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CAPITULOI

PANORAMA GENERAL
1.1.- PANORAMA GENERAL

Desde hace varias décadas, se ha realizado investigacion en el area de compuestos
intermetalicos. Estos, en su mayoria, se caracterizan por tener buena estabilidad térmica
a alta temperatura, y ser muy resistentes a la corrosién. La estabilidad térmica a alta

temperatura es notoriamente dependiente de la aleacidn de que se trate.

Los compuestos intermetalicos mas estudiados han sido el TisAl, NizAl, TiAl y el NiAl,

que han resultado ser muy poco ductiles a temperatura ambiente.

Segun lo reporta Miracle [1], la primera alusion al compuesto NiAl aparecié en un estudio
de diagramas de fases publicado en 1908. En éste, las altas temperaturas de fusion de
algunas de las fases eran “inusuales” [ 2 ]. Subsecuentemente, en la investigacion se
identifico el ordenamiento del NiAl como un material intermetdlico que posee baja
densidad, buena resistencia a la oxidacidn y como los metales, buena conductividad
eléctrica y térmica. Estas propiedades hicieron del NiAl un material atractivo para

aplicaciones en ingenieria. Superficies catalizadas, entre otras.

A partir de entonces, en su mayoria, las investigaciones fueron enfocadas en procesos y

control de microestructuras para modificar y mejorar el comportamiento mecénico de las

aleaciones NiAl.

Actualmente la mayor actividad esta dirigida a entender y desarrollar aleaciones basadas en
el ordenamiento del compuesto intermetélico NiAl para aplicaciones a altas temperaturas
de sisternas de propulsion y estructuras aeroespaciales donde las caracteristicas de baja
densidad, alta temperatura de fusién, alta conductividad térmica, atractiva dureza y

resistencia del NiAl al ambiente son importantes.



Aparte de las atractivas aplicaciones para ingenieria del NiAl, éste presenta un interesante
conjunto de caracteristicas fisicas como son: estructura cristalina simple, reticula muy
ordenada, gran estabilidad en su composicidn, defectos en su estructura (puntuales, lineales,
planares), comportamiento anisotrépico plastico y eldstico. Esto hizo del NiAl un
compuesto popular para el estudio de los fendmenos fisicos en aleaciones ordenadas. La
estructura electrénica del NiAl, fue el foco de estudio durante aproximadamente 25 afios.
Los resultados de los calculos han mostrado buen acuerdo con las mediciones de la

resistividad eléctrica, emisidn Optica, resistencia eléctrica y susceptibilidad magnética.

La transformacién martensitica se volvid interesante en el NiAl porque determind las

constantes eldsticas como una funcidn de la composicion y de 1a temperatura.

Los trabajos de investigacién se han enfocado mayoritariamente a la modificacion de las
propiedades mecanicas en términos de la ductilidad de los intermetalicos, en particular la
aleacion NiAl. Especial atencion se le ha dado a la modificacién de los procesos para la
obtencién de los mismos. En un principio se utiliz6 la téenica de solidificacién tradicional
en moldes de arena o moldes metalicos, encontrandose una diferencia en la estructura a
medida que se incrementa la velocidad de solidificacidon del metal liquido. Posteriormente
se utilizd el método de solidificacion rapida. Esta técnica demostrd ser eficiente en el

incremento de 1a ductilidad.

1.2.- DIAGRAMA DE FASES

1.2.1.- BINARIO

El diagrama de fases del NiAl consiste en dos soluciones solidas (Al) y (Ni), y las fases
intermetalicas NijAl, NiAl, Ni;Al;, NiAl; y NisAls. En la figura 1.1 se presenta el
diagrama de fases en donde se muestra el intervalo de temperaturas y composiciones en el
que el compuesto intermetélico NiAl es estable y presenta una estructura del tipo B2
(figura 1.2), la cual es estable ain con grandes desviaciones en su composicion

estequiomeétrica.



Tianyi Cheng menciona en su articulo [3 y ref.], que “Los intermetalicos con propiedades
unicas, son candidatos para aplicaciones a altas temperaturas. El NiAl con ordenamiento
de su estructura de tipo B2, posee muchas caracteristicas atractivas: alta temperatura de
fusion (1911K), baja densidad (5.85 g/em®) para NiAl estequiométrico, excelente
resistencia a la oxidacion y sulfatacién y gran conductividad térmica [4, 5]”. Resulta
pertinente hacer notar que el NiAl tiene baja ductilidad (<2%) y baja tenacidad de fractura
(4 — 8 M Pam'?) a temperatura ambiente.

Una de las cosas que llamé mucho la atencidn, es que la densidad del NiAl para
composicién estequiométrica a temperatura ambiente es de 5.85 g/em’, este valor se
incrementa linealmente conforme se incrementa el contenido del Ni, pero decrece

rapidamente si, partiendo de la relacién estequiométrica, se remueve el Niquel.

Esta informacion junto con la variacién del valor de la constante de red, fue usada para

inferir el tipo de defectos en la red del NiAl para composiciones ricas en niquel asi como

también ricas en aluminio.
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Figura 1.1. Diagrama de fases del sistema Niquel — Aluminio.
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Figura 1.2, Estructura de tipo B2

1.2.2.- TERNARIQO Y PARAMETRO DE RED.

Se ha determinado el efecto de la adicién de un tercer elemento [1 y ref.] sobre la constante
de red del NiAl. Para ello se han utilizado como impurezas el Cu [6], Co [7] y Fe [8]
entre otros. Ya que estos elementos han mostrado un efecto interesante en compuestos

intermetalicos B2.

En la figura 1.3 se muestra una parte del diagrama de fases terario (Ni, Cu)Al que sera

nuestro diagrama de estudio. Los resultados se mostraran en el capitulo III.

El NiAl posee una estructura cristalina cubica B2, que consiste en dos celdas ctibicas

primitivas interpenetradas, donde los atomos de Al ocupan las esquinas del cubo de una



subred y el 4tomo de Ni ocupa las esquinas del cubo de la segunda subred, como se observa

en la figura 1.4

1 (M, Cu) ALz 5 (N, Cu)al
2 g, Cu)ai

3 (¥, Cu) &l +(Ni,Cujg Al
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Figura 1.3. Diagrama de fases ternario del intermetélico (Ni, Cu)Al.

Figura 1.4. Estructura cristalina B2 (grupo especial Pm3m, prototipo CsCl) del NiAl,
donde se observan los vectores de deslizamiento a<100>, a<110> y a<111> en el plano
(011).



La constante de la red seglin Miracle [1 y ref], para el intermetédlico NiAl a temperatura
ambiente y composicién estequiométrica tiene un valor de 0.28870 +/- 0.00001 nm [10].
El parametro de red para las aleaciones no estequiométricas y que se encuentran en una sola
fase se han determinado a temperatura ambiente [9, 10-15] y a 1273 K [9]. Se ha
observado que para el intermetalico NiAl a composicion estequiométrica, existe un valor

maximo en la constante de red [6, 10, 14, 15].

En la figura 1.5 se muestra la variacion del pardmetro de red con respecto a la adicién de
impurezas tales como el Cu, Fe y Co, donde el porcentaje atémico del Aluminio

permanece constante (50 % atémico) y “1-y” representa el otro 50% atdémico de la aleacidn.

En la grafica de (Ni,Cu)Al, se observa un crecimiento aproximadamente lineal del
parametro de red conforme se incrementa al contenido de Cu. En la siguiente grafica, (Ni,
Cu)Fe se observa un crecimiento muy lento hasta aproximadamente un 0.5% de Fe,
después de ese valor se observa un incremento de forma que apunta a ser exponencial hasta
legar a los valores alcanzados en la aleacién de (Ni, Cu)Al, pero con un contenido de
impureza mucho mayor, de hecho el valor de 2.91 como limite se alcanza cuando ya la
aleacion es AlFe con ausencia total de Ni. En la tercera grafica se percibe muy claramente

un decaimiento abrupto conforme se aumenta el contenido de Co en la aleacion NiAl.
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Figura 1.5. Variacién del pardmetro de red en funcion del contenido de Cu, Fe y Co. Las

muestras fueron obtenidas por solidificacién rapida.



1.3.- PROPIEDADES MECANICAS

Los defectos de estructura y los mecanismos de deformacién, tienen una gran influencia en

las propiedades mecanicas del intermetalico NiAl.

El intermetalico NiAl tiene una baja energia de formacién con vacancias térmicas, y mas
del 2% del parametro de red se encuentra vacante a la temperatura de fusion. Ademas de
los defectos puntuales térmicos, existe una gran concentracién de defectos puntuales

constitucionales ( gran porcentaje de vacancias libres de parametros de red).

Para desviaciones cercanas a la composicién estequiométrica existen defectos variables en
su estructura donde el exceso de atomos de Niquel ocupan sitios del Aluminio para
concentraciones ricas en Niquel asi como los atomos de Aluminio pueden ocupar sitios de
Niquel en concentraciones ricas en Aluminio. Se ha propuesto que estos defectos

constitucionales se les llame “clusters” de vacancias. [16 y ref]

El vector de Burgers primario es el a<l100>, este vector se puede observar en las
direcciones de los planos {110} y {100} (figura 1.4) [16 y ref]. Aunque en a<100> existen
dislocaciones de tornillo que son eldsticamente inestables, probablemente se pueden
estabilizar bajo traccidn.  El esfuerzo de corte critico a la traccidon para a<l100> en
dislocaciones en el plano {110} es aproximadamente de 70 MPa en concentracion

estequiometrica para NiAl a temperatura ambiente [16].

1.3.1.- DUCTILIDAD

La ductilidad en el ensayo de traccién a temperatura ambiente del NiAl tipo B2
policristalino puede variar de 0 a 2%, dependiendo de la estequiometria [17], textura [16 y
ref], tamafio de grano [18 y ref] y probablemente del contenido de las impurezas en la
estructura. La direccion de deslizamiento <100> proporciona solamente tres sistemas de

deslizamiento independientes y esta limitacién se ha utilizado para explicar la pérdida



significativa de plasticidad a la traccién a la temperatura ambiente para el NiAl

policristalino [16].

1.3.2.- EFECTO DE ELEMENTOS TERNARIOS

El efecto de la adicidn de elementos ternarios se realiza con la finalidad de atacar la escasa
ductilidad a temperatura ambiente del intermetalico NiAl. Los resultados se mostraran en

el capitulo III.

1.3.3.- EFECTO DE PROCESAMIENTO

En todos los procesos de solidificacion rapida, el espesor de la muestra obtenida es
tipicamente 100 ym con la correspondiente velocidad de enfriamiento de 10° K/s, debido a
la velocidad a la cual se enfrian los listones resulta extremadamente dificil realizar
mediciones experimentales de temperaturas y velocidades de enfriamiento [19, 20].
Existen fotografias que muestran una serie de curvas que presentan las velocidades de
enfriamiento obtenidas para los listones producidos por la técnica del bloque frio (melt
spinning). Las fotografias a color, relacionan la densidad del color que presenta la
fotografia a lo largo del enfriamiento del liston. La eficiencia de los procesos de

enfriamiento se puede ver incrementada, aumentando la velocidad de giro del disco.

La figura 1.6 presenta la media de las velocidades de enfriamiento en la vecindad del punto
de solidificacién para gotas y listones solidificados réapidamente, las velocidades de
enfriamiento se encuentran graficadas en funcién de la velocidad tangencial del disco y de

la placa respectivamente.

La figura 1.7 presenta las velocidades de enfriamiento en la vecindad del punto de
solidificacién para gotas y listones pero como una funcién del espesor de la muestra

solidificada rapidamente. Los datos de velocidad de enfriamiento en las figuras 1.6 y 1.7,



cubren una gran diversidad de metales y aleaciones solidificadas riapidamente, bajo

diferentes condiciones como son:

a) Sobrecalentamiento.

b) Utilizando un Material que actue como sustrato y sumidero de calor.

¢) Control de atmésfera.

El rango de mediciones es de 5 X 10* a 2 X 107 K/s para platos y discos. Las velocidades
se encuentran en el intervalo de 0 a 40 m/s, con un espesor de 20 a 130 pm; de tal modo
que una manera ordinaria para incrementar la velocidad de enfriamiento es aumentar la
velocidad del disco o la placa y disminuir el grosor de la muestra solidificada rapidamente.
La condicién mdas remarcable en los datos de las figuras 1.6 y 1.7 es que existe una
excelente concordancia entre la velocidad de enfriamiento y la velocidad del disco en la

técnica del bloque en frio (melt spinning), esto resuita ser independiente del tipo de

material del que se trate.

La figura 1.8 muestra la relacidon entre la velocidad de enfriamiento y la velocidad del

disco y puede expresarse:

donde:

T: Eslamedia de la velocidad de enfriamiento durante el proceso del bloque en frio en la
vecindad del punto de solidificacion.

V: Es la velocidad del disco.

a: Es lapendiente cuyo valoresde 1.2 X 10 * K/m.

b: Ordenada al origen.

Si bien no existe una explicacion contundente para esta relacién lineal, se cumple de
manera muy satisfactoria para un intervalo muy amplio de condiciones de crecimiento por

solidificacion rapida.
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Figura 1.7. Velocidad de enfriamiento como una funcién del espesor de la muestra.
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Figura 1.8. Relacién entre la velocidad de enfriamiento y la velocidad tangencial del

disco en solidificacién rapida.
Los dos efectos principales de la solidificacién rdpida se pueden resumir en los defectos
constitucionales y microestructurales.

Los defectos microestructurales como el limite de grano pueden alterar las propiedades del

material como son: la ductilidad, la traccion y la dureza, entre otros.

Dentro de los defectos constitucionales se encuentran: puntuales, lineales, planares y

térmicos entre otros.
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1.3.3.1.- TAMANO DE GRANO

La macroestructura de listones de las aleaciones solidificadas ripidamente (melt spinning)
consisten tipicamente de granos columnares que van de un lado a otro del espesor del listén

[21,22]. El tamafio de grano es inversamente proporcional a la velocidad de enfriamiento y

puede expresarse:

D=b/T -2
donde:

b: Es una constante de proporcionalidad y tiene un valor caracteristico para cada material.

D: Es el tamafio de grano.

T: Esla medida de la velocidad de enfriamiento.

El efecto del tamafio de grano en el esfuerzo de cedencia se puede ver modificado
dependiendo de las adiciones que se realicen a la aleacién. Como se muestra en la figura
1.9, el incremento o decremento del esfuerzo de cedencia en el NiAl a temperatura
ambiente puede ser independiente de! decremento del tamafio de grano, o mostrar una

combinacién de estos comportamientos [23 y ref.].
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Figura 1.9. Efecto del tamafio de grano a temperatura ambiente para el esfuerzo de
cedencia en la aleacién NiAl



Larazon de los diferentes intervalos de comportamiento es la que se muestra en la

figura 1.10.
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Figura 1.10. Pendiente K, (Hall — Petch) para el NiAl estequiométrico a temperatura
ambiente [23].

En esta figura se puede observar que la influencia del tamafio de grano hace que el esfuerzo

de cedencia se incremente conforme se aleja del punto estequiométrico.

Consecuehtemente, el esfuerzo de cedencia es independiente del tamafio de grano para las
aleaciones del intermetdlico NiAl que se encuentran muy cercanas al punto
estequiométrico, mientras que para aleaciones no estequiométricas se encuentra
fuertemente influenciado por el tamafio de grano. Sin embargo, “...la influencia del
tamafio de grano en el esfuerzo de cedencia para aleaciones NiAl no estequiométricas

decrece con el incremento de la temperatura...” {23 y ref].



Como se puede observar en la figura 1.9, el efecto del tamafio de grano en el esfuerzo de

cedencia tiene un comportamiento mas complejo cuando se encuentran presentes impurezas
adicionales

1.3.3.2.- LIMITES DE ANTIFASE

Los limites de antifase (L.A.) y los dominios de antifase (D.A.) son rasgos

microestructurales que son Unicos en las aleaciones ordenadas y no se presentan en

aleaciones desordenadas.

Muchas de las propiedades mecanicas y electromecanicas de aleaciones ordenadas han sido

interpretadas en base a la presencia de limites de antifase y dominios de antifase asi como

su cristalografia, energia y quimica.

En aleaciones ordenadas la movilidad de las dislocaciones es comuinmente gobernada por
su estructura, que en muchos casos envuelve a los limites de antifase. Los limites de
antifase son también barreras efectivas para la propagaciéon de las dislocaciones y como
resultado de ello las propiedades mecanicas son influenciadas por la morfologia de los

dominios de antifase, que en muchos casos pueden ser directamente controlados con

tratamientos térmicos.

Los limites de antifases también juegan un rol importante en la transformacién de fase

involucrando la generacion o eliminacion de limites de antifases, asi como en la transicion

orden-desorden.

El arreglo ordenado de &atomos en los compuestos intermetélicos es usualmente

representado en términos de superredes y sus componentes, subredes idénticas.

En la figura 1.11 se muestra un arreglo de atomos de un compuesto intermetalico. En la
esquina superior derecha se observa un cubo marcado con lineas continuas y lineas

punteadas; las lineas continuas representan una superred que esta conformada por subredes
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(lineas punteadas). Las dos subredes estin marcadas con lineas punteadas y “p” representa
el vector de los limites de antifase. La linea que se encuentra marcada con una “x” es un

limite de antifase no conservativo donde no existen dtomos B.
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Figura 1.11. Limites de antifase y dominios de antifase.

1.3.3.3.- FASE DUAL B+ MARTENSITA

La distribucion y los contenidos relativos de precipitados de martensita en los listones del
intermetalico NiAl son factores importantes para aumentar la ductilidad del material
templado. El mejor valor de ductilidad obtenido ha sido de 7.6% para los listones
recocidos y templados, que fueron considerados mejores que los listones de solidificacion
rapida [3]. La emision y transmision de dislocaciones ductiles de la fase B juega un rol

importante para la deformacién y mejora de la ductilidad.

La transformacidn martensitica fue observada después de disminuir el contenido en Ni del

intermetalico NiAl [24]. La estructura cristalina de la fase martensitica se ha determinado
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por técnicas de rayos X [26] y por microscopia electrénica de transmisién (MET){27]. Si
bien el NiAl martensiticamente podria tener una modificacion en su estructura en Ll
(estructura del tipo tP4 f.c.c) que requiere que los defectos constitucionales estén ordenados
en la estructura B2 [26], también se ha reportado que martensiticamente el NiAl en Llo
tiene un ordenamiento normal de celdas tetragonales de cara centrada. Sin embargo, en
los estudios maés recientes, se propone que martensiticamente el NiAl es mds apropiado

describirlo como una celda romboédrica con muchos 7R (estructura de la celda) [28].

La transformacién martensitica de aleaciones ternarias basadas en (Ni, Co)Al [29, 30-32]
también fueron estudiadas, y la temperatura de transformacién también varia con ambos
contenidos de Al y Co. [29, 31, 32]

Las observaciones estan de acuerdo con la teoria fenomenologia de Bowles-Mackenzie de
la transformacidn martensitica [25, 33, 34]. Adicionalmente, en la aleacién NiAl [37,38] se

ha observado que:
a) La transformacién martinsitica es termoelastica. [25, 35,]
b} Los precipitados son coherentes con la matriz. [26, 27]

¢} La fase martensitica, internamente es maclada. [25, 27, 36, ].

Que son los tres requisitos que se han determinado para que un material presente el efecto

de memoria de forma reversible.

16



CAPITULO II

PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL
2.1.- FABRICACION DE LA ALEACION

La seleccion en la composicion de la aleacion se llevé a cabo tomando en cuenta ¢l
intervalo de la composicién del compuesto intermetalico NiAl tipo B2, el efecto de un
tercer elemento como es el cobre por lo que se refiere a su tamafio atémico y su influencia
en ¢l parametro de la red, la generacidon de defectos como vacancias y su influencia en la

modificacién de la microestructura.

Para la preparacion de la aleacion NiCuAl, se utilizaron elementos con la siguiente pureza.
(tabla 2.1).

ELEMENTO PUREZA
Niquel 99.90
Cobre 99.99

Aluminio 98.80

Tabla 2.1. Pureza de los elementos.

Dichos elementos fueron limpiados y desengrasados con amil acetato antes de proceder a Ja

preparacion de las aleaciones.

Una vez seleccionada la composicién quimica a estudiar (tabla 2.2), los elementos se

colocaron en un crisol de grafito y se fundieron en vacio en un horno de induccion.

El proceso de fusion se detuvo una vez que se llevo a cabo una reaccidn exotérmica, la cual

indicd el momento en el que se llevd a cabo la formacidn del compuesto intermetalico.
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Ni Cu Al
45 5 50
40 10 50
35 15 50
30 20 50
25 25 50
50 10 40
50 20 30
50 25 25

Tabla 2.2. 9% atomicos.

2.2.-“MELT SPINNING”

El equipo que se utilizé para llevar a cabo el experimento del bloque frio (melt spinning) se

encuentra en el Instituto de Investigaciones en Materiales UNAM [39], las partes

principales que constituyen el equipo empleado se aprecian en la figura 2.1, las partes que

lo componen somn:

1. Céamara de vacio o de atmodsfera controlada.

T

Crisol y sistema de soporte del mismo.
Sistema de vacio y de alimentacion de gases.
Disco de cobre rotatorio de velocidad variable.

Generador de radio-frecuencia (GRF).

El sistema de fundicién es de tipo inductivo y emplea un GRF como fuente de energia, que

trabaja a potencia de 3KW/hr. Se procedié a realizar el experimento teniendo una cortina

de N; sobre todo el sistema durante la fusién. El crisol empleado es un tubo de cuarzo

abierto por uno de sus extremos, con un orificio circular de 1mm de diametro en el otro, a

través del cual se inyecta la aleacion fundida.
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Figura 2.1. Melt Spinning.

El sistema del soporte del crisol permite ajustar tanto la altura como el angulo de
inclinacion del tubo de cuarzo con respecto al disco rotatorio, ademas de servir como
sistema de inyeccidn del gas para la expulsion del material. La transparencia del cuarzo

permite observar directamente el material cuando éste se encuentra fundido.

El sistema de inyeccion consta basicamente de un cilindro de gas Nj, que se encuentra
conectado a otro cilindro de baja presién, cuyo volumen resulta mayor en comparacion con
el volumen donde se encuentra la muestra fundida dentro del crisol. Esto es con el
propdsito de asegurar una presién de inyeccion constante durante el experimento. Este
cilindro de baja presién se comunica con el sistema de soporte del crisol mediante una
electrovalvula.

El disco giratorio figura 2.1 sobre el cual se inyecta el fluido metdlico fundido tiene un
diametro de 12.5 cm. Este disco es impulsado por un motor eléctrico de velocidad variable

y puede generar en el disco velocidades tangenciales de hasta 15 m/s.
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2.3.- PRODUCCION DE LISTONES

El procedimiento experimental fue el siguiente, se prepararon cargas de 15 g cada una,
lavadas y desengrasadas con acetona, Dichas cargas se colocaron en una camisa de 1.5 cm
de didmetro por 12 cm de longitud. Una vez colocada la carga, se sell6 la parte superior
del tubo de cuarzo con un sistema de alimentacion de N3, con el propdsito de que una vez
que se tuviera liquida la aleacion se inyectara el gas inerte y este proyectara al metal liquido
hacia el substrato frio. Una vez que la rueda alcanzé el valor deseado de velocidad angular,
se procedio al calentamiento de la carga mediante la bobina de induccién que rodea al
crisol. Cuando la aleaciéon se fundid, se desconecté la fuente de poder, se inyectd N; al

crisol y la aleacioén se solidificé en el disco en movimiento, produciéndose los listones.

2.4.- COMPOSICION QUIMICA

Se trabajo con ocho diferentes composiciones de la misma aleacidn, el porcentaje atémico
del Al se mantuvo constante en las primeras cinco aleaciones, en las ultimas tres aleaciones
se vario el contenido de Al, dejando constante el Ni y el Cu se varid en todas las aleaciones.

Las composiciones fueron:

* (Nisgy,Cuy)Al,y=5

o (Nisgy, Cuy)Al,y=10
e (Nisgy, Cuy)AlLy=15
o (Nisoy, Cuy)Al,y=20
o (Nisey Cuy)Aly=25
* (Alsoy, Cuy)Ni,y=10
e (Alsg.y, Cuy)Ni,y=20
o (Alsgy, Cuy)Ni,y=25



2.5.- DIFRACCION DE RAYOS - X

Con objeto de medir el parametro de red de cada una de las aleaciones e identificar fases,
se realizo difraccidon de rayos— x en todas las muestras, montando secciones de liston de 2
cm de largo aproximadamente en porta muestras de vidrio. Se utilizé un equipo de

difraccion de rayos X Siemens D500, operado a 30 KV y 20 mA, con un paso de barrido de
26.

2.6.- MICROSCOPIA ELECTRONICA DE TRANSMISION (M.E.T)

Las muestras para MET se prepararon usando un equipo Struers de dos chorros para el

adelgazamiento del liston. Se utilizé una solucién de HCIO4 (10%) en etanol.

Las muestras se observaron en un microscopio (STEM) Jeol 2100 a 120 Kvolts. Los

patrones de difraccion se obtuvieron en los granos de interés con una distancia de trabajo

igual a 60 u 80 cm.

2.7.- DUREZA VICKERS (Hv)

La prueba de microdureza esta definida [40] como, la penetraciéon de un identador de
diamante de geometria especifica dentro del material a probar mediante la carga de una

fuerza entre 1 y 1000gf.

En la prueba Vickers, el valor de dureza estd determinado por €l tamafio resultante de la
huella que provoca la penetracién del identador, la profundidad de ésta nunca es mayor a

19um; por lo que es necesaria la ayuda de un microscopio para lograr observar tales

magnitudes.
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El identador Vickers, es una piramide con base cuadrada (figura 2.2). La prueba Vickers
tiene una escala de dureza que estd definida como la relacion entre la carga aplicada y la

superficie de la huella de acuerdo con la expresion:
Hv =2 P sen (/2)/D’
donde:

P — carga aplicada Kg.
D — Media de las diagonales del identador mm.

t — angulo entre las caras opuestas del diamante 136°.

La escala de dureza Vickers es la unica que se extiende mas alla del rango de microdureza,
usando el mismo identador. La prueba Vickers se realiza con cargas de hasta 120 Kg, que

es comparable a la escala de la prueba Rockwell C (150 Kg).

Debido al intervalo de valores que permite esta prueba puede ser usada para cualquier

material,

Figura 2.2. Identador Vickers.
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2.8.- TRACCION

La prueba de traccién se realiza con la finalidad de establecer en qué limites de cargas y en

qué condiciones se modifica el estado fisico del material.

Se llama deformacidn al cambio de las dimensiones y forma del material, bajo la accién de

las fuerzas aplicadas.

La deformacion puede ser producida por la accién mecanica de las fuerzas externas

aplicadas al cuerpo, o por diferentes procesos fisico-quimicos que surgen en el propio

cuerpo.
Las deformaciones pueden ser elastica y plastica.

Deformacion eldstica: Se llama deformacidn elastica aquella deformacién que desaparece
completamente después de que las fuerzas externas dejan de actuar. La deformacidn

elastica no produce cambios notables en la estructura y propiedades del metal.

La magnitud de la traccion eldstica es muy pequefia y depende linealmente de la carga

respondiendo a ia ley de Hooke.

c=E{AD/]
donde:

(Al) /1 — es la deformacidn elastica.

E — module de elasticidad.

Deformacion pldstica: La deformacion plastica est4 relacionada con la deformacion y
desplazamiento de las dislocaciones dentro del grano. Produce cambios residuales de la
forma. Después de que la carga deja de actuar, el cuerpo no restablece su forma anterior,

estructura ni propiedades.



En este experimento se utilizé una maquina universal de pruebas mecdnicas Instron 1125
(10 Kg) y una maquina universal de pruebas mecénicas Matzusawa (50 g), para obtener las

propiedades mecanicas del material.
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CAPITULO I1I

RESULTADOS
3.1.- DATOS EXPERIMENTALES

Las aleaciones de (Ni, Cu)Al, fueron preparadas en un horno de induccién y posteriormente
sujetas a un proceso de solidificacién rapida utilizando la técnica de melt spinning. Se
obtuvieron tiras de 30 um de espesor después de verter la aleacion liquida sobre la periferia
del disco rotatorio de velocidad variable, bajo una atmdsfera de N,. La caracterizacion
microestructural de las tiras de solidificacién rapida se hizo con el auxilio de un
microscopio de transmision electronica (STEM) JEOL 2100 y un difractémetro de rayos X
Siemens D-5000. Las propiedades mecénicas de la aleacion fueron medidas utilizando una

maquina universal de pruebas mecénicas Instron 1125 (10 Kg) y una maquina universal de

pruebas mecanicas Matzusawa (50 g).

3.2.- COMPOSICION QUIMICA

Se analizaron diferentes tipos de tiras, segun su composicién quimica (tabla 3.1). Las

primeras cinco aleaciones muestran una composicion aproximada a (Ni sq.y, Cuy)Al, donde

LT ]

varia de 5 a 25 % atomico. Las otras tres aleaciones muestran una composicion
y

cercana a {Alsg.y, Cuy)Ni, donde “y” varia del 10 al 25 % atémico.

ALEACION SIMBOLO Ni Cu Al
Para figura 3.}

Al ¢ 45+0.5 5+ 04 Bal.

A2 + 40+0.2 10+ 0.2 Bal.

A3 ¢ 35£0.1 15+0.1 Bal.

A4 ¢ 30 £ 0.1 20+ 0.1 Bal.

Bl - 25+03 25 + 0.4 Bal.




Cl Bal. 10£0.3 40£0.3
Dl Bal. 2002 30£0.2
D2 Bal. 25+04 25+0.2

Tabla 3.1. Composicion quimica de los listones de solidificacion rapida.(en % atémico).

3.3.- MICROESTRUCTURA
3.3.1.- REGION O ZONAS DE ESTUDIO

La figura 3.1 muestra el diagrama ternario de fases del (Ni, Cu)Al [8], donde los mimeros
indican las regiones de interés, asi como las zonas en donde se encuentran las aleaciones en
estudio. Las figuras geométricas indican la posicién de las aleaciones bajo estudio, por
¢jemplo: los circulos obscuros indican la fase beta de la aleacion (Ni, Cu)Al, el cuadro
obscuro indica que la aleacion se encuentra fuera de la fase beta pero muy cercana a élla, el
cuadro vacio indica una aleacion en la interfase (Ni,Cu)Al / (Ni,Cu)Al + (Ni,Cu);Al. Los

rombos indican que la aleacion se encuentra en la fase § + (Ni, Cu); Al

1 {Ni,Cu)palq+f-(Ni,Cu)Al
_ 23-[Ni,Cu]i11 o
o 3 B{Hi,Cu)Al +{I,C
= o0 [ipcus e
VERVARYERY; 5 (Ni,CujsAlg
Ni 20 40 60 80 Cn

Cu

Figura 3.1. Diagrama de fases ternario del intermetalico NiCuAl.
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3.3.2.- IDENTIFICACION DE FASES POR DIFRACCION DE RAYOS X

La tabla 3.2 muestra las fases identificadas por difractometria de rayos X para los listones

de solidificacion rapida. Las aleaciones Al a A4 mostraron la presencia de la fase §3 en

estado sélido, incrementando el parametro de red conforme se incrementaba el contenido

de Cu. Con respecto al comportamiento del pardmetro de red, se puede decir que el valor

para la composicion estequiométrica del intermetalico B-NiAl a temperatura ambiente es de

2.887 A [8] y como fue reportado en [7], cuando el Ni es substituido por Cu, el parAmetro

de red tiende a aumentar. La aleacion C1 muestra la presencia de la solucién sélida B, pero

el parametro de red decrece de 2.887 A (composicion estequiométrica NiAl) a 2.852 A, lo

que 1ndica la posible presencia de otra fase. La aleacion Bl muestra la presencia de la
solucion solida f+CuzAl. En las aleaciones D1 y D2 se detecté la presencia de (Ni, Cu);Al

mas martensita (Ni,Cu)Al,

ALEACION | SIMBOLO B - (Ni, Cu)AL | CuzAl i NizAl | Martensita (Ni, Cu)Al
Para figura (a, A) (a, A) (a, A) (daA)
3.1
Al + 2.888 --- - ---
A2 + 2.893 - -—- —
A3 + 2.901 -—- -— —
Ad ¢ 2.907 -—- -— —
Bl » 2911 2.96 - e
Ci 0 2.852 - — —
DI o [ 3.56 2.10, 1.79
D2 ¢ --- - 3.55 1.79,1.23

a= parametro de red, d= espaciamientos.

Tabla 3.2. Parametro de red para fases encontradas en las aleaciones estudiadas.
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3.3.3.- IDENTIFICACION DE FASES POR MICROSCOPIO ELECTRONICO DE
TRANSMISION

En el microscopio electrénico de transmisién (TEM), se observaron los listones de la
aleacién. Se detecto la presencia de la solucidn sélida B, limites de granos y pobre cohesién
entre ellos. En algunas muestras existe la presencia de vacancias y en algunas otras se

llega a observar la solucién sélida B con precipitados esféricos en la matriz de CusAl.

3.3.3.1.- ALEACION (A1) (Ni 50y, Cu ) AL,y =5

La figura 3.2 muestra el limite de grano para la aleacion Al. Se puede observar como este

limite es alargado y se encuentra girado 180° respecto al otro limite de grano (1).

Se observan indicios de dislocaciones perpendiculares al limite de grano (2), contornos de

doblez (3) y algunas dislocaciones asociadas con posibles precipitados (no detectados) en la
matriz (4).

Se observan tres granos y dos limites de granos, estos limites presentan un angulo de 180°
entre ellos. Si se observan las lineas marcadas con el nimero 1, se puede apreciar una
distancia entre ellas, denotada por Da, que corresponde al ancho del grano. Los granos

tienen una forma rectangular y alargada, que se puede identificar claramente en la figura
3.2,

En la figura 3.3 se presenta el patrén de difraccidén electronico, de donde se obtiene la

distancia interatdmica.
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Figura 3.3. Patron de difraccién electrénico de la aleacidén (Ni so.y, Cuy) ALy =5
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Para obtener la distancia interatomica se utiliza la siguiente ecuacion:

donde:

A longitud de onda del electrén.
distancia de trabajo.

AL constante de la cdmara.
radio.

d espaciamiento interatémico.
Realizando los calculos:

% = (150/100000)'?
A =0.0387298 A
L=60cm

Por lo que:
AL=232379 Acm

R d fa
1.1333 | 2.050463
0.8 2.904737
0.8125 | 2.860049
0.81 2.868876

w
1¢°]

Sl i—d
i |t |t [ |
OIOIC|—=|x
OO |-

[ o oo oo

Los resultados de esta tabla, indican las fases en las que se encuentra la aleacidn, asi como

los planos en los que se encontraron dichas fases.

Se tomaron 4 puntos diferentes. Solamente se encontré fase p en esta aleacidn.
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3.3.3.2.- ALEACION (A2) (Ni sp.y, Cu ) AL,y = 10

Para esta aleacion (A2) se presentan fotografias que se tomaron en campo claro (campo
claro es la imagen que se estd observando en la pantalla del microscopio) (figuras 3.5 y 3.7)
v campo obscuro (es la estructura en un plano especifico seleccionado a partir del patrén de

difraccién) (figuras 3.4 y 3.6), cada una presenta diferentes aspectos del material.

En la figura 3.4 se observan dislocaciones asociadas a la matriz (1). La dislocacién

muestra una dislocacién en el plano (110) y sus parciales del tipo %2<110>y Y2<111>.

En la fotografia 3.5 se observan presencia de precipitados (2) y dislocaciones asociadas a la
matnz (3). Se alcanza a percibir una dislocacion helicoidal (6) como resultado de la

formacién de dislocaciones de tornillo combinada con la presencia de vacancias.

En la figura 3.6 y 3.7 se observan clusters de vacancias. En la figura 3.8 se presenta el
patron de difraccidn electronico, mediante el cual se pueden obtener las distancias

mnteratomicas.

Figura 3.4. Campo obscuro (Ni 5oy, Cu ) Al, y =10
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Figura 3.5. Campo claro (Ni s¢.y, Cuy) Al,y =10

3 .4 ; @”— R Y o

Figura 3.6. Campo abscuro (Ni sp.y, Cuy) Al y =10



Figura 8. Patrén de difraccién electrénico de la aleacion (Ni so.y, Cuy) Al,y =10
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Para obtener la distancia interatomica se utiliza la ecuacidn 1:

AL =Rd---m-eemmm- (D

Realizando los calculos:

A = (150/100000)"

A =0.0387298 A

L=60cm

Por lo que:

AL =232379 A cm
# R d Fase h k |
1 1.125 2.065591 B 1 1 0
2 0.8 2.904737 B 1 0 0
3 0.8125 | 2.860049 ) 1 0 0

Los resultados de esta tabla indica la presencia de la fase 3 en la cual se encuentra la
aleacidn asi como los planos en los que se encontrd la fase B.
3.3.3.3.- ALEACION (A3) (Ni 50y, Cuy) AL,y =15

En esta composicion (A3) se observaron (figura 3.9) los limites de grano de manera bien
definida con una forma rectangular y alargada (1), asi como contornos de doblez (2). Estas

caracteristicas se observaron en la figura 3.2 de la aleacién (Ni 5oy, Cuy) Al, y=35.

También en la misma figura 3.9 se identificaron clusters de vacancias (3) similares a los

mostrados en las figuras 3.6 y 3.7 del (Ni 50y, Cuy) Al, y = 10
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Figura 3.9. (Nisoy, Cu,) Al,y=15

3.3.3.4.- ALEACION (A4) (Ni 59y, Cu ) Al, y =20

En esta composiciéon (A4) se observé una caracteristica que no se habia identificado
claramente en ninguna de las composiciones anteriores. En la figura 3.10 se muestra baja

cohesion entre los limites de grano (1), donde se aprecia un espaciamiento entre éstos.
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Figura 3.10. Baja cohesion entre los granos del compuesto (Ni 5oy, Cu y) Al, y =20

3.3.3.5.- ALEACION (B1) (Ni 5.y, Cu y) Al, y =25

En el compuesto (B1) se observa la presencia abundante de precipitados en la matriz (1),
asi como contornos de doblez (2) (figura 3.11). En el patrén de difraccién electrdnico, se

identifica la fase B utilizando los puntos mas brillantes.. (figura 3.12).
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Figura 3.11. (Niso.y, Cuy) Al, y =25

Figura 3.12. Patr6n de difraccidén electrénico de la aleacion (Ni 5.y, Cuy) Al, y =25
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Para obtener la distancia interatdmica se utiliza la ecuacion 1:

AL =Rd--eemmeeem (1)

Realizando los calculos:

A = (150/100000)'"

A =0.0387298 A

L=80cm

Por lo que:

AL =3.098384 A cm
# R d Fase h k 1
1 3 2.065589 B 1 1 0
2 1.4625 2.11185 CuzAl 0 0 22

L3 1 1.35 2.295099 CuszAl 2 0 2

Los resultados de esta tabla muestran los planos en los cuales se encuentran las diferentes

fases, asi como la presencia de la fase s6lida B + Cus Al

3.3.3.6.- ALEACION (C1) (Al 544, Cu y) Ni, y =10

En el compuesto (Cl) se puede observar la fase martensitica con un comportamiento
maclado (1) la cual presenta una estructura peculiar ya que dentro de las lineas de
martensita se logra apreciar muchas estrias de deformacién con un angulo de 30° con
respecto a los limites de grano (2) (figura 3.13). Enla misma fotografia (3.13) se muestra

la presencia de granos en fase B (B) y granos en la fase martensitica (M),

En el patrén de difraccion electrénico se vieron algunos puntos en forma de cruz, las cuales

representan la presencia de fase martensitica (3), asi como también la fase B (4) (figura
3.14).
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Figura 3.14. Patrén de difraccién electrénico de la aleacion (Al 5oy, Cu y) Ni, y =10
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3.3.3.7.- ALEACIONES (D1y D2) (Al 55y, Cu ) Ni,y =20 y
(Al 5g.y, Cu y) Ni, y = 25

En los compuestos D1 y D2 se observé la presencia de granos de NizAl ciibico y M — (Ni,
Cu)Al, (figura 3.15), asi como precipitados (1) y limites de grano (2). El patrén de

difraccién electrénico para la aleacién D1 se muestra en la figura 3.16.

Figura 3.15. (Al 5oy, Cu ) Ni, y =20
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Figura 3.16. Patrén de difraccién electrénico de la aleacién (Al se.y, Cu ) Ni, y =20

3.4.- MICRODUREZA

En la tabla 3.3, se muestran los valores de microdureza Vickers de los listones para cada
una de las aleaciones estudiadas. Las aleaciones Al a A4 y Bl, presentan un incremento
continuo en los valores de microdureza Vickers. Este incremento varia desde 320 Kg/mm®

para la aleacién Al hasta 517 Kg/mm® para la aleacién B1.
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Con respecto a la aleacién C1, D1 y D2, se puede decir que los valores de microdureza
decrecieron conforme se incrementaba el contenido de Al, variando desde 381 Kg/mm?
(25% at Al) hasta 337 Kg/mm?® (40% at, Al). En la grafica 3.1 se observa la variacién de la

microdureza que se obtuvo dependiendo del sistema de aleacion.

En la grafica 3.2 se muestra lo reportado en la literatura. Notese que a nivel
estequiométrico se tiene el valor minimo de dureza y a partir de este punto hacia la
izquierda de la grafica la dureza aumenta paulatinamente conforme el porcentaje atdmico
de aluminio disminuye. Todo ello concuerda con la parte experimental realizada en este

trabajo. Al lado derecho del punto estequiométrico la dureza también incrementa pero a

una razon mayor.

En la grafica 3.3 se indican los puntos obtenidos en las aleaciones que se estudiaron y se

muestra la linea en la que se encuentran los puntos reportados en la literatura.

ALEACION | Kg/mm'
Al 320+15
A2 370433
A3 430+30
A4 465=15
Bl 517£25
Cl 337+18
D1 365412
D2 38110

Tabla 3.3. Microdureza Vickers de las aleaciones estudiadas.
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Grafica 3.1. Microdureza Vickers de las aleaciones estudiadas.
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Gréfica 3.2. Microdureza Vickers vs. % at. Al. (J.H. Westbrook, Metallurg. Rev, 9 (1964)
415.)
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Grafica 3.3. Microdureza Vickers de las aleaciones estudiadas.

3.5.- DUCTILIDAD

Para evaluar la ductilidad de los listones de la aleacion a temperatura ambiente, se realizd la
prueba de traccion. Los listones de las aleaciones Al a A4 y la aleacién B1 presentaron un
comportamiento quebradizo, estos listones se rompieron cuando la prueba comenzaba.
Este comportamiento lo atribuimos a la pobre cohesidon que existe en los limites de granos
en la fase B (figura 3.10). Contrario al comportamiento de las aleaciones Al a Bl, las
aleaciones C1, D1 y D2 presentaron una ductilidad donde D2 alcanzé 1.47% de

elongacioén, D1 alcanzé 2.68 % de elongacién y la aleacién C1 alcanzd hasta 3.28% de

elongacién dependiendo de la cantidad de M-(NiAl).

Este comportamiento se muestra en la figura 3.17.
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Figura 3.17. Ductilidad a temperatura ambiente
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CAPITULO IV

DISCUSION DE RESULTADOS Y CONCLUSIONES

4.1.- DISCUSION DE RESULTADOS

Las aleaciones Al a A4, Bl y C1 se encuentran situadas en la composicién B-(Ni,Cu)Al

y las aleaciones D1 y D2 se encuentran situadas en la composicién B-(Ni,Cu)Al +
(Ni,Cu)gAl.

Por difractometria de rayos-x se confirmé que en las aleaciones Al a A4 y Bl existe la
fase B. Adicionalmente, se encontr¢ la fase p + CusAl en la aleacion Bl y (Ni,Cu);Al +
M—(Ni,Cu)Al en D1 y D2.

Por medio de microscopia electrénica de transmision se encontré que las aleaciones Al a
B1 muestran la presencia de granos B de forma elongada. Conforme el contenido de Cu se

incrementa en la fase B se observaron diversas caracteristicas morfolégicas como:

1. Largas dislocaciones helicoidales como resultado de la formacion de dislocaciones
de tornillo combinada con la presencia de vacancias y disociacién de dislocaciones
cercanas a los limites de grano (figura 3.5), clusters de vacancias (figura 3.6, 3.7 y
3.9) y pobre cohesidn entre los granos (figura 3.10).

2. Precipitados en la matriz §, adoptan morfologias esféricas que fueron identificadas
con patrones de difraccion electrénica como el CusAl (figura 3.12).

3. La aleacién Cl muestra la presencia de la fase p mas M — (Ni, Cu)Al con estrias
formando un angulo de 30° con respecto al limite de grano. El tamaiio de las estrias
es de 7 nm aproximadamente, como se muestra en la figura 3.13.

4. Las aleaciones D1 y D2 muestran la presencia de (Ni, CupAl y M — (Ni, Cu)Al

como se aprecia en la figura 3.16.
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4.2.- CONCLUSIONES

En el estudio realizado, el incremento de la ductilidad a temperatura ambiente, se le puede
atribuir a la presencia del tamafio de grano (< 10 pm), al efecto de la adicién de Cu y al

procesamiento de solidificacién que dio lugar a la microestructura de B-(Ni,Cu)Al con
granos de M-(Ni,Cu)Al

Las aleaciones que se encuentran en el campo de B — (Ni, Cu)Al tienen una pobre cohesion
entre los limites de grano. La caracteristica de esta microestructura es que tiene

ductilidades sumamente pequefias pero distintas de cero.

Las aleaciones que se encuentran en el campo de B — (Ni, Cu)Al + NizAl muestran granos
de (N1, Cu):Al mas granos de martensita, Esta combinacion de microestructura junto con

el efecto de la adicidén de Cu incrementa la ductilidad hasta el intervalo de 1.4 a 2.7 % de

elongacion.

En la caracterizacién de la microestructura y el comportamiento mecénico de los listones,
se ha notado que la aleacién C1, con una microestructura formada de granos de B-

(Ni,Cu)Al y M-(Ni,Cu)Al, muestra un importante incremento de la ductilidad con valores
de hasta 3.28% de elongacion.

Se ha determinado que las composiciones que responden mejor a la adicidén de impurezas
de Cu para el proceso de solidificacion rapida se encuentran perfectamente localizadas en el

diagrama de fases que se muestra en la siguiente figura 4.1.
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Al

8-(Ni, Cu)Al
- (N1, Cu)Al
(i, (:l‘l-u)sAl

NN NN/
Ni 20 40 60 80 Cu

Figura 4.1. Parte del diagrama ternario de fases (Ni, Cu)Al mostrando la region de las

aleaciones estudiadas.
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