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INTRODUCCION

El continuo avance tecnolégico, asf como el desarrolio de equipos cada vez més eficientes y
sofisticados, cuyas condiciones de servicio son muy severas (elevada temperatura, ambientes
corrosivos u oxidantes, abrasion, efc.), hace necesaria la investigacion y desarrolio de nuevos
materiales paralelamente a los ya existentes.

Un caso particular dentro de la investigacion de materiales, son los compuestos
intermetélicos, los cuales son conceptualmente, maieriales aleados que presentan
caracteristicas y/o propiedades que los hacen comportarse como un metal puro.

El estudio de los compuestos intermetélicos, sin duda alguna, ha dado lugar al
descubrimiento de propiedades tanto mecénicas como quimicas entre ofras, que son muy
atractivas aplicadas a la industria metalirgica, asi como a la metalmecanica y de construccion
de piezas. Muchos de los compuestos intermetélicos ofrecen a un menor costo caracteristicas
y/o propiedades que no tienen los metales puros ni algunas aleaciones.

Estos materiales llamados comunmente compuestos intermetélicos, en su mayoria poseen un
fuerte ordenamiento y exhiben propiedades excelentes tales como resistencia a la corrosion,
oxidacidn, gran resistencia a esfuerzos mecanicos a temperaturas elevadas, médulo elastico
grande, ademéas de que algunos poseen también baja densidad.

La exhibicion de estas caracteristicas 10s hace potenciaimente dtites para aplicaciones
estructurales; sin embargo, la mayoria de los compuestos intermetélicos en su forma
policristalina presentan excesiva fragilidad y dureza ademas de baja ductilidad a temperatura
ambiente. A pesar de esto, y con €l propésito de mejorar la tenacidad y ductilidad de estos
materiales a temperatura ambiente, se han desarrollado y experimentado diversas técnicas de
procesamiento entre las que figuran la introducciéon de micro y macroaleantes, el control
microestructural a fravés de su procesamiento y el reforzamiento con fibras.

Recientemente, otros estudios, han demostrado que mediante algunos procedimientos y/o
procesos como son las técnicas de solidificacion rapida, los tratamientos térmicos y las
adiciones de elementos aleantes, estas caracteristicas indeseables, pueden ser
considerablemente reducidas y en algunos casos eliminadas.

Existe una gran variedad de compuestos intermetalicos binarics que han sido ampliamente
estudiados debido a las caracteristicas que presentan, tal es ef caso de los intermetalicos de
AINi y de AlCu. Por ofra parte, los compuestos intermetalicos ternarios han sido poco
estudiados debido a su complejidad, consecuentemente, existe poca informacion af respecto.

Hace poco tiempo se inicid un proyecto que contempla principalmente la ductilizacion del
intermetalico {Cu,Ni)2Als, el cual tiene un potencial para ser utilizado como un material
estructural. Este intermetalico, a diferencia de los tradicionales TiAl, TizAl, NiAl, NisAl, FeAl y
FesAl, es un compuesto ternario que ha sido poco estudiado, causa por la cual, existe muy poca
informacion. Esta es la razén principal por |a que la meta del presente trabajo es la generacion
de informacién medianie el estudio y caracterizaciéon de la aleacion intermetalica ternaria de
(Cu,Ni}2Als, antes y después de ser solidificada rapidamente mediante |z técnica de bloque frio
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- melt spinning. En el presente trabajo, el intermetalico antes mencionado fue solidificado
apidamente y posteriormente tratado térmicamente a temperatura variable y tiempo constante,
3e encontrd que tanto fa aleacion “madre”’ o de origen, asi como la solidificada rapidamente
yesentan una estructutra del tipo dendritica ademas de una segunda fase en el liquido
nterdendritico. Esta estructura dendritica se rompe y da lugar a la formacidn y crecimiento de

jranos cuando se sobrepasan los 800°C.
Los listones tratados térmicamente presentaron también variaciones de concentracion

elemental en el interior de las dendritas del mismo modo que variaciones de microdureza en
funcién de la temperatura de tratamiento.



OBJETIVOS

Implementar una metodologia experimenial que permita la obtencion de
informacién tanto cualitativa como cuantitativa de los efectos que tiene la

solidificacion normal, la solidificacidn rapida y el tratamiento térmico sobre una
aleacion ternaria de CuNiAl.

Comparar y discutir las tendencias observadas con la aplicacion de la
solidificacion normal, la solidificacion rapida y el efecto del tratamiento térmico
sobre |a aleacion.

Generar informacién suficiente acerca del comportamiento térmico de la
aleacion,

Determinar la posible ductilizacién de la aleacion.



Capitulo 1. Revisién bibliografica
1.1 Principios termodinamicos de Ia solidificacion.

Durante el procesamiento de todo metal existen siempre cambios de fase siendo el cambio de
fase de liquido a solido una etapa ineludible. A grandes rasgos, la transformacion de liquido a
solido en un metal se describe como el desarrollo de tres etapas, a saber:

1. Enfriamiento del metal en estado liquido
2. Solidificacion
3. Enfriamiento del metal en estado sdlido.

En el proceso de la solidificacién, los atomos y las moléculas de la fase en estado liquido
pasan a formar parte de una fase en estado solido (cristal). Es conveniente dividir el proceso de
la solidificacion en dos etapas: la nucleacion, que consiste en la formacién de las particulas
mas pequefias de la nueva fase que son estables, y el crecimiento, que es el aumento de
tamafio de los nucleos.

En el proceso de fa solidificacidn intervienen diversos factores siendo el mas importante la
temperatura de solidificacion. Cuando se alcanza esta temperatura, {a energia libre tanto de la
fase liquida como de la fase sélida son iguales. Es importante mencionar que la temperatura de
solidificacion es caracteristica del material que esta solidificando y de la presién a la que dicho
material esté sujeto, ademas de que es funcidon tanto del liquido como del solido, es decir,
dependiendo de la temperatura a la cual solidifique un material, éste presentara un determinado
fipo de estructura cristalina. Tal es el caso del azufre que, cuando es solidificado a 114 °C
presenta una estructura monoclinica, y romboedral cuando es sofidificado a 119 °C.

Los atomos en el estado liquido, tienen mayor energia que en el estado sélido a temperaturas
inferiores a la de fusién. Al pasar del estado liquido al estado sdlido, ceden esta energia en
exceso, en forma de calor estableciendose que durante el cambio de fase tiene lugar el
desarrollo y flujo de un calor denominado calor latente de solidificacion. Termodinamicamente
hablando, existe una estrecha relacién entre el calor latente y la temperatura de solidificacion, y
para que la solidificacién progrese, se debe extraer ese calor del sistema. Es importante
mencionar que la velocidad de solidificacion esta determinada por |a velocidad de extraccion de
calor del sistema. La extraccion de calor del sistema, cambia la energia de las fases solida y
liguida en dos formas:

1. Existe un decremento en la entalpia del liquido o del sélido debido al enfriamiento.
2. Existe un decremento en la entalpia del sistema debido a la transformacion de liquido a
solido, el cual se conoce como calor latente de fusidn (0

Cuando se alcanza la temperatura de solidificacién, las energias libres de Gibbs tanto de la
fase liquida (G:) como de la fase solida (Gs), se igualan y por lo tanto existe un equilibrio tal
que:



Matematicamente, la energia libre de Gibbs (G), se define como:

en donde;

H=Entalpia o calor latente S=entropia 0 medida del desorden de la fase.
T=Temperatura absoluta

Sustituyendo la ecuacion 2 en la 1 para el liquido y el solido, se llega a la expresion 3.
H -T,5,=Hg-T,S5——~~~-~ (3)
El calor latente L desarrollado durante el cambio de fase, es la diferencia de entalpias entre

el liquido y el sdlido. Partiendo de este razonamiento se puede manipular todavia mas la
ecuacion 3 para llegar finalmente a las expresiones 4 y 5

L=T, (S, -Ss)=T,AS—~—~——~ (4)
AS=L . (5)

A
La expresion 5 se utiliza para calcular ef cambio de orden o de entropia durante la solidificacion.

1.2 Nucleacion Homogénea

Todas las transformaciones de fase estan acompafadas por un cambio o rearreglo en |a
estructura atémica del material. Ademas de este cambio de estructura, una transformacién de
fase tambien puede producir un cambio de compasicion. Una transformacion de fase como es
el caso de la solidificacion, no sucede espontaneamente cuando se alcanza la temperatura de
solidificacion, Lo que en realidad sucede es que pequefias particulas de material sélido se
forman en diversas partes dentro de la sustancia liquida. Estas nuevas particulas,
posteriormente a su formacion, crecen consumiendo el liquido hasta que la solidificacion se
completa. Esencialmente, todas tas transformaciones de fase ocurren mediante la nucleacion y
crecimiento de nucleos.

La solidificacion de un metal se lleva a cabo en 2 etapas las cuales son la nucleacion y el
crecimiento. Los procesos de la nucleacion juegan un papel importante en la solidificacion de
lingotes ya que controlan en gran medida el tipo de estructura inicial y la distribucién espacial
de las fases producidas. Durante muchos procesos de solidificacion, el nimero de eventos de
nucleacidn critica es bastante pequeiio y ocurren tan rapidamente que no es posible su precisa
observacion con métodos directos. No obstante, los efecios de la nucleacidn en la
microestructura, ejercen una fuerte influencia sobre ¢! tamafic de granc y la moriclogia asi
como la homogeneidad composicional. La microestructura final es también modificada por el
crecimiento del cristal, por el flujo del fluido y por procesos de crecimiento estructural o de
formacion de la microestructura, que son importantes en estados posteriores de la solidificacion
del lingote.



Cuando una nueva fase nuclea, ésta puede formarse mediante un agrupamiento de atomos
de la misma sustancia que el liquido, caso en el cual se le denomina nucleacion homogénea.
Este tipo de nucleacion que ocurre en el seno del liquido es un caso simple que sirve para
comprender el problema de la solidificacion. La nucleacion homogénea, solo se produce bajo
condiciones muy controladas de laboratorio.

Generalmente, durante el proceso de la solidificacién se considera el desplazamiento de una
interfase, tal desplazamiento corresponde al crecimiento de los nucleos. La formacion de esta
interfase es una consecuencia del proceso de nucleacidn y ocurre cuando, dentro del liquido,
se agrupa un numero suficiente de atomos para formar una pequefia particula sdlida
(nucleacion homogénea), la cual, por facilidad de célculo se considera de forma esférica. Al
formarse esta particula se origina también la interfase antes mencionada, y que separa al
solido del liquido. Por lo tanto se observa un incremento en la energia libre del liquido. Puesto
que habra una energia libre positiva asociada a la formacion del area superficial del nicleo,
ésta energia de superficie actuara como una barrera para la formacion de pequefios nicleos.

Termodinamicamente se considera que, cuando el sistema alcanza y mantiene la temperatura
de solidificacion Te, el metal sélido puede mantenerse en equilibrio con el metal liquido. A
esta temperatura las energias libres de las dos fases son iguales (figura 1.2.1). Sin embargo, en
la mayoria de los procesos de colada, el equilibrio total global asociado con una composicion
uniforme de la fase no ocurre a traves del fingote. A pesar de esto, frecuentemente es valido
asumir que las composiciones liquida y solida en el frente de solidificacion a una temperatura
dada, estan determinadas por las composiciones liquidus y solidus determinadas en el
diagrama de fases mediante [as lineas de coexisatencia. Este concepto es llamado equilibrio
local interfacial, y ha sido aplicado exitosamente a la descripcion de procesos de colada en los
cuales la velocidad de difusién, particularmente en el solido, es bastante lenta para alcanzar
una composicion uniforme de la fase.

Cuando un grupo de atomos se reune para formar un embribn o nucleo potencial
(nucleacion), se forma entonces una superficie, [a cual produce una energia libre positiva. Si la
energia libre total disminuye, el nicleo puede prevalecer. Por ejemplo, si se supone que el
metal liquido en un recipiente esta subenfriado a una temperatura T1 {ver figura 1.2.1) y siuna
pequeiia particula solida forma el embrion o nicleo, habra una disminucion en la cantidad de
energia libre por unidad de volumen desde Gy hasta Gz. Esta parte del cambio de energia libre
AGy para una esfera, esta dada por la ecuacion 10:
47r3(G, - G,)

3
en donde (r) es el radio de la particula formada ; Gs es la energia libre por unidad de volumen

del liquido; y G2 es la energia libre por unidad de volumen del sdlido (ver fig. 1.2.1). Se tiene
entonces que el cambio de energia libre volumétrica en la transformacion liquido-sélido es:

AG, = I —D

G ~G =G, -G =(H, -H)-T(S, =S;)=L-TAS ;,~———— 1y
Cuando T es latemperatura de transicion de fase Te, el cambio de entropia es:
L
AS | . = - = = = 12
Sfusian T : ( )
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FIGURA 1.2.1 Diagrama de temperatura vs energia libre para un metal puro®.

de donde Te es la temperatura termodinamica de solidificacion por la esfera de radio r vy el
cambio de energia libre volumétrica es:

AG, = %mJ(GL -G
en donde AT es el subenfriamiento.

Es importante hacer notar que el cambio en energia libre volumétrica es negativo y
disminuye durante el proceso de solidificacion.

Una vez formada una particula sdlida, se establece la interfase solido-liquido; esta interfase
tiene asociada una energia libre superficial y el cambio de energia libre del sistema se debe a la
presencia de esta interfase; esta energia libre se designa como AGg. Para una esfera con
radio r, 2Gs es igual a 4™2Y, donde ¥ es la energia libre especifica por unidad de 4rea o de
superficie.

El cambio total producido en [a energia libre al formarse el sdlido, es la suma de la
disminucion de |a energia libre volumétrica mas el aumento en la energia libre superficial.
Matematicamente, se puede expresar lo anterior como la suma de dos términos de la forma
siguiente:

AG, =AG, + AG, ~ = - — — = (14 )

4]

AG, = s AT, dzrly — - - - — - (15 )
3 T,

0
4 3 2

AGT=§-7£?‘ AG, +4drr’y — — - — — = (16 )

Ambos términos, lo mismo que el cambio total de la energia libre AGr, se muestran en fa
figura 1.2.2 como la funcién del radio r de la particula.
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Temperatura T,

; s
FIGURA1.2.2 Variaciones de AG como funcién del radio dela particula a la temperatura T1(3)

El analisis de |a grafica de la figura 1.2.2 muestra que para todos los valores de r>r* el cambio
en la energia libre total es negativo, esto es, arriba de r* el crecimiento de un nucleo disminuye
la energia libre. En este punto, ia derivada de AGwax. con respecio al radio de la particula es
cero, y por lo tanto, el radio critico necesario para iniciar la nucleacion es:

4 :
AG,,, =~§—7N*3££~T—+47rr*2y —————— (17 )

endonde: vy = energia libre especifica por unidad de superficie
Un resultado similar se obtiene derivando la ecuacion 16 pero en términos energia libre
(ecuacion 19).

FE o= ;éy ~~~~~~ (19 )
[}‘

Si la particula que se forma tiene un radio r mayor que el radio critico r* necesario para la
nucleacidn, entonces eso tiende a disminuir AGr con un consecuente aumento en r. Se deduce
entonces que cualquier particula mayor que r* serd un nucleo para crecimiento y cualquier
particula menor que r* tendera a desaparecer (ver figura 1.2.2). Por otro lado, un analisis de la
ecuacion 18 indica que el radio critico r* necesario para la nucleacion esta en proporcion
inversa a la cantidad de subenfriamiento estableciendose que mientras mayor sea el
subenfriamiento obtenido, el radio critico necesario para [a nucleacion sera menor.
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1.3 Nucleacion Heterogénea

En condiciones ordinarias, los ndcleos se forman en las paredes del recipiente en el que esta
contenido el liquido, o sobre particulas extrafias (impurezas) en el seno del metal fundido. Esto

disminuye el grado de sobreenfriamiento necesario para formar los nuclecs. Este tipo de
nucleacion se flama heteragénea.

Ocurre nucleacion heterogénea cuando los nlcleos se forman en:
+ Las paredes del molde

¢ Inclusiones (flotando)

¢ Oxidos del metal

4 Superficies sélidas

Debe quedar claro que la razon de que no ocurra la nucleacion inmediata al alcanzar la
temperatura de transformacion, es la barrera presentada por [os requerimientos de energia libre
superficial del nucleo. Consecuentemente, los sistemas en proceso de transformacion de fase
intentan reducir esta barrera de energia libre superficial, mediante la nucleacion sobre una
interface preexistente. En esta manera, la interface preexistente es “eliminada” y
consecuentemente el cambio neto en la energia libre superficial puede de alguna manera ser
reducido.

Considerese Ia formacion de una nueva fase, 5, fuera de una fase “madre’, o, en la pared del
molde o contenedor. La figura 1.3.1(a) muestra la nueva fase p formandose como un casco
esférico sobre el substrato, esto es, la fase B es una porcion de la esfera de radio r.g. Una vista
superior de la figura 1.3.1(a) mostraria la fase § como un circulo con un radio proyectado R. El

cambio en la energia libre superficial producide por la formacidn de esta fase 3 se representa
por la ecuacion 20:

AGS = I_‘Aaﬁyaﬂ +Aﬂw}/,€wJ— Aﬁwycgw _____ (20)
en donde A, es el area de la interface a—P y Agw €s el area de la interface B—w.

7077 =) e~

(=)

Figura 1.3.1 (a) Geometria de un casco esférico. (b) Diagrama de tension superficial en filo del
cascol2,

Un balance de fuerzas de tension superficial en el punto de interseccion de las tres fases (filo)
mostrado en la figura 1.3.1(b) daré como resultado la ecuacion 21:

Yo Va Vo £09—(2} ”



Haciendo S=cos® y recordando que Ap,="RZ, obtenemos mediante la combinacién de las
ecuaciones 20 y 21,

AG, = A7 4 —ﬂRz(yaﬁ.S) —————— (22)

La expresion para el cambio total de energia libre en la formacién del nucleo con forma de
casco esfério es escrita como:

AG, =AG, +AG; =V, AG, + (A, —7R*S)y yy —— - —— - (23)
En donde:
2-35+5°
V, = zr,, [~—f—~§—--—]
A4, =2xr; [1-S]
R =7, 8n &

Sustituyendo estos términos en la ecuacion 23, se obtiene la ecuacion 24:

3

_ 3
AG, = %[2_ 3§ .*i},m,, +[2m72, (1-8) — 2, (sen’ 6)SY ,, ————(24)

Reconociendo que sen20 es 1-S2, se obtiene por algebra:

_ 3
A6, <[4 m3AG, +4W;ﬁyaﬁ][2..ﬂ} _______
Comparando este resultado con la ecuacion 16, se observa que la Unica diferencia es el

término en el corchete de la derecha. Para obtener el valor critico para r*as derivamos la
expresion 25 y el resultado obtenido es similar al de la ecuacion 19,

AG,

Comparando este resultado con el de la ecuacién 19, se observa que el radio de curvatura del
casco esferico es identico al radio de la esfera que podria obtenerse en la nucleacion
homogénea. Consecuentemente comparando las ecuaciones 16 y 25, es aparente que la Ag*
para nucleacion heterogénea serd identica a la de nucleacion homogénea excepto por el
termino enfre corchetes y que involucra a S en la ecuacion 27.

2-35+8°
4

AG* (het) = AG*(hom)[ ————— (27)

El término entre corchetes varia desde 0 a 1 tanto como el angulo dihedral del la figura
1.2.3(b) varia desde 0 a 180°. Por lo tanto, AG*(hetj< AG*(hom) , lo cual es indicador de que se
requiere menos energia para la nucleacion heterogéna y por [o tanto, ésta debe ccurrir mas
facimente. Esta misma observacion se puede hacer, notando que

2
R*=— T Sons = rogSend ——~———— (28)

¥
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Si el valor de O decrece ef valor de R* también decrece, lo cual indica que el volumen del
nlicleo heteragéneo tendra que ser més pequefio y, por lo tanto requerira solamente de algunos
atomos para su formacién. Cuando 9=0 el volumen se hace cero, por lo que uno puede esperar
nucleacion sin que se requiera subenfriamiento.

Si un metal solidifica con sustancias extrafias, ya sean éstas impurezas indisolubles o
procedentes del recipiente, es esencial que la superficie del substrato (capa inferior) sea
bafiada por el metal liquido. Satisfecha esta condicion, el siguiente paso en la nucleacion
heterogénea es procurar que el liquido solidifique facilmente en el substrato. Por esta razdn, el
angulo de contacto S entre el substrato y el metal solido que esta siendo depasitado (fig.1.3.1),
completa ¢l ciclo de un importante concepto tedrico de la nucleacion, a pesar de que dicha
teoria no sea usada ampliamente en la practica.

Cuando el éngulo de contacto 0 es mas pequefio, la masa entre el sélido y el substrato tiene
una energia superficial baja. Bajo estas condiciones los atomos en el metal liquido, forman
facilmente sobre la superficie del substrato con el metal solido el embrion. Si O esta a 180°, el
metal liquido no solidificara facilmente sobre el substrato, puesto que la energia interfacial del
metal sdlido del substrato es alta. La efectividad de cualquier particula como la nucleacion
catalitica, es funcién del angulo de contacto determinado por factores tales como el espacio en
un enrejado de dos estructuras —substrato y metal sélido- y de la naturaleza quimica de la
superficie del mismo. Cuando el angulo de contacto es chico, la nucleacion ocurrira a una baja
cantidad de subenfriamiento; si el angulo de contacto es grande, una cantidad de igual
proporcion de subenfriamiento serd necesaria.

La consideracion de la nucleacion y el nivel de subenfriamiento det liquido introduce un tipo
de "desviacion” de el equilibrio total, que es conocido como equilibric metaestable, Cuando se
alcanza el equilibrio total, fa termodinamica predice que no es posible la solidificacion. Sélo
cuando existe una desviacién del equilibrio total liquido-sdlido serd posible la salidificacion.
Para que ocurra la solidificacion, esta desviacion debe inducir al liguido a un estado de
subenfriamiento en el cual éste es metaestable debido a la ausencia de una o mas fases
solidas estables. E! cambio de un estado estable a uno metaestable ocurre en una manera
continua sin un cambio abrupto en las propiedades fisicas, tales como volumen molar o
capacidad calorifica.

Lo anterior induce a concluir que: la nucleacion es termodinamicamente posible sdlo a
temperaturas por debajo de alguna temperatura de equilibrio Te; y, que la nucleacion se produce
frecuentemente sobre una sustancia extrafia como es el caso de la colada en moldes en donde
la nucleacion ocurre en las paredes del mismo, més gue directamente dentro de la fase inicial.
Dicho de ofra forma, la nucleacién es, con frecuencia, heterogénea en vez de homogénea. La
importancia practica de este (ltimo factor puede juzgarse teniendo en cuenta el hecho de que
los metales puros solidifican solamente unos pocos grados por debajo de sus puntos de fusion,
mientras que la nucieacion homogénea requeriria, aproximadamente, un centenar de grados de
subenfriamiento.

Fs importante considerar el nivel de subenfriamiento del metal liquide que se da en ¢l
comienzo de la solidificacion, en el desarrolio de un entendimiento de la variedad de
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modificaciones estructurales y précticas de refinamiento de grang, las cuales soh comunes en

las aleaciones de colada y es la base de las técnicas de solidificacion mas recientes, tales
como los métodos de solidificacion rapida.

1.4 Crecimiento

Después de la nucleacion, principia el crecimiento del cristal quedando su desarrollo
condicionado particularmente al subenfriamiento.

Para conservar en forma estable la interfase solidofliquido, es necesario que ia parte solida se
enftie tanto como la parte liquida, asumiendo que el flujo de calor sea del liquido al sdlido, para
que de este modo, el calor que se agrega al fiquido, sea en igual cantidad al obtenido del
solido, es decir, que el calor que fluye por el liquido es igual al que circula por el sélido. La
figura 1.4.1 muestra esquematicamente lo anterior.

SOLIDO LIQUIDO

T
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R

A
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R .

A - -~ : Direccifin de crecimiento

- : —

DISTANCIA X —m—

FIGURA 14.1 Distribucién de la temperatura en el crecimiento de un cristal. a) interface
estacionaria; b) avance de la interface.)

La curva (a) es la interface S/L (Sélido/Liquido), la cual permanece estacionaria, es decir, sin
avanzar, mientras que la temperatura de solidificacién Te mantiene el equilibrio entre el liquido y
el sdlido. En la interfase estacionaria, ocurre que los atomos se desprenden y se juntan al
solidc de manera continua a razones numéricas diferentes, hasta que se alcanza la
temperatura de solidificacion en la que ambas corrientes se igualan.

A medida que crece el cristal, mas atomos se incorporan al mismo siendo estos en mayor
cantidad que los que se separan de él. Cuando esto ocurre, la temperatura en |a interfase es
ligeramente menor que la temperatura de solidificacion Te , prueba indudable del
subenfriamiento con lo cual la interfase avanza.

El crecimiento del cristal puede llevarse a cabo con un gradiente de temperatura positivo y/o
con un gradiente de temperatura negativo.
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1. Crecimiento con gradiente de temperatura positivo en el liquido.

Si se mantiene la temperatura en el metal, la interfase S/ permanecera estacionaria; por
otra parte, si existe algo de subenfriamiento, la interfase puede avanzar (ver figura 1.3.1(b)). Si
el movimiento de la interfase se mantiene constante, ésto es indicador de gue el calor tomado
del metal sélido es igual al calor que se esta suministrando al liquido, ademéas del calor latente
de fusion. Esto conduce a deducir que la razon de pérdida de calor a través del solido, controla
fa velocidad de avance de la interfase.

Experimentalmente, se ha demastrado que la estructura de la interfase S/L, depende de las
condiciones de solidificacion. La estructura resuitante al solidificar un metal puro con gradiente
de temperatura positivo en el liquido, no muestra ninguna forma especifica de crecimiento,
pero es plana. En algunos casos, se llega a apreciar una estructura de macromosaico llamada
estriada, en cristales simples. Esta estructura es una formacion de barritas de corte seccional
hexagonal o cuadrada de aprox. 1 mmz2 {fig. 1.4.2)

]

5

FIGURA 1.4.2 Corte transversal esquematico de un ejemplar estriado.

2. Crecimiento con gradiente de temperatura negativo en el liquido.

Si la temperatura def liquido comienza a disminuir, esto es, que el gradiente de temperatura
es negativo, el liquido delante de la interfase, térmicamente hablando, estd subenfriado, es
decir, su temperatura es menor que la temperatura de soldificacion (figura 1.4.3).
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A
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3
CRECIMIENTO

FIGURA 1.4.3 Crecimiento con gradiente de temperatura negativo en el liquido.®
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Cuando por alguna causa se forma una saliente o protuberancia delante de la interfase, la
punta de dicha saliente queda en una zona cuya temperatura es alin menor que la temperatura
del resto de la interfase y tendré una tendencia a crecer dentro del metal liquido.

Al ocurrir esto, tiene fugar una pequeia solidificacion con lo cual se desarrolla un calor
|latente, mismo que es destinado a disminuir el subenfriamiento térmico en la interfase principal
inmediata a la proyeccion. La saliente se convertira en espiga, mientras que la velocidad de
crecimiento de la interfase principal, se retrasara un poco. En casos analogos se formaran
ramales de la espiga, l0s cuales serviran de pie 0 sostén para posteriores ramales. Estas
espigas Y los ramales subsecuentes crecen en direcciones cristalograficas definidas.

La estructura de los ramales se llama dendrita y se muestra en la figura 1.4.4. Ain cuando el
flujo de calor es igual en los cristales, la direccion de las dendritas es diferente. En cada caso,
una dendrita sigue ta direccion [100] que es |a direccién de los filos del cubo.

En los metales con estructura cibica de caras centradas, se sabe que el eje de las dendritas
tiene la direccion de las orillas del cubo. El gje observado en la dendrita, puede ser el resultado
de la preferencia para un crecimiento en estos cuatro plancs.

FIGURA 1.5.4 Esquema representativo de una dendrita. ¢}

La naturaleza del crecimiento dendritico es anisotropica y es esta la responsable de las
complicadas morfologias que pueden ocurrir durante la solidificacion. Anteriormente se
consideraba al crecimiento dendritico como la {nica morfologia de solidificacion.
Posteriormente, se comprobd que los brazos de las dendritas estaban asociados a ciertas
orientaciones cristalogréficas. La direccion preferencial de crecimiento de los brazos dendriticos
se da en los siguientes sistemas cristalograficos:

BCC ~ Cubico centrado en el cuerpo, <100>
FCC ~ Clbico centrado en las caras, <100>
HCP — Hexagonal empaquetado, <1010>

BCT - Tetragonal centrado en el cuerpo, <110>

17



La causa principal del crecimiento dendritico radica en el subenfriamiento del sistema. Este a
su vez depende de ofras variables; por ejemplo, en sistemas monofasicos el subenfriamiento es
funcion Gnicamente de la temperatura. Por otro lado, en sistemas bifasicos o de dos
componentes o mas, el subenfriamiento es funcién de la temperatura y de fa composicién del
sistema de aleacion.

Analizando lo anteriormente escrito, se llega a la conclusion de que el perfil o 1a figura de la
interfase solido-liquido, depende de la distribucion de la temperatura durante la solidificacion.
Cuando el gradiente de temperatura en el liquido es positivo y el fiujo de calor se da en una
sola direccion, la interfase es plana. Dicho de otra manera, en un metal puro solidificando hacia
el interior de la pared del molde, los granos columnares poseen una interfase esencialmente
plana y crecen en direccion opuesta a la del flujo de calor. En términos de transferencia de
calor, un frente plano de solidificacion requiere un alto gradiente de temperarturaié?),

Por ofra parte, cuando el gradiente de temperatura en el liquido es negativo, el
subenfriamiento puede ser lo suficientemente grande para producir dendritas, las cuales a su
vez dan origen a orientaciones preferenciales en ejemplares cristalinos. En esta zona de
cristales dendriticos, éstos crecen radialmente en la misma direccion que el flujo de calor,

Cuando se hallan presentes elementos aleantes o impurezas, la morfologia de los cristales
colurnnares es generalmente dendritica. La morfologia equiaxiada en las aleaciones es idéntica
a la de los metales purcs aunque pudiera existir una pequefia diferencia en la escala relativa de
las dendritas. Esto es debido a que el crecimiento en los metales puros es controlado por el
flujo de calor, mientras que el crecimiento en las aleaciones es controlada principalmente por la
difusion del soluto. Es importante hacer notar que de lo anterior se desprende que en el modo
de crecimiento columnar la parte mas caliente del sistema es el liquido, mientras que en la
solidificacion equiaxiada los cristales son la parte mas caliente.

1.5 Aspectos Generales de la Solidificacién

El caso mas simple es la solidificacion de un metal puro. Cuando un metal liquido se
introduce en un molde metalico frio, el liquido que se encuentra cerca de la superficie del
molde, se enfria rapidamente por debajo de la temperatura de fusion de equilibrio Te y se
forman los nucleos estables tanto en la pared del molde como en &l liquido cercano a la misma.
Estos nlcleos crecen rapidamente formando granos de forma aproximadamente esferica,
liberando el elevado calor latente de fusidn. Este calor, més el sobrecalentamiento del liguido,
debe disiparse a traves de la pared del molde y de la capa de metal solidificado. Como
consecuncia de esto, 1a velocidad de crecimiento de los cristales se ve pronio limitada mas por
la velocidad de eliminacion del calor que por la de crecimiento siendo esta ultima
extremadamente grande. En la figura 1.5.1 se muestra la distribucion de la temperatura durante
esta etapa de la solidificacién del metal.

El escaso subenfriamiento que se produce delante de! frente de crecimiento no basta para la
nucleacién de nuevos granos, y muchos de los que se encuentran en la zona subenfriada
dejaran crecer a los de orientacién mas favorable. Estos dos factores producen una estrucura
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del tipo columnar. Los granos columnares tienden a adoptar una direccion cristalina
caracteristica como ejes y avanzan uniformemente hacia el interior del liquido. En los metales
puros, €l tipo de solidificacion descrito (columnar), continua hasta alcanzar el centro del molde.

T
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| ].

Distancia desde la
parad del molde

Figura 1.5.1 Distribucién de la temperatura de un metal solidificando dentro de un molde
metalico®s),

Aun cuando fa distribucién de la temperatura es similar a la de los metales puros, durante fa
solidificacién de muchas aleaciones se produce un tipo de subenfriamiento completamente
diferente. La causa adicional de subenfriamiento en este caso es la expulsion de los solutos por
el soélido y el consiguiente enriquecimiento en ellos del liquido cercanc a la interfaz de
crecimiento; y el liquido enriquecido tiene entonces una temperatura de solidificacion mas baja.
Por consiguiente, si el crecimiento del sélido ha de continuar, |a temperatura del liquido que
esta en contacto con €l debe ser lo suficientemente baja para mantener la cantidad necesaria
de subenfriamiento (fig 1.5.2). Teniendo en cuenta que la temperatura de solidificacion del
liquido se eleva al aumentar la distancia que le separa de la superficie del solido, es posible
que la magnitud del subenfriamiento aumente con la distancia, antes de que disminuya hasta
anularse. Este comportamiento se llama subenfriamiento constitucional, puesto que supone una
variacion de la constitucion o composicion del liquido.

- La etapa inicial de la solidificacion de una aleacién es similar a [a de un metal puro. Sin
embargo, durante el periode de crecimiento columnar, la interface sdlidodiquido nc es
plana, sino que tiende a formar protuberancias. Este comportamiento se produce a causa
de que el liguido subenfriado constitucionalmente, permite que algunas partes de cada
grano crezcan rapidamente.

Mientras tiene lugar este crecimiento, se produce una nueva distribucién de los solutos que se
oponen a un similar crecimiento rapido de las porciones vecinas del grano.

Como consecuencia de la simetria del proceso de difusion que controla la nueva distribucion

de fos solutos, las protuberancias se encuentran espaciadas uniformemente.
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Figura 1.5.2 Subenfriamiento constitucional en una aleacion liquida que tiene una temperatura
de solidificacion Ta4®

Si la cantidad de subenfriamiento es pequefia, dichas protuberancias son solamente
desigualdades sobre la superficie de los cristales en crecimiento que se ponen de manifiesto
como una estructura “celular” (fig 1.5.4) si se vierte el liquido. Una estructura “celular”, viene
acompafiada de una baja velocidad de crecimiento. Por oftro lado, si ef espesor del liquido
subenfriado es grande, las protuberancias pueden crecer bastante por delante de las paries
completamente solidificadas obteniendose un tipo dendritico de crecimiento (fig.1.5.4).

En determinadas condiciones de crecimiento, una dendrita consiste no solamente en el gje
principal de crecimiento, sino también en ejes secundarios y de orden mas elevado que
ramifican el eje existente.

El sobreenfriamiento constitucional explica también la presencia de los granos equiaxiales
centrales que se aprecian en lingotes como el de la figura 1.5.3 {c). Este lingote a diferencia de
los demas, presenta 3 morfologias de solidificacion. En [a interfase molde/metal, ta velocidad de
enfriamiento es la mas alta debido a que la temperatura inicial del molde es relativamente baja.
Consecuentemente, nuclean muchos granos de tamafio pequefio los cuales tienen
orientaciones aleatorias formando de este modo en la pared del molde la zona equiaxiada mas
‘externa’. Estos granos, rapidamente se hacen dendriticos y desarrollan brazos o ramales los
cuales crecen en direcciones cristalograficas preferenciales. El crecimiento competitivo entre
los granos equiaxiados de la zona mas externa con orientacién aleatoria provoca que aquellos
que tienen una direccion de crecimiento preferencial (paralela y opuesta a la direccidn de flujo
de calor), elimine a los otros granos. Este comportamiento se debe a que su mavor velocidad
de crecimiento les permite “dominar” la morfologia de la interfase sdlidofliquido, conduciendo
asi a la formacion de la zona columnar. La zona equiaxiada que se encuentra al centro del
lingote, se forma como resultado del crecimiento de los fragmentos de brazos desprendidos de
las dendritas, dentro del liquido remanente, el cual se encuentra ligeramente subenfriadof0,
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Ademas de la teorfa del enfriamiento constitucional, existe otra llamada, “de Ia separacion"(9),
que afirma que los nucleos que se forman inicialmente en la pared del molde, se “separan” de
esta y debido al movimiento del liquido originado por la colada y también por la conveccidn,
estos nucleos viajan hacia el centro y hacia las orillas del molde. Durante este proceso, algunos
de los nucleos son atrapados por la fria pared del molde, formando de esta manera una zona
“chill”, ta cual est formada por cristales equiaxiados. Posteriormente y conforme transcurre el
tiempo, la separacién de los nucleos cesa y su movimiento se reduce debido al debilitamiento
de fa conveccion, y a causa de esto tiene lugar la formacion de un escudo sélido estable y una
zona de cristales columnares comienza a crecer. Por su parte, los nucleos que se encuentran
flotando en el liquido remanente que se encuentra en el centro del molde, crecen, precipitan y
forman finalmente una zona equiaxiada.

Ah b A ANA

® ®) © @
Figura 1.5.3 Estructuras tipicas de colada que se encuentran en lingotes metalicos9)

Por su parte, el razonamiento sobre el que se basa la figura 1.5.2 conduce a la prediccion de
que, finalmente, todo el liquido que permanece en la parte central det molde se sobreentfriara.

£l grado de subenfriamiento es, con frecuencia, lo suficientemente grande para que se
produzca 1a nucleacion de nuevos granos dentro del liquido; granos que, mas tarde, creceran
hacia e! interior del liquido sobreenfriado, por el tipo dendritico de solidificacion.

Para el caso de las aleaciones, experimentalmente se ha comprobado que algunas de estas,
tales como las de los elementos Cu y Ni forman soluciones sélidas a cualquier compaosicion
cuando se les enfria desde el estado liquido. Cuando el Cu puro en estado liquido se enfria
lentamente, bajo condiciones de equlibrio, presenta una curva de enfriamiento como la de la
figura 1.5.5 (a).

La solidificacién en egquilibrio de una aleacion con 50 wi%Cu y 50 wi%Ni es ligeramente mas
complicada que la solidificacién de un metal puro. La solidificacion completa no se produce a
una sola temperatura (fig.1.5.5 (b)), sino, progresivamente, a lo largo de un pequefio intervalo
de temperatura con una variacion continua de las composiciones quimicas del liquido y del
metal solido.

Tomando como referencia la figura 1.5.5 (b), cuando 1a aleacion liquida alcanza los 1316°C
comienza la solidificacién con la formacion de nucleos de la fase solida, compuesta de 67% de
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Ni y 33% de Cu. Al descender la temperatura, ta solidificacion continua con ef crecimiento de fa
fase solida, frecuentemente en forma de dendritas. Cuando la solidificacion esta a medio
completar, [a fase solida se compone de 60% de Ni y 40% de Cu y la fase liquida ha cambiado
su composicion a 43% de Ni y 57% de Cu. Al completarse la solidificacion el liquido ha
desaparecido y la composicion de la fase solida es 50% Ni y 50%Cu, la misma que [a de la fase
liquida original.

Como resultado de fa nucleacion y del crecimiento dendritico de una fase sdlida relativamente
mas rica en el metal de punto de fusidn mas elevado, puede parecer extrafio que el sdlido sea
capaz de variar su composicion dese 60% hasta 50% del elemento Ni en el curso de la
solidificacién en equitibrio. Sin embargo, esto se debe a que aun cuando la movilidad de los
atomos de los sélidos es limitada pueden moverse en la solucion sdlida.
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Figura 1.5.4 Tipos de estructuras de solidificacion de aleaciones binariast*e)
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Figura 1.1.5 Curvas de enfriamiento: ajpara un metal puro (Cu); b)para una aleacion binaria
formando una solucion sélida (50% Cu, 50% Ni) “8!
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1.8 Solidificacion Rapida

Los procesos de solidificacion que implican solidificacién dendritica son realizados
comercialmente sobre un amplio rango de velocidades de enfriamiento de més de 12 ordenes
de magnitud, desde 104 Ks' para grandes fingotes, hasta muy cercanamente a los 10° Ks+t
para trafamiento de superficies. El rango de velocidades de la isoterma varia desde 10 ms-"
hasta mas de 10 ms-' La tabla 1.6.1 lista ejemplos de varios procesos de solidificacion y sus
respectivos regimenes de velocidades de enfriamiento.

Tabla 1. Rango de velocidades de enfriamiento en el proceso de solidificacidnt6),

Rango de vel. de enf. Proceso de produccion Esp. entre brazos dendriticos
Ks'  Designacion (pum)
104-102  Jenta Grandes coladas y lingotes 5000 - 200
102-1 Media Pequeias coladas en arena y lingotes; 200 - 50
pelets y colada continua de barras
1 -10% Casi Répida Estirado; forjado; coladas de calidad afta;
atomizacion; moldeo semisolido 50- 5
103-10°  Rapida Melt spinning; atomizacidn de polvos finos;
produccién de cintas delgadas; fusion superficial 5-05

con haz de electrones o rayo taser

Una regidn de interes industrial creciente, es a de la solidificacion “casi rapida”@6). £l rango de
velocidades de enfriamiento entre 1 y 10° Ks-! permite obtener espaciamientos entre los brazos
dendriticos que van desde 5 hasta 50 micras. En este caso, la estructura de colada esta
compuesta usualmente por finos granos dendriticos del tipo equiaxiados, y la segregacion en
los espacios interdendriticos es lo suficientemente fina como para obtener un alto grado de
homogeneidad composicional, a fravés de un procesamiento térmico subsecuente.

Existen muchos y variados métodos para alterar las propiedades de un material encaminadas
estas a mejorar su desempefio en las diferentes apflicaciones en las que este sea o deba ser
empleado. Independientemente de los detalles, todos esos métodos de mejoramiento de
propiedades de materiales en general y en particular de metales, implican la transformacion del
material a una condicidn metaestable ya sea por enfriamiento répido a partir de una
temperatura alta {sin que ésta sobrepase ia de fusion), o deformacion.

La principal limitacidn en todos esos métodos es la extension de la metaestabilidad. Esta a su
vez esta limitada principaimente por bajas velocidades de enfriamiento que se pueden obtener
en el estado solido (103Ks).

La obtencion de elevadas velocidades de enfriamiento durante la solidificacion sélo se puede
lograr cuando se cumplen 2 importantes requeiimientos. La velocidad de sclidificacion T,
durante e} enfriamiento ideal esta relacionada con el espesor de la seccion, z (medido en mm),
através de la relacion:

7 =104z
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dgiriendo que ta velocidad de solidificacion se incrementa en dos ordenes de magnitud por una
isminucion en ef espesor de la seccidn por un orden de magnitud. Asi, primeraments, el metal
indido debe ser entregado en un flujo tal que sea bastante delgado en al menos una
imension, y tener una relacion area superficial-volumen lo suficientemente alta para conseguir
ina rapida remocién de calor. Segundo, la rapida remocion de calor puede obtenerse
naximizando [a superficie de contacto entre la fundicion y ef substrato o medio de enfriamiento.

En un infenio por sobrepasar la limitacion de la metaestabilidad, en 1960 Duwez8 desarroli
Jna técnica llamada “gun” (cafion), la cual involucra la rapida remocién de cator por conduccion,
a partir de una delgada capa fiquida, proyectada sobre un substrato con propiedades de buena
conduccion de calor tal como lo es el cobre.

El excelente contacto térmico entre el substrato y el espesor muy delgade de la fundicién
resultd en la obtencion de velocidades de solidificacion de apraximadamente 106Ks lo cual
produjo subenfriamientos relativamente grandes, del orden de algunos cientos de grados.

El proceso de la solidificacion rapida produce cambios constitucionales y también
microestructurales. Los cambios constitucionales incluyent8);

a) Extension de los limites de solubilidad sélida.

b) Formacidn de fases intermedias nuevas tales como cristalinas en desequilibrio o
cuasicristalinas.

¢} Produccidn de cristales météficos.

Por su parte, 10s cambios microestructurales incluyeni4e);
1} Cambios en la morfalegia
2) Refinamiento en las dimensiones de caracteristicas estructurales tales como el {amafio,
forma y localizacion de los granos y las fases presentes.

Estos cambios estan dirigidos a la obtencién de una micoestructura mas fina y uniforme con
una gran reduccion en la escala de los efectos de la segregacion de soluto. Adicionalmente,
todos estos efectos conducen a un incremento en la homogeneidad quimica del material.

1.7 Solidificacién normal vs solidificacion rapida

La solidificacion después de la fusién, es una etapa ineludible en todo procesamiento de un
metal. Una de las desventajas de fa sofidificacion normal o en equilibrio en grandes volimenes
de material, es que al término de la misma, se obtienen macrosegregaciones, esto es,
estructuras de composicion no uniforme en secciones muy gruesas del material, y debido a
esto, la eliminacion de estas macrosegregaciones mediante un tratamiento térmico posterior es
casi imposible.

Por ofro lado, las técnicas de solidificacion rapida (solidificacion en fracciones de segundo),
fienen la ventaja de que debido al tiempo tan pequefic en ef que se lleva a cabo ia
solidificacion, es muy dificit la formacidn de una estructura con macrosegregacion, ademas de
que el proceso es bastante simple y tos niveles de produccion son aftos contando también que
se efiminan operaciones posteriores de frabajo mecanico.
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En comparacién con los materiales solidificados normalmente, los materiales con
solidificacion rapida exhiben bajos niveles de segregacion. Asi, el tamario de grano, el
espaciamiento entre los granos dendriticos y ef tamafio de las particulas constituyentes,
precipitados y dispersoides son refinados, alcanzandose con esto una significante reduccion en
los tiempos de difusion para la homogenizacion. Una ventaja de la solidificacion rapida sobre Ia
solidificacién normal, es que con la primera se han producido materiales mas fuertes, con
mejorada resistencia a la corrosidn y una combinacion de propiedades magnéticas muy
deseable. En adicién a las propiedades mencionadas anteriormente, la solidificacion rapida
permite [a produccidn de materiales con composiciones que no se podrian conseguir con otros
métodos.

Una de las desventajas de la solidificacion rapida es que se requieren pequefios volimenes
de material para obtener secciones y/o particulas de pequefias dimensiones, las cuales se
consolidan posteriormente mediante un procesamiento posterior.

El objetivo principal de la solidificacion rapida, es la realizacion del cambio de fase de liquido
a sblido a una velocidad de enfriamiento tan grande, del orden de millones de grados
centigrados por segundo, con la finalidad de lograr una solidificacidn fuera del equilibrio.

La solidificacion rapida produce desviaciones sustanciales desde el equilibrio, lo cual puede
dar lugar a la formacion de nuevas fases en la aleacion, del mismo modo que se puede
modificar la extensién de la solubilidad solida.

En teoria, durante el proceso de solidificacion rapida de compuestos intermetalicos, fcs
atomos pudieran no tener tiempo suficiente para encontrar el sitio con la mas baja energia en el
cristal, resultando de esto la obtencién de un sélido con orden quimico parcial o totalmente
suprimido®, de aqui se infiere [a posible formacién de nuevas fases y/o compuestos.

Por otro lado, las técnicas de solidificacion répida, enfocadas hacia las aleaciones reforzadas
producidas por dispersién de polvos, puede incrementar el médulo elastico asi como otras
propiedades mecanicas®).

Especificamente, 1a solidificacién rapida por el método de melt spinning, produce una
esfructura microcristalina en el fiston, la cual es fuertemente afectada por el grado de
subenfriamiento(®).

La estructura de las aleaciones enftiadas rapidamente depende de muchos factores los
cuales pueden ser divididos en dos grupos®”:

a) Factores termodindmicos definidos por un valor especifico de subenfriamiento el cual
conduce a un equilibrio metaestable.

b) Efectos cinéticos los cuales estan intimamente relacionades con la velocidad de
enfriamiento y determinan principalmente la estructura formada.

La microestructura obtenida después de un enfriamiento réapido es dependiente en la historia,
composicion y condiciones de enfriamiento. El problema de la composicion y de las condiciones
de enfriamiento es similar para todas técnicas, melf spinning, powder atomization, entre ofias.

Después de la solidificacion rapida de una aleacién se obtiene una microestructura dendritica,
al menos con velocidades de enfriamiento superiores a 108 — 107 K/s y a finales de los 40°s, se
postuld que habia una dependencia hiperbdlica del espaciamiento del brazo dendritico
secundario sobre la velocidad de enfriamiento(32.39),
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La razon para la reduccidén de tamafio del espaciamiento del brazo dendritico es Ia
incrementante discrepancia entre la razén de transferencia de calor y la razon de transferencia
de masa; esta discrepancia trae como consecuencia un refinamiento de la estructura y también
la formacion de un frente plano de solidificacion, ademas de que también produce una
disminucion de todos los componentes tales como particulas de segunda fase, colonias
eutécticas, poros, etc.,presentes a lo largo de los limites de la dendrita®?).

El interés asi comeo la actividad enfocados hacia la solidificacion rapida, se deben
principalmente a los descubrimientos reportados en 1960 por Duwez et. al.® , de la continua
solubilidad sdlida en los sistemas de aleacién eutéctica de Cu-Ag y de GaSh-Ge, ademés de
las nuevas fases fuera del equilibric de composicion eutéctica de los sistemas binarios de
aleacion de Ag-Cu y AuSi. El equilibrio eutéctico en cada uno de estos sistemas ocurre entre
las fases terminales, cada una con limitada solubilidad sélida al equilibrio, a pesar de que las
reglas de Hume-Rothery son satisfechas en los sistemas Ag-Cu y GaSb-Ge.

Posteriormente a la solidificacién rapida de estos sistemas, se descubrio que la pérdida de la
extension de la solubilidad solida se regenera, es decir, se extiende, pero el descubrimiento
mas notable, fué la formacién de la fase cristalina en el sistema Au-25%Si, reconocido como el
primer reporte de la formacion de un vidrio metalico por templado desde la fusion.

1.8 Técnicas de solidificacion rapida

Para alcanzar una solidificacion rapida, se debe efectuar una rapida remocion de calor lo cual
se puede conseguir maximizando el area de contacto entre la fundicidn y el medio de
enfriamiento mediante el rapido incremento del area superficial del liquido. Esto se realiza
afterando la forma de la fundicion durante el procesamiento ya sea esparciendo a esta como
una delgada capa sobre un substrato, o desintegrando fisicamente la fundicion en pequefias
gotas mediante su atomizacion. En otras palabras, el principio basico para alcanzar una
solidificacion rapida, consiste en la produccién de pequefias cantidades de material fundido,
esto es, en forma de pequefias gotas, para posteriormente ser impactadas o proyectadas
contra un efectivo disipador de calor denominado "substrato”,

La atomizacion con el empleo de un fluido gaseoso, implica la fragmentacion de un flujo
continuo de metal liquido mediante la accion de uno 0 mas “jets” de aire o cualquier otro gas a
alta velocidad. La atomizacion ocurre por la transferencia de energia cinéfica del medio de
atomizacion hacia el metal y las pequefias particulas sélidas solidifican en el vuelo por
conveccién o radiacidn. La forma més comin para atomizar 6 fragmentar el metal fundido, es el
método V 0 "cono jet" de fragmentacion, el cual consiste en hacer incidir un chorro de metal
fundido, en la interseccion de dos jets o choros de fluido gaseoso para la posterior
fragmentacion det liquido en pequefias gotas (fig. 1.8.1). Posteriormente a la fragmentacion de
la fundicién, la consolidacion de la solidificacion puede ocurrir en cuaiquiera de las formas
siguientes:

1. Solidificacion durante la trayectoria de caida libre,
2. Solidificacion mediante el contacto con un fluido liquido frio.
3. Solidificacién por impacto con un sdlido frio. ésta dltima forma de solidificacion es la mas
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usual y se encuentra ilustrada en la fig. 1.8.2.
METAL LIQUIDD

METAL L;Q‘UIE)(; ;:I;%AC'E'I\:-‘II.ENTADO
FIGURA 1.8.1 Método V 6 "cono jet" de fragmentacidn46),
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FIGURA 1.8.2 Produccion de hojuelas por impacto de las gotas en un tambor giratorio®s),

Un método bastante apropiado para metales muy reactivos, es el método ¢ proceso del
electrodo rotante, En éste método, a fusion de las particulas tiene lugar cuando estas entran en
contacto con la punta del electrodo para después ser expuisadas hacia la periferia debide a la
accion giratoria del mismo.{fig.1.8.3} Los métodos anteriores, requieren de la fragmentacion det
material previamente al proceso de solidificacion. Esta no es uina condicion rigurosa puesto que
no solamente se pueden obtener hojuelas de material solidificadas rapidamente, sino también
ofras formas tales como pequefias hojas metalicas de seccién muy delgada o también listones
o cintas. Los dos métodos que se explicaran a continuacion, evaden la etapa de fragmentacion
ya que la sofidificacién se realiza inmediatamente después de la fusion.
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FIGURA 1.8.4 Método de los dos pistones(4s),

En el método de los dos pistones (fig.1.8.4), al fundirse la carga en el crisol, ésta es atraida
hacia abajo debido a la fuerza de gravedad. Al pasar el volimen de masa en medio de las
fotoceldas, éstas activan los dos cilindros colocados uno enfrente del ofro, mismos que
desplazan el vastago hacia afuera y comprimen el metal fundido formando una hoja, mientras
que ésta misma, debido al rapide flujo de calor por conduccion del liquido al solido, solidifica
rapidamente obteniendo al final una hoja metélica de seccidn muy delgada.
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El método de blogue frioc 6 melt spinning, se ufiliza principalmente para la produccién de
listones o cintas de aleacion (fig. 1.8.5).

Esta técnica de solidificacion rapida consiste en proyectar un chorro de metal en su fase
liquida contra un disco girante de Cu, cuya superficie debera estar fria, de tal modo que en
esa superficie el metal séa enfriado y solidificade a la vez que es proyectado en forma de
listones hacia la periferia tangencialmente a la direccion de giro del disco obteniendo con esto
listones de aleacion solidificados rapidamente. Este proceso se lleva a cabo en el interior de
una camara con una atmosfera inerte, creada mediante el suministro de un gas no reactivo,
preferentemente argon. La creacién de esta atmosfera se hace necesaria ya que algunos
metales al llegar a la temperatura de fusidn o Ia fase liquida y aln durante el calentamiento,
reaccionan con el oxigeno presente en el medio ambiente.

CONDUCTS OE

DISTANGIA DE LA SALIDA DEL
CRISO_& LA SUPERFICIE
DELEISCO

BOBINADE
INDUCCICN

¢ DISCO GIRANTE DE Cu

FIGURA 1.8.5 Diagrama esquematico de la técnica de melt spinning6)

Experimentalmente se ha encontrado que las dimensiones mas apropiadas para el disco
girante son 30 cm de diametro por 5 cm de ancho o de espesori'!

El material del que estd hecho el disco, depende de la temperatura de fusion del metal o
aleacién que sera sometido a solidificacidn rapida.

Otra importante condicion a tomar en cuenta es la velocidad angular del disco, ya que
éste debe ser lo suficientemente rapido para absorver la energia calorifica del metal fundido
y a la vez disipar esa energia hacia la periferia para disminuir su temperatura y repetir
nuevamente el proceso.
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1.9 Compuestos intermetalicos

En el campo de la quimica de estado solido, un grupo importante de sustancias esta
representado por los compuestos intermetalicos asi como las fases.

Conceptualmente, los compuestos intermetalicos son aleaciones que estan constituidas por 2
0 mas elementos que dan origen a una nueva fase con su propia composicién, estructura
cristalina y propiedades(228. Una observacion un tantc general acerca de los compuestos
intermetalicos se presenta en la figura 1.9.1. En sistemas metalicos binarios

multicomponentes, varias fases cristalinas terminaies e intermedias, estables y metaestables
pueden ocurrir.

T a] T T )
liquido liuido ligado
\/ ]
\ ) ol | ,
ABX a+|6
& 4 %E B A & % B A #* % B

Fig. 1.9.1. Ejemplos de diagramas de fase binarios simples. a)Fusion congruente,
estequiométrica. EI compuesto se forma a la compasicién correspondiente a la formula ABx. b)
No hay formacion de fase intermedia. Los componentes muestran cierta solubilidad solida muta.
¢) Los dos componentes muestran solubilidad sélida limitada (formacién de las fases & y P,
Existe la formacién de una fase intermedia la cual es homogenea en un cierto rango de
composicion(2%,

En los diagramas de fase esquematicos de aleaciones binarias mostrados en la figura 1.9.1,
se puede apreciar |a formacion de fases sélidas. Algunos compuestos intermetaiicos tienen una
compasicion fija y por este motivo se les denomina estequiométricos. Algunos como la fase
ABx en la figura 1.9.1(a), son normalmente faciles de detectar en los diagramas de fase
binarios, debido a que estan representados por una linea vertical.

En la misma figura, se aprecia [a formacion de la fase ABx, la cual generalmente cristaliza
con una estructura diferente de [a de los elementos que la constituyen y tiene un rango de
homogeneidad poco significativol?

Termodinamicamente, la composicion de cualquier fase como ésta es variable, sin embargo,
en un nimero de casos, |a posible variacion en composicién es muy pequefia. En estos
casos nos referimos a fases de composicion invariable, fases estequiométricas o compuestos
propiamente dichos.

Por otro lado, en las figuras 1.9.1(b} y (c), observamos que se forman fases solidas con una
composicion variable. A este tipo de fases, se les denomina no estequiometricas.
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Los compuestos intermetdlicos no estequiométricos tienen un margen de composicion
variable; por ejemplo, la fase ¥ en la figura 1.9.1 (c), puede contener de 48% de B aprox., a
55% de B a temperatura ambiente{(12 20)

En la mayoria de los diagramas de fase que han sido reportados se pueden ver ejemplos de
los tres casos. Estas fases se caracterizan por rangos de homogeneidad (rangos de solubilidad
sdlida) los cuales, en el caso de fases terminales, incluyen los componentes puros y estos
generalmente tienen una extension variable [a cual es dependiente de la temperatura.

Los materiales intermetalicos son considerados como aleaciones homogéneas, debido a que
forman una sola fase. La fase intermetdlica se forma generalmente por la combinacion
(siguiendo las reglas de valencia quimica), de dos o mas metales que no son similares
quimicamente. También suelen tener un fuerte enlace que no esta totalmente definido, es decir,
no hay comparticion de electrones como en el enlace covalente, tampoco existe cedencia de
electrones como en €l enlace i6nico, es mas bién, un fuerte enlace predominantemente
metélico entre atomos aparentemente de un no metal(’4 23)

La estructura cristalina de los compuestos intermetalicos es ordenada y se caracteriza por ser
una estructura con ordenamiento de aito rango, ya que cada uno de los elementos que la
integran, posee un lugar perfectamente definido dentro de la red cristalina. Esta misma
caracteristica de alto orden hace que las dislocaciones en estos compuestos sean mucho méas
restringidas que en las aleaciones desordenadas lo cual resulta en la retencion y en algunos
casos$ un incremento de la tenacidad a elevadas temperaturas lo cual es una caracteristica muy
deseable(24)

La estructura cristalina ordenada, depende de la composicion quimica y de la temperatura, y
debido a esta estructura ordenada, el intermetalico presenta excelentes propiedades como son
su resistencia mecanica, resistencia a la comrosion y oxidacion a temperatura ambiente, elevada
dureza entre otras. Sin embargo, a alta tenacidad es usualmente relacionada con pobre o poca
deformabilidad y fragilidad a bajas temperaturas.

Las teorias que tratan de explicar este fendmeno son( 24
a) Disponibilidad de un nGimero insuficiente de sistemas de deslizamiento provocado por la
baja simetria de la estructura.

b) Limites de grano debiles.

Entre los intentos que se han hecho por mejorar la ductilidad de los intermetélicos se
encuentran la solidificacion rapida y en el caso del compuesto intermetalico NisAl, la adicion de
boro(24)

La tenacidad vy deformabilidad se pueden controlar mediante varios mecanismos diferentes,
dependiendo del esfuerzo y la temperatura de trabajo o de operacion del materiali®

E! orden de alto rango que poseen los intermetélicos también tiene efectos significativos en
los fenémenos de difusién controtada tales como la recuperaién, recristalizacion y crecimiento
de grano. La energia de activacion para estos procesos se incrementa y consecuentemente ¢l
proceso se hace mas lento. Asi, los compuestos intermetalicos ordenados tienden a exhibir alta
resistencia al creep.
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Es importante mencionar que para la identificacion y caracterizacion de una fase intermetalica
se requiere la definicién y analisis de los siguientes puntos:

a) Composicion quimica y la homogeneidad del rango de composicion y su dependencia sobre
la temperatura y la presion.

b) Tipo de estructura o sistema cristalino, espacio grupal, niimero de 4tomos por celda vy lista
de posiciénes atdmicas ocupadas.

¢} Valores de un nimero de pardmetros caracteristicos de la fase especifica dentro del grupo
de fases isoestructurales (nimero de vértices por celda unitaria, caracteristicas de
ocupacién y si no esta fijo, triples coordinados de cada conjunto de puntos ocupado.

d) Caracteristicas volumétricas tales como voliimen molar de la fase, volimen de contraccion o
de expansion, caracteristicas del llenado de espacios,efc.

e) Caracteristicas de conexion interatémica {coordinacion atdémica local, orden de distancia
larga, distancias interatomicas, sus relaciones a los diametros atdémicos, etc.)

Claramente, no todos los datos relevantes a los puntos mencionados son independientes
unos de ofros. Las caracteristicas estrictamente interrelacionadas listadas bajo (d) v (e), por
ejemplo, pueden calcularse a partir de los datos indicados en b y ¢ de los cuales la composicion
quimica actual de la fase puede también ser obtenida.

1.10 Aspectos generales y aplicacion de algunos compuestos intermetalicos

Por muchos afos, los efectos benéficos de un alto grado de orden sobre la fuerza de los
metales, especialmente a elevadas temperaturas, ha creado interés en la posible aplicacion de
los compuestos intermetalicos en las turbinas.

Existen muchos intermetalicos con un punto de fusiébn mayor al de las superaleaciones
convencionales, sin embargo, existe muy poca o ninguna informacion, respecto de las
propiedades mecanicas o fisicas de éstos. Los aluminuros por ejemplo, representan una
alternativa particularmente afractiva debido a su elevada resistencia a la oxidacion la cual
resulta de la naturaleza protectora de las capas de Oxido de aluminio Al2Os.

Un compuesto intermetélico, debe sus propiedades a la red cristalina, misma que reduce el
movimiento de las dislocaciones asi como el proceso de la difusion a temperaturas elevadas.
Especialmente, los aluminuros, representan una atractiva alternativa, debido a su alta
resistencia a la oxidacion, resultade de la naturaleza protectora de las peliculas de AlzOs.

De hecho, existen aluminuros tales como CoAl y NiAl que se encuentran ya en servicio como
recubrimientos, mientras que otros aluminuros tales como la fase Y'(NizAl) son el principal
constituyente microestructural (superior a 70% en vol.) de superaleaciones avanzadas base
niquel.
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Ademas de las propiedades antes mencionadas, algunos intermetalicos tales como ios
aluminuros de titanio TiAl y TisAl 2135, poseen baja densidad y poseen alto potencial para
ehorrar peso. Debido a esto, han recibido extensa atencion por parte de la industria
aeronautica. Sin embargo, severas limitaciones impiden el uso de los aluminuros, tales
limitaciones son entre ofras:

* Apreciable falta de ductilidad a temperatura ambiente

* Falta de una adecuada resistencia al deslizamiento a altas temperaturas.
* Excesiva fragilidad y dureza.

Debido a estas caracteristicas, han sido utilizados principalmente como elementos
endurecedores en algunos materiales estructurales, ademas de que el costo de fabricacién es
relativamente bajo en comparacion con otras aleaciones con las mismas caracteristicas.

Como ya se habra notado, las principales desventajas de los compuestos intermetalicos, son
su elevada fragifidad y dureza asf como su susceptibilidad a incrementarlas en muchos
ambientes, principalmente con oxigeno a temperaturas elevadas(!),

Aunque los compuestos intermetalicos policristalinos usualmente son fragiles cuando son
sometidos a tension, algunos monocristales y adn policristales exhiben una considerable
plasticidad cuando son ensayados en compresion ).

Estudios recientes, han demostrado que es posible superar los problemas de la fragilizacion
de los compuestos intermetélicos mediante |a aleacion y control de los procesos de fabricacion.

Atendiendo al problema de la falta de ductilidad, se ha dado un renovado interes al NisAl
monolitico asi como a otros aluminuros, ésto, debido al inesperado incremento en ductilidad
impartido a las composiciones ricas en niguel de NisAl, mediante Ia adicion de pequefas
cantidades de borof2!),

Los resultados de estas investigaciones, han dado como resultado compuestos intermetalicos
con ductilidad y resistencia Gtiles; algunos ejemplos son los sitemas NisAl, NiAl, TiAl, etc.

Como se dijo anteriormente, los compuestos intermetalicos son sumamente duros y fragiles,
por lo que la formacién de estos en una pieza terminada de aleacion, es indeseable y si no se
detecta a tiempo, esto puede ser fatal. Por ejemplo, en el caso de soldaduras, las capas ©
recubrimientos de estos compuestos pueden causar fragilidad y por consecuencia
agrietamiento y llegar a la ruptura.

La formacion de compuestos intermetalicos generalmente resulta de una alta temperatura, o
de excesivo tiempo de exposicion a alta temperatura durante la operacion de soldadura, y en el
peor de los casos, por la combinacion inadecuada de las aleaciones o materiales escogidos
para la unién13

En sistemas cuyo servicio debe ofrecer la méas alta seguridad y confiabilidad, las conexiones
son frecuentemente recubiertas de oro piateado antes de ia soldadura para asegurar una buena
resistencia a la corrosién y adecuada soldabilidad. Sin embargo, si el
oro restante se disuelve parcialmente en la soldadura, puede formarse una estructura
recubierta, [a cual es muy susceptible de romperse.

Esta estructura, consta de capas de AuAg, del compuesto intetmetalico AuSns , y de
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soldadura. Esta es [a interfase entre el oro suave y el AuSns duro que es el encargado de
iniciar ia rupturat3).

Una de las grandes ventajas de los compuestos intermetélicos es principalmente su alta
resistencia a la corrosion y esfuerzos mecanicos a temperaturas elevadas y algunas otras
propiedades. Por ejemplo, en algunos implantes dentales tales como dentaduras parciales
hechas de aleacion NiCr o CaoCr, el intermetdlico binario NisAl se utiliza como elemento
reforzador®s),

Ademas de estas propiedades, el compuesto intermetalico NizAl es resistente a grandes
esfuerzos de tensién a elevada temperatura asi como baja densidad y resistencia a Ila
oxidacion, propiedades que lo hacen deseable para elaborar superaleaciones hase NizAli14),

Los compuestos intermetalicos ademas de resistentes a la corrosion, también son empleados
como antifriccionantes®). Investigadores japoneses, han desarroliado aleaciones para servicio
a temperatura ambiente mediante solidificacion rapida; sin embargo, su interés no esta
enfoacado hacia su resistencia a la corrosion, sino, a su resistencia a la friccion o desgaste.
Honda Motor Company Ltd., ha desarrollado aleaciones mediante metalurgia de polvos; estas
aleaciones contienen polvos de “aleaciones duras” tales como Aluminio-Silicon o Aluminio-
Hierro, junto con otros polvos mas ductiles. La resistencia a la friccion, es proporcionada por los
polvos de compuesto intermetalico y la adecuada forjabilidad es proporcionada por los polvos
mas dactiles.

El intermetélico NisAl es un aluminuro de interés por su excelente vigor y resistencia a la
oxidacidn a elevadas temperaturas y por esto mismo, el compuesto NisA!l es el constituyente
fuerte mas importante en las superaleaciones base Niquel. Cristales unitarios de NisAl son
dactiles a temperatura ambiente en donde materiales policristalinos faltan por fractura fragil en
los limites de grano con muy poca plasticidad. Este efecto es persistente siempre en materiales
con muy alta pureza en los que no hay segregacion que pueda ser detectada en los limites de
grano; este comportamiento sugiere que la fragilizacion es una caracteristica intrinseca del
material.

La observacion de estas caracteristicas de fragilizacion por falta de segregaciones en los
limites de grano, ha cambiado la atencion hacia la investigacion de segregaciones que puedan
actuar de una manera benefica.

Estudios acerca de segregaciones han llevado al asombroso descubrimiento de que la
adicién de pequefias cantidades de Boro no solamente elimina el comportamiento fragil del
NisAl, sino que hacen el material altamente maleable ademés de que presenta una ductilidad a
la tension tan alta como £0% adicional, a temperatura ambiente(14.35),

Este fenomeno se debe a que a que el boro se segrega hacia los limites de grano en donde
actua incrementando la fuerza cohesiva y suprimiendo las fracturas intergranularesti47), Sin
embargo, es solamente efectivo, tanto como el contenido de aluminio permanezca
nrecisamente por debajo de 25 at % y tan grande, como el tamafio de grano sea
razonablemente pequefio.

En delgadas peliculas solidificadas rapidamente, 25 at % de material afuminio revela alguna
ductilidad. Sin embargo, la faita de resistencia al deslizamiento a elevada temperatura debe
fomarse en cuenta, y el boro por si solo, no confiere una adecuada ductilidad en ambientes
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oxidantes y a elevadas temperaturas. Por otro lado, los compuestos intermetalicos que
contienen aluminio y niquel tales como AINi, NizAl, ofrecen nuevas oportunidades para el
desarrollo de aleaciones de baja densidad y de alta fuerza estructural, fas cuales, se
pueden utilizar a temperaturas mas altas que las temperaturas normales con las aleaciones
convencionales tales como las superaleaciones base niquel. Los aluminuros tienen
caracteristicas atractivas de alta fuerza especffica, buena resistencia a la corrosion y a la
oxidacion(0), unidos con efementos constituyentes no estratégicos y lo mejor de todo: bajo
costo.

Las propiedades mecanicas andmalas como son el incremento en la tenacidad con el
aumento de la temperatura de los aluminuros®, los hace ain mas atractivos. Ademas, la
introduccién de reforzantes de origen ceramico de alta temperatura, tales como Al;Os |, SiC o
tambien fibras de grafito, alambres o particulas, podrian impuisar a los disefiadores de
materiales asi como a los fabricantes a fabricar materiales altamente mejorados, del tipo de
materiales esenciales para la siguiente generacidn supersénica con las acronaves comerciales
como el superestatorreactor hipersénico o scramjet NASP X-30 cuya velocidad de crucero
tentativamente sera de Mach 5 (22, esto, debido al aumento en la demanda de tiempos de viaje
cortos.

La mayor desventaja de los intermetalicos es sin embarge, su baja ductilidad a temperatura
ambiente y menores, pero alin con esto, los intermetalicos son mas ductiles que los ceramicos.
Esa ductilidad superior de los intermetélicos, es atribuida a ia presencia de enlaces metalicos
en contraste con los enlaces iénicos o covalentes en los ceramicos('

Los compuestos intermetalicos se caracterizan por tener una estructura cristalina de alto
orden. Las estructuras ordenadas llamadas comunmente superredes, resultan de la habilidad
de los atomos dentro de muchas fases de aleacién para acomodarse a si mismos en
configuraciones especificas. Muchas de las estructuras ordenadas se desordenan, ¢ méas
propiamente dicho, sufren una transicién orden-desorden a elevadas temperaturas aunque
algunas regiones de orden local, esto es, regiones muy pequefias cuyas dimensiones son de
solo algunas distancias interatdmicas, pueden persistirt33),

El ordenamiento durante el enfriamiento generalmente tiene lugar independientemente en
varias porciones de un cristal. Cuando esas regiones ordenadas o dominios, crecen, estos
inciden unos sobre otros para formar unos limites bien definidos llamados limites de antifase
(AntiPhase Boundaries APB's} @538 debido a que los patrones repetitivos de atomos en
dominios adyacentes ordenados estan desfasados unos con otros. Los limites de antifase se
forman cuando una fase es enfriada desde un estado desordenado, pero también se pueden
generar por el movimiento de dislocaciones. En este caso, si un par de dislocaciones de borde
se pueden desplazar juntas, la extensién del limite de antifase se puede minimizar.

En el caso de las aleaciones de aluminio solidificadas rapidamente y especificamente el NisAl,
tiene como principal caracteristica microestructural, una distribucidn bimodal de limites de
antifaset4?)

Los compuestos intermetalicos deben sus propiedades al alto orden de su estructura; sin
embargo, éstas presentan también cierto tipo de imperfecciones y una de las més tipicas son
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los mencionados limites de antifase®®), La figura 1.10.1 representa esquematicamente un limite
de antifase.
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Figura 1.10.1. Esquema bidimensional de un limite (APB) y Dominio (APD) de antifase en una
aleacion AB con una superred de celdas unitarias cuadradas. Las dos subrredes
estanmarcadas por lineas punteadas y p es el vector de APB. El limite marcado como APB es
un limite de antifase no conservativo en donde no hay atomos de B (),

Tedricamente los limites de antifase y los dominios de antifase son caracteristicas
microestructurales que son Unicas de [as aleaciones ordenadas y que no estéan presentes en las
aleaciones desordenadast®40, Muchas de las interesantes propiedades mecénicas y
electromagnéticas de las aleaciones ordenadas han sido interpretadas en base a la presencia
de los limites y ios dominios de antifase asi como su cristalografia energia y quimica. En las
aleaciones ordenadas, la movilidad de las dislocaciones esta frecuentemente gobernada por su
estructura interna, las cuales en muchos casos involucran limites de antifase. Los limites de
antifase, son también barreras efectivas de la propagacion de las dislocaciones, y como
resultado, las propiedades mecanicas son influenciadas por la morfologia de los dominios de
antifase, las cuales en muchos casos pueden ser controlados a traves de tratamientos térmicos
y aleacion. Los limites de antifase también juegan un papel importante en las transformaciones
de fase que involucran la generacion o eliminacion de los mismos limites de antifase, tan bien
como en la transicion orden desorden (%),

Ei papel de ios elementos aleantes en ios intermetalicos es aigunas veces refiejado en sus
efectos sobre las energias y la quimica de los limites de antifase a traves de, por ejemplo, su
segregacion hacia estos mismos.

El arreglo ordenado de atomos en un compuesto intermetélico es usualmente representado
en terminos de una superred y €l constituyente, formando subrredes idénticas. Una analogia
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bidimiensional se muestra en [a figura 1.10.1, en la cual la superred (la celda unitaria marcada
por lineas continuas) estd hecha de 2 subrredes (celdas unitarias marcadas por lineas
punteadas).

Las subrredes son usualmente nombradas después que los tipos de atomos que las
ocupan®), por ejemplo, las subrredes A y B en la figura 1.10.1. La superred L12 (cP4)
{(composicion AsB) ordenada a partir de una estructura clibica centrada en las caras (fcc),
consiste de cuatro subrredes clbicas simples interpenetrando, una de las cuales es ocupada
por &tomos B {subrred B) y los 3 remanentes por atomos A {subrredes A). Simifarmente, en la
superred L2, (cF16 con composicidn A;BC), derivada a partir de la estructura clbica centrada
en el cuerpo (bee) y teniendo también cuatro subrredes cubicas simples, hay 2 subrredes A,
una subrred B y una subrred C.

Por definicidon, un limite de antifase es una interface separando 2 cristales identicamente
orientados que han sido desplazados uno con respecto al otro una distancia p; no hay
restriccion cristalografica sobre el plano normal n de la intetfase. Un dominio de antifase dentro
de un cristal ordenado es una regidn que ha sido envuelta por una pieza continua de limite de
antifase. La figura 1.10.1 muestra un dominio de antifase y el limite de antifase que lo rodea en
una superred bidimensional,

Existen 2 procesos distintos de formacion de los limites vy los dominios de antifase en las
aleaciones ordenadas. Tales procesos son nombrados fransformaciones orden-desorden vy la
disociacion de las dislocaciones. Las transformaciones orden-desorden, ocurren durante el
enfriamiento a traves de cierta temperatura de transicion; la circunstancia ampliamente
considerada ha sido que el ordenamiento tiene lugar en un grano cristalino desordenado o en
cristales de rango de orden corto, precediendo primero por [a nucleacion de pequenfas regiones
ordenadas o nucleos, y sequida por el crecimiento de las regiones ordenadas, las cuales se
transforman en dominios de antifase cuando eventualmente entran en contacto. En el
mecanismo de las dislocaciones, un limite de antifase aparece en la forma de una cinta
usualmente cerca acoplando dos ¢ mas dislocaciones parciales, y en general, el vector p del
limite de antifase es igual al vector de Burguers de la dislocacion que praduce ef limite de
antifase.

Un limite de antifase ideal es un plano agudo que separa dos dominios cristalinos
identicamente orientados que han sido desplazados rigida y relativamente uno con ofro, por un
vector p. Los atomos se colocan en posiciones ideales de [a red hacia arriba del limite, y la
composicion y el grado de orden son uniformes a traves de los dominios.

Algunas estructuras con superred se relacionan una con ofra mediante la introduccién de
limites de antifase periodicamente sobre planos cristalograficos definidos. La estructura DO es
obtenible a partir de L1; mediante la creacién o formacién de un {imite de antifase sobre cada
capa atémica secundaria {001}; la estructura DO2; se deriva a partir de la estructura L12
mediante la formacién de un limite de antifase scbre cada cuatro plancs atdmicos {001} ver
figura 1.10.2).

En ambos casos la composicion del compuesto permanece AsB pero la estructura del cristat se
transforma en tetragonal. Con esta base, frecuentemente se argumenta que las estabilidades
relativas de DOz y DOz vs. L12 son reflejadas en la energia del limite de antifase {001} en L1,
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las llamadas, aleaciones con limites de antifase {001} de baja energia son menos estables con
respecto a DO22 0 DOz que aquellas con limites de antifase {001}de alta energia®®®. En el
marco de trabajo de calculo de par potencial, si la esfructura DO es estable, la energia del
limite de antifase {001} en L12, pudiera ser negativa®). Si las interacciones interatomicas son
incluidas arriba del cuarto vecino, la energia del limite de antifase {001}se ha demostrado que
es igual a la diferencia en las energias internas entre Ll; y DOz 62

L.a microscopia electrénica de transmision de electrones (TEM), ha sido usada ampliamente
para la observacién de los dominios y limites de antifase. Los limites de antifase son vistos
usualmente utilizando el método de campo oscuro. En este método, solamente un haz
difractado pasa a traves de las lentes de imagen.

DQ; DGZ‘:

Figura 1.9.2. La estructura DOy se deriva a partir de la estructura L12 mediante la formacién de
un APB {001} sobre cada 2 capas o planos atémicos {001}. La estructura DOzs se relaciona con
L1 mediante el APB {001} sobre cada 4 capas atbmicast).
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Capitulo 2. Procedimiento Experimental

2.1 Fabricacion de la aleacion intermetalica.

Para la fabricacion del compuesto intermetalico, se utilizdé un horno de induccion marca Linn
High Therm, modelo hfg-3 , el cual estd constituido por una fuente de poder, una bobina de
induccidn de 4 espiras de Cu y un crisol. El didmetro de las espiras esta en funcion del didmetro
del crisol, el cual va colocado en el interior de la bobina y que funciona come nicleo. El
procedimiento se desarrolié de la siguiente forma:

a} En una balanza electronica digital marca Mitzu , se pesaron 204 gr de Cu, 20.56 gr de Al
y 156 gr de Ni cuyas purezas eran respectivamente 999 %, 999 % y 999 %. Es

importante aclarar que estos pesos fueron calculados para obtener la composicion
deseada de Ia aleacion.

b) Previamente a la fundicion de los metales, éstos se depuraron y lavaron con agua
jabén; posteriormente se secaron y desengrasaron con amilacetato.

¢) Las cantidades anteriores, se colocaron en el crisol de alumina que va colocado
dentro de la bobina de Cu que va acoplada al horno de induccién. Cabe mencionar que el el
conjunto bobina y crisol estan dentro de un cubo de acrilico dentro del cual se inyectd gas
argdn para de esta manera formar una atmésfera inerte y libre de oxigeno

d) Se procedié a fundir la carga para formar la aleacion ternaria de CuNiAl, misma que se
conoce como aleacion "madre”.

e} Se col6 ef contenido del crisol dentro de un molde de Cu para formar el lingote.

f) Cuando el lingote alcanzé la temperatura ambiente, se procedio a cortarlo y a obtener
muestras de él para efectuar la metalografia y los estudios correspondientes.
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2.2 Fabricacion de los listones

Posteriormente a la obtencidén de muestras del lingote, se fabricaron de los listones de
aleacion de CuNiAl intermetalico, mediante una técnica de solidificacion rapida.

La técnica empleada para el proceso fue melt spinning o técnica del blogue frio. El aparato
utilizado para este fin estailustrado en [a figura 1.8.5.

Esta técnica de solidificacion rapida consiste en hacer impactar un chorro de metal liquido
contra la superficie fria de un tambor giratorio de Cu. Esto produce que en esa superficie, el
metal sea enfriado y solidificado a la vez que es proyectado en forma de listones hacia Ia
periferia. El proceso se lleva a cabo en el interior de una cdmara con una atmdsfera inerte,
creada preferentemente con gas argon para evitar la oxidacion del metal debido a la
temperatura.

Se realizaron varias "corridas” (procesos de sofidificacion rapida), variando los diversos
parametros involucrados en el proceso, tales como la presidn de inyeccion de la carga fundida,
la velocidad angular de la rueda, y el angulo formado por el eje longitudinal del crisol y la
superficie tangente del tambor (angulo de ataque). Cada una por separado. Estos ensayos se
realizaron con la finalidad de obtener los listones con fa mejor morfologia.

Los primeros listones que se obtuviéron, fuéron de diversas longitudes, siendo ia mayor de
25 cm, y la menor de 3 cm aproximadamente. Presentaron porosidad excesiva en la superficie
y algunas salientes en forma de “espinas” en la cara |ateral del liston, las cuales favorecian la
ruptura del mismo

Se ensayaron diversos valores de las variables antes mencionadas, siendo las mas
adecuados los siguientes; presion de inyeccion=80 Psi; velocidad angular del disco:
aproximadamente 2600 rpm; angulo de ataque; aproximadamente 70°.

2.3 Tratamiento térmico

Se procedid a realizar tratamientos termicos isocronos {tiempo constante y temperafura
variable) a los listones. Estos tratamientos isocronos consistieron en tratar termicamente  los
listones a diferentes temperaturas, desde, 100 oC, hasta 1000 ©°C en intervalos de 100
durante 10 minutos. Se seleccionaron 10 muestras de listones y previamente al tratamiento
isocrono, cada una se encapsulo al vacio en un tubo cerrado, para conservar una atmoésfera
inerte y evitar cualquier posible reaccion principalmente la oxidacion.

Los listones que serian sometidos a las temperaturas de 100, 200, 300, 400 y 500°C, se
encapsularon en tubo de vidrio pyrex. Los listones para las temperaturas restantes se
encapsularon en tubo de cuarzo ya que éste es resistente a las altas temperaturas de
tratamiento.
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2.4 Caracterizacion de muestras

La caracterizacion de una muestra, consiste en determinar las principales caracteristicas que
rigen sus propiedades(®. Algunos ensayos que se efectudron para determinar
estas caracteristicas fuéron:
- Analisis Quimico - Microanalisis
- Metalografia - Microscopia Electrénica de Transmision
- Medicién del Tamafio de Grano - Analisis Térmico Diferencial
- Dureza Rockwell
- Microdureza Vickers

Analisis quimico

El analisis quimico se realiza para corroborar que los elementos quimicos que constituyen la
muestra son los de interés, ademas de comprobar también que ia composmmn quimica de la
muestra es la especificada.

El analisis quimico se realizé con un equipo de absorcion atomica, para [o cual, se obtuvieron
virutas y limaduras (aprox. 10 - 15 gr) de la aleacion madre. Tales virutas se disuelven en acido
clorhidrico (HCI) para posteriormente hacer las distintas disoluciones. Esto se hace con el
objeto de hacer el analisis quimico correspondiente.

A continuacién en la tabla 2.4.1, se muestra el resultado de los analisis quimicos efectuados
tanto a la aleacion de llegada (aleacidn “madre”} y a los listones (aleacion con solidificacion
rapida).

TABLA 2.4.1. Composicion (wt.%) de la aleacion "madre" y con solidificacion rapida.

Aleacion "madre” 4761 36.51 15.87
Listones SR 4393 40.14 15.93

Preparacion Metalografica

Al proceso de corte, desbaste, pulido y micro o macroataque de una muestra, se le denomina
preparacion metalografica(’725), Cada uno de estos pasos se debe realizar con extrema
precaucion ya que la falta de cu;dado durante la realizacion de cualguiera de éstos, afecta a los
posteriores y en casos extremos, una preparacién impropia de la muestra puede resultar en la
exhibicion de una estructura falsa lo cual conduciria a una interpretacion errronea.

Un especimen metalografico preparado satisfactoriamente tanto para investigacion macro y/o
microscopica debera incluir un area plana lo suficientemente grande para poderia estudiar y
que sea ademas representativa de ta muestra(2),
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Para distinguir claramente los detalles estructurales que la muestra exhibe, esta superficie
debera estar libre de cualquier cambio causado por deformacion de la superficie, flujo o erosion
del material provocado por un exceso de presion durante el pulido y aln durante el desbaste, y
también de las llamadas “colas de cometa” que son defectos superficiales causados per una
deficiente operacion de pulido.

En el presente trabajo, la preparacién metalografica se desarrollé como sigue:

1. Corte del lingote y obtencion de la muestra.

La muestra se obtuvo cortando del lingote de la aleacion "madre”, un pedazo de forma
cuadrangular con dimensiones 1.5¢cm x 1.5 cm aproximadamente.,

La operacion de corte, se llevd a cabo con una méaquina de corte marca LECO, modelo
ALX10 , la cual efectiia el corte del lingote mediante un disco delgado de carburo de silicio.

En lo que concierne a los listones, debido su tamafio y dificil manipulacién, se opté por
montarlos en bases de baquelita para facilitar su manejo. Para este efecto, se utilizaron unos
sujetadores metélicos que presionan el listén y lo mantienen en la posicion deseada, lo cual
facilita su montaje en la base de baquelita.

2. Montaje. _

El montaje se hizo en una maquina encapsuladora marca LECQO, Mod PR-10, colocando el
liston de aproximadamente 1.5 cm de longitud, en posicién perpendicular (de perfil) a la cara
plana de la base mévil del tubo que se encuenfra ubicado en la parte superior de la
encapsuladora. Se cubrié con polvo de cobre y baquelita la cual tiene la propiedad de
ablandarse térmicamente, compactarse y endurecerse.

Se colocd en el extremo abierto del tubo una tapa metalica desmontable. El polvo junto con la
muestra, se compactd aplicando una presion de aproximadamente 4000 psi sobre la base
movil del interior del tubo; posteriormente se coloco alrededor def tubo con la muestra un anillo
de calentamiento, el cual elevd la temperatura de [a baquelita hasta que adquirié una
consistencia pastosa, manteniendo la temperatura durante 10 minutos. Se deja enfriar, se refira
el sello metalico y se saca la muestra con el liston.

3. Desbaste,

El desbaste es una operacion que consiste en hacer friccionar la superficie plana de la
muestra, contra unas lijas de diferentes tamafios de grano. Esto se hace para remover las
impurezas tales como el oxido & cualquier otro material indeseable. El desbaste inicial se
realizd con lija 240 considerada como de grano grueso, utilizando agua como refrigerante y
lubricante.

Postericrmente, se realiza la misma operacién pero con lijas de tamafic de grano menor o
mas fino, tales como 320, 400 y 600. Es importante mencionar que cuando se realiza el cambio
de lija (2 unra de menor calibre}, la muestra se debe rotar 90 grados para eliminar las rayas
producidas por la lija anterior!7.25, Esta labor, se debe realizar sobre una superficie totalmente
plana, de tal manera que el desbaste de |a pieza sea uniforme.
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La bibliografia consultada(*”29 recomienda tiempos de desbaste cortos y tiempos prolongados
de pulido. En el presente trabajo, el cambio de lija se efectud cuando mediante una inspeccion
visual de la superficie de la muestra, se determiné que las rayas producidas por la lija anterior a
la actual habian sido eliminadas.

4., Pulido.

Posteriormente al desbaste, se procede a pulir fa muestra. Esto se hace utilizando una
maquina para pulir marca LECO, Mod AX-3, la cual cuenta con un disco rotatorio cuya
superficie se encuentra cubierta por un pafio denominado "microcloth”. La superficie de este
pafio, esta formada por fibras muy delgadas y finas.

El pafio, se debe humedecer primero con agua para después cubrirlo con una suspension de
agua con polvo de allimina que es el abrasivo para eliminar las rayas que se encuentran en la
superficie de la muestra y que son producto del desbaste. El pulido tiene la finalidad de darle a
la muestra el acabado final y se realiza friccionandola sobre el pafio, y moviendo a la misma en
sentido contrario a la direccion de giro del disco. Este movimiento se debe hacer para evitar la
formacion de las llamadas "colas de cometa” que son rayas que se forman sobre la superficie
de la muestraf*?25} debido al movimiento giratorio del disco. Se recomiendai?® que la velocidad
de pulido para los materiales intermetalicos sea alta.

Al igual que las lijas, el polvo de alumina, tiene diferentes graduaciones, mismas que
determinan el tamafio de las particulas. Estas graduaciones son: 1Mm, 0.5Hm y 0.03%m, El
pulido se hace primeramente con alimina de 1#m y se termina con la alimina de 0.03Hm.

5. Microataque y observacion de muestras.

El microataque consiste en inducir una ligera actividad de oxidacion en la superficie de la
muestra, mediante la aplicacion de un agente quimico llamado reactivo de ataque. Esto se hace
con el objetivo de revelar la microestructura y poderla observar en el microscopio, ya sea optico
6 en el microscopio electronico de barrido.

Tipicamente, en la literatural % se sugiere que para las aleaciones de Cu y Ni, el reactivo
adecuado de microataque es una solucién compuesta por 5g de FesCl, 20-50 mi de HCl y 100
ml de etanol. También se sugiere el uso de una solucion de 80 ml de agua destilada, 5 ml de
acido sulfarico y 10 g de dicromato de potasio agregande justo antes de atacar la muestra, 2
gotas de acido clorhidrico, y por (ltimo, sélo para Cu y sus aleaciones se recomienda el acido
nitrico en diferentes concentraciones.

Para la muestra de llegada (obtenida de la aleacion "madre”), esta operacidn se realizd
sumergiendo |a cara pulida de la misma durante 5 segundos aproximadamente, en |a solucion
preparada con 59 de cloruro férrico (FesChi/etanol 95 mi acido clorhidrico {HCI) 2ml, vy
lavandose inmediatamente con jabdn liquido y agua teniendo especial cuidado de no friccionar
demasiadc para evitar rayar la supeificie piilida de ia muestra. Después de lavaria con agua, se
debe sumergir en etanol ¢ en acetona y posteriormente secarla aplicando aire caliente
principalmente sobre la superficie pulida de la muesiras).

Puesto que la literafura recomienda el uso de acido nitrico (HNO3) en concentraciones
variables, con los fistones montados en baquelita, se ensayaron varios reactivos de ataque a
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base de este acido. Tales reactivos fueron Nital I, I, ill y IV. El nital es una solucién de
alcohol etilico y &cido nitrico. Los nimeros |, I, Ill y IV, indican el porcentaje de &cido nitrico
disuelto en 100 ml de alcohal.

También se ensayaron en estas mismas muestras, el dicromato de potasio, cloruro férrico y
la solucion compuesta por 5g de cloruro férrico (FesCl), 95 ml de etanol y 2 ml de acido
clorhidrico (HC!), siendo esta (ltima la més adecuada.

Los ensayos con la solucion de cloruro férrico, acido clorhidrico y etanol, fueron aceptables,
revelando excelentemente la microestructura de las muestras tanto de llegada (aleacion
madre) como fa de los listones. El tiempo de ataque para cada muestra vario, requiriendo mas
tiempo las muestras sometidas a mayor temperatura.

La variacion en el tiempo fué relativamente grande siendo la diferencia entre el mayor y el
menor tiempo de ataque de %30 segundos. E! tiempo de ataque estandar para ias tres
primeras muestras de listones fue de un minuto.

Los ensayos con la serie de Nital fueron poco satisfactorios ya que se obtuvo una ligera
revelacion de la microestructura con un tiempo méaximo de 5 minutos observandose después
una accion de ataque nuia con los nitales | a Ill, y un ataque excesivo {picaduras y oxidacion)
con ¢l nital IV,

El ataque con el dicromato de potasio fué muy desalentador, y es poco recomendable para
este tipo de aleacion debido a que su accién corrosiva es sumamente alla y rapida,
revelando la microestructura un poco mas que el nital pero picando demasiado la superficie
de la muestra.

Dados estos datos, se opté por hacer una combinacion de ambos reactivos de ataque
utifizando primero el nital [ll durante +4 minutos para dar a la muestra un ataque primario y
posteriormente un ataque secundario con dicromato de potasio utilizando para  esto una
variante. Con un pafio humedecido con la solucion de dicromato, se froté la superficie de la
muestra teniendo especial cuidado de no recargarse demasiado para no rayarla.

La revelacion de la microestructura fue satisfactoria vista en el microscopio dptico, no asi
en el microscopio electronico de barrido (SEM)el cual indicaba una falta de ataque. Se fricciond
nuevamente la muestra para atacarla un poco mas. Al observar nuevamente la muestra en el
microscopio electronico de barrido, se observe la presencia de ciertas picaduras, muestras
evidentes de sobreataque; sin embargo, se recomienda(’”), que al querer observar en el SEM fa
microestructura, es necesario que la muestra, tenga un scbreataque.

Este método de ataque es bueno para la muestra cuando va a observarse en el
microscopio optico y relativamente bueno para el microscdpio electrénico de barrido, la Gnica
desventaja es que se necesita saber el tiempo exacto de ataque para obtener una
microestructura satisfactoria y libre de picaduras . Para esto es conveniente realizar diversos
ensayos de prueba y error para encontrarlo.

Es Importante mencionar que a las muestras con tratamiento térmico de 400, 600 y 700 °C, se
fes logrd revelar muy poco su microestructura,
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Medicién del tamafio de grano {Metalografia Cuantitativa).

La medicion del tamafio de granot®), trata con las relaciones cuantitativas entre medidas
hechas en un plano de pulido bidimensional y la magnitud de las caracteristicas
microestructurales en las tres dimensiones del metal o aleacion. Este también se lieva a cabo
para determinar el tamano de grano promedio que posee la muestra. En el presente trabajo lo
que se midio fue la longitud promedio de la dendrita, el grosor promedio de ta misma y en las
zonas en donde la muestra lo permitia, el espaciamiento entre los brazos secundarios de la
dendrita.

El método de cuantificacidn del tamafio de la dendrita para la muestra bajo estudio, fue el
método de cuerdas’®). Este método consiste en trazar sobre una fotografia de la
microestructura bajo estudio, una serie de lineas rectas de longitud conocida en diversas
direcciones, esto es, vertical, horizontal 0 diagonalmente. Posteriormente, se procede a
cuantificar el nimero de intersecciones que tiene cada una de las lineas trazadas con las

dendritas y/o con los limites de la dendrita. El ndimero de intersecciones obtenido, se sustituye
en la siguiente ecuacion(9);

Lok

PM
endonde: L3 = Tamafio de ia dendrita (cm)
Lr= Longitud de la linea de cuantificacion M = Amplificacion.
P= Numero de interseccciones
Los vaiores de Lz obtenidos se promedian y el valor calculado es el tamafio promedio de la
dendrita que se encuentra presente en la muestra.

Macrodureza Rockwell

La dureza de un material se define como la resistencia que opone el mismo, a ser penetrado
por ofro cuerpo.

Para este ensayo, se utilizo un probador digital de dureza Rockwell marca LECO modelo RT-
120A , empleando para esto un indentador con punta de diamante ¢ con un balin de forma
esferoconica hecho de acero aleado con tratamiento térmico. La prueba se realizd, aplicando
una carga de prueba de 150 kg.f con el primer indentador 6 de 100 kg.f para el indentador de
acero.

Es importante mencionar que este ensayo sélo se llev a cabo en la aleacion ‘madre”, y no
en los listones, ya que el tamario de éstos no lo permitio.

La dureza promedio obtenida en la muestra de flegada fué 25.27 Rockwell C.

Microdureza Vickers.

Puesto que ¢l tamafio de los listones no permite hacer ensayos de macredureza, se optd por
hacerles un ensayo de microdureza. Para tal efecto, se utllizd un microdurémetro marca
Matsuzawa, modelo MHT2.
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Con un indentador de diamante y carga de prueba de 25 gr f, se realizo el ensayo. El valor de
la microdureza se determina midiendo en forma diagonal, la distancia existente entre los
vertices de la huella cuadrada dejada por el indentador. Se obtienen dos lecturas las cuales se
promedian y el resuitado obtenido, se compara con una tabla de valores para encontrar el valor
de microdureza correspondiente a dicho promediot19),

Microanalisis

El microanélisis se llevd a cabo en un microscopio electronico de barrido marca JEOL,
modelo JSM-6400, que cuenta con un detector especial (microsonda) para efectuar el anéfisis
elemental. Este equipo cuenta con un microprocesador que tiene instalado un programa que
puede cuantificar (porcentaje en peso) los elementos quimicos detectados.

El microanalisis puede hacerse de varias formas(t6. 2. 27);

1) Anélisis total (barrido de la muestra). Determina la composicion quimica de la superficie de

[a muestra en su totalidad

2) Analisis puntual. Este se hace en un punto especifico de la muestra como puede ser el
interior de un grano ¢ en una frontera o limite de grano.

3} Line Scan, El Line Scan o microanalisis de barrido de linea, consiste en hacer una serie de
andlisis puntuales, a lo largo de una direccion o ruta lineal definida en la muestra, Este se
realiza con el proposito de determinar gradientes de concentracidn elemental en una zona
especifica de [a muestra.

4) Mapeo. El mapeo consiste en la realizacién de varios analisis puntuales, de tal manera,
que se se cubre una region o area especifica de la muestra. El mapeo, proporciona
informacién tanto cualitativa como cuantitativa, sobre la distribucion espacial de los
constituyentes de una muestra.

Los tipos de analisis que se efectuaron a la muestra de llegada y a los listones fueron Analisis

Puntual, Line Scan y Mapeo. Los resultados obtenidos, se presentan en el siguiente capitulo de
resultados y discusiones.

Microscopia Electrdnica de Transmision.

La microscopia electronica de transmision, es dnica entre las técnicas de caracterizacidn de
materiales, ya que ésta permite esencialmente, el exdmen simultaneo de caracteristicas
microestructurales a través de imagenes de aita resolucidn, asi como la adquisicion de
informacién  tantc quimica como cristalografica, a partir de pequefas regiones
(submicrométricas) de la muestra('é. 28),

En la microscopia electrénica de fransmision, jos electrones, que son la fuente de ilumninacion,
son fransmitidos a través de la muestra, la cual debe ser muy delgada, transparente a los
electrones para generar alguna forma de contraste que permita la observacion de la estructura
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interna de la muestra. La imagen resultante despliega detalles estructurales con muy alta
resolucion, cuyo orden es de fracciones de nanémetro, cosiguiéndose con esto, la examinacion
de la estructura a una escala microscopicaté),

El ensayo de TEM (por sus siglas en inglés Transmission Electron Microscopy), se efectud en
un microscopio electronico de transmision marca Jeol, modelo 2010 de 200kV. Este
microscopio tiene una capacidad de amplificacion de hasta 1.5 millones.

Preparacion de muestras para TEM.

La preparacion de las muestras para TEM, se debe realizar con sumo cuidado, ya que la
adecuada observacion de la imagen, esto es, resolucion y obtencién de buenos patrénes de
difraccion de electrones, dependera de lo cuidadosa que sea la preparacion de estas muestras.
El procedimiento se realizé de la siguiente manera:

1. Obtencion de la muestra: Se obtiene un volumen pequefio de Ia muestra, para lo cual, se
utilizd una maguina de corte marca LECO, Mod. ALX-10, la cual efectiia €l corte de la muestra,
con un disco deigado de carburo de silicio.

2. Corte fino. La muestra obtenida en el paso 1, se mont6 en un dispositivo para cortes finos
denominado cortadora de disco de diamante. En ésta, se pueden obtener laminillas de hasta
0.25mm de espesor{1®).

3. 1er desbaste. La laminilla obtenida, se somete a un proceso de desbaste, para reducir €l
espesor de la misma. Para tal efecto, se emplea una lija de calibre y/o tamaiio de grano
mediano. La laminilla debe tener un espesor final de aproximadamente 200 Hm o un espesor
similar 6 cercano al del papel aluminio. Este ultimo es el més deseable, ya que se facilita el
corte de [a muestra en discos de 3mm de diametro.

4.Corte de la muestra en discos de 3mm de diametro. Posteriormente al 1er desbaste, se
procede a cortar la muestra en pequeios discos de 3mm de diametro. Esta operacion se
realizd trazando primero un circulo sobre la laminilla, utilizando como modelo una plantilla
metélica, la cual incluye orificios circulares de diferentes diametros asi como ranuras delgadas
rectilineas y curvas. El corte de los discos se efectué posteriormente con unas tijeras comunes.

5. 20 Desbaste. Debido a que las muestras para microscopia electronica de transmision deben
ser delgadas y transparentes a los electronesi), fos discos obtenidos son sometidos a un
segundo desbaste, pero en este ¢aso se emplea un aparato llamado "Dimpler”. En este aparato
la muestra es reducida en espesor hasta aproximadamente 100 Mm. Para tai fin, el disco
muesira es montado en un sujetador especial, el cual a su vez va montado en una hase
rotatoria.

El deshaste se hace en la superficie del disco, mediante la suave accion de un tambor
giratorio de metal, el cual es bafiado en su superficie con una suspension especial, en donde se
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encuentra el abrasivo que puede ser polvo de diamante o allmina. E| tambor gira en direccién
perpendicular a la direccién de giro de la base rotatoria, consiguiéndose con esto que la zona
desbastada tenga una forma semejante a un valle 6 cazuela. Es importante mencionar, que el
desbaste se debe realizar en ambos lados del disco muestra.

6.Reduccion final de espesor. Existen varias técnicas para realizar la reduccion final de
espesor tales como ef electropulido o electro-adelgazamiento, la técnica de la ventana, el lon
Beam Milling, entre ofras (16.28),

La técnica que se ufliza con mas frecuencia, es la del electropulido, ya que es rapida y
sencilla,; sin embargo, debido a la peligrosidad de los reactivos que se utilizan, su empleo
queda casi restringido a personal experimentado. A pesar de ésto, el electropulido se empled
para este caso, ya que se dispuso de suficiente material muestra para electropulir y ensayar.

La Técnica del lon Beam Milling (IBM) no fue empleada, por que et tiempo utilizado con ésta,
es demasiado. La técnica del IBM, se utiliza cuando se tiene muy poco material para ensayar,
ya que se puede obtener una excelente muestra en un primer intento.

Ei electropulido, es un método que consiste en hacer incidir 2 jets o chorros del electrolito,
sobre ambas caras de la muestra. Esta se sujeta con un holder o sujetador, ¢l cual esta hecho
tipicamente de un polimero de fluorocarbono. Frecuentemente, se utiliza un catodo de platino
el cual junto con las boquillas por donde fluira el electrolito serén los catodos; ta muestra
funciona como anodo.

La reaccion electroquimica que ocurre, ocasiona que el metal sea removido de Ia superficie
de la muestra. La reaccion debe realizarse , hasta que la muestra sea perforada muy
ligeramente.

La figura 2.4.1 es un esquema representativo del método del electropulidoi'628l. Puesto que
algunos reactivos para electropulir son muy agresivos, esto es, queman y/o corroen la muestra
muy rapidamente, la bibliografia consultada (628 recomienda bajar la temperatura del reactivo
hasta 1 6 2 °C por arriba de cero y en algunos casos inclusive menos. Esta practica se hace
con la finalidad de atenuar la reactividad del agente y evitar la disolucidn de la muestra en él.

Para bajar la temperatura del reactivo, es necesario €l empleo de un recipiente chico y otro
grande, de modo que el recipiente chico pueda ser introducido en el grande. El primer
recipiente debera contener el agente quimico y el segundo, alcohol etilico puro ¢ mezclado con
agua en proporcion de 1:3 {una parte de alcohol por tres de agua). Se emplea alcohal puro
cuando la temperatura debera bajarse por debajo de cero grados centigrados; y se emplea
alcohol con agua cuando |a temperatura se bajara hasta cero o hasta algunos grados por arriba
de cero.

El decremento en temperatura del reactivo se logra agregando nitrogeno ficuido al recipiente
grande que contiene el aicohol etilico puro o con agua segln sea el caso, € infroduciendo en
este mismo recipiente, el recipiente pequefic que contiene el agente quimico. La temperatura
del reactivo se deberd medir con un termometro especial sensible a bajas temperaturas.
Cuando se alcanza la temperatura deseada se puede comenzar a electropulir ©
electroadelgazar la muestra.

El proposito del electropulido, es el de reducir mediante accién quimica, la superficie de la
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muestra, hasta perforarla ligeramente, a la vez que darle el acabado final para posteriormente
analizarla u observarla en el TEM.

Fuente de pedat
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Fig.2.4.1. Esquema representativo del electropulido.

En la revisidn de la literatura"® 28) se encontraron 3 reactivos o electrolitos para electropulir
muestras de Cu, Ni, Al y sus aleaciones. Tales reactivos fueron:
a) Una solucion compuesta por 30% de acido nitrico + 70% de agua.
b) Una solucion compuesta por 10% de acido perciérico y el 90% restante de alcohol! etilico.

Para la muestra bajo estudio se probaron los 2 reactivos mencionados comenzando por la
solucion de 30% de acido nitrico + 70% de agua. Aun cuando se baj6 hasta cerc la temperatura
de este agente quimico, se tenia el inconveniente de que ennegrecia demasiado las muestras
y aunque si lograba perforarla con un tiempo maximo de 30 +- 5 minutos, no se alcanzaba a
definir la imagen en el microscopio electronico de transmisién.

Se optd entonces por bajar la temperatura todavia mas, pero se presento el inconveniente del
punto de congelacion del agua con lo cual debido al decremento de temperatura, la solucion se
congeld, Se tomd entonces la resolucion de cambiar el agua de la solucién, por alcohol ya que
el punto de congelacidn de éste es menor. Con este cambio de constituyente se logro bajar la
temperatura hasta aproximadamente -8 o —10 ¢C. Contrario a [0 que se esperaba, la muestra
se siguié ennegreciendo y se optd por cambiar el reactivo quimico.

El agente quimico que se ufilizd esta vez fue la solucién compuesta por 10 % acido perclérico
y 90 % alcohol etilico. EI empleo de esta solucion produjo resultados aceptables ya que la
muestra obtenida presentd una superficie limpia y brillante ademas de que la actividad quimica
del agente con la muestra fue tal que la remocion de material por el agente quimico produjo
zonas delgadas, apropiadas para observacion mediante microscopia electronica de
transmision. Es importante hacer la aclaracion de que dentro de las variables que se pueden
manipular para mejorar el acabado y caracteristicas de la muestra, estan: el voltaje v la
corriente aplicados; sin embargo, para el caso bajo estudio, los valores de voltaje y corriente
que se reportan asi como el tiempo de exposicion fueron los mas adecuados.
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El tiempo de exposicion (electropulido), fue de aproximadamente 3-6 minutos, con voltaje de
10 aproximadamente y una intensidad de corriente de 4 mA.

7. Observacion de muestras

Habiendo terminado fa preparacién de la muestra, ésta se coloco en una bayoneta, ia cual a
su vez se introdujo en la columna del Microscopio Electronico de Transmisién TEM. E
microscopio tiene acoplados entre ofras cosas, un detector de rayos x y una camara fotogréfica.

Se buscaron zonas de interés, se sacaron fotografias de las mismas y se obtuvieron también
patrones de difraccion correspondientes a dichas imagenes. Los patrones de difraccion de
electrones que constan de un arreglo de puntos luminosos son tipicos de los monocristales. Si
el haz electronico es bastante ancho o la muestra estd formada por varios cristales pequefios
orientados aleatoriamente, es decir, en una muestra policristalina, el patron de difraccion estara
formado por anillos concéntricos cuyos didmetros corresponden al espaciado existente entre los
planos atémicos del cristal.

Un patrén de difraccién contiene basicamente 2 tipos de informacion (16.25.29);

1} El arregio espacial definido en funcién de la simetria que presenta el patrén, de los valores
de las distancias que existan entre los puntos de difraccion y el punto central, y los angulos
que se forman entre las lineas que van del centro a cada uno de los puntos.

2) La cristalografia, a partir de un conjunto de patrones de difraccion obtenido en diferentes
orientaciones de la muestra y las intensidades de los puntos de éstos. Asi, al hacer una
comparacion entre las intensidades de diferentes puntos difractados, y los diferentes
patrones de difraccién, es posible obtener el tipo de |a celda unitaria que presenta el cristal
en estudio.

Posteriormente a la obtencion de las iméagenes, se procedi6 a caracterizar la fotografia y a
determinar el compuesto correspondiente al patron de difraccion

8.Interpretacion del patrén de difraccion.

La interpretacién de un patrdén de difraccion también llamada idexacién, consiste en
determinar la estructura cristalina@, ast como confirmar el compuestio 6 fase correspondiente a
dicho patrén. Esto se hace mediante una serie de célcuios para determinar las distancias
interplanares de los planos atdmicos que aparecen en el patrdn de difraccion. Posteriormente
se comparan los datos obtenidos (distancias interplanares), con los datos reportados en la
literatura y que aparecen en forma de fichas. Cada ficha es especifica para un elemento dado,
por ejemplo, existe una sola ficha con valores determinados y constantes de distancias
interplanares para el Cu, asi como para otros elementos y/o compuestos.

Las distancias interplanares se calculan midiendo primero, la distancia que hay entre el punto
més brillante llamado eje de zona, y ¢! ¢ los contigucs. Esta operacitn, se realiza colocande &l
negativo obtenido sobre una pantalla fluorescente, y midiendo con una lente especial, la
distancia existente entre puntos tomando como referencia el punto central del patron (gje de
zona o haz transmitido), que generalmente es el mas grande y el mas brillante. La medida
obtenida se denomina r, y se sustituye en la siguiente ecuacion :

51



d=*

en donde d = distancia interplanar{angstroms)
= longitud de onda del haz de electrones para un voltaje dado.(.025 angstroms
en nuestro caso)
| = longitud de camara utilizada {120cm para nosotros)
r = Radio medidc en el patrén de difraccion (cm).
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CAPITULO 3 RESULTADOS Y DISCUSION
3.1 Aleacion “madre”

3.1.1 Microestructura

La microestructura de la aleacion madre (figura 3.1.1.1(a) y (b)) presenta un modo de
solidificacion dendritica equiaxiada en donde se observa cierta homogeneidad en la distribucion
de éstas vy una forma redondeada de las fronteras con la fase interdendritica. Este modo de
solidificacién es caracteristico de las aleaciones que sofidifican con gradientes térmicos muy
bajos y con cierta agitacion o0 movimiento durante la colada®€. Sin embargo, en nuestro caso no
hubo tal movimiento ni agitacion y la estructura dendritica equiaxiada se originé debido a que,
durante la solidificacidn, el metal liquido que rodeaba al metal sélido en crecimiento estaba
subenfriado y por lo tanto se produjo un gradiente térmico negativo desde el liquido hacia la
interface solido - liquido®”. El modo de solidificacion dendritica equiaxiada también se puede
originar por una baja temperatura de colada®.

Se observan también algunas porosidades o cavidades (figura 3.1.1.1(a)) en determinadas
partes de la muestra las cuales se deben al proceso de fabricacion de la aleacion. El tamafio
promedio (diametro} de las dendritas equiaxiadas para esta muestra es de aproximadamente
50Mm {ver fig. 3.1.1.1 (a)).

A mayores aumentos (fig. 3.1.1.1.(b)), se aprecia que la dendrita tiene una distribucion de
elemental diferente, la cual se manifiesta por la presencia (en el interior de la dendrita) de
pequefias regiones oscuras {RO). Estas regiones oscuras son facilmente distinguibles por su
forma de un solo punto negro o serie de puntos agrupados uno tras de ofro para formar lineas
rectas y en la mayoria de los casos, lineas curvas. Estos puntos y agrupaciones de puntos se
encuentran en el interior de una matriz, la cual presenta una composicion elemental muy
ligeramente diferente de la de éstos {ver tabla 3.1.1.2.). Sin embargo, también presentan
valores de microdureza maycres que las de las demas zonas (ver seccidn 3.2.4, tabla 3.2.4.1),
esto es, la fase interdendritica y la matriz.
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(b)

FIGURA 3.1.1.1 Microestructura con crecimiento dendritico presente en la muestra de
llegada. a)200 X {(Microscopio 6ptico); b)2000 X (SEM).
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3.1.2 Microanalisis puntual y microanalisis de barrido en linea.

Con la finalidad de detectar un cambio o posible gradiente de concentracion desde la matriz
dendritica hacia los limites de grano y viceversa tanto en la aleacion “madre” como en los
listones, se realizaron microanalisis puntuales y microanalisis de barrido en linea. Los
resultados obtenidos de [a aleacidn “madre” se muestran en la figura 3.1.2.1.

Se puede observar que existe una distribucion casi homogénea de los elementos Cu, Ni y Al
en €l interior de la dendrita (figura 3.1.2.1), cambiando drasticamente esta homogeneidad en los
limites de grano. En esta zona se puede apreciar una concentracion mayor de Cu la cual es
compensada con una disminucion de Al Esto supone que durante el proceso normal de
solidificacion y la formacion de las dendritas, el Cu que es el soluto, fue rechazado hacia el
liquido interdendritico con lo cual éste se enriquecid con el elemento.

Puesto que la concentracion de Al en los limites de grano es muy baja, suponemos que el
liquido inferdendritico esta compuesto principaimente por solucion sélida de Cu y Ni. Esta
suposicion esta apoyada en fa revision hecha al diagrama de fases binaric de CuNi, el cual
muestra una solubilidad sdlida fotal de Cu y Ni a cualquier composicion, ademas de que el Cu
tiene mayor afinidad para formar el compuesto con el Ni que con el A3, Este analisis nos
induce a pensar que el liquido interdendritico es basicamente una solucion solida del tipo CuNi
con alguna cantidad pequefia de Al, ya que esta fase {el liquido interdendritico} generalmente
tiende a segregarse hacia los limites de grano#4. Por ofro lado, la matriz dendritica esta
formada por una solucion constituida por los fres elementos Cu, Ni y Al, siendo la fase
preominante del fipo AINi.

En el interior de la dendrita, se logran apreciar unas regiones muy pequefias, unas oscuras y
ofras claras. Las regiones oscuras aparentan ser particulas de 22 fase en forma de bastones,
algunos largos y ofros cortos. Se relizaron andlisis puntuales (microanalisis), en estas
particulas, en la dendrita y en el liquido interdendritico. Los resultados se muestran en la tabla
3.1.2.1:

Tabla 3.1.2.1 Composicion en diferentes zonas de la aleacion “madre” de CuNiAl,

Matriz dendritica 26.65 54.28 19.07

Liquido interdendritico 87.29 24.26 8.45
Agrupaciones largas® 29.65 57.11 13.24
Agrupaciones cortas® 21.18 58.13 20.70

¥ Las agrupaciones corresponden a los grupos de puntos mencionados anteriormente como bastones.

Se observa que existe una concentracién mayor de Cu en el liquido interdendritico, fenémeno
observado ya mediante ei microanaiisis de barrido en linea.

Las regiones oscuras formadas por agrupaciones de particulas en forma algunas largas y
ofras cortas, muestran un tipo de composicién muy similar al de las regiones claras y mucho
muy diferente del liquido interdendritico (ver tabla 3.1.2.1), ademés de que también presentan
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Figura 3.1.2.1. Microanalisis de barrido en linea practicado en fa muestra de
aleacidn “madre” o de origen. El anlisis se efectud a lo largo de la linea A-B.



valores de microdureza mayores que los de estas zonas {ver tabla 3.1.3.1). La similitud en
composicion, y motfologia diferente entre los bastones y las regiones claras, sugiere que son
dos fases idénticas en composicion, pero quiza de estructura cristalina diferente, esto nos hace
pensar que las diferencias de microdureza (ver tabla 3.1.3.1) son debidas a este fenémeno.

3.1.3 Dureza Rockwell y microdureza Vickers

En la aleacion “madre” o de origen, se realizaron pruebas de dureza Rockwell y microdureza
Vickers. La prueba de dureza Rockwell se realizd con un indentador con punta de diamante y
aplicando una carga de prueba de 150 kg.f. La dureza promedio obtenida fue de 25.27
Rockwell C.

La prueba de microdureza Vickers se realizé también con un indentador con punta de
diamante y aplicando una carga de prueba de 25 gr.f. Cabe hacer la aclaracién de que se
hiciéron pruebas de microdureza en diferentes partes de la muestra y los resultados obtenidos
se muestran en [a tabla 3.1.3.1

Tabla 3.1.3.1. Microdureza Vickers con carga de prueba de 25 gr.f registrada en diferentes
partes de la aleacton de “madre” o de origen.

Matriz* 279.531
Liquido Interdendritico 197.722
Agrupaciones de puntos 299.821

* Le llamamos matriz a la fase o material en el que se encuentran embebidos los puntos y agrupaciones de puntos.
3.2 Aleacion con solidificacion rapida

3.2.1 Microestructura

La figura 3.2.1.1, muestra la microestructura presente en la superficie transversal de un liston

de la aleacion de CuNiAl, obtenido después de fa solidificacion rapida y sin tratamiento térmico

Se observan en eflos ciertos aspectos predominantes, y estes son:

- La microestructura de los listones sigue siendo dendritica. La presencia de este tipo de
microestructura después de la solidificaciéon rapida indicat®” que ia velocidad de enfriamiento
estuvo en el rango de 108107 Ks-'. Sin embargo, cuando se calcutd la velocidad de
enfriamiento de acuerdo a la formula empirica:

1/3

& "=501d

en donde &= velocidad de enfriamiento
d= espaciamiento dendritico primario
Se encontr6 que la velocidad de enfriamiento estuvo en el rago de 105-108 Ks-1
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FIGURA 3.2.1.1 Microestructura presente en la superficie transversal de un liston

- El tamafic de la dendrita en el listén es mucho menor {(aproximadamente 50 veces), que en

la aleacion “madre” o de origen. También se observa un gradual aumento en el tamafio de
las mismos.

- Existen algunas regiones a lo largo del liston que presentan una combinacion de dendritas
con un modo de crecimiento equiaxial {zona b} y dendritas alargadas que son columnares {zona
a).
Se ha reportado®), que el tamafio de los granos, o en nuestro caso, €l tamafio de las
dendritas asi como su direccion de crecimiento, dependen de la velocidad de extraccidn de
calor y de la direccion preferencial de crecimiento dependiendo de su plano cristaline de habito,
respectivamente.

En el caso del tamaiio de las dendritas en refacion a la velocidad de extraccion de calor o de
enfriamiento, se establece que, cuando la velocidad de enfriamiento del liquido es muy grande
se obtienen también subenfriamientos muy grandes lo cual da lugar a la formacidn de granos
y/o dendritas mas finas y pequefias. Por ofro lado, un grano o los brazos primarios de una
dendrita creceran siguiendo la direccion en la que haya una mayor perdida o extraccion de
calorf®),

La microestructura que se encuentra en el liston con solidificacion rapida (fig.3.2.1.1} consta
de 3 zonas; dos zonas equiaxiadas (b, d) y una columnar (a). Por lo que se desprende entonces
que una de las zonas eguiaxiales {d} fue la que estuvo en contacto directo con ia rueda girante
puesto que en esta zona el flujo de calor del metal liquido al substrato se distribuyb en toda la
superficie de la rueda; por lo tanto, los brazos de la dendrita crecieron siguiendo estas
direcciones. Esto implica que el subenfriamiento en esta zona fue muy grande, es decir, el
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liquido se encontraba a una temperatura mucho menor que la de la dendrita solidificada, de ahi
el modo de crecimiento equiaxial y pequefto tamafio de los granos y/o brazos dendriticos.

Estos granos y/o brazos dendriticos se encuentran en una zona denominada "chill o fria", son
los que solidificaron primero y en los que el subenfriamiento fue mayor. Se denomina zona
“chill o zona “fria” (d), por que fue ésta precisamente, la que estuvo en contacto con Ia
superficie de! disco giratorio y por io tanto, la primera en solidificar.

Por otro lado, los granos alargados son brazos dendriticos que crecieron unidireccionalmente
en direccidn inversa a la del flujo o extraccion de calor. Estos granos y/o brazos dendriticos,
crecieron sobre la zona de crecimiento equiaxial o zona “chil’ la cual actuaba como un
sumidero o disipador de calor.

El modo de crecimiento columnar se origind debido a la formacién y solidificacion de la zona
‘chill’, la cual se comporta como un disipador térmico, fomentando el flujo y/o fransferencia de
calor, esto se basa en el andlisis efectuado tanto en la revision bibliografica como en los
resultados observados(0),

En este punto, se ha reportado que la aleacion solidifica totalmente sobre la superficie del
substrato ain cuando ¢! tiempo en que existe contacto directo entre fa aleacion y ef substrato
es muy corto. Este tiempo de contacto directo es suficiente para que la aleacion solidifique
completamente por lo que cuando el liston es expulsado hacia la periferia debido a la accion
giratorta de |a rueda, éste se encuentra ya en la fase solida.

Se aprecian tambien (fig. 3.2.1.1) algunas regiones que presentan cierta homogeneidad en la
morfologia, distribucion y el tamafio de los granos, y otras que presentan predominancia de
granos columnares o de granos equiaxiales en regiones muy delgadas del liston (zona y),
aunque existen también regiones muy gruesas del mismo (zona x).

Estas variaciones en el espesor del liston, podrian ser debidas a variaciones en la velccidad
de giro de la rueda o bien a variaciones en la presion de inyeccion del gas argon hacia el
interior del crisol. Por su parte, las variaciones morfolégicas de la microestructura (zonas
predominantemente columnares o predominantemente equiaxiales), podrian ser debidas al
movimiento del liquido durante el proceso de solidificacion rapida.

En algunas partes del listdn (fig. 3.2.1.1), existen en el eje longitudinal del mismo, |la presencia
de granos y/o dendritas alargadas (zona a) y, en los linderos del mismo, granos y/o dendritas
equiaxiales (zona b). Esta morfologia microestructural sugiere que la primer zona que solidifico
fue la zona “chill”, posteriormente tuvo lugar la solidificacién y formacion de los granos
columnares en la forma anteriormente descrita y finalmente la formacion de ofra zona de
crecimiento equiaxial. La explicacién para esta (ltima zona es que conforme la interfase sélido-
liquido avanza, el volumen de metal liquido disminuye y por consiguiente la pérdida de calor en
éste, se efectua en una forma mas rapida y mejor distribuida originandose con esto un modo de
crecimiento equiaxial (zona a).

Se observa también que en los limites de grano, parecen estar formadas agrupaciones o
climulos de particulas de 22 fase, de forma esférica y/o redondeada (sefiatados por la letra C).
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3.2.2. Tratamiento térmico

Existen varios factores que inducen el crecimiento de grano en una microestructura. Un limite
de grano tendrd una fuerza conductora para su movimiento siempre y cuando exista una
diferencia de potencial quimico de los atomos en los limites de grano. Las dos causas comunes
para producir tal diferencia sont42);

a) Diferencia de energia almacenada por trabajado en frio.
b) Limites de grano curvos.

En adicion a lo anterior, la temperatura también tiene un papel importante.
Puesto que la movilidad de un atomo saltando a traves de un limite de grano esta relacionada
con el coeficiente de difusion y puesto que éste se incrementa exponencialmente con la
temperatura, se encuentra consecuentemente que la movilidad de un atomo y por tanto de un
limite de grano es muy dependiente de la temperaturai42.

En el presente trabajo, la aleacion bajo estudio no fue trabajada en frio, sin embargo, el
proceso de solidificacion al que fue sometido fue tal que el choque térmico entre el metal
fundido vy el substrato, de una u otra manera quiza pudo haber generado esfuerzos en la
microestructura de (a aleacidn. También, morfoldgicamente hablando, los limites de grano de la
microestructura son curvos y de formas redondeadas. Tales caracteristicas microestructurales
sumadas al fratamiento térmico favorecieron el crecimiento del grano en la forma que se
describe a continuacion: Como era de esperarse, el incremento en el tamano de grano es
proporcional a la temperatura de tratamiento (fig.3.2.2.1y 3.2.2.2).

En el rango de temperaturas de 25 (temp. ambiente) a 900 °C, los granos tienden a presentar
formas redondeadas, fransformandose éstas en formas mas abruptas cuando se alcanzé la
temperatura de 1000 °C. Este cambio de morfologia microestructural, di6 lugar a ta formacidn
de granos de apariencia poligonal en el liston {fig.3.2.2.2).

Un acontecimiento importante que se observo en este experimento, fue que en el rango de
temperaturas de tratamiento de 100-800 °C (ver figuras 3.2.2.1 y 3.2.2.2) se aprecia un cambio
poco sustancial en el tamafio de grano, es decir, en el intervalo de temperaturas de 100 hasta
800 °C, el grano conservo una proporcionalidad peguefia y casi constante en su crecimiento
rompiéndose ésta e incrementandose cuando la temperatura alcanzé y sobrepasd los 800 eC.
La figura 3.2.2.1, muestra la variacion en la medida del tamafio del grano con respecto a fa
temperatura de tratamiento, siendo este cambio mas notorio a partir de los 800 °C. Después
de 900 C y hasta 1000 °C, la pendiente de la curva se hace mas pronunciada lo cual indica
que el crecimiento del grano fue muy acelerado.

Analizando la gréfica de la figura 3.2.2.1 y el desarrollo de fa microestructura con el
tratamiento térmico (fig.3.2.2.2), se observa que en el rango de temperaturas desde la
temperatura ambiente hasta 7000C aproximadamente, la microestructura se conserva
dendritica. Esta microestructura dendritica se rompe y da lugar al crecimiento de grano cuando
se alcanzan los 900¢C.

Se observa también que en el rango de temperaturas desde la temperatura ambiente hasta los
900 °C, los limites de grano contienen una serie de particulas de 22 fase las cuales crecen
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conforme se incrementa la temperatura y disminuyen en nimero, hasta casi desaparecer
cuando se alcanza la temperatura de 1000 °C.
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* Es importante mencionar que para la lemperatura de 700 °C no fue posible estimar un valor numérico del tamafic de grano; sin
embargo, siguiende [a trayectoria de la curva y uniende los puntos correspondientes a Iz temperaturas de 600 y 800°C, se especula
que ! valor del tamafio de grano correspondiente a esa temperatura es el que corta ala curva en el punto sefialado por fa flecha.

FIGURA 3.2.2.1 Variacion del tamafio del grano con respecto a la temperatura de tratamiento

Estos resultados sugieren que en el intervalo de temperaturas de 100 a 700¢C la estructura
de la aleacion es dendritica y el crecimiento de grano es lento debido a esta estructura ademas
de la temperatura, perc también es debido a la presencia en los limites de granc de las
particulas de 22 fase las cuales dificultan la difusién de atomos hacia el grano, esto es, impiden
el crecimiento de los limites.

Por otro lado, cuando la muestra entra en el rango de temperaturas de 700 a 1000 °C, el
tiempo necesario para alcanzar un tamafio de grano grande es pequefio y disminuye ain mas
conforme la temperatura se incrementa. Este fendmeno es debido a que cuando la temperatura
de la aleacion alcanza valores por arriba de 700 °C la estructura dendritica se rompe totalmente
y las particuias de 2° fase formadas en [os limites de grano se disuelven rompiéndose con esto
la barrera que impedia fa difusion de los atomos hacia el interior del grano.

Se observa también que ia interfase entre los granos alargados y los granos equiaxiales
permanece en [a microestructura de la muestra perc con cierta tendencia a desaparecer en
algunas regiones del liston. Se aprecia entonces con esto una homogenizacion de la
microestructura sobre la superficie del liston (ver fig. 3.2.2.3).

El tratamiento térmico consecuente, indujo cambios notables en {0 que se refiere a la
composicion v dureza de la mussira. Estos resultados, se expondran en las seccidnes
siguientes.
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FIGURA 3.2.2.2 Desarrollo histdrico de la microestructura de los listones con e

tratamiento térmico isocrono.



FIGURA 3223 Interfase entre granos columnares y equiaxiales. La interfase esta
representada por la linea segmentada.

3.2.3 Microanalisis puntual y microanalisis de barrido en linea

Los microanalisis puntuales y el microanélisis de barrido en linea, realizados en las zonas de
la matriz y los limites de los listones, presentan una distribucion elemental similar a la
observada en la aleacién “madre”, sin embargo, la disminucién de aluminio y el aumento de Cu
en los limites de grano, no fue tan drastica como la observada en la aleacion "madre” o de
llegada.

Los resultados del microanalisis de barrido en linea practicado en los listones sin tratamiento
térmico se pesentan en la figura 3.2.3.1 y la tabla 3.2.3.1. En éstos no se aprecia un aumento
en la concentracion de Cu en los limites de grano del mismo modo que la disminucion de Al
como en la aleacion ‘madre” o de origen. Sin embargo, es importante hacer notar que a
diferencia de la aleacidn madre, existen zonas (representadas por los picos mas altes en el
espectro) con concentraciones mayores de Cu y Ni asi como de Al.

Esta diferencia puede deberse a que la velocidad de enfriamientc y por o tanto la de
solidificacion es tan grande, que no hay tiempo suficiente para terminar y/o continuar el proceso
de segregacidn ylo difusion del Cu hacia la matriz dendritica y del Al hacia los limites de grano
como en el caso de Ia aleacion “madre” o de origen, sino que en esta aleacion existe un mayor
desorden en cuanto a concentracion elemental en la microestructura del liston. Tales
variaciones de composicidn pueden atribuirse a la presencia de fases yio compuestos
diferentes en la microestructura del liston.
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Figura 3.2.3.1 Microanalisis de barrido en linea desde A hasta B, practicado a la
muestra de aleacion con solidificacidn rapida.



Tomando como base la temperatura de tratamiento y los datos de microdureza obtenidos
(ver seccibn 3.2.4), se seleccionaron cuatro muestras. Tales muestras fueron las de 300, 600,
700y 900 °C.

En estas muestras se hicieron microanlisis para determinar la composicion quimica en las
diferentes zonas (matriz dendritica y limite de grano), y averiguar la existencia probable de
algin cambio debido al tratamiento t#érmico. La composicidn de los fistones SR (solidificados
rapidamente), en la matriz y los limites de grano, se muestra en [a tabla 3.2.3.1.

Tabla 3.2.3.1. Composicion en la matriz dendritica y en el limite de grano de los listones
de CuNiAl sin tratamiento y con tratamiento térmico.

De la tabla 3.2.3.1, se observa que, para las muestras con tratamienfc térmice de 300 y
700°C, la cantidad presente de Ni y Cu es mayor en los limites de grano, sucediende lo
contrario con el Al ef cuél es mas abundante en la matriz. Por ofra parte, en las muestras con
temperatura de tratamiento de 600 y 900°C, se observa una mayor cantidad de Cu en los
limites de grano, y el Ni y el Al son mayores en [a matriz.

En las cuatro muestras, el Cu siempre tiene tendencia a segregarse y/o a difundirse hacia los
limites de grano, del mismo modo que el Al tiene tendencia de segregarse y/o a difundirse hacia
el interior de la matriz. Por ofra parte, se observa que la cantidad de Al tanto en la matriz como
en los limites de grano decrece drasticamente conforme la temperatura se incrementa desde
1000C hasta 300°C, obteniéndose en este punto la minima concentracién.

Posteriormente a los 3000C, la concentracion de Al se incrementa ligeramente en un 10%
aproximadamente abservandose una concentracion maxima de este elemento a 700°C. Sin
embargo, a partir de 700 °C, hay una tendencia a decaer, como se puads apreciar en la figura
3.2.3.2 que es una grafica indicando la variacion de la composicidn con respecto a la
temperatura.

Por su parte, la canfidad de Ni aumenta un 5% aproximadamente en el intervalo de
temperaturas de 100eC a 300°C, posteriormente, {a concentracion de este elemento disminuye
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en forma drastica (12% aproximadamente) con la temperatura en el limite de grano en el
intervalo de 300°C a 600 oC.

Después de los 600°C, fa concentracion de Ni nuevamente aumenta en forma brusca desde
600°C hasta 700°C registrandose en este punto la concentracion maxima. Posteriormente, el Ni
disminuye subitamente conforme la temperatura aumenta desde 7000C hasta 900°C {ver fig.
3.2.3.2).

Con lo que respecta al Cu, este presenta un comportamiento similar al del Ni en el range de
temperaturas desde 100°C hasta 300°C. Después de los 300°C ei comportamiento det Cu se
hace contrario al del Ni, es decir, cuando el Ni aumenta, el Cu disminuye y viceversa.

Cabe hacer la observacion de que las principales variaciones en concentracién elemental se
observan a las temperaturas de ,300°C, 600°C, 700°C y 800°C

Los posibles compuestos que se pueden formar con los 3 elementos son 10s que se reporian
en latabla 3.2.3.2, 18.21),

Mediante un calculo estequiomeétrico, se determind el nimero de moles de cada elemento
presente en el lugar en donde se efectué el andlisis, para encontrar empiricamente el
compuesto que forman. Los compuestos y fases encontrados en las muestras son los de la
tabla 3.2.3.3. Estos resultados se discutiran con una poco mas de detalle en la seccién 3.24.

Comp. Elemental vs Temperatura de Tatamiento en el Limite de Grano
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FIGURA 3.2.3.2. Grafica de composicion vs temperatura en el iimite de grano.
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TABLA 3.2.3.2. FASES Y COMPUESTOS QUE INCLUYEN Cu Ni Al 08,29

(Al) Dt05.65 AlNiz
v 52510 53.7 N e —
LIF! 700t072.2 FY [ T e ———
2 7000 72.1 ANi | e
S 74410778 AINi; B
o 7441075.2 AlCu (fase ¥ ' intermetélica)
S 77.5t079.4 AlsCug (intermetalico)
& 72.2t078.7 AlCus SR——
o 77.41078.3 Al:Cus o e
Yo 77810 84.0 AliCu» (fase metaestable)
7 79.7 10 84.0 Al:Cu (fase © intermetalica)
Po 83.11084.7 ARCwNi | e
Qs 88.5 to 8% AlCNT ] e
(Cu) 90.6 to 100 AlsCuzaNi (intermetalico)
o .{METAESTABLE) AlssCuseNis (intermetalico)
p .{METAESTABLE)
AlCuz | 61to70 (METAESTABLE)
p 85.0t091.5
FASE COMPQSICION {Wt% Ni)
Al3Nio 55.9 t0 60.7
AINi 61.0 to 83.0 |
Al3Nis 79.0t0 82.0
AlNis 850t 8/7.0
AlzNi 42
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TABLA No 3.2.3.3 FASES Y COMPUESTOS ENCONTRADOS EN LOS LISTONES CON SR
A LAS DIFERENTES TEMPERATURAS DE TRATAMIENTO TERMICO

i Cu Al Ternario Binario
Sin tratamiento 0.5 . 15 CuNiAl CuzAls,AlsNi
Sin tratamiento 0.5 0.67 1 CuNiAl AlzCuz,AlzNiz
Sin tratamiento 0.55 0.6 1.13 CuNiAl AlCu,AINi 0
M300SRMT 1 1.71 1.30 CuNipAl CuALAIN; | My
M300SRLGZCH 388 |3.62 1 CuzNigAl CusAlLAINia &
M300SRMTZCH 1.31 1.23 1 CuNiAl CuALAINI i
M300SR LG 3.73 4.04 1 CusNiAl Cu:Al AlNis B
MBOOSRMT 1.29 1.11 1 CuNiAl CuAl AiNi I
MB00 LG 212 1.07 1 CuzNiAl CuzAlLAIN Yo
M600 MTZCH 1.07 1.14 1 CuNiAl CuAlLAINi U3
F700 LG 0.5 0.5 1.5 CuNiAl> Cu2Al3, AlsNiz
F700MT 1 1.53 1.48 CuNiAl CuALAIN
F700MT 1 1.51 1.12 CuNizAl CuAl AlNig
MOOOSRMT 3.01 1.22 1 CusNiAl CusALAINi a,
M900SR LG 4,21 1 1.22 CusNiAI CusAlLAINi P
MI0OSR LG 2,22 1.25 1 CuzNiAl CuAlL AN By
M1000SRLG 3.08 3.61 1 CusNisAl CuAl ANy | P
M1000SRLG 4.62 3.78 1 CusNisAl CusAl AINis P
M1000SRMT 1.65 1.2 1 CuzNiAl CusALAIN Yo
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3.2.4 Dureza Rockwell y microdureza Vickers

Las pruebas de microdureza se realiziron tanto para los listones sin tratamiento como para
los tratados térmicamente. Las lecturas obtenidas se presentan en la tabla 3.2.4.1.

Tabla 3.2.4.1. Microdureza Vickers con carga de prueba de 25 gr.f para los listones sin y
con tratamiento térmico

401,08
100 463.80
200 527.73
300 561.18
400 534 .53
500 498.53
600 427.87
700 320.32
800 320.88
900 354.78
1000 414.335

Relacionando {a dureza del material con la temperatura, se aprecia que son directamente
proporcionales hasta la temperatura de 300°C. Posteriormente a los 300°C la relacion de
proporcionalidad se invierte y [@ microdureza empieza a disminuir hasta la temperatura de
700°C, temperatura a partir de la cual, la microdureza nuevamente se incrementa. Esto se
puede apreciar en la figura 3.2.4.1 que muestra una grafica de dureza contra temperatura.
Cabe hacer la aclaracion de que ics valores maximo y minimo de microdureza se dan a las
temperaturas de 300°C y 700°C respectivamente.

Estos resultados concuerdan con los obtenidos por Young Rae Cho y sus colaboradoresis),
Ellos experimentaron con una serie de aleaciones ternarias de CuNiAl cuyas compaosicicnes
varian de la siguiente forma; Cu-4% to 7% Ni-3% Al Estas aleaciones fueron preparadas y
solidificadas en equilbrio, es decir, no fueron solidificadas rapidamente. Posteriormente
envejecieron la aleacion a temperatura constante (tratamientos isotérmicos de envejecimiento).

Observaron que la dureza de las aleaciones Cu-7%Ni-3%Al y Cu-55%Ni-3%Al, se
incrementaba con el tiempo de envejecimiento, obteniendo valores maximos de microdureza
con tiempos de envejecimiento de 103-10¢ segundos a 500 °C.

En nuestro caso, se observan incrementos y disminucion de dureza en una aleacion con
composicion fija: {Cu,Ni)zAk, solidificada rapidamente y tratada térmicamente, pero a diferentes
temperaturas y con un tiempo constante, es decir, tratamientos térmicos isocronos.
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FIGURA 3.2.4.1 Grafica de dureza contra temperatura para los listones con  tratamiento
termico.

Relacionando las fases gue probablemente se encuentran en los listones {ver tabla 3.2.3.2)
con la dureza respectiva de la aleacion a esa temperatura. Se encontrd que en los picos mas
altos de dureza que se dan a las temperaturas de 300 y 1000°C, predomina la fase B
compuesta por Cu y Al (detectada mediante microanalisis y calculada estequiométricamente),
misma que se localiza en los limites de grano, y que ademas es rica en Cu. Es importante
mencionar que también podria estar presente el compuesto calcufado AINis (ver tabla 3.2.3.3).
Este compuesto bien pudiera ser AlNiz y de esta manera el endurecimiento se podria atribuir a
la formacién de este compuesto como en et caso reportado en la literaturas; sin embargo, por
errores (predominantemente de decimales y redondeo de cifras durante el proceso de calculo)
se encontrd como resultado el compuesto AlNis.

El incremento en microdureza y tenacidad“s, pudiera ser debido a la precipitacion de la fase
coherente NizAl, estableciendo que estas particutas son efectivas en el incremento de la
tenacidad y retardan el proceso de la recristalizacion.

Por el contrario, los minimos de dureza, correspondientes a las muestras a)sin tratamiento vy
b) de 700 C, podrian atribuirse a la presencia del Niz tal como esta ecrito dentro de la férmula
empirica del compuesto {calculado estequiométricamente) (M)Niz, en donde M=Cu, Al. No esta
determinado si coexiste con Al o con Cu, ni tampoco que ia presencia dei Nip sea el principal
causante de fa disminucidn de la dureza, pero existe {a posibilidad de que asi sea.

En la literatura*® se encuentra reportado que ¢l decremento de microdureza en una aleacién
de Cu-4%Ni-3%Al, probablemente sea debida al ablandamiento durante ta recuperacion y
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recristalizacion, debido a la que la fase incoherente de NiAl, tiene un efecto insuficiente para
incrementar la tenacidad.

3.2.5 Caracterizacion mediante las técnicas de difraccion de rayos x y microscopia
electrénica de transmision (TEM).

Con el propésito de detectar los cambios y/o posible formacion de nuevas fases yio
compuestos en [a aleacion, debidos a los diferentes procesos de solidificacion {solidificacidn
normal y solidificacion rapida), ademas de dar una posible explicacion a los cambios de
microdureza en los listones, se realizaron ensayos de difraccion de rayos x a las muestras. Los
resultados se muestran en la siguiente tabla:

Tabla 3.2.5.1 Fases ylo compuestos determinados mediante difraccién de rayos x, para
las muestras con solidificacion normal, solidificacion rapida y tratadas térmicamente

et

Aleacidbn madre |AlpsNivs, AlCu, AlCu4, CuAl, AlogNit4 |

0 de origen Alg 42Nio 58, Alo.4oNio s ‘
AlzCusNi, AlsNig, Al;CuasNi AlsCug
AlsCug

| Liston SR ANz, ACu
| AlCuz, CuAlz

M300°C AlgoNi1 1,
Alg 22Nig 5, Alo.42Nio 58,
AlzCuaNi, AlsCug, | AlgoNivs,  AlCu, AlzCuaNi, AlCug
AlCu, AlsNiz Al:Niz CuAlz

M700eC AlogNira, AICu,
AlsNiz, CuAlb

De la tabla anterior, se observa que en la aleacion “madre” ¢ de origen se encuentran
presentes los compuestos AlogNitg, AlCu, AlpsaNioss, AlZCusNi, AlsNb, AlsCue, El compuesto
AlCu se conoce como fase Y intermetilica y el compuesto AliCus es también un
intermetalicol1821),

Por su parte, en los listones se encuentran presentes las fases AlaNip, AlCu AiCue, CuAl,
siendo el AlsNiz ia fase mas abundante, seguida del Al.Cu. Es importante mencionar que el
compuesto AlzCu se conoce también como fase 8 intermetalicatia21,

Se ohserva que el proceso de solidificacion rapida no afecta la formacion de los compuestos
AlCu y dei AlaNiz; sin embargo, si favorece ia aparicion de nuevas fases {e.g. AlCus, CuAlz).
También se aprecia que los compuestos AlpgNir1 Alo4zNioss, AlCuaNi, AlsCus, desaparecen
durante el proceso de solidificaidn rapida.
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Por ofra parte, en la muestra tratada térmicamente (T=3000C) los compuestos que se
encuentran presentes son: AlogNir1, Alp42Nioss, AlzCusNi, AlsCus, AICu, AlsNio. En la muestra
con tratamiento térmico de 700 °C, los compuestos encontrados son AlggNit1, AlCu, AfaNiz,
CuAly, siendo mas abundantes los primeros dos. Estos resultados comprueban la existencia de
los compuestos AlCu, AlsNiz, calculados mediante andlisis estequiométrico en la seccion 3.2.3,
tabla 3.2.3.3. en las muestras: sin tratamiento y F700LG, F700MT.

El listdn sin tratamiento térmico y el liston tratado a 700 °C presentan los valores de
microdureza mas bajos (ver tabla. 3.2.5.2) y también se observa que las fases o compuestos
méas abundantes en en estas muestras son el AlCu y el AlNiz. Por ofro lado, en la muestra
tratada a 300 °C y que presenta los valores mas altos de microdureza, también se encuentran
presentes estas fases o compuestos, sélo que en una cantidad menor. Las fases o compuestos
mas abundantes son el AlpsNir1, Alg2Nioss.

El analisis de estos resultados nos induce a pensar que los valores bajos de microdureza en
la muestra tratada a 700°C son debidos a la presencia y/o abundancia de los compuestos AiCu
y el AlNiz. La presencia del AlCu en aleacicnes de CuNiAl no ha sido reportada como
responsable de valores bajos de microdurezal® y se puede observar en el presente trabajo,
que si puede ser responsable de éstos. Sin embargo, el NisAl se reparta como responsable de
valores altos de microdureza®, En el presente trabajo no se encontrd NisAl y si AlogNits,
Aly42Nisse, lo cual sugiere que ademas del NizAl, la presencia de los compuestos AlosNiss,
Alg.42Nioss en [a aleacion, también pueden causar un endurecimiento.

Por fo tanto, apoyados en estos datos y en los de la seccion 3.2.3, se puede especular que
durante el proceso de solidificacion rapida, una parte del Ni, se segrego y/o se difundid hacia
los limites de grano, para formar un el compuesto AlNi; y el compuestc AlCu siendo estos dos
los mas abundantes en la muestra.

Posteriormente, al incrementarse la temperatura de tratamiento de 25°C {temp. ambiente) a
300 °C, una parte del Cu se segregd v/o se difundi6 hacia los limites de grano, para interactuar
con el Aly formar la fase B (a cual sélo fue detectada mediante microanalisis). Por su parte, €l
Ni también se segregd yfo se difundid en la misma direccion que ef Cu para formar los
compuestos AlogNir, AlgaNioss. {ver tabla 3.2.5.1) disminuyendo con esto la cantidad de los
compuestos Al:Niz y AICu del mismo modo que la dureza de la aleacidn aumentaba. Esto se
puede apreciar en la tabla 3.2.3.1. que indica que a 300°C, la cantidad de Cu y Ni es mayor los
fimites de grano que la matriz.

En el intervalo de 600 a 700 °C, disminuy® la cantidad de Ni en fos limites de grano {ver tabia
3.2.3.1.}, del mismo modo que la dureza. Tal vez, esto genera la formacion de los compuestos
AlaNi» y AICu nuevamente, y la respectiva desaparicion de la fase By de los compuestos
AlogNi1 1, Al 22Nio ss.

En el rango de temperaturas de 700 a 1000 <C, Ja cantidad de los compuestos AlsNiz y AlCu
disminuyd y se formé nuevamente ia fase B y ios compuestos AlogNiig, Alo42Nioss,
incrementandose con esto la microdureza del material. Aun cuando se formaron nuevamente
estos compuestos en la aleacion, los valores de microdureza no fueron tan aitos como los
reportados a la temperatura de 300°C.
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TABLA 3.2.5.2.Variacién de la dureza con la compaosicién quimica de la muestra,

El andlisis efectuado a las imégenes de microscopia electronica de transmision asi como a
los patrones de difraccion de electrones, determina el caracter intermetélico de la aleacion con
la que se trabajd Esta afirmacion tiene fundamento en el estudio hecho al patrén de difraccion
de electrones (figura 3.2.5.1) el cual indica que el material bajo estudio posee una superred lo
cual es una caracteristica intrinseca de los materiales y/o compuestos intermetalicost®,

El compuesto CugAls fue detectado mediante rayos x y también mediante difraccion de
electrones. El patrdn de difraccion de electones, indica que la estructura cristalina de |a aleacion
“madre” o de origen (fig. 3.2.5.2) es del tipo cubica con un parametro de red a=8.726
Angstroms.

Por su parte, los listdnes con solidificacion rapida muestran una estructura cristalina del tipo
AiNi3, con un parametro de red a=3.571 Angstroms.

Las imagenes de campo claro indican la presencia de regiones las cuales muy probablemente
sean dominios de antifase (fig. 3.2.5.3). Las zonas claras presentan composicion diferente de
las zonas oscuras lo cual sugiere que estas zonas son dominios de antifase, y la interfase que
los separa, es un limite de antifase (fig. 3.2.5.3). Se observan también algunas regiones de
tamafio nanométrico (fig.3.2.5.4) que presentan morfologia y algunas carateristicas propias de
los dominios y limites de antifase, sin embargo, no estd completamente determinado que lo
sean. Tales caracteristicas son:

a) Patron de difraccion de electrones que indica la presencia de una superred.
b} Regiones de composicion diferente.
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Figura 3.2.5.1. Patron de difraccion de electrones obtenido de la aleacidn "madre”. Los grupos de
puntos formando un triangulo indican la presencia de una superred

Figura 3.2.5.2. Patrdn de difraccion de electrones obtenido de la aleacion “madre”,
correspondiente a una estructura cristalina de! tipe cibica con un parametrc dered a = 3.571 A.



Figura 3.2.5.3. Imagen de campo clarc en la cual se aprecian regiones clara y oscuras con
morfologia de limites de antifase

Figura 3.2.5.4. Imagen de campo claro mostrando probabies dominios de antifase de tamadio
nanométrice {regiones claras y regiones oscuras).



Para tener [a completa certeza de que las regiones antes descritas son dominios v limites de
antifase, es necesario hacer una serie de célculos matematicos, lo cual no se hizo en este
trabajo puesto que se sale del objetivo fijado.
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Capitulo 4. Conclusiones

De acuerdo con los resultados obtenidos y a las observaciones realizadas sobre las
muestras, se concluye que:

- La solucion compuesta por FesCl, HCl y etanol, es el reactivo de ataque ideal para este tipo
de aleacién, ya que tiene la capacidad y propiedad de revelar la microestructura de la
muestra tanto para microscopia optica como para microscopia electrénica de barrido, sin
quemarla excesivamente.

- La microestructura de la aleacion "madre”, es del tipo dendritica equiaxiada, con la
presencia de regiones con composicion elemental diferente en el interior de las dendritas,
las cuales son ricas en Al y Ni. Por el contrario, el liguido interdendritico es rico en Cu.

- El proceso de solidificacién rapida no rompe la microestructura dendritica fa cual se
conserva en los listones SR; sin embargo, en éstos, se aprecian zonas con dendritas
columnares y zonas con dendritas equiaxiadas las cuales son aproximadamente 50 veces
mas pequefias que las dendritas de la muestra “madre”o de origen. Estos resultados indican
que el tamario de las dendritas, asi como las morfologias columnar y equiaxiada son funcion
directa del subenfriamiento y de la velocidad de solidificacién respectivamente.

- ElI proceso de solidificacion rapida induce a una distribucién elemental desordenada
(comparar figuras 3.1.2.1 y 3.2.3.1) lo cual da lugar a la formacion de fases y/o compuestos
nuevos o que no estaban presentes en la aleacion “madre” ¢ de origen..

- El tamafio de la dendrita se ve directamente afectado por la temperatura de tratamiento. La
aleacion conserva la estructura dendritica en el rango de temperaturas de 25 °C {temp.
amb.) hasta 800 °C. Al sobrepasar esta temperatura se observa un cambio microestructural
(ver figs. 3.2.2.2). Este cambio microestructura se debe al rompimiento de la estructura
dendritica para dar jugar a la formacion y el crecimiento de granos (fig.3.2.2.2, 900°C y
10000C).

- La temperatura de 700 oC favorece la formacion del compuesto AlsNiz y AlCu en el liston.
Este compuesto también se encuentra presente en el liston sin tratamiento térmico
observandose valores bajos de microdureza.

- En esta aleacion, las temperaturas de 300, 900 y 1000 °C, favorecen la desintegracion en el
fiston, del compuesto AlsNig y 1a formacion de la fase B rica en Cu {defectada soiamente
mediante microanalisis y calculos estequiométricos) ademas de los compuestos AlogNi 1,
Als 22Nig 58, Observandose con esto, valores altos de microdureza.
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La estructura cristalina de [a aleacion se ve afectada por el proceso de salidificacion rapida
observandose en la aleacion “madre” una estructura cibica de! tipo Al:Cug con parametro
de red a=8.726 Angstroms, la cual cambia a una estructura cubica del tipo AlNis con
parametro de red a=3.571 Angstroms después del proceso de solidificacion rapida.

El reactivo apropiado para el electroadelgazamiento de la muestra de CuNiAl, es una

solucion compuesta por 10% acido perclorico y 90% alcohol etilico. El electropulido se
realiza a una temperatura de —10°C y con un voltaje de 3 V.
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