pug (1)

where, py, is the Mg density and pyis the foam density. Carbamide
and Mg densities are 1.34 and 1.74 g/cm?, respectively. The densi-
ties of the foams were determined using the conventional equation
for density, while the volumes were measured by the Archimedes
principle.

In order to generate FEA models that simulate the specimens
used for the compression tests, the above manufacturing process
was taken into account, and the models consisted on cylindrical
specimens of 13 mm in diameter and 15 mm in length, with poros-
ities of 25%, 35% and 45%. ANSYS 14.5 FEA software was employed
for modeling and theoretical calculations. It is worth noting that
the FEA model included spherical pores of 1.5 mm in diameter
and homogeneously distributed as per the sample experimental
condition. For the case of 45%, the model presented interconnected
pores along the x-y plane. The quantity of pores and the distance
between them were determined according to the desired total
porosity. Fig. 1a-c shows the modeled cylindrical foams with
porosities from 25% to 45%.

The Young’s moduli of the metallic foams with different porosi-
ties were uni-axially estimated when applying equivalent

Fig. 1. Finite element models using ANSYS, for the Mg foams with porosities of (a)
25%, (b) 35% and (c) 45%.

compressive stresses on the upper end nodes of the cylindrical spec-
imens. The simulated linearly elastic mechanical compressive test-
ing was compared to experimental measurements. The SOLID187
3-D 10-node tetrahedral structural solid element was employed
for meshing with an element size of 0.00025 mm. This element is
well suited to modeling irregular meshes, such as those produced
for porous materials. The coupled-node boundary condition (keep-
ing the nodes in the same plane) was used for the upper face of the
cylinder. This condition is applied, since the presence of pores parti-
cles provokes un-even surfaces, and therefore, the deformation
measurement was difficult to define. Young’s modulus can be
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obtained from the response of the compression test, and along the z-
axis (E;) it can be determined by:
0,
E,=—" 2
=G @
where ¢, and ¢, are the stress and the strain in z-axis, respectively.
The displacement of the cylinder in z-axis (u,) is measured from the
FEA estimations, and used for the strain determination:
Uz
& == 3
4 LZ ( )
where L, is the original height of the cylindrical specimen. The
Young’s modulus (1.5 GPa) and Poisson’s Ratio (0.29) used for sim-
ulations were obtained from the results of the compressive test of a
specimen sintered without space holder particles.

3. Results and discussion

Fig. 2a-c shows SEM micrographs of the experimentally
obtained foams with different porosities. As it can be observed,
the foams present pores not only produced by the SHP (both con-
nected and not connected pores) but also additional porosity asso-
ciated to the sintering process of Mg particles (interparticle
porosity). These additional pores increase the total porosity values
of the foams. The regions enclosed by the black circles display the
approximate dimensions of the spherical carbamide employed to
produce the foams, matching with the pores size. Fig. 2a (80% Mg
- 20% carbamide) and b (70% Mg - 30% carbamide) show separated
cells with low pore interconnectivity, while Fig. 2c (60% Mg - 40%
carbamide) shows a significant increase in pores interconnectivity.
These results show that the modeled porosities are mismatched to
the experimental results, fact that this could significantly modify
the predictions obtained by the FEA models. The real porosities
of the experimentally produced foams (obtained using Eq. (1))
were 31%, 42% and 51%, while their densities were 1.18, 1.07 and
0.94 g/cm?, respectively.

The graphical response of the models to the distributed applied
loads for the foams with different porosities can be observed in
Fig. 3a-c. This figure shows that total displacement is directly pro-
portional to the porosity. Maxima displacements from the initial
size increased from 1% to 1.7% when the porosity increased from
25% to 45%. These results were used to determine Young’s moduli
(Egs. (2) and (3)).

The FEA estimated results and experimental values for the
Young’s moduli are compared in Table 1. The results for the spec-
imen sintered without SHP are also shown. As observed, the
Young’s moduli significantly decreases when porosity increases
in a similar way for both, predictions and experimental values.
The Young’s modulus for the experimental foam with a porosity
of 25% is 0.79 GPa, decreased down to 0.29 GPa for the foam with
a porosity of 45%. For the specimen without induced porosity
(Mg particles without SHP), the estimation and experimental value
were found to be very close, i.e. 1.57 and 1.50 GPa, respectively.
The resulting small relative error (4.38%) could be attributed to
the fact that the modeled topology is close to the real one, with
no additional pores. Because of the presence of the above-men-
tioned additional pores, the relative errors between estimations
and experimental values significantly increased for the foams with
higher porosities. The maximum relative error (105.17%) was
obtained for the foam with the highest porosity, showing that
the selected models were not accurate enough, as the experimental
porosities were slightly higher than the expected (modeled).

After the comparative analysis of the results obtained so far, a
correction equation that minimizes the errors due to the presence
of porosity higher than modeled was introduced. The proposed
equation for correcting the estimated Young's modulus (Ej) is

Fig. 2. Scanning Electron Microscopy images of the metallic foams obtained using
different Mg- carbamide proportions (a) 80-20%, (b) 70-30% and (c) 60-40%.

shown below. This includes the Young’s modulus estimated using
FEA, and is dependent of the modeled porosity:

sl

where E; is the Young’s modulus estimated using FEA, e is the rela-
tive error between modeled and real porosities, and ¢ is the poros-
ity used in the FEA model. This equation was obtained using the
trial and error method, taken into account that we observed that
for all the studied foams the ratio between modeled and real poros-
ities remained almost constant (0.8, approximately), decreasing
their relative errors (e) when the porosity (¢) increased. We also
observed that relative errors for the Young’s moduli estimated using
FEA significantly increased for high porosities. That is why we
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Fig. 3. Deformation (in m) of the Mg foam models under compression, with
porosities of (a) 25%, (b) 35% and (c) 45%.

Table 1
Estimated and experimental Young’s moduli (in GPa) for the materials with different
porosities.

Foam porosity (%)

0 (without SHP) 25 35 45
E, FEA estimated 1.57 0.86 0.72 0.59
E, experimental 1.50 0.79 0.45 0.29
Relative error (%) 4.38 8.48 60.00 105.17

included these two parameters (e and ¢) in the equation, and
searched for a correction factor that matched estimated and exper-
imental Young’s moduli (this factor is the square root). With this
formula, it was possible to significantly decrease the differences
between the estimated and experimental values, as observed in
Table 2. The highest resulting relative error using this correction
was 10.41%, which is much smaller than obtained using only FEA
estimations, showing that the effect of the additional porosity was
drastically minimized. Future works will be focused on refining

Table 2
Corrected FEA and experimental Young’s moduli (in GPa) for the foams with different
porosities.

Foam porosity (%)

25 35 45
E, FEA corrected 0.76 0.50 0.30
E, experimental 0.79 0.45 0.29
Relative error (%) 4.22 10.41 4.59

Table 3
Young's moduli (in GPa) obtained using different models and experimental results for
the foams with different porosities.

Foam porosity (%)

25 35 45
E, experimental 0.79 0.45 0.29
E, Zhu 0.76 0.66 0.55
Relative error (%) 427 46.97 90.31
E, experimental 0.79 0.45 0.29
Warren-Kraynik 0.63 0.55 0.46
Relative error (%) 20.31 22.12 58.08

the porosity model depending on the Mg/SHP proportions, the size
of the Mg particles and the pressure used for the compaction stage.

In order to compare the effectiveness of our FEA corrected pre-
dictions, two reported models for calculating elastic modulus were
used. The first was the model obtained by Zhu et al. [14]:

~ 1.009E; p? 5)
T~ 1¥1514p
1.2
(a) —e— Exp
--m--FEA
—~ 1.04 --- FEACorr
& —v—2hu
) —&— Warren
% 0.8
=]
3
O 0.6
=
»
2 044
=]
g
0.2+
0.0 T T T T T
20 25 30 35 40 45 50
Porosity (%)
150
(b) --m--FEA
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- —&— Warren
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— 100+
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& 50
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Fig. 4. (a) Compressive Young’s modulus variation with porosity, and (b) their
erTors.
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where E; is the Young’s modulus of the solid material and p is the
relative density of the foam. The second model is the study by War-
ren and Kraynik [15], where:

Ep?(11 +4p)

Ef:(10+31p+4p2) (®)

The estimations obtained using these models are listed in Table
3. As it can be observed, relative errors are rather high, especially at
low densities, where high porosities and different topologies of the
foams provoked important mismatches between experimental
results and estimations, overpredicting the foam strength.

For a complete analysis of the results of the present work for Mg
foams, Fig. 4a and b shows the Young’s modulus variation vs poros-
ity, and the relative errors of these values as a function of the
experimental results. It can be clearly observed that the FEA cor-
rected model estimations are very close to the experimental
results, obtaining the lowest errors. These results show the impor-
tance of FEA for the study of foams, predicting in a rather accurate
way their compressive behavior. The FEA modeling capability
allowed to take into account not only the constituent material
properties and the porosity percentage, but also the size and shape
of the pores, and the strength of the bonding between the grains in
the sintering process. This helped to obtain predictions closer to
the experimental results than the models that only include the
porosity or the density of the foams. The selection of the foam
topology has demonstrated to be an essential variable for obtaining
a correct estimation.

4. Conclusions

In this work, three-dimensional models were used in order to
predict the compressive behavior of Mg foams with porosities of
25%, 35% and 45%. Results showed that the porosities obtained for
the experimental foams are significantly higher than expected/
modeled. This was provoked by the presence of interconnected
pores and additional pores in the spaces between individual Mg
particles. The estimated and experimental Young’s moduli signifi-
cantly decreased with porosity in a similar way. Nevertheless,

relative errors between estimations and experimental values were
very high for the foams with high porosities. The introduction of a
correction equation to the FEA predictions made possible an impor-
tant decrease in the differences between the estimated and exper-
imental values. Finally, the comparisons with the reported foam
models showed that proposed FEA model predicted more accu-
rately the compressive behavior of the experimentally produced
foams.
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Pattern : 00-026-0016

Radiation = 1.788970

Quality : Indexed

AICu

Aluminum Copper

Lattice : Monoclinic
S.G.: C2Im (12)

a= 12.06600
b = 4.10500
c = 6.91300
a/b = 2.93934
c/b = 1.68404

beta= 124.96

Z= 10

Mol. weight =
Dx = 5.357
Dm = 5.290

Volume [CD] = 280.62

General comments: Single-crystal data taken.
General comments: Composition Cu51 Al49.

Sample preparation: Powder sample held 39 minutes at 1590 C, water quenched.

Data collection flag: Ambient.

El-Boragy et al., J. Less-Common Met., volume 29, page 133 (1972)

Radiation : Cu
Lambda: 1.54056
SS/FOM : F30= 10(0.0420,70)

Filter : Not specified
d-sp : Guinier

Internal standard : Si

2th

18.186
20.822
27.303
29.357
29.876
34.935
36.228
36.811
40.986
47.005
51.337
51.795
52.372
52.849
55.284
56.364
60.184
60.977
62.228
63.956
65.166
66.518
68.664
69.262
72.429
73.157
73.614
76.930
78.351
80.387
81.523
82.621
83.753
85.159
86.128
87.290
88.143
89.016
89.909
91.760
92.623
95.963
97.142
97.801
98.470
99.037
100.078
100.431
101.267
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Pattern : 00-025-0012

Radiation = 1.788970

Quality : Indexed

CUAb

Aluminum Copper
Khatyrkite, syn

Lattice : Body-centered tetragonal Mol. weight = 117.51
S.G.: l4/mcm (140) Volume [CD] = 179.28
a= 6.06540 Dx = 4.354
c = 4.87320

Z= 4

Additional pattern: To replace 00-002-1309.

Unit cell: Reference reports: a=6.063, c=4.872.

General comments: Cell parameters generated by least squares refinement.
Data collection flag: Ambient.

Havinga, Philips Research Lab, Eindhoven, The Netherlands., Private Communication (1973)

Radiation : CuKa1
Lambda: 1.54050 d-sp : Not given
SS/FOM : F30= 15(0.0480,43)

Filter : Not specified

4.667
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Pattern : 01-085-1327

Radiation = 1.788970

Quality : Calculated

Al

Aluminum
Aluminum

Lattice : Face-centered cubic
S.G.: Fm-3m (225)

Mol. weight = 26.98
Volume [CD] = 66.40

a= 4.04940 Dx = 2.699
Dm = 2.690
Z= 4 l/lcor=4.10

ICSD collection code: 064700
Remarks from ICSD/CSD: REM
Test from ICSD: No R value given.
Test from ICSD: At least one TF missing.

Additional pattern: See PDF 00-004-0787, 01-089-2769, 01-089-2837, 01-089-3657, 03-065-2869 and
01-089-4037.

Cancel:

Data collection flag: Ambient.

M PDF 00-004-0787.

Swanson, H.E., Tatge, E., Natl. Bur. Stand. (U.S.), Circ. 539, volume 359, page 1 (1953)
Calculated from ICSD using POWD-12++ (1997)

Radiation : CuKa1
Lambda: 1.54060
SS/FOM : F5=1000(0.0000,5)

Filter : Not specified

d-sp : Calculated spacings

2th

44989
52.436
77.332
94.213
99.849

NWNN=- T
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N_O0OO-~




Match! message

Pagina 1 de 6

Entry # 00-065-1685

Phase classification
Name
Formula

Pearson symbol
1/1c
Quality

Publication
Reference

Aluminum Copper Iron

AI7Cu2Fe
tP40
2.02

C (calculated)

Bibliographic data

, Calculated from NIST using POWD-12++ 9, 911 (1956)

Crystal structure

Published crystallographic data
P4/mnc (128)

Space group
Crystal system
Cell parameters
Cell volume

z

Published diffraction lines

file://C:\Documents and Settings\Rayos X\Configuracion local\Temp\Match\match temp htmlfile.htm

tetragonal

a=6.336 A c=14.87 A

596.95 A3
4

Diffraction data

d [A]
7.435
5.82892
4.48023
3.90398
3.83738
3.7175
3.168
2.91446
2.86089
2.83355
2.78346
2.69218
2.64778
2.45996
2.41122
2.25355
2.16864
2.14488

Int.
421
111
33
610
420
167

155
15
101
21

129
76
999
39
282

hkl
002
101
110
103
112
004
200
202
114
210
211
105
212
213
204
214
116
222

Remark

16/06/2016
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2.09101
2.05148
2.0141
2.00362
1.98567
1.95199
1.94297
1.9346
1.91869
1.86547
1.85875
1.85875
1.76375
1.75729
1.74515
1.71686
1.71017
1.69968
1.66169
1.66169
1.65628
1.60318
1.59876
1.58873
1.584
1.5542
1.54923
1.53671
1.52857
1.51291
1.5049
1.49773
1.49341
1.487
1.46778
1.46417
1.45757
1.45757
1.4335
1.43044
1.4273
1.41677
1.41039
1.41039
1.39173
1.38577
1.36267
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869
223
444
551
16
51
37

119
187
187

36
20

10
80
43

10

35
56
31
51
43
23
36
36

20
14
111
93
93

19
20

301
215
107
310
311
206
303
312
224
216

0 0 8 Doubly indexed line.
3 1 3 Doubly indexed line.

314
320
321
118
322
217

2 2 6 Doubly indexed line.
3 15 Doubly indexed line.

323
208
109
324
400
218
402
410
411
325
412
307
330
0010
413
332

31 7 Doubly indexed line.
4 0 4 Doubly indexed line.

326
228
219
420

1 1 10Doubly indexed line.
4 2 1 Doubly indexed line.

422
334

3 18 Doubly indexed line.
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1.36267
1.35404
1.34609
1.33468
1.32389
1.32206
1.3167

1.30602
1.30133
1.27913
1.27913
1.27472
1.26262
1.24919
1.24508
1.24259
1.23889
1.23889
1.22998
1.22771
1.22559
1.22008
1.20561
1.20561
1.19943
1.19433
1.19433
1.18436
1.17868
1.17868
1.17657
1.1729

1.16578
1.1621

1.15403
1.14654
1.14476
1.13856
1.13535
1.13535
1.12827
1.12678
1.12565
1.12565
1.12061
1.12061
1.11079
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4 2 3 Doubly indexed line.
327

2010

406

424

1011

2110

416

309

3 3 6 Doubly indexed line.
4 25 Doubly indexed line.
319

501

432

417

510

2 2 10Multiply indexed line.
511 Multiply indexed line.
426

503

512

2111

4 0 8 Doubly indexed line.
51 3 Doubly indexed line.
434

1 1 12Doubly indexed line.
3 1 10Doubly indexed line.
418

4 2 7 Doubly indexed line.
51 4 Doubly indexed line.
520

521

505

522

2012

515

523

3011

2 1 12Doubly indexed line.
3 2 10Doubly indexed line.
436

428

1 0 13Doubly indexed line.
4 19 Doubly indexed line.
3 1 11 Doubly indexed line.
4 4 0 Doubly indexed line.
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1.10756
1.09406
1.08828
1.08432
1.08432
1.07551
1.07551
1.07244
1.07244
1.06861
1.06287
1.06287
1.06141
1.06068
1.056
1.05373
1.05373
1.04703
1.04551
1.04297
1.03909
1.03302
1.03302
1.02924
1.02574
1.02062
1.02062
1.01937
1.01499
1.01499
1.01271
1.00705
1.00581
1.00581
1.003
1.00181
0.999544
0.994566
0.994566
0.993367
0.993367
0.989517
0.987333
0.983078
0.981954
0.980868
0.979418
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442

525

507

2 2 12Multiply indexed line.
53 1 Multiply indexed line.
4 2 9 Doubly indexed line.
5 3 2 Doubly indexed line.
51 7 Doubly indexed line.
4 4 4 Doubly indexed line.
4110

52 6 Doubly indexed line.
0 0 14Doubly indexed line.
533

2113

600

3 1 12Doubly indexed line.
3 3 10Doubly indexed line.
438

602

534

611

1 1 14Doubly indexed line.
51 8 Doubly indexed line.
527

4210

4 4 6 Doubly indexed line.
5 3 5 Doubly indexed line.
613

6 0 4 Doubly indexed line.
4 1 11 Doubly indexed line.
3212

2014

3 0 13Multiply indexed line.
4 3 9 Multiply indexed line.
614

620

621

2 1 14Multiply indexed line.
52 8 Multiply indexed line.
3 1 13Multiply indexed line.
6 2 2 Multiply indexed line.
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541

615

623
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0.978037 20 4211

0.975995 14 4012

0.971487 6 606

0.967399 7 5 3 7 Doubly indexed line.
0.967399 7 6 2 4 Doubly indexed line.
0.964618 4 4 1 12Doubly indexed line.
0.964618 4 4 3 10Doubly indexed line.
0.960265 4 616

0.95865 7 3 2 13Multiply indexed line.
0.95865 7 52 9 Multiply indexed line.
0.956222 5 544

0.95363 12 3 3 12Doubly indexed line.
0.95363 12 5 1 10Doubly indexed line.
0.944515 1 630

0.942616 1 631

0.93891 7 545 Doubly indexed line.
0.93891 7 3 1 14Doubly indexed line.

0.93572 23 2 1 15Doubly indexed line.
0.93572 23 6 1 7 Doubly indexed line.
0.932734 12 4212

0.928797 3 0 0 16 Doubly indexed line.
0.928797 3 6 2 6 Doubly indexed line.
0.92782 2 633

0.924514 5 5011

0.922676 7 5210

0.918976 5 546

0.91756 11 6 0 8 Doubly indexed line.

0.91756 11 4 1 13Doubly indexed line.
0.91543 17 6 3 4 Doubly indexed line.
0.91543 17 5 1 11 Doubly indexed line.

0.910002 1 1116
0.909002 1 3214
0.907871 6 539
0.906103 3 627

Experimental

Physical Properties

Meas. density 4.3 g/cm3

Calc. density 4.136 g/cm3
Remarks

Remarks

NIST M&A collection code
N AL3206 319
Temperature factor
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Pattern : 00-045-1040

Radiation = 1.788970

Quality : Questionable

AlesCuxoFeqs

Aluminum Copper Iron

Lattice : Not assigned Mol. weight = 3862.43
S.G.: (0)

Sample preparation: Annealed at 1073 K for 65 hours in vacuum and quenched.
General comments: Icosahedral phase.

Reason 'O’ quality was assigned: O assigned because unindexed.

Data collection flag: Ambient.

Ishimasa, T., Fukano, Y., Tsuchimori, M., Philos. Mag. Lett., volume 58, page 157 (1988)

Radiation : FeKa Filter : Beta
Lambda: 1.93730 d-sp : Diffractometer

2th

10.451
11.457
18.621
27.591
30.364
31.969
37.252
42.711
45.841
49.907
50.152
52.929
53.887
56.608
62.277
75.915
78.146
92.321
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