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Introduccion

Los compuestos intermetélicos silisuros de molibdeno han recibido una gran atencién en
afios recientes, principalmente por su excelente respuesta como materiales para
aplicaciones estructurales en alta temperatura. Hasta ahora, el MoSi tiene aplicaciones
en resistencias de hornos eléctricos, y muchos estudios han sido enfocados entomo a este
tipo de silisuro; por otra parte, el Mo;Si, ha sido muy poco investigado. Una de las
propiedades que lo hacen bastante atractivo a ser estudiado es su alto punto de fusién
(2025°C) la cual lo hace un material muy interesante para ser usado a elevadas
temperaturas, por consiguiente, en el presente trabajo, se presentan los estudios realizados
sobre este compuesto intermetalico, para dilucidar y comprender sus propiedades fisicas
y mecanicas hasta ahora no investigadas, asi como desarrollar una estrategia para mejorar
estas propiedades. El trabajo comprende un andlisis de la microestructura y del pardmetro
de red de diferentes aleaciones con composiciones cercanas a la de este compuesto. Este
analisis muestra que el Mo3Si no es un compuesto lineal y no se encuentra en una
composicidén estequiométrica como se observa en el diagrama de fases binario Mo-Si,
esto es, su formacion se enconiré enire un rango de entre 23.5 y 24.0 %at Si.
Tratamientos térmicos de recocido a 1600°C por 24 horas en vacio, no mostraron
generacion de defectos térmicos. Las propiedades mecanicas del Mo;Si a temperatura
ambiente mostraron que su tenacidad a la fractura es de 3 Mpa * m"?, y su dureza es de
aproximadamente 1300HV.

En pruebas de compresion a 1400°C se encontraron valores de alrededor de 600 MPa de
esfuerzo a la cedencia, a velocidades iniciales de compresién de10? s™!, disminuyendo a
100 MPa a medida que la velocidad inicial de compresién disminuye a 10° s, Una vez
determinadas sus propiedades mecéanicas como compuesto binario, se realizé la adicion
ternaria de otro elemento para modificar sus propiedades tanto fisicas como mecanicas.
Se encontrd que la adicién de elementos tales como Y, Hf, W, Ta y Zr, tienen solubilidad
en la matriz del MosSi hasta un limite de aproximadamente 2.0 % at. Por tal motivo estos
elementos no fueron tomados en consideracién como candidatos para este estudio y
solamente fueron considerados Cr,V y Nb, encontrandose que el Cr y el V, no afectan en
forma considerable las propiedades del MosSi al variar la concentracion, solo el
parametro de red se ve afectado al sustituir dtomos de Mo por atomos de Cr o V, los
cuales tienen menor radio atdémico. La adicion de Nb resultd ser el elemento mds
prometedor a utilizar, ya que se observd que la adicion de Nb en la matriz de Mo;Si
produce un incremento en la dureza (que originalmente fue de 13.9 Gpa) obteniéndose
valores de dureza de hasta 15 (GPa con 20 % at. Nb. En las pruebas de compresion a
1400°C con 10” 5!, se obtuvo un incremento de aproximadamente 200 MPa en el valor
del esfuerzo a la cedencia en comparacion con el Mo3Si monofésico; ya que al realizar
una variacion en la velocidad de compresion, se obtuvo un exponente de esfuerzo n = 6.
Por otra parte, en pruebas de difusién se encontrd que el coeficiente de difusién no
cambia cuando se varia el tiempo de duracion del tratamiento térmico, sin embargo, éste
cambia cuando se realiza una variacion en la concentracion, esto es, el coeficiente de
difusidén es proporcional a la concentracién de Nb. Lo anterior explica el aumento en las
propiedades mecénicas para las aleaciones con 20 % at. Nb en donde el Nb difunde mas
rapidamente en la matriz de Mo3Si.
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Para explicar el comportamiento mecanico de una aleacién policristalina en donde se
tiene el efecto de varios factores como por ejemplo la diferente orientacién de los granos,
1a cohesion entre ellos, etc, se realizé la fabricacion de monocristales de MoaSi, mediante
el uso de la técnica de fundiciéon Optica de zona flotante, en donde se obtuvieron
monocristales crecidos en la direccién <012> y después orientados en las direcciones
<100>, <110> y <111>, mediante la técnica de Laue de retrodifraccion de rayos X . Los
cristales orientados en estas direcciones, fueron cortados por una maquina cortadora de
electroerosion, y fueron sometidos a ensayos de nanoidentacion para calcular su dureza y
su modulo elastico, (el cual es dificil de obtener a temperatura ambiente por las técnicas
convencionales de compresién o tensidén para materiales fragiles). Se enconird que la
orientacion con mayor valor en dureza y médulo elastico fue la muestra orientada en
<100>. El analisis de imagenes de las nanoidentaciones realizadas por medio de
microscopia de fuerza atomica mostraron que se genera una deformacion en los bordes de
las identaciones y estas deformaciones estin alineadas con la orientacidn cristalografica
en el sistema de deslizamiento {100}(010).

Ademas se cortaron especimenes de los monocristales de Mo3Si en las tres diferentes
orientaciones mencionadas para realizar pruebas de compresion a 1325°C, en vacio,
obteniéndose valores en el esfuerzo a la cedencia de aproximadamente 1000 MPa para las
muestras comprimidas en el eje de compresién <100> utilizando velocidades de
compresion de 107 s™'. Posteriormente, los especimenes obtenidos durante los ensayos de
compresion fueron analizados con el fin de identificar el plano de deslizamiento activado.
Los resultados muestran que el espécimen ensayado en el eje de compresidén <100> no
presentd evidencia de lineas de deslizamiento. Por otro lado, los especimenes ensayados
en los ejes de compresién en <110> y <111> revelaron huellas de deslizamiento
correspondientes a los planos (010) y (012) respectivamente. El analisis del esfuerzo
cortante maximo reveld que en la direccidon <100> su valor es cero, y para los
especimenes en <110> y <111> su valor fue muy similar entre los dos. Posterior a este
analisis se cortaron especimenes de los planos de deslizamiento obtenidos, para realizar
estudios de microscopia electronica de transmision e identificar la deformacién generada
en el proceso de compresion, encontrandose para el plano (012) una serie de

dislocaciones sobre las direcciones [142 ] interceptando con la direccion [421]. Este

plano fue analizado mediante el uso de microscopia electrénica de transmisién de alta
resolucién, detectandose la generacion de dislocaciones de borde determinado por el
vector de Burgers a/2 <100>
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Revision Bibliografica

1.1 Compuestos intermetdlicos.

Compuesto intermetalico es la designacién para una fase intermetdlica que resulta de la
combinacién de dos 0 mas metales formando una gran y multiple clase de materiales.

De acuerdo a una simple definicién [1], intermetalico, es un compuesto de metal cuya
estructura cristalina es diferente de las estructuras de los metales constituyentes.

Durante los Gitimos 10 afios los intermetalicos ha existido un interés creciente en el drea
de ciencia de materiales y tecnologia, con respecto a aplicaciones a alta temperatura, y
una nueva clase de materiales estructurales esta siendo desarrollada sobre la base de
compuestos intermetalicos. Los intermetalicos se forman por que la fuerza de union entre
atomos distintos es mas grande que entre &tomos similares. Por consiguiente, los
intermetalicos forman estructuras cristalinas particulares con distribuciones de atomos
ordenados, donde los atomos son preferencialmente rodeados de atomos distintos. La
estructura cristalina de cualquier intermetalico esta determinada por la fuerza y caricter
de la union en el cristal, Ia cual depende de una configuracién electrénica particular.
Varios criterios han sido usados para correlacionar el tipo de estructura y el tipo de fase,
esto es, para predecir la estructura cristalina para una fase dada o fase de grupo. Por lo
tanto, no en todos los compuestos intermetalicos se esperaria mostraran uniones
metalicas similares a las de los metales que los constituyen.

Una propiedad basica es la temperatura de fusion, debido a que los parametros de los
materiales que caracterizan el comportamiento a la deformacién estén relacionadas con la
temperatura de fusion [2].

También son importantes los pardmetros para describir la deformacion plastica, y los
coeficientes de difusion, los cuales no sélo controlan la cinética de reaccidn de la fase,
sino también la cinética de deformacion a alta temperatura.

El principal problema con los intermetdlicos es su fragilidad, la cual hace su
procesamiento y aplicacion dificil o imposible. Sin embargo, la fragilidad de los
intermetalicos debe ser menos severa que la de los ceramicos por que el enlace atémico
de los intermetalicos es, por lo menos parcialmente metalico, mientras que para los
ceramicos es covalente o iénico. El comportamiento a la deformacion de un
intermetalico, debe ser considerado como intermedio entre metales y ceramicos. La
deformacidn plastica es mds dificil en los intermetalicos, debido al fuerte enlace atémico
y la ordenada distribucién atdmica, la cual resulta en una estructura cristalina mas
compleja {3].

La fragilidad de los intermetalicos s¢ incrementa conforme decrece la simetria de lared y
se incrementa de acuerdo al tamafio de la celda unitaria [4]. La fractura en un material
ocurre de manera fagil si no existe deformacion plastica y relajacion del esfuerzo en la
punta de la grieta, esto es, el campo de esfuerzos es mas grande que el esfuerzo por
clivaje o fractura. La razén por lo cual ocurre esto, es probablemente por que existe un
numero insuficiente de movilidad de dislocaciones y/o un insuficiente mimero de
sistemas de deslizamiento. Estos pardmetros dependen no solo de la simetria del cristal,
sino también de las caracteristicas especificas de las fases en particular. El objetivo de la



seleccidn de fase y la variacién de composicion, por aleacion, deben ser obtener sistemas
de dislocaciones con baja energia y gran movilidad y al menos cinco modos
independientes de deformacién. Esto es, sistemas de deslizamiento de las dislocaciones y
sistemas de maclaje, los cuales son necesarios para una deformacion plastica homogénea
en general, de acuerdo al criterio de Von Mises {5].

La anisotropia del cristal es un factor importante en fragilidad; algunos criterios que
dependen de las relaciones con el modulo elastico [6] han sido utilizados., Una fractura
fragil en los intermetéalicos puede ser el resultado del debilitamiento de los limites de
grano y otras heterogeneidades en la microestructura, conduciendo a una deformacion
localizada y concentraciones de esfuerzos. La desproporcion del campo de esfuerzos y el
esfuerzo de fractura puede también deberse a muy baja energia de superficie, lo cual
produce clivaje y agrietamiento facilmente. Esto puede ser agravado por la segregacion
de impurezas, las cuales usualmente disminuyen la energia de superficie[7].

1.2.- Silisuros.
Generalidades.

Los intermetalicos con estructura ordenada basados en silisuros, constituyen una nueva
clase de materiales metalicos con propiedades Unicas para aplicaciones estructurales a
elevadas temperaturas en ambientes hostiles [8]. Entre sus propiedades atractivas, se
incluyen: buen esfuerzo a alta temperatura, resistencia a la oxidacion y corrosion,
relativa baja densidad del material y un alto punto de fusion. Muchas de las aleaciones
intermetélicas, sin embargo, presentan uvna fractura fragil y baja ductilidad tensil a
temperatura ambiente, y su uso como materiales ingenieriles esta restringido en muchos
casos por su baja resistencia a la fractura y limitada produccion. Ademas, un gran nimero
de ellos son sensibles a la humedad en el medio ambiente a bajas temperaturas [8]. En las
pasadas dos décadas, un considerable esfuerzo ha sido realizado para la investigacion y
desarrollo de aleaciones intermetalicas. Investigacion béasica ha sido enfocada para el
entendimiento de mecanismos de deformacién y fractura fragil, mientras que
investigacion aplicada esta concentrada en el mejoramiento de sus propiedades mecanicas
y metalirgicas por medio de adicién de aleantes, control microestructural, y la
optimizacién de las variables para el procesamiento de material. Como resultado de estos
esfuerzos, un namero de nuevos intermetdlicos han sido desarroliado, los cuales poseen
propiedades mecanicas atractivas para muchas aplicaciones industriales [8].

1.2.1 Formacion de Silisuros.

Los diagramas de fase del sistema metal-silicio muestra, como una regla, tres o mas de
tres tipos de silisuros. Sin embargo, datos experimentales indican que, durante la
formacion del silisuro, no todas las fases en equilibrio estan presentes. Por supuesto, esto
no significa que algunas de las fases en equilibrio no puedan formarse totalmente; esto es
simplemente que ellas no crecen al tamaifio al cual ellas puedan ser identificadas. La
sintesis de silisuros proviene por una reaccién entre dos fases s6lidas en contacto. En este
caso, compuestos intermetalicos ordenados se forman a temperaturas mucho mas bajas
que ¢l de la temperatura de la fase liquida [8].



Es conocido que el silicio es soluble alrededor del 20% en estructura cerrada y empacada
topologicamente, formado entre elementos de fransicién [9]. En los monosilisuros
chibicos con una estructura AlS, la aleacidén con otro grupo de metales refractarios es
limitada, aunque una completa solubilidad sélida existe entre Cr3Si y MosSi Ly las
posibilidades de aleacion con otros metales son extensas.

Propiedades Fisicas y Mecanicas de Silisuros.
1.2.2 Expansion Térmica y Modulo de Elasticidad.

Tanto en procesamientos como en aplicacion de materiales para alta temperatura, se
generan esfuerzos térmicos ciclicos como un resuitado de la imposicidon de gradientes
térmicos. La magnitud de los esfuerzos, afecta la procesabilidad y la durabilidad de los
materiales. Es bien conocido que microgrietas son inducidas en cerdmicos, debido a la
anisotropia del coeficiente de expansion térmica (CET), mejor conocida como anisotropia
eléstica [10].

En cuerpos compactos, un macro esfuerzo es causado por un gradiente térmico y micro
esfuerzos residuales resultan en materiales con un anisotropico CET. Tal practica,
comunmente ocurre para componentes complejos sujetos a cambios repentinos de
temperatura o calentamiento momentdneo. La magnitud del macroesfuerzo es
proporcional al producto del modulo eléstico, CET y el gradiente de temperatura. El
esfuerzo residual es confinado a los limites de grano, debajo de la transicion de
temperatura dutctil-fragil (TTDF), debido a las diferencias en el CET entre granos
vecinos, a lo largo de la misma direccion. Tal esfuerzo, a temperatura ambiente, esta en
funcion del modulo eléstico, anisotropia en CET, tamafio de grano y la TTDF, El macro
esfuerzo, puede ser minimizado por medio de calentamiento o enfriamiento uniforme. Sin
embargo, en principio, no hay una forma para eliminar el microesfuerzo residual en
materiales fragiles policristalinos con un CET alto y anisotrépico. En todas las
situaciones, un médulo bajo y un valor minimo en la CET son benéficos [10].

Para apreciar la magnitud que puede tener la anisotropia, un intento, ha sido realizado
para recolectar la CET para varios silisuros de varias fuentes [11,12,13 1; y los datos se
presentan en la Tabla 1.1, en donde « es el CET en cada direccion de la celda unitaria.

Tabla 1.1.- Anisotropia del coeficiente de expansion térmica en silisuros [14,15]

Compuesto | Sistema Coeficiente 'de  Expansion | Intervalo de
cristalino | Térmica 10° °C”! Temperatura (°C)
al a2 o3

Cr3Si Ciibico 10.5 20-1000

V3Si Ctibico 12.0 620-820

MoSi, Tetragonal | 8.25 8.25 20-1017

ReSi, Tetragonal | 6.6 6.6 20-1017

Ti Hexagonal | 9.6 10.7 20

Ti5S81, Hexagonal | 3.05 10.7 20

TasSi3 Hexagonal | 5.5 8.0 20-1000

TaSi; Hexagonal | 8.9 8.8 20-1000




1.2.3 Tenacidad y Ductilidad.

La resistencia de los silisuros puede ser evaluada directamente usando pruebas de flexion
(doblado) o en compresidn, o indirectamente, usando mediciones de dureza. En muchos
silisuros el comportamiento a la deformacion de cristales tinicos (monocristales) ha sido
estudiado, con los sistemas de deslizamiento presentes y los valores de esfuerzo cortante
han sido determinados [16,17,18,19]. En pruebas de doblado a temperatura ambiente y a
alta temperatura, (1000-1200°C), no es sorpresivo encontrar gran discrepancia entre la
resistencia medida en doblado y en compresion, esto es, el esfuerzo a la fractura se
incrementa con ¢l incremento en la temperatura.

A¥dn no esta bien definido el pardmetro propuesto para la temperatura de transicion
duactil-fragil de silisuros. Esto no es raro, dado el estado bdsico de iniciacién, en la
comprensiéon fundamental del comportamiento a la deformacion de esta clase de material.
Sin embargo, el probable éxito de proveer tenacidad a la fractura a temperatura ambiente,
por medio del uso de una fase de un material compuesto ductil tensionada in situ, parece
una aproximacioén promisoria. Esto ha sido demostrado por medio de solidificacion
direccional de un compuesto eutéctico [17], donde la tenacidad a la fractura alcanza un
valor de 2 MPa.m'? para un material monofasico, a 12 MPa.m'? para un material de dos
fases a temperatura ambiente. A 400°C el material con doble fase, ha mostrado tener una
tenacidad a la fractura de 25 MPa.m'?

1.2.4 Resistencia a la Oxidacidn a Alta Temperatura.

La baja resistencia a la oxidacion al medio ambiente de los metales refractarios, es una
de las mas fuertes motivaciones para confinuar estudiando los intermetélicos, y en
especial, los silisuros como materiales estructurales para alta temperatura [20]. Un
principal requerimiento para materiales estructurales es la realizacion de cierto grado de
resistencia a no fallar catastréficamente al medio ambiente y que la integridad del
componente no es solamente dependiente de la resistencia a la oxidacion del
recubrimiento. Tipicamente para resistencia a la oxidacidn a alta temperatura, esto puede
ser expresado en términos de una disminucion en el metal de 2.5um.h™ o menos . Esto
puede incluir pérdidas externas en el metal, pérdidas por oxidacién interna, o bien una
penetracion de fragilizacién intersticial.

Basados en estudios previos[21,22], se puede decir que la mayoria de los silisuros,
poseen una excelente resistencia a la oxidacion. De entre un limitado niimero de silisuros,
el Cr;Si se conoce por poseer excelente resistencia a la oxidacién aunque un poco menor
que el MoSi; [23].

1.2.5 Posible Origen del Efecto de Degradacion.

En la resistencia a la oxidacién a alta temperatura, la desintegracion de algunos
intermetalicos a baja temperatura (500-900°C), es conocida como el efecto
“degradacién”. La naturaleza exacta de los mecanismos que causan este efecto no es
claramente entendible aunque hay un consenso general de observaciones para validarlo
f21,13].:



1.- En la ausencia de esfuerzos externos en monocristales y en materiales
prensados isostaticamente en caliente(HIP), granos finos son menos probables a
desintegrarse.

2.- Los intermetélicos con una estructura de grano no controlada de colada, o
pobremente consolidada, son mas susceptibles a degradarse.

3.- No hay una fuerte evidencia que sugiera que la degradacion sea el principal
problema con aluminuros o silisuros con estructura ctbica.

No hay duda que los factores ambientales, aleacion quimica y cinética de oxidacion,
juegan un papel importante en el control del efecto de degradacion.

Todo parece apuntar que el origen de este efecto, esta en el esfuerzo interno residual,
el cual es una condicidén necesaria para que se lleve a cabo esta reaccidon. Como se ha
discutido previamente, el microesfuerzo residual en los limites de grano, puede
producirse en materiales fragiles que no posean estructura clibica con una alta anisotropia
en su coeficiente de expansion térmica. Si el material es un monocristal o con una gran
textura, el efecto de un anisotrépico CET puede ser mitigado geométricamente.
Cualitativamente, el efecto de desintegracién puede ser correlacionado con tres factores
antes mencionados; la TTFD (Temperatura de Transicién Fragil-Ddctil), anisotropia del
CET y la naturaleza de la estructura del grano. Por otra parte, los intermetdlicos
monocristalinos ctbicos con CET isotrépico y baja TTFD no son propensos a degradarse.
Estos son materiales con un pequefio nivel de microesfuerzos. En los intermetalicos no
clbicos con grano fino, la magnitud del microesfuerzo originado por la anisotropia de la
CET es en promedio reducido en los limites de grano individuales, debido a su tamafio de
grano fino, por lo tanto, existe una reduccidn en el efecto de desintegracion. La estructura
de grano incontrolada, para materiales con alta TTFD, especialmente con estructura no
cubica y con una alta anisotropia en su CET, representa la mas favorable combinacion de
factores para que la desintegracion del material ocurra [21].

1.3 El sistema Mo-Si-B

En 1957, Nowotny et.al. [24], investigaron el diagrama de fases ternario Mo-Si-B a
1600°C. Las fases de interés son 1) Mo3Si con una estructura cibica A15 (cp8)
conteniendo 8 atomos por celda unitaria, 2) MosSi3, con una estructura tetragonal Dm8
(t132) con 32 atomos por celda unitaria y 3) MosSiB, con una estructura tetragonal D8
(t132). Nowotny, sugiere que el contenido de boro en los silisuros, es importante pues
estos compuestos poseen alta resistencia a la oxidacion debido a la formacion de boro-
silicatos (compuestos vitreos)[24] y asi evitar el fendmeno de “desintegracion
catastréfica™[25].

Dentro de los intentos por obtener mejores propiedades dentro del sistema Mo-Si se
encuentran los Silisuros de Molibdeno-Boro los cuales consisten de 20-50% en volumen
de u-Mo y diferentes relaciones de las fases intermetalicas MosSiB; (T2) y MosSi, estos
son preparados por fundicidn por arco seguidos de solidificacion en moldes de Cu . Para
el u-Mo, pueden obtenerse fracciones de volumen de aproximadamente 50% por



solidificacion en moldes de arena. En una menor fraccion de volumen de o-Mo (tanto
como un 25%), se observa frecuentemente la aparicién de grietas macroscopicas [26].
Pruebas preliminares de oxidacion han sido realizadas para evaluar la resistencia al
fendmeno de oxidacion en estos materiales, en donde se observa que 1a concentracién de
boro decrece y la fracciéon volumen de la fase a-Mo decrece después de terminada la
prueba. Por ofra parte la formacion de peliculas vitreas se observa en la superficie de las
muestras.

Dependiendo de la composicion y el tratamiento térmico, los esfuerzos de flexion a
temperatura ambiente varian, usualmente entre los 300 y los 600 MPa. Para algunas
variaciones, hasta cierto grado, pueden ser racionalizadas por diferencia en la
microestructura. Recociendo por 1 dia a 1600°C en vacio, se obtienen diferentes
variaciones en microestructura. El recocido algunas veces es acompafiado por un
microagrietamiento en las fases T2 y MosSi. Las curvas de enfriamiento sugieren que la
temperatura de liquidus de la fase T2 es alrededor de 2126°C|26]. Dependiendo de la
composicién, un enfriamiento final de Mo-Si-B se lleva a cabo y ocurre a temperaturas
tan bajas como 1926°C. Se requiere de un cuidado extremo durante el procesamiento
termomecanico para evitar la fase liquida.

Por otro lado, componentes para alta temperatura tales como elementos para hornos, son
frecuentemente fabricados de MoSi,. Por varias razones, una interesante alternativa del
MoSiy, son los silisuros de Boro-Molibdeno, los cuales consisten de MosSiz, MosSi y
MosSiB,.[ 27,15,28,29]
Primero: estos compuestos intermetalicos Mo-Si-B, poseen una alta resistencia a la
oxidacion a alta temperatura, comparable a la del MoSi; [28-29].
Segundo: estos compuestos, no muestran una reaccion catastréfica a temperaturas
intermedias (826°C) [28].
Tercero: estos materiales, compuestos de 3 fases, pueden poseer una alta resistencia
a la fractura como el MoSi,.
Cuarto: su resistencia a esfuerzos a alta temperatura es muy superior en
comparacién con el MoSiy, y algunos materiales compuestos derivados de éste.

Los intermetalicos Mo-Si-B con composiciones cercanas a Mo-26.7, Si-7.3, B, han sido
fabricados por medio de diversas técnicas, las cuales tienen sus ventajas y desventajas.
Las principales conclusiones acerca de las diferentes técnicas son las siguientes:

1.- El proceso de metalurgia de polvos resulta en un marcado macroagrietamiento,
apareciendo solo ocasionalmente microgrietas. Los materiales procesados mediante
esta técnica, muestran una alta resistencia al esfuerzo a temperatura ambiente y
excelente resistencia a 1200°C  (superior a 600MPa). Sin embargo, existe una
considerable porosidad y altas concentraciones de oxigeno. La aplicacién de
procesos posteriores es necesaria para optimizar la fabricacion de compuestos por
medio de esta técnica, ya sea por temperatura o por presion.

2.- Colada en lingotes, resulta en una mucho menor concentracion de oxigeno en
comparacion con metalurgia de polvos. Dependiendo de la velocidad de
enfriamiento, durante la solidificacién, algunas macrogrietas o microgrietas



prevalecen. Puede ser dificil o en algunas ocasiones imposible producir por colada
con alguna determinada composicion sin defectos (grietas o poros)[28].

3.- El forjado isotérmico requiere temperaturas por debajo de 1800°C, para obtener
una formacion en fase liquida. Sin embargo, se requieren muy altos esfuerzos para
deformar el material a estas temperaturas. '

4.- Para extrusion se requieren temperaturas cercanas a 1800°C; a esta temperatura
comienza a formarse una fase nueva, con una estructura muy fina, en el material
extruido.

La fase T2 (MosSiB;) tiene un relativo alto punto de fusion de aproximadamente 2000 a
2100°C, ademéas de poseer una excelente resistencia a la oxidacién por la formacion de
boro silicatos en la superficie. Un subsecuente tratamiento de recocido en estado sélido a
estas aleaciones (T2) ha resultado en la reaccién de precipitacion de la fase Mo(ss)en T2,
La presencia de precipitados de Mo(ss) puede contribuir a un incremento significativo en
la resistencia y tenacidad en la matriz intermetélica [30).

En estudios previos sobre aleaciones Mo-Si-B en reacciones de solidificacion, se ha
encontrado que en aleaciones producidas por fusion por arco, tienden a producir una gran
cantidad de segregacion, ademas de formar nuevas fases como el Mo;B y el Mo;Si; para
disolver estas fases se necesitan tratamientos a alta temperatura: 1600°C por 150 h.
Dependiendo de la velocidad de solidificacion, 4 tipos de fases diferentes pueden
precipitar, cuando son producidas por arco eléctrico: (Mo(ss), Mo;B, T2,y MoB)[30].

En estos estudios se demuestra que la fase T2 no es un compuesto en linea y entonces,
algim grado de saturacion de Mo puede estar presente posterior a la solificaciéon. Para
promover la precipitacion de Mo, es necesario aplicar un tratamiento de recocido. Los
precipitados de molibdeno, son predominantemente placas y presentan una especifica
relacion cristalografica con respecto de la matriz T2 [31].

La interfase planar Mo-T2 permanece semi-coherente atn después de prolongados
periodos de tiempo de recocido a alta temperatura, indicando en la interfase la presencia
de una difusiéon controlada; se cree esta interfase juega un papel significativo en la
aparente estabilidad morfologica de los precipitados. La aparicion de precipitados
dictiles dispersos homogéneamente con una relativa diferencia en morfologia, puede
proporcionar una importante contribucion a soportar el dafio de la fase primaria T2. En
adicion, el proceso de solificacion rapida permite la formacién de una fase tinica T2 o una
fase dual (Mo+T2), con microestructura directamente controlada.

Basados en el analisis de la estabilidad en el sistema Mo-Si-B, se ha demostrado
experimentalmente que la doble fase Mo(ss)+T2 existe a 1600 y 1200°C. Ademas, ha
sido demostrado que 5 fases ternarias existen alrededor de la fase T2 a estas
temperaturas, incluyendo: Mo(ss), Mo2B, aMoB, MosSi, MosSi; y T2 [32].

Estudios de EPMA/WDS (Espectroscopia por dispersion de Longitud de Onda), y datos
de pardmetro de red, indican que existe una baja solubilidad de B en las fases Mo;Si y
Mo;sSi3, como el Si en el sistema Mo,B y aMo. El desarrolio de precipitados de Mo
dentro de la fase T2 ofrece una valiosa opcion para explorar en el disefio de operaciones



que incluyan esfuerzos y tenacidad, El comportamiento observado de la solubilidad de la
fase T2 también indica otras posibilidades para aleaciones nuevas y el desarrollo de
defectos constifucionales. Una notable estabilidad microestructural en el sistema Mo-Si-B
es relacionada con una cinética de difusion retardada, la cual es atribuida a las elevadas
temperaturas de servicio y un cambio en el procesamiento. Ademas las microestructuras
desarrolladas para Mo(ss) +T2 muestran un gran potencial para aplicaciones estructurales
[32].

Se han realizado intentos por ductilizar la aleacion, asi como para aumentar su resistencia
a la oxidacién, entre estos intentos se han producido algunas aleaciones con boro[30],
entre las que se encuentran Metal-1.0%8Si-0.5%B, Metal-1.0%8Si-4.0%B, Metal-4.5%Si-
0.5%B y Metal-4.5%Si-4.0%B. Las aleaciones de Molibdeno, son compuestas de una
matriz BCC de molibdeno y fases intermetélicas dispersas, en donde las composiciones
de las aleaciones son definidas por los puntos de un diagrama de fases para el metal con
un sistema ternario, en donde el metal es Mo 6 una aleacion de Mo. Pequefias cantidades
de Silicio y Boro pueden no proporcionar adecuada resistencia a la oxidacion y grandes
cantidades pueden fragilizar la aleacidn.

Cuando las aleaciones antes mencionadas son expuestas a un medio oxidante, y a una
temperatura de aproximadamente 537°C, el material puede producir un 6xido volatil de
Mo en la misma forma que las aleaciones convencionales de Mo.

A diferencia de las aleaciones convencionales, sin embargo, las aleaciones del presente
trabajo, pueden formar una pelicula o capa de boro-silicatos sobre la superficie del metal,
que eventualmente interrumpe el flujo de oxigeno hacia el interior. Depués que la
pelicula de boro silicatos es formada, la oxidacion es controlada por difusién de oxigeno
a través del boro silicato y puede por consiguiente, ingresar a una mucho menor
velocidad de difusion. Las aleaciones utilizadas pueden ser producidas por medio de
diferentes métodos, incluyendo: procesamiento de polvos (prealeacién del polvo, mezcla
de polvo, etc.) y depositacion (PVD o CVD). Los polvos de aleacion pueden ser
consolidados por métodos como los siguientes: presion en caliente, extrusion, sinterizado,
presion isostdtica en caliente, compactacion caliente en wvacio. Posterior a la
consolidacion, las aleaciones pueden ser termomecénicamente procesadas por métodos
usados convencionalmente para aleaciones de Mo.

Las aplicaciones en particular (pero no limitadas) de esta aleacion, incluyen partes de
maquinas de aviones tales como, turbinas, sellos, combustores y aspas .

La adicién de 0.5%B resulta en una mayor resistencia a la oxidacién que si se tuviera el
Si sélo. Més importante es que el material con Mo-1.0%8i, no puede formar una pelicula
protectora de Oxido, y en contraste, la aleacién con Mo-5%Si, forma una capa
voluminosa de dxido, con poros y una adherencia extremadamente baja al metal base.
Una aleacidn, conteniendo 0.5% B y solo 0.5%Si, exhibe una formacion intermitente de
oxido no protector.

El material conteniendo excesivo Boro, Mo-1.0%Si-7.0%B y Mo-4.5%Si-7.0%B,
presenta un buen rango de oxidacion, pero produce la formacién de 6xidos altamente
reactivos con un ataque al material base. Los 6xidos pueden ser objetos de degradacidn,
pero ¢l flujo de cualquier medio, tal como aire pasando sobre Ia superficie del metal,
puede removerlo facilmente por contacto fisico.
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Se ha encontrado que si se incrementa la cantidad de B y Si, la cantidad de fases
intermetalicas presentes también se incrementan y con ello una mejor resistencia a la
oxidacion. Sin embargo, incrementando la cantidad de B y Si, también aumenta la
dificultad para procesarlo y para medir las propiedades mecanicas. Con 2% de Siy 1% de
B es aproximadamente entre un 30 y un 35% en volumen del material intermetalico.

Por otro lado el disilisuro de Molibdeno (MoSiz), ha sido reconocido como la matriz ideal
para compuestos de alta temperatura con matriz intermetélica. Esto no es sorprendente,
sobre todo cuando se tiene un alto punto de fusidén (2032°C), una baja densidad
(6.24g.cm-3), excelente resistencia a la oxidacién a alta temperatura y una buena
conductividad térmica y eléctrica [9]. Sin embargo, en la implicita seleccidén del MoSis,
se tiene preferentemente, que es una matriz compuesta para altas temperaturas. Por otro
lado. el balance de todas las propiedades de ingenieria puede ser alcanzado por dos
formas: con el desarrollo de fibras 6 mediante recubrimientos por medio de fibras, sin
sufrir asi modificaciones en la matriz del material. Sin embargo, si tales aproximaciones
proporcionan dificultad para producir el material, o son mas tolerantes, no se puede
limitar la estrategia de desarrollar sélo convencionalmente materiales compuestos
reforzados con fibra artificial, para llevar a cabo esto se requiere de un amplio
conocimiento de silisuros y compuestos relacionados con este tipo de intermetélicos.

Dentro del desarrollo de formas para producir materiales estructurales intermetalicos se
contemplan los tres sistemas de silisuros los cuales han sido considerados en conjunto
con los metales refractarios u otros compuestos intermetélicos de segunda fase. En todos
los casos la microestructura del material compuesto de 2 fases es producida por una
separacion in situ. En general, los compuestos intermetalicos pueden ser usados
principalmente como materiales monofasicos [9]. Alternativamente, ellos pueden ser
usados en una gran parte como materiales compuestos de 2 fases con microestructura
producida in situ, o pueden ser producidos artificialmente para obtener propiedades
deseables para aplicaciones estructurales.

En la forma monocristalina, el procesamiento es critico, en contraste con materiales
policristalinos, para los cuales una considerable ductilidad tensil puede ser obtenida para
(NisAl} NiAl en monocristales. Otro compuesto que presenta una alta anisotropia
hexagonal, es el TisSi;, la cual es producida mediante un ultrarefinamiento del grano del
material. :

La microestructura de 2 fases, puede ser producida utilizando mecanismos de separacion
de fases naturales, tales como precipitacion en estado solido o solidificacion direccional
de un eutéctico.

Los compuestos intermetalicos, en el sistema Mo-Si son de interés como materiales
estructurales para alta temperatura [33,14,34]. Los mds recientes trabajos son enfocados
sobre MoSi, y materiales compuestos con refuerzos cerdmicos tales como el SiC, TiC y
el ZrO, [33,14]. Algunos estudios recientes indican que el MosSi; dopado con boro se
presenta como un material bastante promisorio por su resistencia a alta temperatura, con
una buena resistencia a la oxidacion [35]. Ademas, los materiales compuestos eutécticos
MoSi-MosSi; tienen una mayor resistencia a la deformacioén a alta temperatura en
comparacion con el monofisico MoSi; en el rango de temperataras de 1100 a 1400°C
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[37]. Desafortunadamente, las estructuras monoliticas MoSi, y MosSi; ¢ bien como
materiales compuestos, tienen una baja tenacidad a la fractura a temperatura ambiente.
Algunos experimentos en sistemas Mo-Si sobre difusion de ambos, sugieren que las
grictas formadas en los sistemas MosSiz y MoSiy, debido al esfuerzo térmico, pueden
haber sido producidas por una pelicula de Mo,Si [38].

El compuesto Mo3Si tiene una estructura ciibica Al35, (del tipo beta-W 6 Cr;Si) donde
los 4tomos de Si ocupan la posicién bee de la celda unitaria y los atomos de molibdeno
forman tres cadenas ortogonales a lo largo de la direccién <100> sobre las caras del cubo.
A diferencia de] MoSi; y el MosSis los cuales funden congruentemente a 2020 y 2180°C,
respectivamente, el Mo3Si forma una reaccion peritéctica a 2025°C [39]. El eutéctico
Mo18i-MosSi; es reportado que se forma a 2020°C a una composicion de 26.4 % at. Si
[39]. Mientras que las propiedades mecénicas de algunos compuestos con estructura A15
tales como el NbsAl, Cr;Si v V3Si han sido investigadas [40], no existe informacion en la
literatura sobre las propiedades mecénicas del MosSi. Una comparacién de algunas
propiedades fisicas de estos compuestos se presenta en la tabla 1.2:

Tabla 1.2 Comparacion de algunas propiedades fisicas de compuestos con estructura
Al5.

Aleacion Punto de Fusién Densidad (g/cn’) | Parametro de red.
() (A)

Nbs;Al 2060 7.3 5.19

Cr3Si 1770 6.5 4,56

V3Si 1925 5.7 4,71

La temperatura de transicion dictil-fragil (TTDF) de estos compuestos, ha sido reportada
como no mayor a los 1200°C [40].

Los planos de deslizamiento de estos materiales compuestos han sido reportados como
{100}<010>, v los pardmetros de red listados en la tabla anterior son también las
magnitudes del vector de Burguers. Como se esperaba, ambos compuestos NbiAl y V383,
presentaron una baja resistencia a la oxidacion. En el Cr;Si se encontré una limitada
resistencia a la oxidacion alrededor de los 1200°C con la formacion preferente de Cr,Os
sobre el SiO, [23]. Sin embargo, una excelente resistencia a la oxidacion fue observada
en aleaciones ternarias (Cr,Mo); [23], sugiriendo esto que es bastante probable que el
Mo;Si puede tener una aceptable resistencia a la oxidacion.

1.4 Compuestos intermetalicos con estructura Al15.

Los compuestos intermetélicos con estructura AlS fueron estudiados por un tiempo como
los mas importantes superconductores para alta temperatura antes de la aparicion de los
ceramicos superconductores, ahora esta misma clase de intermetalicos parece bastante
promisorio para aplicaciones estructurales a alta temperatura [23]. De los intermetélicos
binarios con alto punto de fusién (arriba de 1600°C) formados de entre alrededor de 30
elementos, aproximadamente una quinta parte de estos compuestos poseen estructura
A1lS5, lo que refleja su alto potencial para formar aleaciones. Ademas, estos compuestos
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son fases adyacentes con metales refractarios en solucion soélida, proporcionando una
amplia posibilidad para desarrollar fases ductiles reforzadas como materiales compuestos.
Una balanceada combinacion de estos factores, es crucial para alcanzar buenas
propiedades mecénicas. Con las anteriores consideraciones, tres compuestos con
estructura A15 han sido estudiados debido a su alto punto de fusién (superior a 1600°C) y
una densidad relativamente baja ( inferior a 7.5 g/cm3 ), estos son Cr3Si, V38i y Nb;Al

Raj [41], investigd el comportamiento a alta temperatura (1400-1700 K) del CrsSi con
aleaciones de Mo, producidos por el método de arco eléctrico y por metalurgia de polvos,
encontrando que la adicidon de Mo en el material incrementa considerablemente la
resistencia en compresion a alta temperatura, siendo mas resistente las muestras
fabricadas por arco-eléctrico, atribuyendo este efecto al posible incremento en la fraccion
de volumen en la fase MsSiz. Anterior a este trabajo, el mismo autor [23] investig6 la
resistencia a la oxidacién en el mismo material, en un rango de temperaturas de 763-
1673 K, encontrando en la aleacién una excelente resistencia a la oxidacion debido a la
formacién de capas de oOxido protectoras Cr,O; a bajas temperaturas y SiO; a altas
temperaiglras. Para este caso en particular la tenacidad a la fractura es de orden de 2-3.0
MPa-m™*.

Cruse [42] realizé una evaluacion de diferentes métodos para producir y caracterizar
materiales compuestos basados en Cr3Si, el motivo principal de este estudio fue el
producir aleaciones con un incremento en el valor de tenacidad a la fractura, fabricados
por metalurgia de polvos. Mediante aleacidn mecéanica, se logré un incremento
substancial en la tenacidad de 10 MPa-m'” sustituyendo Cr por 0.5 de V. Por otro lado
cambiando de Cr;Si a (Crps7, Mop43)sSi resulté en un aumento en la tenacidad a la
fractura de la aleacién lo cual la hace bastante promisoria para aplicaciones a alta
temperatura. De la combinacion de los dos materiales, se fabricé un material compuesto
con una tena{c;,zidad superior a aleaciones similares Cr-Cr3Si alcanzando un valor superior a
10.2 MParm ™.

Chang [18] estudid las propiedades mecénicas a alta temperatura de muestras de Cr3Si,
monocristalinas y policristalinas obteniendo para estas tltimas un valor de resistencia a la
compresion cercano a los 200MPa, mientras que en los monocristales un valor
aproximado de 400MPa a la misma temperatura, obteniendo la activacién de planos de
deslizamiento en las caras del espécimen de compresién en los planos{001}<010>, el
cual esta en total acuerdo con resultados obtenidos para V;Si [44].

Mahajan [43] estudié el intermetalico V3;Si monocristalino, producido por medio del
método de Czochralski; sus estudios consistieron en probar el cristal a diferentes
temperaturas en pruebas de compresion a temperaturas cercanas a 1200°C encontrando
valores de resistencia a la deformacion de aproximadamente 343 MPa, el plano de
deslizamiento activado se encontré en <100> {010}, debido a que este modo de
deslizamiento proporciona solo tres sistemas independientes de deslizamiento, el
material no tiene forma de deformacion plastica.
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En 1993, Smith [44] continud con la investigacién en V3Si, con el fin de esclarecer su
comportamiento a alta temperatura. Pruebas de compresioén fueron efectuadas a 1600°C,
obteniendo solo un 4% de deformacién en los cristales. A partir de los materiales
deformados, fue llevado a cabo un andlisis por microscopia electronica de transmision,
corroborando los estudios obtenidos anteriormente por Mahajan [43].

Murugesh [45] Hlevo a cabo estudios en NbsAl, el cual es otro miembro importante en la
familia de los compuestos intermetalicos con estructura AlS5, realizando estudios en
pruecbas mecénicas a temperatura ambiente tales como tales como dureza y pruebas de
flexion, debido a sus bajas propiedades mecanicas. Murugesh adiciond una fase dactil
(Nb) en la matriz fragil de NbsAl en orden de incrementar los valores obtenidos de las
pruebas realizadas. La Tabla 1.3, presenta un resumen de sus resultados:

Tabla 1.3 .- Propiedades mecénicas del compuesto del sistema Nb-Al.

NbsAl Nb/Nbs;Al | Nb
Modulo Elastico [GPa] 135 123 105
Esfuerzo a la flexion [MPa] 212 460 95
YS. [MPa] 274 220 90
Tenacidad a la fractura [Mpavm] | 1.1 6.5 16

Posteriormente Tabaru y Hanada [46] realizaron investigaciéon sobre NbsAl con
elementos de adicion tales como Nb en solucién sélida, Mo,Ta y Ti, los ensayos que
realizaron, fueron pruebas de compresidn a 1300°C con una velocidad inicial de
compresion de 1.7x10-4s™', encontrando que la adicién de Mo, incrementa la resistencia
en alta temperatura en todos los rangos de volumen de fraccion evaluados. El efecto de la
adicién de Ta en la matriz de Nb;Al en la resistencia a la compresion a alta temperatura
es observable sélo en altos valores del por ciento en volumen de Nb;Al, mientras que Ti
decrece la resistencia a la compresion en NbAL

1.5 Monocristales

Estudios recientes han sido desarrollados en la produccidén de monocristales asi como
materiales crecidos direccionalmente con dos fases constituyentes (estructura laminar)
base Mo-Si. Técnicas para producir estos materiales se han desarroliado en afios recientes
y entre las que resalta el método de Czochralski modificado {47] el cual reduce el efecto
de contaminacidn por el medio ambiente debido a la formacion de O; y H,0, debido a
que el material a fundir es colocado en un molde de platino en una camara de grafito;
cuando el material es llevado al estado liquido, mediante calentamiento por induccidn,
una barra de vidrio ceramico es insertado en el material fundido, la cual comienza a ser
retirada lentamente en la direccion de crecimiento aproximadamente 2mm/h girando a
30rpm. El proceso es llevado a cabo en atmésfera de nitrogeno.
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Una técnica bastante usada en materiales con bajo punto de fusién es mediante una
solucion en fundicion metélica [48], en donde los materiales a fundir se integran en
particulas de menos de 75pum. Junto con particulas de estafio o cobre en un molde de
alimina (AlO3), y entonces calentado en atmoésfera de argdn a una velocidad de
300°C/h hasta 1400°C por 5 hrs, después de esto el horno es enfriado a una velocidad de
50°C/h. Después de enfriar el molde, la mezcla resultante es separada de la matriz
solidificada de Cu o Sn, disolviéndola en acido nitrico o clorhidrico

Otra técnica muy relevante que esta siendo aplicada recientemente es el proceso conocido
como “ Fundicion Optica de Zona Flotante” [52] en donde se tiene un mejor control de
los parametros involucrados como es la velocidad de crecimiento y la nucleacién de
grano.Esta técnica es explicada en detalle en el capitulo de procedimiento experimental.

Las principales aplicaciones de estas técnicas son basicamente dos: crecimiento de un
eutéctico (solidificacién direccional de dos fases) y crecimiento de monocristales.

Mason y Van Aken [49] estudiaron el comportamiento a alta temperatura de muestras
direccionalmente solidificadas de MoSi>-MosSiz comparando estos resultados con
valores obtenidos de aleaciones producidas por metalurgia de polvos con la misma
composicion en pruebas de compresion. El un rango de temperaturas utilizado fue de
1100-1300°C con velocidades de compresion de 10 a 10 ', El resultado obtenido a
1200°C vy a 10°% para la muestra solidificada direccionalmente mosiré un valor en el
esfuerzo a la cedencia de aproximadamente 255 MPa, mieniras que para la muestra
producida por metalurgia de polvos se obtuvo un valor de solamente 20 MPa.

El incremento en las propiedades mecédnicas a alta temperatura de las aleaciones
solidificadas direccionalmente se atribuye a factores que son generados en el proceso de
crecimiento, los cuales son la morfologia fibrosa en el material v una resistente interfase
de la estructura.

Recientemente Misra y Petrovic [50] investigaron las microestructuras y las propiedades
mecanicas de compuestos formados de Mo3Si-Mo58i3, crecidos por el método de
fundicion optica de zona flotante, desarrollando pro-eutéctico MosSi; v un eutéctico
Mo3Si-MosSis. Las aleaciones obtenidas, mostraron altos valores en ensayos de dureza a
alta temperatura a 1300°C la cual fue tres veces superior a la obtenida en materiales
compuestos eutecticos MoSiz-MosSi;. La tenacidad a la fractura mediante pruebas de
identacién fue de 2.0 MPaVm hasta 1100°C, pero incrementada hasta un valor de 3.5
MPaVm a 1300°C. Investigaciéon por microscopia electronica de transmisién de las
dislocaciones en las aleaciones de colada revelaron que sdlo el sistema de deslizamiento
{100} <010> fue activado.

Chu y colaboradores [51] realizaron estudios en monocristales de MosSi; producidos por
los métodos de Czochralski y por fundiciéon Optica de zona flotante, analizando las
propiedades fisicas tales como expansion térmica y modulo elastico a temperatura
ambiente, asi como propiedades mecanicas en pruebas de microdureza, obteniendo a
partir de la identaciones realizadas valores de tenacidad a la fractura y comportamiento a
la deformacion en funcion de su orientacién cristalografica.
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Yoshimi [52] estudié el comportamiento a la deformacién a alta temperatura en
monocristales de MosSis. El andlisis de los monocristales se realizé mediante pruebas de
compresion, en especimenes con ejes de compresion orientados en las direcciones [001],
[101], [111] y [100], encontrando que los materiales pueden ser deformados a 1400°C,
encontrando un cierto grado de plasticidad, mientras que los especimenes probados a
menores temperaturas fallaron por fractura fragil sin mostrar plasticidad bajo las mismas
condiciones. Los especimenes deformados mostraron huellas de deslizamiento en la
superficie después de ser comprimidos a un bajo por ciento de deformacion, del analisis
realizado se enconfrd que los planos de deslizamiento activados son {110}y otros planos
de bajo indice como (101) y (201) los cuales pueden ser operados por la combinacién de
(100) y (001). La observacién de dislocaciones en estudios de microscopia electronica de
transmisién en la direccion <110>sobre el plano (001) respaldaron esta conclusion. Por
otra parte, de las curvas de esfuerzo-deformacién obtenidas se observd un flujo constante
de esfuerzo después del limite de cedencia para las muestras orientadas en [100] y [010].
El exponente del esfuerzo, n, obtenido de las curvas de las pruebas de compresion
realizadas a diferente velocidad de compresion, resulté ser de aproximadamente 6, v la
energia de activacion obtenida, Q, fue de aproximadamente 490 KJ.mol™.

Christensen [53] desarrollé estudios en monocristales de MosSi; y MosSi basicamente
desde el punto de vista microestructural, realizando la caracterizacion de los dos
materiales mediante el uso de la téenica de difraccion de neutrones, obteniendo
informacién para los dos compuestos relacionada con sus pardametros de celda unitaria
(distancia entre atomos, etc.)

1.6 Nanoidentacion.

Grandes avances han sido logrados en afios recientes en el desarrollo de técnicas para
realizar analisis de propiedades mecéanicas de materiales a escala de submicras[54].

Estos avances han sido posibles, gracias al desarrollo de instrumentos que miden
continuamente la fuerza y el desplazamiento en una identacion realizada. El dato de
carga-desplazamiento entonces derivado, puede ser usado para determinar propiedades
mecanicas, atin cuando las identaciones son demasiado pequefias para ser consideradas
convenientes para tal efecto. Estas dos propiedades mecanicas son el modulo eldstico, E,
y la dureza, H [55].

Boussinesq, desarrollé un método basado en la teoria potencial para calcular el esfuerzo y
desplazamiento en un cuerpo rigido elasticamente cargado por un identador eje simétrico,
su método ha sido subsecuentemente usado para generar soluciones a un gran numero de
geometrias importantes tales como identadores cilindricos y cOnicos [56].

Hertz analizd el problema de contacto elastico entre dos superficies esféricas con

diferente radio y constantes elasticas, sus ahora clasicas soluciones, forman Ia base de
muchos experimentos y teorias en contacto mecanico, ademas de proporcionar un marco
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de referencia por el cual muchos identadores no rigidos pueden ser incluidos en tales
analisis [57].

Sneddon [58, 59] derivé una relacion general entre carga, desplazamiento y drea de
contacto, para cualquier identacion, que puede ser descrita como una revoluciéon de un
solido en una simple funcion P = af®, donde P es la carga del identador, # es el
desplazamiento elastico del identador, y o y m son constantes. |

Oliver y Pharr [60] realizaron el desarrollo de una técnica para determinar la dureza y el
modulo elastico realizando experimentos por nanoindentacion monitoreando la carga y el
desplazamiento simultdneamente durante las identaciones, utilizando un identador
piramidal Berkovich. La técnica es singular por que no se requiere de la imagen de la
proyeccion del area marcada por el identador, de tal forma que utilizando los datos de la
curva carga-desplazamiento en la zona de relajacion, es posible realizar las mediciones
del modulo y la dureza. '

Armstrong [61] realizd un estudio de los efectos plasticos —elasticos durante 1a medicion
de la dureza en especimenes de Cu, utilizando bajas cargas, tratando de explicar la razon
por la cual a bajas cargas se obtienen altos valores de dureza. En sus resultados el
atribuye este efecto al gran numero de apilamiento de dislocaciones alrededor del
material.
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Capitulo II
Procedimiento experimental

2.1.- Procedimiento para la caracterizacién de Silisuros de Molibdeno.

Introduccion.-

El primer paso dentro del trabajo experimental, consisti6 en disefiar las aleaciones que se
estudiarén

El objetivo basico es estudiar el compuesto Mo3Si, con una estructura A15, con 2 dtomos
de Si distribuidos en las esquinas y centro de la celda y 6 4tomos de Mo localizados en
las caras de la celda, y una densidad de 8.97 g.cm™ [PDF #04-0814]. La celda unitaria del
MosSi se presenta en la figura 2.1.

Figura 2.1.- Celda unitaria A15 del MosSti [3].

Como se observa en la figura 2.2, son tres los compuestos que se forman a partir de los
silisuros de molibdeno, precipitando a medida que se incrementa el contenido de Si,
iniciando con Mo3Si, MosSiz y finalmente Mo,Si [1]. Se analizaron las composiciones
cercanas a este contenido. A la derecha se encuentra la composicion eutéctica de MosSi
con MosSiz en un contenido de 26.4 % atémico Si.

El compuesto MosSi; posee una estructura tetragonal (32, con 32 dtomos por celda
unitaria. A la izquierda de MosSi aparece la fase aMo .

e

“TESIS CON
FALLA DE ORIGEN
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En la figura 2.2 se muestra parcialmente el diagrama de fases Mo-Si mostrando las 4reas
en donde precipitan los compuestos de interés en este proyecto.
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Figura 2.2.- Parte del diagrama de fases Mo-Si.

En la tabla 2.1 se presenta la informacién general de los compuestos que precipitan en el
diagrama de fases Mo-Si.

A diferencia del MosSi; el cual tiene un rango en composicién de formacién de
aproximadamente 3 %at., el Mo3Si se presenia segin el diagrama de fases como un
compuesto lineal. En el diagrama de fases de la figura 2.2, no se presenta el MoSiy, el

cual se forma a 66.7 %at Si, debido a que en nuestros experimentos, las composiciones
utilizadas estdn muy lejanas a ese contenido de Si.

TESTS CON
FALLA DE ORIGEN
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Tabla 2.1.- Informacidn cristalogréifica de los compuestos del diagrama de fases Mo-Si

[2]

Compuesto | Tipo de estructura Espacio Simbolo de Pardmetro de
grupal Pearson Red [A]
Mo W Im3m cl2 3.147
Mo;Si Cr;Si Pm3n cP8 4.890
MosSis SizWs I4/mcm tI32 a=9.642
¢=4.909
MoSi, MoSiy H4/mmm ti6 a=3.202
c=7.851

Después de el andlisis realizado en cuanto a la seleccion de las composiciones, se
procedié a fabricar las aleaciones més realistas a estudiar, en orden de poder establecer la
combinacién de fases a precipitar en la aleacidon para poder asi predecir su
microestructura y tener conocimiento de las propiedades mecdnicas que se espera
obtener. Sin embargo, sobre la base del conocimiento previo de la alta fragilidad
reportada en aleaciones con la misma estructura AlS5 en CrsSi [3] o V3Si [4], una
fragilidad en este material también es esperada. De la seleccién de las composiciones a
utilizar, se procedid a la elaboracién primeramente de la aleacidon en monofase, esto es,
composicion estequiométrica més las siguientes aleaciones cercana a esta composicion,
las cuales se presentan en la tabla 2.2a:

Tabla 2.2a.- Aleaciones del Sistema binario Mo-Si

Si [% atémico] Mo [% atémico]
22.0 78.0
23.0 77.0
24,0 76.0
24.5 75.5
25.0 75.0
26.4 73.6

Después de haber terminado la fabricacion de las aleaciones binarias y concluido el
estudio completo de las propiedades mecdnicas, fisicas y microestructurales de las
mismas, se procedid a realizar nuevamente un estudio de posibles elementos de adicién
los cuales pudiesen modificar las propiedades observadas en el sistema binario, basados
en los diagramas de fase ternario, sin perder el objetivo de mantener la monofase presente
en las aleaciones. Las aleaciones ternarias que se produjeron fueron:
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Otros elementos de aleacién fueron adicionados, tales como, Ta, W,Y, Hf, Al, Zr, para
de estudiar el efecto en las propiedades mecdnicas principalmente en una matriz de

MosSi.

Tabla 2.2b.- Sistema Mo-$i-V

Si [% atémico] Mo [% atémico] V [% atémico]
24.0 59.0 17.0
24.0 40.0 36.0
24.0 23.0 33.0
24.0 16.0 60.0
24.0 0 74.0

Tabla 2.2¢.- Sistema Mo-Si-Cr

Si [% atémico] Mo [% atémico] Cr [% atémico]
24.0 59.0 17.0
24.0 40.0 36.0
24.0 16.0 60.0
24.0 0 76.0

Tabla 2.2d.- Sistema Mo-Si-Nb.

Si [% atémico] Mo [% atémico] Nb [% atémico]
24.0 71.0 5.0
24,0 66.0 10.0
24.0 61.0 15.0
24.0 56.0 20.0
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2.2 Proceso de Fundicidn por Arco Eléctrico.

Los equipos de fundicion por medio de arco eléctrico que se utilizaron en la fabricacién
de todas las aleaciones fueron hornos construidos con diferente capacidad de produccién,
los cuales constan de una cAmara de presién marca AMCO que es en donde se lleva a
cabo la fundicién bajo una atmosfera de argén, un sistema de vacio que incluye bomba
mecénica y difusora marca Centorr en adicién a los medidores de presion, y una fuente de
poder marca Miller con diferente capacidad de amperaje como se muestra en la figura
2.3.

(9)
|
6y (1) (8)
KM M K (1) |
oo
|| (+)B

Figura 2.3.- Diagrama esquematico de funcionamiento del equipo de fundicién por Arco
Eléctrico.

Donde:

(1).- Fuente de Poder

(2).- Cémara de trabajo

(3).- Electrodo

{(4).- Manémetro de presion de Argén.
(5).- Tanque de Argén.

(6).- Vélvula de Flujo de Argén.

(7).- Vélvula de Flujo de agua.

(8).- Vilvula de vacio.

(9).- Medidor de presion de vacio.
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Cada equipo es usado para fabricar piezas de diferente dimensién, que van desde 10
gramos hasta 500 g. Estos equipos son capaces de fundir elementos hasta una temperatura
de 3000°C; en este caso, el intermetdlico MosSi, tiene una temperatura de fusién de
alrededor de 2025°C por tal motivo la fundicién de este material por medio de este
método es relativamente simple.

El desarrollo es el siguiente: una vez que se ha determinado la composicién de la aleacién
en masa [g] de cada uno de los elementos aleantes, se procede a pesar en conjunto los
elementos de adicién y se toma la lectura del peso total en [g] de la aleacion, (esta
operacion se realiza por que al final del proceso se tiene que volver a pesar para
determinar la pérdida en peso en la aleacién) y entonces se coloca el material en un crisol
de cobre el cual tiene una cavidad esférica de 40mm de didmetro, y éste a su vez se
encuentra colocado sobre una base la cual es enfriada por medio de agua recirculada; en
la superficie se coloca un soporte de tungsteno, el cual sirve para generar el arco inicial
con el electrodo principal que también es de W-Th 2%, refrigerado con agua recirculada.
Una pequefia cantidad de Zirconio es colocada en la parte superior del molde, con la
finalidad de absorber el posible oxigeno residual dentro de la cdmara durante el proceso,
evitando asi al maximo una posible oxidacién en el material, Enseguida se cierra la
camara, y se procede a generar vacio por medio de una bomba mecénica; al alcanzar los
100pm Hg, se cierra la valvula de la bomba mecénica y se abre la valvula de aguja para
permitir el flujo de argén para hacer un barrido de los gases en el interior y evacuar el
aire presente hasta tener una presién de Ar de (20 KPa)14062 Kg/m?, esto se repite en
tres ocasiones, para al final mantener la presién de Aren (5 KPa) 3515 Kg/mz.

Una vez evacuado el sistema y con presién de Ar dentro de la cdmara se enciende la
fuente de poder, se bloquea la ventana de la cdmara con un vidrio oscuro, y se procede a
iniciar la fusion, para lo cuél, primero se genera el arco eléctrico y se funde el zirconio,
posteriormente se lleva el arco hacia el material a fundir, cuando se ha logrado la fusién
se retira el electrodo para posteriormente volted la fundicion 180 grados respecto de la
parte en contacto con el molde, este proceso se realiza en 5 ocasiones, con la finalidad de
obtener una mezcla homogénea en la fundicién.

Cuando se ha terminado el proceso, que normalmente tiene una duracién de 3 horas, se
evacua nuevamente el sistema para remover los gases que se generaron en el proceso de
fundicidn; después de realizar este paso, un flujo de argén es introducido hasta llegar a la
presién atmosférica, para entonces poder abrir la cdmara y entonces extraer la aleacion
resultante.
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2.3 Tratamientos Térmicos.

Para obtener una composicién homogénea y, por lo tanto, una estructura homogénea en
las muestras, y para realizar la eliminacién de los esfuerzos internos residuales que se
generaron en el proceso de solificacion de las probetas al ser coladas en los moldes, y asi
obtener mejores propiedades mecénicas, fue necesario la realizacién del tratamiento
térmico de recocido. Por otro lado el tratamiento térmico de temple se realizé con la
finalidad de observar que tantas vacancias térmicas se pueden introducir en este material.

Recocido.

I.as muestras que se obtuvieron del proceso de fundicién, se recocieron en un horno de
atmésfera controlada marca BREW, el vacio que se aplicé fue de 10°° Torrs, utilizando
una bomba mecénica inicialmente y posteriormente una bomba difusora para alcanzar
alto vacfo. El sistema de calentamiento del horno es operado con un controlador de
temperatura Barber-Colman 570.

El horno es calentado inicialmente hasta 500°C de forma manual y posteriormente el
sistema automético eleva la temperatura en un lapso de 1.2 horas hasta 1600°C por 24
horas y después se enfrfa lentamente hasta temperatura ambiente. Para las aleaciones con
contenidos de Cr la temperatura del tratamiento fue de 1400°C. La velocidad inicial de
enfriamiento del horno fue de aproximadamente 5 °C/s . La fuente de poder trabajé con
700 Ay 5 volts c.a.

Temple.

Para este tratamiento térmico se utilizaron las muestras obtenidas anteriormente con un
contenido de 22, 24 y 25 % at Si. El equipo que se utilizé fue un horno vertical marca
ATS con control de temperatura automatizado, las resistencia de calentamiento son de
MoSi; colocadas en serie en la pared de un tubo de aldmina. Las muestras se colocaron
en un rejilla fabricada con alambre de Ta introduciendo esta rejilla hacia el interior del
tubo, seguido de esto se hace circular un flujo de Ar, circulando durante el tiempo de
permanencia de las muestras en el horno, después de lo cual se procede a liberar el
mecanismo de sujecion de los especimenes, dejindolos caer libremente en aceite
sintético, la temperatura a la que se trabajé fue de 1300°C con tiempo de permanencia
dentro del horno de 2 hr. La raz6n por la cual se realizd el tratamiento térmico a esta
temperatura es debido a que esta temperatura es la limitante del horno, ademés de que
esta temperatura es suficiente para los propésitos requeridos.
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2.4 Metalografia.

Debido a la alta fragilidad de los especimenes, se substituyé el método convencional de
baquelita en donde se utiliza presion y temperatura para sinterizar el material, por lo
cual, las muestras se montaron en resina epdxica para evitar la generacién de grietas en
los especimenes.

El proceso de lijado inicid empleando en orden ascendente lijas grado 120, 240, 320,400
y posteriormente desbastarlas hasta lija 600, utilizando lijadoras rotarias, una vez
terminado el proceso de lijado, Jas muestras se montan en soportes, para ser pulidas en
equipos automatizados, primero con alimina de 1.0 hasta 0.3 um. por 24hrs y
posteriormente con pasta de diamante de 0.5 hasta 0.25um en pulidoras vibratorias
rotatorias VIBROMET 2, de BUEHLER, una vez terminado el proceso, la muestras se
lavaron en un equipo de ultrasonido inmersas en alcohol etilico por 15 minutos, y
seguidas de un secado con aire caliente, las muestras se atacaron usando el reactivo

quimico Murakami, el cual consiste de:

10 g KsFe(CN)g (ferrocianuro de potasio)
10 g NaOH
100 ml H,O

por un tiempo aproximado de 2 segundos, excepto para la muestra con 24% Si, la cual
se atacé con 3 minutos para poder revelar los limites de grano.

Después de revelar la microestructura, las muestras se observaron en un microscopio
optico, marca Reichert-Jung, haciendo uso de contraste interferencial para obtener mejor
diferencia entre fases presentes en las micrografias.

Para analisis quimico de elementos presentes se utilizé un microscopio electrénico de
barrido (MEB) Hitachi modelo $-4100, equipado con equipo de andlisis de energfa
dispersiva de rayos X (EDAX). El equipo trabaj6 con un voltaje de aceleracién de 15
keV, excepto para las muestras con Nb, para las que el voltaje utilizado fue de 30 keV.

Ensayo de rayos X.

Los anélisis de rayos X se realizaron para la determinacion de fases presentes en la
aleacién, asf como también la medicidn del pardmetro de red el Mo;Si

Para preparar el material para rayos X, se necesité pulverizar el material utilizando un
triturador metdlico y posteriormente un mortero, hasta obtener un polvo que se cribé en
una malla con orificios de didmetro de 40 pm.

El polvo se coloca en un monocristal de silicio con una fina pelicula de vaselina para
adherir el polvo, al mismo tiempo se mezcla una pequefia cantidad de polvo de Si, que
funciona como estdndar para comparar con las otras fases presentes, de tal forma que en
los espectros aparecen los picos de Si. El equipo utilizado es una maquina PHILIPS XRG
3100, el cual tiene dos unidades que pueden funcionar simultdneamente, este equipo es
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operado por una computadora a la cual se le introducen los siguientes datos: Nombre de
archivo, Barrido: 20-80°, Intervalo: 0.05°, Tiempo de adquisicién: 1.5 segundos por
intervalo.

Cuando ha terminado el barrido, el espectro se graba autométicamente en un archivo, que
posteriormente es analizado en otra computadora utilizando el programa “Jade”, que
proporciona la identificacion de las fases presentes que corresponden a cada pico
detectado en el dngulo determinado. Este programa también se utilizé para medir el
pardmetro de red de las aleaciones analizadas tomando de referencia los picos de Si.

Procedimiento para la realizacién de medicién de valores de densidad.

El principio de funcionamiento del picnémetro esta basado en la relacién PV=nRT , y lo
que el aparato realmente realiza, es la medicion de la diferencia de presiones en cada
camara por lo que, a partir de la formula anterior, se calcula el volumen.

El proceso inicia con la calibracién del Picnémetro, el cudl funciona por medio de
diferencia de presiones de gas helio (He, 99.99% pureza). La calibracién consiste en
determinar el volumen de una esfera metdlica la cual funciona como estdndar dentro de la
cédmara de presidn, adicionar el gas y posteriormente realizar una serie de purgas dentro
del sistema, introduciendo gas con una presion de 19 psi y posteriormente expulsario. De
esta forma se determina el volumen de la cdmara y se tiene un dato actual, posteriormente
se introduce la esfera en el deposito, para repetir la operacién, y verificar la diferencia en
volumen dentro de la cdmara, obteniendo asi el volumen inicial de la celda y el volumen
de expansién de la celda. Una vez calibrado el aparato con el estdndar, se procede a
realizar la medicion de valores de volumen y densidad en este aparato bajo el siguiente
orden: se abre la vélvula de presién del tanque de Helio, se limpia perfectamente la
camara de presion y la celda porta muestras, una vez introducida Ia celda a la cdmara de
presion, se cierra herméticamente (para evitar fugas de presién); posteriormente se
programa el equipo, introduciendo los datos caracteristicos de la muestra, como peso[g]
numero de identificacion, niimero de purgas, nimero de corridas, presién del gas de He, y
grado de precision requerido en las mediciones. El tiempo de duracién para obtener
resultados es de aproximadamente 4 horas.

29



2.5 Concentracion de Vacancias,

La densidad por rayos X de las aleaciones fueron determinadas a partir de los valores del
parametro de red obtenidos para cada concentracién de Si del andlisis de rayos X, del
mimero de atomos contenido en la celda unitaria tanto de Si como de Mo, y de la
composicién nominal.

La relacién que se utilizé fue la siguiente:

- W )W)+ (N5 s )
pmyosk’ 3
a’ xL

Donde:

Na= No. dtomos de Mo por celda unitaria.

Ng= No. atomos de Si por celda unitaria.

W= Peso atomico de Mo [g/mol]

Wp= Peso atémico de Si [g/mol]

a= Parametro de red {cm]

L= Numero de Avogadro = 6.025x10% 4tomos/mol.

Estos valores, asi como los valores obtenidos para la densidad por Picnometria por He,
son incluidos en la siguiente relacion descrita por J. Zhu [3] para obtener la concentracién
de vacancias:

— (prayasX o pB)
P

C

v

Donde:
¢, = Concentracion de vacancias.
Prayos x = Densidad por rayos X

ps = Densidad por Picnometria de He.
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2.6 Calculo de la fraccién volumen y prediccion de monofase.

El proceso inicia teniendo una muestra perfectamente pulida y atacada, de tal forma que
se pueda apreciar la estructura de la aleacién. El siguiente paso es colocar el espécimen
en un microscopio Optico Nikon EPIPHOT 300, el cual tiene adaptada una cdmara digital
Polaroid DMCI1 que transfiere la imagen a una computadora, la cual utiliza el programa
OMNIMET (Sistema de Anélisis de Imagen) de BUEHLER. Una vez obtenida la imagen,
ésta se procesa y se traduce en una imagen con diferentes colores para las fases presentes,
los cuales la computadora traduce en fraccién de 4rea del total de la superficie analizada
y arroja un dato en % de é4rea para cada fase. Con este dato se procede a calcular el
volumen de la fase que se requiere con el siguiente procedimiento:

Cilculo de los voldmenes de 1 mol de dos fases:
MosSi: (I-x)Mo —xSi x=0.25

aMo: (1-y)Mo- ySi y=0.02

A y B son elementos presentes en la aleacidn .

A =Si

B=Mo

x = % atémico de elemento en la aleacién

y = % atémico de elemento de referencia en el diagrama de fases.

Voldmenes de 1 mol de las 2 fases:

3
ymol LaMaaSi
Volumen de 1 mol de MosSi; (1-x) A-xB: " 4-xB
X
3
vV mol L QoMo
Volumen de 1 mol de aMo ; (1-y)A-yB: " A-»yB
y

Donde :

L = Nimero de Avogadro =6.025 x10 Zatomos/mol
a = Pardmetro de red {A]

N = Nitmero de atomos por celda unitaria.

Ny = Niimero de 4tomos por celda unitaria de Mo.
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Para 1 mol de la superficie de la aleacién de referencia la cual es constituida por las dos
fases presentes: aleacidn referencia: 0.78Mo-0.22851.

mol, ] !
AN O e

aleac.ref .

Donde :

o fraccion de drea calculada para la primera fase (x) en %
(1-o)=fraccion de 4rea calculada para la segunda fase (y) en %

y entonces:
Fraccidon Volumen:
!
_ G 'VAU:E;B
T N xrmol
(I-a)-V,2,

f

Balance atémico para Si
(o) * (y S+ (l-o) KSi=C

C = contenido nominal de la aleacion de referencia
K = nuevo contenido de Si.
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2.7 Microdureza

Los Valores de microdureza fueron determinados en las muestras después de ser pulidas
y atacadas, utilizando un microdurometro Buehler 2001, Para realizar la verificacién de la
calibracién del equipo, se realizaron 50 identaciones con una sola carga sobre la
superficie de una muestra de prueba con una sola fase hasta no obtener un valor
significante en la desviacién estdndar. El equipo es totalmente automatizado con control
de computadora, en donde se hace uso del procesamiento de imdgenes para realizar la
obtencion de los valores de la microdureza. Se utilizaron 200 g de carga y un tiempo de
penetracién de 15 segundos. Para nuestro caso, después de que la maquina realizé las
identaciones, éstas fueron verificadas manualmente por el método convencional.

Un total de 15 identaciones fueron llevadas a cabo sobre la superficie de las muestras,
promediando al final el valor obtenido; la desviacién estdndar tipicamente presentd un
promedio de £28HVN.

2.8 Procedimiento para la prueba de Tenacidad a la Fractura.

Las probetas utilizadas en esta prueba, son especimenes con 22, 24 y 25 %eat. Si
recocidos, con una dimension de 3x4x135 mm; las cuales fueron maquinadas en una
maquina de electroerosion (EDM HansveltDS-2 Traveling Wire) para obtener una
mayor precisién en las dimensiones, adem4s de obtener paralelismo entre caras. Con la
finalidad de inducir la fractura a estas probetas se les realizé una muesca de 2 mm de
profundidad a la mitad de Ia probeta utilizando la misma maquina como se muestra en la
figura 2.4; el radio de la punta en la muesca es de (.25 mm.

4.0

0¢

3.0 1.5

1b.0

acot. : mm

Figura 2.4.- Esquema de la probeta para realizar los ensayos de tenacidad a la fractura.
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En el ensayo de tenacidad a la fractura, se utiliz6é una distancia de flexién de 10 mm.
Todas las pruebas se realizaron a temperatura ambiente y para aplicar la carga se utilizé
una maquina INSTRON 4501 acoplada a una computadora, la cual maneja el programa
"INSTRON SERIES IX Automated Materials Tester 7.23”, usando el modo "Prueba de
compresién por arriba del cabezal”.

Al aplicar la carga, la grafica comienza a generarse y en el punto en que se fractura la
muestra la maquina se detiene y la computadora arroja un dato que es la maxima carga
aplicada y desplazamiento, el resultado esta dado en kN.

Utilizando la norma ASTM E24 para pruebas de fractura se calcula el valor de Kq

Ko= (PoS/BWY4)* f (a/W)

Donde:
flalW)= 3a/W)"?[1.99~(a/W) - (1—al/W)*(2.15-3.93a/W +2.77a* IW?)]
200+ 2a/W)-(1—al/W)*?
Donde:

Pq = es la carga determinada experimentalmente en [kN]
B = espesor del espécimen [mm]

S = distancia de flexién entre puntos [mm}

W = ancho del espécimen [mm]

a = longitud de grieta [mm)]

Para cada aleacin se realizaron varias probetas, de tal modo, que para cada aleacion se
pudieran realizar por lo menos dos ensayos de la tenacidad a la fractura bajo las mismas
condiciones y con las mismas dimensiones en las probetas y asi obtener un mejor
resultado para cada ensayo.
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2.9 Prueba de compresion.

El ensayo de compresion se realizé en la misma méiquina que en el experimento de
tenacidad a la fractura (INSTRON 4501). Para esta prueba se utilizé la parte inferior, la
cual tiene acoplado un homo marca Bloomfield N.J. de atmésfera controlada, que puede
funcionar con argén o con vacio, enfriado con agua recirculada. En los experimentos se
utilizé un flujo de Ar de 20 mi/min. La temperatura de operacién fué de 1400°C,
utilizando una dimensidn en las probetas de 2x2x4mm pulidas a lija 4000, Se utilizarén
placas de Carburo de Silicio entre caras de la probeta, seguida de una pelicula de nitruro
de boro para evitar reaccién de los especimenes con las tabletas y para eliminar el
deslizamiento; los ejes de compresién son de alimina. Para controlar maés
eficientemente la oxidacidén, se colocaron en el interior del horno, dos crisoles de
aldmina con viruta de Ti, el cual a alta temperatura reacciona con el oxigeno que pueda
existir remanente en ¢l interior del horno. Este horno acoplado a la maquina, funciona
con resistencias internas de MoSi; y es controlado por un controlador de temperatura
Barber-Colman 570.

Esta mdquina funciona con el mismo programa de INSTRON SERIES IX Automated
Materials Tester 7.23, solo que para este ensayo se aplica la modalidad “Prueba de
compresién por debajo del cabezal”.

La velocidad inicial de compresién para el experimento se determind de la siguiente
manera:

e =107 = v/L

v=(L)x(€)

v = (4mm) x (10 s = 0.24 mm/min
v = (4mm) x (10 s = 0.024 mm/min

donde:
€ = vel. de deformacién
v = vel. del cabezal.
L = longitud del espécimen

Del resultado del experimento, la computadora da el valor méximo de resistencia a la
compresion (UCS) en kN; ademds, la computadora graba en un archivo la curva
generada del ensayo, la cual es procesada en un graficador para poder evaluar el 0.2 %
de la deformacidn en la curva y asi obtener el valor del esfuerzo a la cedencia. Después
del ensayo, las probetas se analizaron en el microscopio Optico para observar las
posibles marcas de agrietamiento en la superficie.
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2.10 Crecimiento de Monocristales
Preparacion del material.

- Fundici6én de monofase del silisuro de molibdeno (MosSi) por el método de
fundicién por arco eléetrico partiendo de la aleacién 76Mo-24Si %at.

- Tratamiento térmico de la aleacion a 1600°C por 24 hrs en vacio.

- Corte del espécimen en cilindros de 6.7mm usando EDM ( Maquina de
electro-erosidn), la longitud de las barras fue de 7 cm. aproximadamente.

Operacion del Equipo y crecimiento del Monocristal.
E1 proceso inicia con la limpieza del tubo de cuarzo que encapsula las barras del material

a fundir y la colocacién de las barras redondas a fundir en los soportes giratorios como se
muestra en la figura 2.5, usando alambre de molibdeno para sujetarlos.

Figura 2.5.- Esquema del horno de fundicidn de zona flotante.
en donde: :

Ay B.-Paredes de la cdmara recubierta de pelicula de Au,
C.-Lampara de Xen6n

D.-Barra superior a fundir.

E.-Barra inferior a fundir.

F, G, H, ], J.-Mecanismo de sujecién y giratorio de equipo.
K.- Tubo de cuarzo.

L.. -Zona de incidencia del haz.
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Una vez que se ha instalado el dispositivo se procede a verificar la alineacion de las
barras, asi como la rotaciéon concéntrica entre ellas.

Se inicia evacuando la cdmara a una presién de 10 ~ Torrs por 24 horas haciendo uso de
una bomba mecénica inicialmente y luego una bomba turbo molecular. Una vez realizado
esto, se introduce Ar con un flujo de 50 ml/min hacia el interior de la cdmara y entonces
se enciende la fuente de poder para producir el arco eléctrico entre los electrodos del
bulbo los cuales estdn fabricados de Tungsteno con aleacién de Torio. Cuando se realiza
esto el Xenén comienza a desprenderse para evitar la oxidacién de los electrodos
entonces se inicia el programa en el controlador de la temperatura. Cuando se ha
alcanzado la temperatura de fundicién del material, se procede a hacer contacto entre las
dos barras que en este punto, la parte superior se encuentra en estado liquido realizando la
unién por alrededor de 10 minutos, cuando ha transcurrido este tiempo se procede a
desplazar las barra por la zona de fundicién iniciando con una velocidad igual en las dos
barras e incrementando la velocidad de la barra superior para aumentar el didmetro del
nuevo monocristal.

Los parametros que se controlan son los siguientes:

Rotacién = 10 RPM

Crecimiento del cristal = 5 mun/hr en el superior y 3mm/hr en el inferior,
% de poder en la fuente = 80%

Voltaje =35V

- Corriente = 125 Amp.

El propdsito de girar las barras es para obtener basicamente una homogeneidad en Ia
zona que se esta fundiendo.

El proceso de crecimiento tarda un promedio de 8 horas hasta que se termina de crecer el
cristal y se tiene que esperar por lo menos 2 horas para permitir que el equipo se enfrie
totalmente y entonces tomar fuera el material producido.

El tiempo que se lleva desde fundir el material por arco eléctrico y obtener el
monocristal (6 mm de didmetro y 10 cm de longitud), es de aproximadamente 5 dias.
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2.11 Determinacién de la direccidn de crecimiento de los monocristales:

Para obtener la orientacién de los monocristales se utilizé la técnica de Laue de
retrodifraccion. El equipo utiliza una fuente de poder que emite un haz de electrones
hacia la muestra provocando la generacion de rayos X los cuales son registrados en una
pelicula fotogréfica.

Los pardmetros usados son: 25 kV y 15 mA. con un tiempo de exposicién de 10 minutos
y una distancia entre pelicula y superficie del espécimen de 3 ¢m. Como se muestra en la
figura 2.6. :

Figura 2.6.- Esquema del equipo de Laue de retro-difraccidn en monocristales.
Donde:

A.- Emision de rayos X,

B.~ Negativo de pelicula.

C.- Monocristal.

D.- Eje de incidencia.

E.- Sujetador/gonidmetro del monocristal

Una vez que se obtuvo la imagen del patron de difraccion, se procede a realizar la
identificacién usando la carta de Greninger para la solucién de patrones de Laue, Una vez
obtenidos los 4dngulos entre los puntos principales (polos), se utiliza las tablas de ASTM
E82, para determinar la orientacion de crecimiento del cristal. Para conocer cualquier
orientacién deseada, se procede a utilizar la red de Wulff en proyeccidn estereografica
para conocer los angulos de rotacién en el gonidmetro y asi girar el cristal tanto en el eje
X que es paralelo al haz, y en el eje Z que es perpendicular al haz de incidencia.

N TESIS CON
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El cristal se coloca en el goniémetro como se muestra en la figura 2.7:

Figura 2.7.- Herramienta de sujecién del monocristal.

Donde:

1.- Base de la herramienta.

2.- Soporte del Goniémetro principal.
3.- Sujetador del monocristal.

4.- Monocristal.

5.-Gonidmetro auxiliar.

Una vez obtenidas las orientaciones, se procedid a cortar los monocristales para obtener
el cristal en la direccién correcta, usando la maquina por electroerosién (EDM). De esta
forma se asegura primeramente que los especimenes obtenidos no tengan fracturas, ya
que el cristal es muy fragil a temperatura ambiente y ademas que los cortes son muy
precisos, utilizando una velocidad de corte muy lenta y baja densidad de corriente.
Ademais de estos especimenes, se corté una muestra en cada direccién para realizar los
experimentos de nanoidentacién.

TESIS CON
PALLA DE ORIGEN
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2.12 Compresién de los Monocristales
Preparacién de los especimenes.

Una vez cortados los monocristales con dimensiones aproximadas de 2.3 x 2.3 x 4.2 mm,
se procedio a colocarlos en resina epdxica para pulir una de las caras del monocristal;
cuando se termind de pulir, ésta se gir6180 grados con el fin de pulir la cara opuesta
paralelamente, hasta pulir las 4 caras del espécimen. El proceso de pulido es idéntico al
descrito en el apartado de metalografia. Para disolver la resina epoxica de la superficie de
la muestra y no dafiar las superficies se utilizé cloruro de metileno para no dafiar las
esquinas de la muestra al retirar la resina epdxica. El proceso de montaje de los
especimenes es idéntico al utilizado para las aleaciones policristalinas con la Gnica
diferencia que las barras de compresién son de grafito.

El ensayo de compresion se llevé a cabo en los monocristales orientados en las siguientes
direcciones <111>, <100>y <110> a una velocidad inicial de compresion del cabezal de
1x10* y 1x10? s}, usando una maquina servohidrdulica MTS 810 (Materials Test
System), con un horno de atmdsfera controlada MTS 659 acoplado a la maquina.

La temperatura de operacién durante los ensayos fue de 1325°C; el horno es controlado
por medio de una unidad de control de temperatura marca Honeywell. El tiempo de
calentamiento hasta alcanzar la temperatura de operacion fue de 90 minutos. Dos
termopares estan insertados en la cAmara de compresién para monitorear 1a temperatura
de trabajo, el primero se conecta cercano a las resistencias del horno y el segundo se pone
en contacto con el espécimen a comprimir, La méquina tiene un sistema de vacio que
consta primeramente de una bomba mecdnica la cual estd conectada a una bomba de
vacfo turbo molecular.El vacio en la cdmara antes de alcanzar la temperatura de
operacién fue de 6.4x10°® Torrs, y cuando se realizé el ensayo el vacio fue de 2.3x10°
Torr. El funcionamiento y operacién de la maquina es monitoreado por computadora
utilizando el programa Test Star II, el cual permite realizar el disefio de la secuencia de
pasos que se requieren durante la prueba.

Una de las ventajas principales de esta maquina es que un circuito electronico controla
autométicamente la presién ejercida en los especimenes durante el calentamiento,
evitando asf los problemas derivados por expansién térmica de los componentes del
sisterna (espécimen, barra de compresién). Esto es, a medida que €l espécimen se
expande, la maquina retrocede el piston inferior, de tal forma que siempre estd en
contacto con la misma fuerza aplicada inicialmente.
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El diagrama de operacién se presenta en la figura 2.8,

X
E

D

B
Up
Figura 2.8.- Representacion esquematica del equipo de compresién de los monocristales.
Donde:

A y B.- Base de compresién de acero.

C y D.- Barras de grafito.

E y F.- Placas de Carburo de Silicio.
G.- Monocristal.

Determinacion de los planos de deslizamiento.

Los especimenes después de ser comprimidos se tomaron cuidadosamente de tal forma
de no dafiar la superficie en donde se revelaron las marcas de deslizamiento para asi
obtener las micrografias por microscopia Optica, los aumentos que se usaron fueron
generalmente 40x,

El proceso que se siguié fue como se describe a continuacion.

a.-Obtener en una micrografia la imagen de dos de las superficies adyacentes en la
muestra en donde aparezcan las bandas de deslizamiento.

b.- Medir los dngulos formados por las bandas de deslizamiento en las superficies.

¢.- Obtener el patrén de difraccién por el método de Laue de una de las superficies y
obtener la proyeccién estereogrifica mediante la simulacién del patron de difaccion de
Laue.
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d.- Aplicar el método para determinar la direccién del plano auxilidndose con la malla
Estereografica de Wulff sobre la proyeccion obtenida por difraccién en el espectro.

Este método consiste en identificar los polos de la proyeccion estereografica coincidiendo
exactamente con la imagen de las bandas de deslizamiento obtenidas. Sobre la
proyeccién estereogréfica, se traza una linea que cruza totalmente el diagrama pasando
por el centro del mismo, denotdndola como N-S , y refiriendo N a la parte superior de la
micrograffa y S a la parte inferior, esta linea coincidiré con la esquina del espécimen que
es la unién de las dos caras y a 90° se encuentra la linea que describe la superficie del
espécimen. Fsta serd la linea de referencia en el trazado de los dngulos.

Después de esto se trazardn los dngulos en la proyeccion que fueron obtenidos de las
huellas de deslizamiento sobre el espécimen.

El primer &ngulo se encontrard en la periferia de la proyeccién estereografica medida en
direccién o en contra de las manecillas del reloj dependiendo de la direccién de las
huellas de deslizamiento, con respecto de la superficie de la muestra que pasa por el
centro del diagrama, hasta este punto se encontrard que muy cercanamente se proyecta un
arco conteniendo varias reflexiones y este arco se une con el angulo medido en contra de
las manecillas del reloj.

El segundo dngulo se medird con respecto del centro del diagrama que describe el primer
dngulo y entonces se traza un arco uniendo el segundo dngulo medido con los puntos en
la periferia del primer dngulo. Posteriormente se trazara a 90° una linea pasando sobre el
centro de la proyeccidn, la reflexion donde coincida la medicién del segundo angulo, ese
serd el polo que determina el plano de deslizamiento.

2.13 Preparacion de muestras para Microscopia Electrénica de Transmisién.

Después de haber obtenido las imédgenes de las bandas de deslizamiento sobre las
superficies y haber determinado el plano de deslizamiento para las muestras en <111>y
en <110>, se procedié a montar la muestra en el goniémetro mostrado en la figura 2.4,
para dar el é4ngulo correspondiente al plano de deslizamiento, posteriormente se
obtuvieron laminillas de 0.7 mm de espesor utilizando la maquina por electroerosién.
Una vez obtenidas las laminillas, éstas fueron embebidas en resina sintética (para evitar
que las muestras fueran fracturadas en el proceso por su alta fragilidad y la gran cantidad
de microgrietas producidas en el proceso de compresién) y rebajadas a lija hasta un
espesor de aproximadamente 0.1 mm (100 pm); después de esto la muestra fue removida
utilizando acetona para disolver la resina sintética.

Posteriormente las muestras fueron cortadas y montadas en un rejilla especial de media
luna de 3mm de didmetro, con una dimensién de 2.3mm X 2mm, para ser adelgazadas
por el método de FIB (Focused Ion Beam).
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El equipo utilizado para preparar los especimenes por esta técnica fue un sistema de
Hitachi FiB-2000A de haz enfocado de iones (FIB), con una fuente Hquida de iones de
Ga". Después de adelpazar los especimenes, éstos pueden ser directamente introducidos
al microscopio electronico de transmisién. El microscopio es controlado por una
computadora directamente. El sistema consiste bdsicamente de lentes electrostéticos y
deflectores. El microscopio utiliza un sistema de lentes electrostiticos en dos etapas
debido a que un simple sistema de lentes no es capaz de dirigir el has de iones debido a la
gran masa producida de iones. Los voltajes de aceleraci6én varian entre 1 a 30 keV,

La ventaja de este sistema es la precisién de los cortes que puede realizar por medio del
desprendimiento de material al “bombardear” la muestra con iones de Ga*, que pueden
ser hasta de 0.1 pm.

El FIB-2000A fué construido en combinacidén con un microscopio de barrido de iones
SIM (scanning ion microscope) con una resolucién de 10 nm, de ahi que se puede
observar el proceso de adelgazamiento de la muestra.

La figura 2.9 muestra la forma final de la muestra después de concluido el proceso de
adelgazamiento.

G25mm

2mm

2.5mm

acot.. mm

Figura 2.9.- Esquema de la muestra después de concluido el proceso de FIB.
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2.14 Nanoidentacion.

I.a caracterizacion de monocristal haciendo uso de la técnica por nanoidentacién, se
utilizé para conocer las propiedades mecdnicas del monocristal de MosSi; especialmente
el modulo eldstico y la dureza en las tres diferentes orientaciones a temperatura ambiente.
El equipo utilizado es un Nano Indenter II , fabricado por Nano Instruments Inc.

La preparacién de las probetas inicia con el pulido de los cristales manualmente con el
procedimiento convencional y terminando con silica coloidal para un acabado mas fino,
lo cual produce una superficie casi totalmente libre de rugosidad que pudiera afectar el
resultado,

Para iniciar el experimento se ajustaron los pardmetros de operacién del cuarto en donde
se encuentra el equipo, el cual cuenta con condiciones de operacién bastante controladas
como es la humedad (<10%) y la temperatura en el cuarto que es de 23.3°C, con las
paredes con un recubrimiento para aislar el ruido y el piso del cuarto con cimiento
especial para evitar al méximo las vibraciones.

La probeta se introduce en el cuarto 24 horas. antes de montarla en el equipo con el fin de
obtener un balance entre la temperatura del cuarto y la temperatura de la probeta.

Los datos de identificacion de la probeta, el numero de identaciones y el arreglo de las
mismas, son introducidas a una computadora la cual, mediante el uso de una estacién
acoplada al equipo transmite la sefial.

El diagrama del nanoidentador se presenta en la figura 2.10. :

o
o t
%% Elsctroiman <— Bobina de cerga (75 niN)

] Boporte dei resonte de cerga

. — — Sensor de desplezamiento
i ] w
romal (20.04nm},

1 Sopore del resonte de carga.
| ] ﬂ i*{mm* Sensar de desplezamiento

‘*@“' laterad

rom— (\_:______._.. Muestra
1 £ | e MRS58, 2 @b Bj0 X2

motorizeda (+0.2(m)

Figura 2.10.- Esquema de funcionamiento del nanoidentador.
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Las cargas que se utilizaron fueron 5, 20 y 100 mN. EI tiempo de penetracién fue de 40
segundos para cada identacién. Cuando se inicia el procedimiento la computadora inicia
con una identacién, manteniendo la carga constante y con el uso de un sensor determina
hasta cuando el espécimen tiene la misma temperatura del cuarto, es decir, cuando no
existe variaciéon en la expansién térmica dentro del espécimen, hasta entonces la
computadora inicia con el proceso, esto tarda entre 12 y 15 horas aproximadamente.

Los datos obtenidos para cada identacion son procesados usando un programa del equipo,
el cual requiere de los pardmetros utilizados en el ensayo, como son: carga, tiempo,
médulo eldstico del identador, radio de la punta del identador, para alimentar el programa
asi graficando carga contra desplazamiento. De estas curvas obtenidas se obtienen los
valores de la dureza y el médulo eléstico, utilizando la parte de la curva que es en donde
el identador es retirado de la superficie de la muestra después de que la penetracién ha
ocurrido, de tal forma que se comienzan a generar los resultados, graficando
desplazamiento contra dureza y desplazamiento contra médulo para cada identacidn.
Después de que las curvas carga-desplazamiento han sido evaluadas cuidadosamente,

se aplicé el método de Oliver-Pharr [6] para realizar el célculo de la nanodureza.

La dureza H es determinada a partir del drea proyectada actual A,

El médulo de elasticidad, E, es calculado a partir de el valor del limite eléstico en las
curvas S, usando la siguiente ecuacién:

E =

r TE

con

i
=
~
it
1
<
EN]

ident. 4+ muestri

muestra

donde v describe la relacién de Poisson de los materiales

Normalmente se tomé un valor para el modulo de elasticidad del identador de 1000 MPa
y un valor de la relacién de Poisson de 0.1, mientras que para el monocristal fue tomado
en consideracién un valor de la relacién de Poisson de 0.3.
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2.15 Microscopia de Fuerza Atémica

El microscopio de fuerza atémica utilizado es un equipo de Park Scientific Instruments,
Auto Probe SPM (Scanning Probe Microscope).

Con la finalidad de evitar observar oxidacién sobre las muestras, los ensayos se
realizaron inmediatamente después que se concluyé de realizar las pruebas de
nanodureza. Las puntas de barrido que se utilizaron fueron principalmente para realizar el
modo de no-contacto, realizando el barrido de la superficie en un drea generalmente de
1.0 ,umz.

Para calcular el volumen de material desplazado en las identaciones se tomaron los
perfiles obtenidos por procesamiento de imagenes en el AFM (PSI ProScan Image
Processing),

Dividiendo en partes la imagen y cada perfil obtenido es transportada a datos numéricos
analizados en un programa en Excel disefiado para calcular €l volumen tanto de la huella
de la identacién como del material desplazado a los lados sobre de la superficie el cual se
describe como sigue:

1.- Cada perfil derivado de la imagen completa es un conjunto de datos en X yen Y, los
cuales son transportados en las columnas de la hoja de calculo de Excel.

2.- Para obtener valores reales en la gréfica, se procede a determinar el valor del dato mas
alto en la gréfica, para entonces dividir todos los datos entre este valor.

3.- Se realiza la regresidn lineal entre los puntos en donde inicia la identacién con el fin
de trazar una linea de referencia entre el volumen desplazado y la huella del identador.

4,- Se realiza el célculo de las 4reas correspondientes, restando el valor de la linea menos
el valor de la linea obtenida por la regresion lineal, continuando con el siguiente valor de
la linea en el perfil. Esto se realiza para todos los perfiles obtenidos.

Cuando el valor es positivo significa que el material es desplazado y cuando es negativo
significa que es el valor de la huella de la identacién.

5.- Finalmente se multiplica cada valor de cada perfil por la distancia de separacién de

cada perfil para obtener el valor del volumen, realizando al final una sumatoria de los
voliimenes y asi obtener el valor correspondiente buscado del material desplazado.
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El esquema del proceso del cdlculo de voldimenes de la identacidn se presenta en la figura

2.11:
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Figura 2.11 Perfiles de la identacién realizada en los monocristales, obtenida por la

técnica de AFM.

Cada superficie de cada muestra analizada, antes de ser sometida a las pruebas de
nanoidentacién y AFM, fueron orientadas azimutalmente con respecto del eje principal
obtenido del patrdn de retrodifraccién de Laue, para las tres diferentes orientaciones, esto

es, en <111>, <110> y <100>,
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2.16 Difusion

Los experimentos de difusion fueron llevados a cabo entre muestras de MosSi monofase
y muestras con un contenido de 5-20 % atémico de Nb. De tal forma que se formaron dos
parejas de muestras, la primer pareja con un contenido de 0 y 5 % at. Nb y la segunda con
un contenido de 0 y 20 % at. Nb.

Se cortaron probetas con dimensiones de 4x4x5 mm utilizando la mdquina de
electroerosion, para posteriormente lijar las superficies de las muestras y pulirlas hasta un
acabado espejo con pasta de diamante de 0.2pm, para después de limpiarlas en el equipo
de ultrasonido. Se prepararon parejas de muestras con los contenidos de Nb antes
mencionados y se pusieron en contacto las superficies. Las probetas formadas se pusieron
entre placas de carburo de silicio, después de esto, las muestras se colocaron dentro de la
maquina MTS (Material Test System) descrita en el parrafo de compresion. Se utilizaron
barras de grafito para realizar compresion entre ellas. Para evitar deslizamiento entre las
superficies, las muestras se rodearon con una cinta de Ta.

I.a principal razon de utilizar esta médquina es que se alcanzan presiones de vacio bastante
aceptables (107 Torr), y esto ayuda a tener interfases libres de oxigeno.

La temperatura de operaciéon del horno fue de 1400°C elevando lentamente la
temperatura en un lapso tiempo de 90 minutos, cuando se hubo alcanzado la temperatura,
se inicio a ejercer presidn sobre las muestra hasta un valor de 200 MPa manteniendo la
maquina en el modo de carga constante por un periodo de 120 minutos. Concluido el
tiempo de presion, se deja enfriar el horno lentamente hasta temperatura ambiente.

Las muestras obtenidas se introducen en el horno de atmésfera controlada utilizado para
realizar los tratamientos térmicos a una temperatura de 1400°C,

Los tiempos de permanencia dentro del horno utilizado en estos ensayos fueron de 24 y
94 horas para las dos distintas parejas realizadas.

Después de esto, las muestras son cortadas longitudinalmente con la méquina de
electroerosién (con el fin de mostrar la interfase de unién) y posteriormente las muestras
son montadas en resina epéxica y atacadas con el reactivo Murakami (ver la seccién de
metalografia) con el fin de identificar la interfase presente creada durante el tratamiento
térmico.

Los perfiles de difusion fueron evaluados utilizando un microscopio electrénico de
barrido Hitachi S-4100. Se realizaron andlisis puntuales sobre una linea de 15um,
cruzando a través de la interfase obtenida de las dos probetas. La distancia entre cada
analisis puntual fué de 1 pm. Los espectros obtenidos fueron grabados en una hoja de
cdlculo y fueron procesadas las dreas de los picos de Nb obtenidas para posteriormente
graficar la distancia de penetracion contra la concentracién de Nb a través de la interfase.
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Capitulo IIT
Resultados y Discusion

El intento por ductilizar materiales fragiles como lo son los compuestos intermetalicos,
ha sido por muchos afios una tarea bastante complicada. Utilizando técnicas diversas
como metalurgia de polvos, conformado mecédnico, y conformando materiales
compuestos, entre ofras, se han logrado grandes avances para conseguir este fin. Sin
embargo, algunos materiales intermetalicos para aplicacion a alta temperatura presentan
una dificultad al enfrentar el reto de obtener aleaciones con buenas propiedades
mecanicas y al mismo tiempo una buena resistencia a la oxidacién ante esa clase de
ambientes. _
Debido a que ha sido muy limitado el nimero de investigaciones y publicaciones
realizadas sobre el compuesto intermetalico de silisuro de molibdeno, especificamente el
MosSi, se presenta una dificultad al no tener una gran diversidad de informacién para
comparar los resultados obtenidos en las pruebas realizadas, por otro lado, se observa una
gran ventaja sobre esta dificultad por el hecho de que es un compuesto que ha sido
reportado con anterioridad en muy pocas publicaciones. Por lo tanto, gran parte de la
discusion se sustenta en relacidén sobre aleaciones intermetalicas que poseen la misma
estructura cristalina A15. Debido a la fragilidad intrinseca del compuesto, se presentaron
varias complicaciones para realizar el estudio, sin embargo, se obtuvieron resultados
bastante aceptables con un buen nivel de informacién cientifica y tecnologica. La parte
siguiente presenta los resultados tomando la secuencia del desarrollo del proyecto en
orden cronologico.

3.1. —Policristal del Binario Mo-Si, (Mo38Si).
3.1.1 Caracterizacion Metalografica

Las microestructuras de las superficies de las muestras después de atacadas con el
reactivo de Murakami, con una concentracion de 22, 24 y 25 % atémico de Si en estado
de recocido (1400°C/24hr/Vacio) son mostradas en la figura 3.1a, 3.1c y 3.le
respectivamente.

Las micrografias fueron tomadas a diferente amplificacién con la finalidad de observar en
detalle la microestructura. Para confirmar cualitativamente el contenido de los elementos
presentes en cada aleacién, éstos fueron identificados por analisis quimico EDAX
(Analisis de Energia Dispersiva de Rayos X)

La figura 3.1a muestra la superficie del espécimen con 22 % atdmico de Si, adquirida por
microscopia optica, en donde la matriz esta compuesta homogéneamente de Mo1Si. Toda
la segunda fase observada, esta constituida de o-Mo (pequefias particulas) como se
esperaba a partir del diagrama de fases, mostrando una tendencia a crecer en forma de
pequefios precipitados de un tamafio de alrededor de 2.0-3.0pm.

El analisis quimico mostrado en la figura 3.1b respalda la observacién microestructural,
en donde el andlisis de los precipitados estan constituidos basicamente de o-Mo.
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Resultados obtenidos a partir del procesamiento de imagenes indican para esta muestra
una fraccion de volumen de precipitados de o-Mo de alrededor del 8.0 %vol.

La matriz se conforma de Mo3Si, tales observaciones son discutidas posteriormente en el
parrafo de rayos X.

Estos precipitados segregaron principalmente hacia los limites de grano, y gran parte de
ellos se encontré en los triples puntos de unién de los granos, como ya se explicd
anteriormente, la fase o-Mo se forma seguida posteriormente del Mo;Si de la fase
liquida, y al solidificar, las particulas de u-Mo existentes se detienen en los limites de
grano. El tamafio de grano en esta composicion es de aproximadamente 30um. Este
tamafio de grano es pequefio debido a que en el proceso de solificacién la fase a-Mo
precipita antes de que se forme la fase MosSi como se puede observar en el diagrama de
fases. Esta serie de observaciones sugieren que estos precipitados los cuales existian
después de la solidificacién, son los responsables de controlar el crecimiento de grano
durante el tratamiento térmico.

Figura 3.1a Microestructura del espécimen Mo-22Si %at. (1400°C/24hr/Vacio)

La presencia de una fase ductil como es la fase «-Mo, en una matriz fragil puede ser
considerada como una alternativa para mejorar las propiedades mecéanicas de la aleacidn.
En su estudio de aleaciones Mo-Si-B, Nunes [1] concluye que el desarrollo de
precipitados de Mo dentro de las fases en su aleacion (Most+T2) + MosSi, ofrece una
excelente opcidn para incrementar la resistencia y tenacidad en aleaciones.

Schneibel y colaboradores en aleaciones intermetalicas que contienen fases de MosSi,
MosSi; (T1) y MosSiB; (T2), encontraron una limitada deformacién plastica cuando
observaron inclusiones de a-Mo en la superficie de las fracturas [2].
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El microanalisis realizado en el microscopio electrénico de barrido (MEB)
correspondiente a esta concentracion de 22 % at. de Si se presenta en la figura 3.1b, los
picos observados en el espectro correspondiente a la matriz presenta una relacion
ligeramente menor de 3:1 entre el pico de Mo y Si, esto probablemente a la evaporacién
de Si en ¢l proceso de fundicidén. Por otro lado, el pico de Mo en el espectro 2 tiene una
relacion 1:1 con el pico del espectro 2.

Mo
Mo-22% at. Si
M
0 (1) Precipitado
(2) Matriz

Si

1wL _

0.00 1.00 2.00 3.00 4.00 500 600 7.00 8.00 9.00 10.00
keV

Figura 3.1b Microanilisis del espécimen Mo-22Si %at obtenido en el MEB.

La microestructura de la muestra con 25 % atoémico de Si es mostrada en la figura 3.1c,
conteniendo precipitados los cuales se observan como pequefias particulas, sobre una
matriz constituida homogéneamente. Esta pequefios precipitados se distribuyen en forma
azarosa sobre la matriz. El tamafio de estos precipitados es del orden de 3-8 um. A partir
del estudio de la microestructura en la superficie de la muestra se encontrd que la
fraccion de volumen de los precipitados de MosSi; es de aproximadamente 12%.

El eutéctico Mo;Si-MosSiz es reportado a partir del diagrama de fases, forméndose a
2020°C, en una composicion de 26.4 %at. Si. El tamafio de grano para este contenido de
Si es aproximadamente de 140um o sea mucho mas grande que para la aleacion con 22 %
atémico de Si. La razdn por la cual en este caso el tamafio de grano es mas grande en
comparacion con la muestra con 22 %at. Si se encuentra en el diagrama de fases, en
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donde se observa que el Mos;Si y el MosSiz se forman al mismo tiempo a medida que
solidifican, por tal motivo es que los precipitados no juegan ningin papel en el
crecimiento de grano.

En la superficie de la muestra se puede apreciar la presencia de algunas microgrietas
(parte superior izquierda de la figura 3.1c), la cuales no se observaron en los especimenes
después de colada y que se desarrollaron durante del tratamiento térmico de recocido, al
liberar los esfuerzos residuales internos de la muestra al solidificar.

A una composicion de 25%at. Si, se esperaba obtener una microestructura monofasica,
sin embargo, esta composicién estequiomeétrica, resulté en la aparicién de precipitados de
MosSis, contrario a lo publicado del diagrama de fases.

Figura 3.1c Microestructura del espécimen Mo-258i %at. (1400°C/24hr/Vacio)

La figura 3.1d presenta el microanalisis obtenido de la muestra con 25 %at. Si después
del tratamiento de recocido. Analisis puntuales se realizaron tanto, en la matriz en donde
se detectd la presencia de Mo3Si, asi como también, en los precipitados en la superficie
de la muestra, resultando ser MosSi3, complementando la observacion metalogréafica.
Estos resultados se confirman posteriormente con el analisis por difraccién de rayos X.

De la observacion metalografica sobre la superficie del espécimen y del microanalisis
obtenido tanto en la matriz, asi como en los precipitados observados, se concluye que este
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espécimen, contrario a lo publicado en el diagrama de fases, no corresponde a la
composicion estequiométrica.

Mo-25 % at. Si

St

MogSiy i R

vy ot .

0.00 0.50 1.00 1.50 2.00 2,50 3.00 3.50 4.00 4.50 5.0
keV

Figura 3.1d Microanélisis del espécimen Mo-25Si %at. obtenido en ¢l MEB.

El espécimen con 24 % atdmico de Si se presenta en la figura 3.1e, mostrando también la
presencia de granos con tamafios de aproximadamente 120um, este incremento en el
tamafio de grano se debe principalmente a que no existe ninguna segunda fase que
detenga el crecimiento de los granos. No se registré la presencia de agrietamiento en la
superficie de la muestra después del tratamiento de recocido. Consistente totalmente con
el microanélisis presentado en la figura 3.1f y la micrografia mostrada en la figura 3.1e
esta aleacion es monofasica.

Célculos sobre la composicion de monofase de MosSi fueron realizados basados en la
medicion de la fraccion de volumen de los precipitados en las aleaciones con 22 y 25 %
at. Si, (descrito en el procedimiento experimental), en ambos casos una composicion
cercana a 24 % at. Si fue obtenida del total de las composiciones y la medicion de la
fraccion de volumen de a-Mo 6 MosSis, respectivamente. En desacuerdo con el diagrama
de fases publicado Mo-Si, los resultados indican que la composicion de monofase del
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MosSi después del enfriamiento desde 1600°C no se encuentra realmente en una
composicion de Mo-25% atomico Si, sino cercano a 24 % atdmico Si.

Figura 3.1e Microestructura del espécimen Mo-24Si %eat. (1400°C/24hr/Vacio)

3847 Mo
Mo-24 Yat. Si
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Figura 3.1f Microanalisis del espécimen Mo-248Si %at obtenido en el MEB.
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3.1.2 Difraccién de Rayos X.

En todos los espectros obtenidos, se observan los picos de Si, los cuales fueron utilizados
como referencia (estandares) para calcular los pardmetros de red en todas las aleaciones
estudiadas.

La figura 3.2a y 3.2b, presentan los resultados obtenidos del estudio realizado en las
muestras después de recocido a 1600°C/24hrs/horno y de las muestras templadas a
1200°C /2hr/aceite respectivamente,

De la figura3.2a se observa que la fase «-Mo se encuentra presente hasta un contenido de
23.5 %at de Si en donde su mayor intensidad en 26 = 40.6° (110) ha desaparecido
totalmente, al llegar a la composicion de 24%at. en donde aparecen unicamente los picos
de MosSi y de Si. En todos los espectros, el pico con mayor intensidad de Mo3Si, tiene la
misma altura. En 24.5 %eat. (espectro 6), el pico de MosSi; comienza a crecer (20 =
42.6°), hasta llegar al 25 %at. Si en donde se ha desarrollade plenamente, y continua
hasta 28 %at.Si. La figura 3.2a, en el espectro 4, en donde solamente aparecen los picos
correspondientes al MosSi, confirma totalmente los resultados obtenidos en la
caracterizacion mefalografica.

(1) 22.0% at, $i
(2} 23.0% at. 8i
{3) 23.5% at. Si
{4) 24.0% at. $i
(5) 245% at. Si
(6) 25.0% nt. Si
(1) 28.0% ut. Si
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Figura 3.2a. Patrones de difraccién de rayos X de las muestras después de recocido.

Por ofra parte la figura 3.2b presenta los especiros de las muestras después de temple.
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La supetrficie de los especimenes fue removida a base de lijado, por lo que se considera
que la capa de a-Mo gue quedd remanente en la superficie después de la evaporacion de
Si ha sido removida. En estas muestras se observa que para el contenido de 22 % at. Si, la
fase a-Mo se encuentra ausente o muy pequefia en el espectro 1 y mantentendo constante
la monofase en ef 24%at. Si con una disminucion en el pico principal de MosSi en el
espectro 2, debido a la evaporacién de Si {3], v a la reaccion de Mo con el oxigeno. La
aleacién que no mostrd cambio substancial fue la muestra con 25 % at.Si.

€1} 25% at, Si
€2} 24% a2, i
(3) 25% at. 8§

LA

Figura 3.2b. Patrones de difraccidn de rayos X de las muestras después de temple

La razdn por la cual se produjo esta disminucion de Mo en los espectros, es por que
durante el tratamiento térmico, el oxigeno presente en la atmosfera, no fue removido
totalmente por el flujo de argdn introducide, formando un éxido de Mo volatil..
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3.1.3 Parametro de red Mo-Si binario.

La figura 3.3 muestra el pardmetro de red obtenido a temperatura ambiente como una
funcién de la concentracion de Si a partir de la evaluacion de los espectros de rayos X,
utilizando el programa de JADE 3.1. En caso de que realmente Mo3Si fuese un
compuesto lineal, se esperaria que el parametro de red no cambiara a lo largo de la
concentracion de Si para composiciones de monofase. La figura 3.3 muestra, sin
embargo, un cambio en el pardmetro de red (sefialado por flechas) entre 23.5 y 24.0 %
atémico de Si.

Esto indica un limitado rango en composicion de la monofase, en el orden de 0.5 %
atdmico de Si 6 menos. La figura 3.3 es, por lo tanto, consistente con la observacion
metalogréafica de que la composicién de la monofase se encuentra cercana a 24 %
atomico de Si.

Entre 23.5 y 24.0 % atomico de Si, el pardmetro de red mostrado en la figura 3.3, decrece
con una pendiente de —0.007 A/% atémico Si. Debido a que el radio atémico de Si es més
pequefio que el del atomo de Mo, tal decremento se esperaba en este caso.
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Figura 3.3 Parametros de red de las aleaciones después de recocidas (24h/1600°C), en
funcién de la concentracion de Si.
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Un modelo de esferas rigidas fue usado para estimar el cambio en el parametro de red con
el cambio en la concentracion de Si, el radio atdmico de Goldschmidt para Si y Mo
utilizado fue de 1.34 y 1 40 A respectivamente.

N

F N E)

/ T

Mo.

Figura 3.4. Representacion esquematica del modelo de esferas rigidas utilizado para
calcular el pardmetro de red a partir del radio de Goldschmidt

De los calculos realizados a partir de la figura 3.4, la substitucion de atomos de Mo por
atomos de Si resultan en un incremento en el pardmetro de red en aproximadamente 0.1
A

De la tabla 3.1, después de graficar, a este grupo de valores, les corresponde valor una
pendiente de -0.004A/% at. Si. El pardmetro de red reportado para el Mo3Si es de 4.89 A
con un contenido de 25% atomico Si, sin embargo, experimentalmente se encuentra en 24
% atémico. La similaridad entre las pendientes calculada y experimental, revelan que la
pendiente en la figura 3.3 es fisicamente razonable.

Tomando los datos de la tabla 3.1, y aplicando la relacion por Zhu et al. [4] descrita en el
procedimiento experimental, la concentracién de vacancias fue determinada por
densidades obtenidas por difraccidon de rayos X y por picnometria de He. Los resultados
obtenidos se presentan en la misma tabla 3.1 resultando en un valor de aproximadamente
0.1% en defectos térmicos. Este valor se encuentra dentro del error experimental. Esto
significa que para el tratamiento de recocido utilizado para estos ensayos, el compuesto
MosSi contiene menos de 0.1 % atémico en vacancias térmicas.

Tabla 3.1 Propiedades fisicas de las aleaciones Mo-Si, en funcién de la concentracion de
Si.
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Concentracién | Pardmetro | Parametro de Densidad Densidad Cy
Nominal de Si | de Red por tol;ffngz}ei por rayos X por [% at.]
[% at.] rayos X radio de [Mg/m®] | Picnometria
[A] Goldschmidt [Mg /m3]
22 4.89429 4.9032 9.1752 9.1695 0.06
23 4.89501 4.8988 9.0943 9.0917 0.02
23.5 4,89443 4.8966 9.0591 9.0512 0.08
24 4.89019 4.8944 9.0442 | 9.0404 0.04
245 4.89063 48922 | 90032 3.9958 0.08
25 4.88938 4.8900 8.9753 8.9687 0.07

3.1.4 Densidad Mo-Si binario.

La densidad en las aleaciones obtenidas entre 22-25 % at. Si, se presenta en la tabla 3.1,
inicialmente se calcularon las densidades de cada aleacion tomando en cuenta el peso
atémico individual de cada atomo en la aleacion de acuerdo a su composicion,
observando claramente la disminucién en la densidad de acuerdo a como aumenta el
contenido de Si, por ambos métodos, esto es, por difracciéon de rayos X, tomando en
cuenta el pardmetro de red derivado, y por picnometria de He, de éste ultimo método, y
en orden de visualizar mejor los resultados obtenidos, éstos se graficaron en la figura 3.5
la cual muestra la variaciéon de la densidad en funcion de la concentracién de Si, en la
curva obtenida se observa que existe una gradual disminucion en la densidad,
manteniendo la pendiente un valor constante hasta llegar a 23.5 % at Si, hasta este
contenido de Si se puede explicar con el hecho de la aparicion de la fase o-Mo en la
estructura, ya que se han sustituido parcialmente atomos de Mo por atomos de Si,
considerando que la densidad del atomo de Mo= 10.22 gem™, en comparacién con la
densidad del 4tomo de Si que es de 2.33 gem™ , esto es, una relacién de 4:1
aproximadamente, lo cual afecta substancialmente el valor de la pendiente, en el rango
entre 23.5 y 24 % atémico se observa que los valores obtenidos no cambian
significativamente, lo cual indica la presencia de la monofase del Mo;Si en este rango.
Después de 24 % at. Si, el valor de la densidad decrece uniformemente, considerando
este ?fecto a la presencia de precipitados de MosSis el cual tiene una densidad de 8.19
gem™ [5].
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Figura 3.5 Densidad vs. concentracién de Si.

De 1a grafica obtenida se observa que la densidad para la aleacién con un contenido de 25
% atémico de Si es cercana con la reportada de 8.9 g.cm™ por Misra [6]. Utilizando los
métodos para calcular la densidad por rayos X y por picnometria, se obtuvo que la

composicion monofasica, Mo-24% at. Si, resultd en un valor ligeramente alto en su
densidad cercano a 9.00 g.cm™.
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3.1.5 Microdureza.

La tabla 3.2 muestra las durezas obtenidas en los ensayos de microdureza los cuales
fueron llevados a cabo en lo especimenes después de recocidos a 1600°C y enfriados en
el horno, asi como los especimenes templados a 1200° y enfriados en aceite. Las
identaciones fueron realizadas solamente en la matriz de MosSi. En todos los casos, se
observo la presencia de microgrietas, las cuales son originadas en las esquinas de cada
identacion. La forma geomeétrica del identador es un factor importante en los resultados
obtenidos. En base a la consideracién del tamaiio de grano (relacién de Hall-Petch), se
esperaria que los especimenes con Mo-22%at. Si mostraran una dureza mas alta en
comparacion con el resto de las composiciones, debido a tener, en relacion con las otras
composiciones, un menor tamafio de grano (30um), sin embargo, este fendmeno de
menor dureza, puede ser explicado debido a la presencia de la fase a-Mo, la cual es una
fase relativamente blanda (400HV [9]), segregada hacia la frontera de grano,
especialmente formandose en,” puntos triples”, inhibiendo asi, la plena cohesion de los
£ranos. '

Para la muestra con 25 %at. de Si, la cual contiene precipitados de MosSi; se observa que
no existe variacion en los valores obtenidos, en comparacion con la aleacion monofasica,
la razdn de que esto ocurra es debido a que la fase MosSi; tiene una dureza a temperatura
ambiente de 1200HV [S5] aproximadamente, la cual es cercana al valor de dureza del
MosSi, otorgando asi la caracteristica de conservar la dureza de la matriz, eso se
considera por que también los precipitados pueden estar por debajo de la superficie de la
muestra, influenciando asi el valor de dureza obtenido.

Comparando estos resultados con otros compuestos binarios con la misma estructura
A15, los cuales se discutiran posteriormente en la parte de aleacidn temaria, se nota una
diferencia por ejemplo, de nuestros experimentos obtenidos en la parte de aleacién
ternaria, se tiene que para V3Si el cual posee una dureza de 1180HV, mientras que para
Cr;Si la dureza es muy similar al Mo;Si de aproximadamente 1300HV.

Tabla 3.2 Valores de microdureza para los especimenes con diferente concentracién de
Si, y diferente tratamiento térmico.

Concentracion de | Microdureza Microdureza

Si % atomico HVN (0.5)* HVN (0.5)"
22 1280439 1295443
24 1318+26 1322422
25 1304+41 1322435

¥Recocido 24hr/1600°/Horno
* Temple Zhr/1200°/ Aceite

Sin tomar en cuenta la desviacion estandar de los resultados en las mediciones para las
diferentes aleaciones, s¢ observa que no existe una diferencia considerable en la dureza
en funcion de la concentracién de Si en las aleaciones recocidas. Sin embargo, sin tomar
en cuenta el error experimental para cada composicion, se nota un ligero efecto sobre las
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aleaciones dependiendo del tratamiento térmico, incrementando para la aleaciones
templadas.

3.1.6 Tenacidad a la fractura

La tabla 3.3 muestra la tenacidad a la fractura de las aleaciones con 22, 24 y 25 %
atomico de Si. Debido a que el MosSi es demasiado fragil, para cada aleacion se
realizaron dos mediciones con la finalidad de obtener mayor precision en los resultados,
al evitar un posible error por algin agrietamiento interno. Con el conocimiento previo de
que MosSi es demasiado fragil, al tener particulas de a-Mo, no se esperaba en esta
aleacion presentara algin indicio de ductilidad. La variacién en las mediciones fue
demasiado grande como para poder apreciar algin efecto. Como puede ser notado en la
figura 3.1a (22 %at.Si), la fraccién de volumen de a-Mo es muy pequefio para influir en
alguna forma. Por metalografia cuantitativa mostrd tener un valor de tan solo 8.0 Vol.%,
de aqui que no se podria esperar suficiente mejoria en la tenacidad. La figura 3.6 muestra
la superficie de la muestra Mo-Si 22. % at después del ensayo de tanacidad, en donde se
observan las particulas de o~-Mo de manera intergranular. La fractura en la zona del
Mo;Si es totalmente del tipo fragil.

Figura 3.6. Fractografia de la muestra Mo-22%at. Si

Los datos en la tabla 3.3, indican un un valor promedio del orden de 3.0 MPa.m'? .
El valor minimo en la muestra con 24%at. probablemente indica la presencia de alguna
grieta por debajo de la superficie de la muesca.

TESIS CON
3 FALLA DE ORIGEN




Los resultados obtenidos estan en acuerdo con los resultados obtenidos por Raj [7] para
Cr3Si en donde reporta un valor para la tenacidad a la fractura de este compuesto AlS
entre 2 y 3 MPa m', pero difiriendo con el valor reportado por Murugesh [8] para Nb;Al
(A15) el cual tiene un valor de 1.0 MPa.m"”.

Tabla 3.3 Tenacidad a la fractura de las aleaciones Mo-Si a temperatura ambiente.

Concentracion de 22 24 25
Si [% at.]
K, [MPam' 3.05 3.73 3.49
3.39 2.09 2.9

Aunque el valor de la tenacidad a la fractura K, para estas aleaciones, obtenida en los
diferentes ensayos, es insuficiente para aplicaciones practicas, el cual tipicamente se
espera obtener en un orden de K= 15 MPa m*? [7], es interesante notar que las grietas
que se generan, tienen una gran probabilidad de ser detenidas al encontrar alguna
particula de segunda fase especialmente con un menor valor de dureza.

3.1.7 Compresién Mo-Si binario.

Las figuras 3.7a, 3.7b y 3.7¢ muestra las curvas esfuerzo-deformacion ingenieril.

Estas curvas fueron obtenidas a partir de los ensayos de compresion, para Mo-22 % at. Si,
Mo-24 % at Si y Mo-25 % at Si deformados a 1400°C con velocidades iniciales de
deformacion de 107, 1.8x10* y 10% s respectivamente.

Los esfuerzos fueron evaluados tomando en cuenta la carga y el area inicial de la seccién
transversal de los especimenes.

A una velocidad de deformacién de 107 s, los esfuerzos siempre alcanzaron un méximo,
seguido de una caida en la carga, hasta la falla total en el caso del espécimen con 24% af.
Si, como puede ser observado en la figura 3.7a. Por otra parte ¢l espécimen con 22%at,
Si, muestra una tendencia a ser deformado plasticamente del orden del £=25% hasta
encontrar un escalonamiento en la curva indicativo de un agrietamiento.

La curva del espécimen con una concentracion de 25 % at. Si, es la que se presenta con
un menor valor en el esfuerzo, en comparacion con las otras dos composiciones, la
explicacion a esta limitada resistencia al esfuerzo aplicado, puede radicar en el hecho de
que estos especimenes con este gran tamafio de grano, al generarse la produccidn de
dislocaciones méviles, los precipitados de MosSi; y los limites de grano no son capaces
de detener el movimiento de las dislocaciones, facilitando asi la deformacién en el
material.

Por otro lado el microagrietamiento de los precipitados de MosSis, pueden ser un factor
importante en esta reduccién del esfuerzo obtenido, por lo que la relaciéon de Hall-Petch
no es un factor a considerar en este caso.
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Figura 3.7a. Curvas esfuerzo-deformacion para los especimenes comprimidos a 107 57

Una examinacion visual de los especimenes después de ser comprimidos mostré clara
evidencia de macroagrietamiento. Probablemente, la caida de la jcarga fue causado por el
microagrietamiento interno en el especimen. Para 1.8 x10% , después del limite de
cedencia fue precedido por una zona estable en la curva. Las datos obtenidos de las zonas
de estabilidad en las curvas obtenidas a 1.8x10™™, reflejan un balance entre el
incremento del esfuerzo ingenieril debido al incremento en la seccidn transversal del
espécimen y algin agrietamiento interno.

En aleaciones de Nbs;Al (estructura Al5), Murayama [12], realizé el proceso de
obtencién de las aleaciones por medio de extrusion después de metalurgia de polvos,
obteniendo aleaciones cercanas a la monofase con tamafios de grano de aproximadamente
10 um . A partir de los experimentos de deformacion a alta temperatura (~1400°C),
encontrando valores cercanos a 500 MPa utilizando una velocidad de compresion del
cabezal de 1.8 x10™* s, estos valores son comparables a los valores de los resultados
obtenidos en el presente trabajo.
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Figura 3.7b. Curvas esfuerzo-deformacién para los especimenes comprimidos a 10 s7.

A 10757, 1a curva mostré un ligero incremento en el esfuerzo ingenieril después de haber
sobrepasado el limite de cedencia. Esto es cualitativamente esperado en una prueba de
compresion, ya que el area de la seccion transversal del espécimen incrementa durante la
prueba. Sin embargo, la tendencia que presentan las curvas, manifiestan una clara
reduccién en el esfuerzo obtenido para las tres diferentes concentraciones en
comparacién con las curvas para los especimenes comprimidos a 1.8x10*s" y 10357
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Figura 3.7c. Curvas esfuerzo-deformacion para los especimenes comprimidos a 107 s
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Los resultados en la figura 3.7a son similares a los obtenidos para otros compuestos
intermetalicos con estructura A15 para alta temperatura, especificamente para el Cr;Si.
Chang vy Pope [8], encontraron una caida en la carga en un compuesto policristalino de
Cr;Si, comprimido a 1350°C a 8.5x10s™". La caida de la carga en sus experimentos fue
interpretada en base a una fractura intergranular en triples puntos. De acuerdo con su bajo
punto de fusién (1770°C), Cr3Si presenta un valor inferior en el esfuerzo a la cedencia en
comparacion con MozSi de aproximadamente 190MPa. Los compuestos (Cr,Mo);Si
investigados por Raj [7], parecen ser menos resistentes que el mismo MosSi. El esfuerzo
a alta temperatura (creep) de Cr-31.5 Mo-27.6 Si a 1400°C y 10° 57, se encuentra en el
orden de 100MPa, el cual es mas bajo que los esfuerzos obtenidos en la figura 3.7c.

La figura 3.8, muestra los esfuerzos de cedencia al 0.2% de desviacion, determinados a
partir de las figuras 3.7a,3.7b y 3.7c. Como se esperaba, el esfuerzo a la cedencia
disminuye a medida que decrece la velocidad de compresion. Por ofra parte se observa
que la resistencia a la compresion a esta temperatura depende directamente de la
concentracion de Si.
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Figura 3.8.- Grafica del esfuerzo a la cedencia vs. Concentracién de Si a 1400°C

Para todas las curvas de los especimenes con Mo-22%at. Si, conteniendo precipitados de
o-Mo, su esfuerzo a la cedencia en més alto que los especimenes con Mo-24%at. Si. Esto
es de alguna forma inesperado, ya que o-Mo a 1400°C tiene un limite a la cedencia de 83
MPa [9], el cual es mucho menor que el de MosSi (ver figura 3.7.1a). Una posible
explicacién para este fendmeno, es que las particulas de o-Mo pueden reducir el
agrietamiento interno durante la compresion, Raj {10] en aleaciones de Cr3Si, establece
que la resistencia a la compresion a alta temperatura en este intermetdlico, estd
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directamente atribuido a la adiciéon de Mo. Para las muestras con una concentracién de
25%at Si, el bajo esfuerzo obtenido se puede atribuir a la presencia de precipitados de
MaosSis, éstos, debido a su alta anisotropia en su expansion térmica [14] pueden favorecer
el agrietamiento interno. Por otro lado, la concentracion de defectos en MosSi pueden ser
de diferente magnitud, dependiendo de que tanto es la cantidad de Si, lo cual puede
generar la evolucion de diferentes esfuerzos internos durante los ensayos de compresion,

Para explicar el fendmeno observado en las curvas de esfuerzo deformacion obtenidas, se
realizd, después de cada prueba realizada, un andlisis metalografico de la seccidn
longitudinal de los especimenes probados a 10™s™. La figura 3.9.1a, muestra la imagen
de la superficie de la muestra con 22%at. Si, en donde se observa como las grietas son
parcialmente detenidas cuando encuentran algin precipitado de -Mo,

Figura 3.7.1a, Microestructura de la muestra 22%at. Si, después de la prueba de
compresion.

y en algunas ocasiones confinuando hasta encontrar una subsecuente grieta. Es
claramente visible en la figura 3.9.1 a, como en los limites de grano, las grietas son
absorbidas, impidiendo su crecimiento. De la morfologia de las grietas generadas en el
proceso, se aprecia que existe en esta muestra, algun indicio de ductilidad, esto es, el
ancho de las grietas es indicativo de que la muestra puede ser deformada plasticamente
hasta un cierto limite, como se observa en la figura 3.9.1a.

Choe [11] reporta en estudios de tenacidad a la fractura en aleaciones de silisuros de
molibdeno con adiciones de boro a 1300°C, que la fase -Mo, es la responsable de
incrementar la resistencia de la aleacion, al impedir el crecimiento de las grietas,
permaneciendo éstas sin ser destruidas por el paso de la grieta, esto es, la fase -Mo
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“atrapa” a la grieta frenando su evolucién. Por ofra parte atribuye el efecto de la
generacion de microgrietas a la fase -Mo, impidiendo de esta forma que la aleacion falle
en forma catastréfica.

Recientemente Raj [10], reporté su trabajo desarrollado en Cr;Si aleado con Mo, en
aleaciones producidas por metalurgia de polvos, en donde realiza pruebas de compresion
con las mismas caracteristicas a las que se emplearon en esta parte de nuestra
investigacion, encontrando que la fase -Mo, mejora las propiedades a la compresion a
alta temperatura, probablemente debido al incremento en la fraccién de volumen de la
fase MosSis.

La figura 3.9.1b presenta la microestructura de la muestra con 24% at. Si después del
ensayo de compresién, se observan las grietas generadas, corriendo en forma paralela a
los limites de grano, es notorio el tamafio de las grietas en esta aleacién, las cuales se
juntan unas con otras abriendo paso hasta encontrar algln obsticulo que las detenga, en
este caso la unica forma de detener el paso de las grietas es cuando se encueniran con
algtn limite de grano.

Figura 3.9.1b Microestructura de la muestra 24%at. Si, después de la prueba de
compresion.

Para este caso la presencia de una sola fase define claramente el comportamiento del
material, lo cual es el propdsito buscado. No se ha reportado extensivamente en la
literatura con anterioridad algin material con las mismas condiciones en las cuales se
desarrollaron los ensayos para el compuesto monofisico Mo;Si, sin embargo, el
experimento que se ha desarrollado con las condiciones méas cercanas a las nuestras, fue
realizado por Chang y Pope en aleaciones de Cr3S1 [8], encontrando que en este material
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las grietas generadas corren por los limites de grano (modo intergranular) a diferencia del
Mos;Si en donde las grietas corren a través de los limites de grano (modo transgranular).

La figura 3.9.1c presenta la micrografia de la muestra con 25% at. Si, comprimida a
1400°C, la cual presenta una gran cantidad de grietas sobre la superficie corriendo en
forma longitudinal con respecto del sentido del eje de compresién. La gran densidad de
particulas en la muestra obviamente no producen ningun efecto sobre la generacion y
propagacion de las grietas durante el proceso de compresion.

Figura 3.9.1c, Microestructura de la muestra 25%at. Si, después de la prueba de
compresion

Para todos los casos, como ya se menciond anteriormente, estos especimenes con 25 %
at. Si, son los menos resistentes en todos los ensayos de compresion.

Meyer [13] investigd el comportamiento a la deformacion a alta temperatura en
aleaciones de MosSiz con adiciones de Boro, formando compuestos con tres diferentes
fases presentes, esto es, MosSis, Mo3Si y Mos(S1,B)s, el bajo esfuerzo alcanzado en sus
aleaciones (180 MPa) lo atribuy6 a la generacion de grietas en la fase MosSis.
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3.2.1- Aleacién Ternaria con MosSi

Después de haber concluido el estudio de las aleaciones binarias en el sistema Mo-Si, de
donde se obtuvo informacion que no habia sido publicada con anterioridad, y con la
- inquietud de estudiar el intermetalico MosSi, pero ahora, fratando de adicionar un
elemento ternario, el cual pueda ser incluido en la esiructura cristalina, esto es,
reemplazar atomos de Mo por nuevos dtomos de este elemento distinto (Mo,M)3Si en
donde M puede ser W, Cr, V, Ta, Ti, etc. con la limitante de conservar una estructura
monofésica, se plantea determinar si dtomos con diferente radio atémico ejercen una
variacion en las propiedades mecéanicas y fisicas en el Mo;Si.

Varios elementos fueron tomados en consideracion para realizar esta serie de
experimentos entre los que se encuentran Zr, Ta, Hf, Y, y otros, sin embargo la
solubilidad de estos elementos en la matriz de Mo3Si es demasiado pequefia como para
ser tomada en consideracion, al formar segunda fase.

El primer paso en este estudio de adicién de elementos ternarios al MosSi, fue el realizar
el estudio metalografico de los diferentes elementos antes mencionados, después del
tratamiento térmico de recocido a 1600°C por 24 horas en vacio, solamente las
aleaciones con contenidos de Cr, fueron recocidas a menor temperatura para evitar
excesiva evaporacion de Cr, por tal razén se ufilizé una temperatura de 1400°C.

La tabla 3.2.1 presenta algunas de las aleaciones que forman silisuros con la relacidén
similar a la del MosSi de 3:1 [1]. El radio atémico de cada elemento es presentado en esta
tabla con la finalidad de compararlo con el radio atémico del Mo de 1.37 A.

Tabla 3.2.1 Propiedades fisicas de compuestos de silisuros con relacién 3:1 [1].

Compuesto Pardmetro de | Tipo de Radio Temperatura de
Red [A] Estructura | atémico del | Formacién [°C]
metal [A]

Mo;Si 4.89 CrsSi 1.37 2025
Cr;Si 4.555 CrsSi 1.25 1770
V5Si 4.7249 Cr3S1 1.33 1870
Z13Si 11.01, 5.45 PTiz 157 | e
Nb;Si 5.155 Cr3Si 1.44 1980-1770
TasSi 10.193,5.175 PTis 1.43 2260
WiSi 4910 Cr3Si 138 | e
Ti381 10.196, 5.097 PTi; 1.42 1170

A partir de la tabla anterior se seleccionaron para este estudio el V3Si y el Cr;Si, para
evaluar su respuesta al formar el pseudo binario (Mo,V)sSi y el (Mo,Cr);Si
respectivamente, estos compuestos se presentan ambos en forma lineal en sus diagramas
de fases ternario [7].
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El otro elemento que se presenta con muy buenas perspectivas de estudio fue el Nb, el
cual hasta una composicién lineal hasta 20 % at. mantiene solubilidad en la estructura del
MosSi de acuerdo al diagrama de fases ternario [7].

Un resumen de las propiedades mecéanicas de algunas de las aleaciones fabricadas con
diferentes elementos se presenta en la tabla 3.2.2.

Tabla 3.2.2 Resultados de las propiedades mecéanicas y fisicas de aleaciones ternarias.

Aleacion [at. %] | Solubilidad | Microdureza | Tenacidad | Esfuerzo a | Densidad

[%at.] [GPa] a la fractura | la Cedencia {g/cm3}
[MPavm] | [MPa]

Mo65W10 Si25 | 2.0 14.78+0.41 4.12 T R

Mo50Ti25 Si25 | 5.0 13.08+0.23 5.72 462.00 7.5610

Mo62Til3 Si25 | 5.0 13.79:40.23 3.44 500.00 8.2579

Mo65Ti10 Si25 | 5.0 13.38:0.38 1.0 517.00 8.4324

Mo73Al116 Sill | 3.0 12.90+0.26 1 4.53 420.00 8.8703

Mo75A112 Sil3 | 3.0 12.07£0.24 |1 3.39 401.00 8.9882

Mo75A18 Sil7 | 3.0 13.33£0.20 | 4.00 384.00 8.9695

Mo65Tal0 Si25 | 3.0 14.23+31 4.7488

Mo67Hf23 Sil0 | 2.0 821419

Mo66Zr25 Si9 2.0 8.204:15

Las aleaciones mostradas en la tabla 3.2.2, son el resultado del andlisis sobre el diagrama
de fases ternario de Mo-Si-M para cada una de ellas. Por arriba del limite de solubilidad
todas ellas mostraron la aparicién de una segunda fase por tal razén no se considerd
conveniente la presentacion de las micrografias . La adicidn de W en 10 % at. result6é en
un incremento considerable en la dureza en comparacidn con el Mo;Si monofésico, por lo
que se realizé la fabricacién de ofra aleacidén con 5 %at. para observar una modificacién
en la estructura y el valor de dureza, obteniendose una estructura cercana a la monofase,
sin cambio relativamente marcado en la dureza de aproximadamente 14.71 GPa.

Por otra parte, la adicién de Al resultd por el contrario, en una disminucién de la dureza
con respecto del Mo;Si. La adicién de Ti fue la que presentd un valor en dureza
semejante en relacién con el MosSi aun cuando el radio atémico del Ti es 0.5 A mayor.
Por otro lado es remarcable el observar ¢l efecto en el incremento en la tenacidad ala
fractura al incrementar el contenido de Ti probablemente por la presencia de los
precipitados reforzando la matriz, sin embargo, no se tiene explicacién a este fenémeno.
Aunque este resultado bastante prometedor, sin embargo, no pudo ser considerado para
este estudio por que presento una clara formacion de segunda fase, por lo que no se puede
atribuir el efecto del incremento en la tenacidad a la fractura a la adicion de Ti
directamente si no al efecto de la presencia de otra fase que refuerza la aleacién MosSi.
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Por otra parte se realizaron adiciones de otros elementos a la matriz de MosSi, (solucién
s6lida) manteniendo el contenido de Si en 24 % at., y presentando una solubilidad fue
menor al 5 % at. '

Por ejemplo en una aleacién con Zr5-Si24-Mo71.% at. la microdureza obtenida fue de
14.1 GPa presentando una estructura bifésica, al realizar una aleacién con una reduccién
en ¢l contenido de Zr a 2.0 %at, resulid en una microestructura bastante cercana a la
monofasica. Otra aleacion fue Y2-Si24-Mo74 % at. en la cual se obtuvo un valor de
dureza de aproximadamente 13.57 GPa y esta aleacion presenté una microestructura muy
cercana a la monofasica, La aleacién con Hf5-8i24-Mo71 % at presenté una estructura de
dos fases, con una dureza en la matriz de 13.58 MPa, al igual que la aleacion con Zr, en
este caso también se redujo el contenido de Hf a 2.0 %at., resultando en la generacion de
una esfructura monofasica.

Una informacién importante a partir del estudio de la adicién de estos elementos en la
estructura cristalina del MosSi es que a partir de las microestructuras obtenidas se
concluyé que la solubilidad de Zr, Y, y Hf en Mo;Si result6é ser menor a 2%at.
Analizando el comportamienio microestructural y mecanico de las aleaciones
anteriormente descritas, se observa que no existe un remarcable efecto en sus propiedades
en comparacién al Mo3Si en monofase, por lo cual se decidié que el estudio de
reforzamienio del MosSi al incorporar un elemento ternario en la estructura cristalina,
seria solamente considerando el Cr, V y Nb, como elementos de adicién ternaria.

3.2.2 Estudio de aleaciones con adiciones de Cr.

La figura 3.2.1 presenta el diagrama de fases ternario Mo-Si-Cr a 1300°C, del cual se
seleccionaron las aleaciones producidas.

Mo

1300°C (1573 K)

Cr 10 z0 30 40 50 &0 " % %0 Si
CryS8i CrgSiy Cr8i Crfiiy

Figura 3.2.1 Diagrama de fases ternario Mo-Si-Cr [7].
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La zona de interés en el diagrama de fases ternario se encuentra a lo largo de la regién
que une el MosSi con Cr;Si. Una franja composicional de 4-5 %at. se establece, partiendo
del Cr;Si y reduciéndose hasta una diferencia de aproximadamente 1% at, al llegar a la
zona del Mo;Si.

Las aleaciones que se fabricaron tienen contenidos de 17, 36, 60 y 76 % at. Cr, en estado
de recocido, las microestructuras de estas composiciones son presentadas en las figuras
3.2.2a, 3.2.2b, 3.2.2¢, 3.2.2d respectivamente.

o

e

s

o

17 % at Cr.

Figura 3.2.2¢ Espécimen con 60 % at Cr. Figura 3.2.2d Espécimen con 76 % at Cr.
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En las figuras anteriores se observa que basicamente no se presenté una precipitacion de
segunda fase sobre la matriz de MosSi. Solamente un pequefia cantidad de precipitados
de otra fase con Mo, es observada en las muestras con 36 y 60 % at. Si. la cual fue
identificada por analisis quimico en MEB y confirmada por difraccién de rayos X.

Algo importante de observar es que los dos compuestos Mo;Si v Cr3Si poseen la misma
estructura cristalina A15. La figura 3.2.3 presenta los resultados del estudio de rayos X
realizados sobre las aleaciones con Cr antes mencionadas. Las aleaciones fueron
recocidas a 1400°C/1dia/vacio y entonces pulverizadas para realizar este estudio.

s (1) Mo-Cr76 % at.
(2) Mo-Cr60 % at.
. (3) Mo-Cr36 % at.
Mo,Si {4) Ma-Cri7 % at.

Simotess 24% at.

TR %Ay aP HODTAINAINGY &

Figura 3.2.3 Anélisis de rayos X para las diferentes concentraciones de Cr en la aleacién
ternaria Mo-Si-Cr.

A partir de la figura 3.2.3 se observa una variacién en los picos de Mo3Si a medida que el
contenido de Cr se incrementa, esto es se aprecia un movimiento hacia la derecha de los
picos de MosSi con respecto de los picos de referencia de Si, indicando que la celda
unitaria se esta reduciendo en tamafio.

Utilizando los picos de referencia de Si obtenidos en los espectros de rayos X de la figura
3.2.3, se procedit a realizar la evaluacidn de la variacidn del pardmetro de red del Mo;Si
al variar la concentracion de Cr. La figura 3.2.4 presenta la grafica de los pardmetros de
red de las aleaciones con adiciones de Cr.

TESIS CON
FALLA DE ORIGEN

76




4.9 _¢lllII!$§I!|!iIlllll."ixjiilll.ll!$§|!Il_

R T e S I S oo

L SIE R = S S N NS SONE N R M—
o [ : : o : : : .
@ i : : : : ; : : 1
o 475 F--ee b ena onaees bhonnees Fooaenes benmee beoneses fommm o]
© C: : : ! : : : : ]
o 3 i 5 i E E E : 1
D 47 - Amseee AR mnm e fooenees poneeeee Foneos Peomeed
E - ; : ! ; : o ; ]
I R A RN A R
0. - : ; : : ; : : 1
L B e e S

455 :it|ia%|||i§l|t:§lllli|l|lillllillIIillOl:

0 10 20 30 40 580 60 70 80

MoSSi Cr %at. CrSSi

Figura 3.2.4 Parametro de red vs. concentracion de Cr.

La figura 3.2.4 presenta los valores obtenidos a partir de las evaluaciones de los espectros
de rayos X efectuados en las aleaciones del sistema Mo-Si-Cr. Se observa la disminucion
claramente en el parametro de red, a medida que se aumenta el contenido de Cr, esto de
alguna forma se esperaba desde el momento de realizar el estudio de rayos X, y con estos
valores se confirma la observacién realizada. Fsta disminucién en el parimetro de red
radica en el hecho de que al sustituir 4tomos de Mo el cual posee un radio atémico de
1.37 A, por 4tomos de Cr el cual tiene un radio atémico de 1.25 A, y por lo tanto, la celda
unitaria se ve reducida por esta sustitucion de atomos con menor radio atémico.

La variacion entre la celda unitaria del CraSi y del Mo3Si es de aproximadamente 0.34 A.

Realizando célculos del cambio relativo en el parametro de red este resulté ser del 7.0%,
este valor es bastante cercano al realizar el analisis con respecto del cambio del radio
atémico entre Cr y Mo, el cual result6é de ser de 8.8 %, estos resultados describen una
buena relacién enire los resultados experimentales al realizar la sustitucion en solucién
solida de Mo por Cr. .

Después de la observacion del efecto que ejerce el Cr sobre la celda unitaria del MosSi,
se observa prometedor el realizar un estudio sobre las propiedades mecénicas de las
aleaciones.

Los especimenes obtenidos a partir de esta serie de aleaciones fueron procesados
metalograficamente y entonces sometidos a ensayos de dureza, con la finalidad de
observar si la adicién de Cr en la matriz de MosSi, ejerce alglin efecto en el
reforzamiento del compuesto.
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La figura 3.2.5, presenta la grafica de los resultados de los ensayos de microdureza sobre
las aleaciones con diferentes concentraciones de Cr.,
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Figura 3.2.5 Grafica de los valores de dureza con desviacién estandar en la microdureza
de las aleaciones con diferente contenido de Cr.

En la figura 3.2.5 se observa que no existe variacién sobre los valores de dureza de las
aleaciones con Cr, probablemente la dureza se vié afectada en las aleaciones con 36 % at.
Cr, por tal motivo se tuvo la necesidad de realizar una aleacion adicional con 48 % at. Cr
para observar mejor la tendencia, sin embargo, no se observé ningin cambio en la
dureza.

La maxima variacion observada al substituir totalmente el Mo dentro de la aleacion al
obtener CriSi en monofase, fue de aproximadamente 0.2 GPa.

Cruse[4], estudio las propiedades mecéanicas a temperatura ambiente de un compuesto
con 42.75Cr-32.25Mo-25Si %at. conformado por metalurgia de polvos, encontrando
valores de dureza de aproximadamente 7.43 GPa, el cual es mucho mas bajo que los
resultados obtenidos en nuestras aleaciones, por otro lado, Shah [2] realizé una
evaluacion de compuestos intermetalicos con esiructura AlS5 para aplicaciones
estructurales a elevada temperatura, en donde estudio una aleacion con Cr-23Si-38.5Mo
% at. mediante fundicidn por arco-eléctrico obteniendo la misma estructura monofasica
con un 5% de porosidad, en nuestros experimentos la maxima porosidad también fue del
3-4 % mediante un estudio del analisis de la superficie por procesamiento de imagen. No
se ha encontrado mas informacién relacionada con propiedades mecanicas a temperatura
ambiente de este tipo de aleaciones.
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3.2.3 Estudio de aleaciones con adicion de V.,

Otro de los elementos que se presentd bastante atractivo fue el vanadio (V) no solamente
por su radio atémico, el cual es muy semejante al Si (1.33 A) sino también por formar el
intermetalico V3Si con estructura AlS (el punto de fusion del ViSi se encuentra
aproximadamente a 1925°C). El diagrama de fases ternario Mo-Si-V es presentado en la
figura 3.2.6.

Si 800°C (1073 K)

20 30 4% 5 6
(Mo,¥)

Figura 3.2.6 Diagrama de fases ternario Mo-Si-V {7].

Las aleaciones producidas se seleccionaron a partir de la linea sefialada con la flecha en
el diagrama de fases de la figura 3.2.6. La unica diferencia es que MozS1 contintia siendo
un compuesto lineal y en confraste las aleaciones cercanas al ViSi tienen un rango
composicional de monofase de aproximadamente 4 % at. aunque en el diagrama de fases
binario €l V3Si tiene un rango composicional de aproximadamente 8 %at.

Estas aleaciones fueron tratadas térmicamente a 1600°C/24horas /vacio.
Las microstructuras de las aleaciones obtenidas se presentan en las figuras 3.2.7a-3.2.7¢.
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Figura 3.2.7e, Espécimen con 76 % at. V

En la figura 3.2.7a se observa la presencia de algunos precipitados, segregados hacia los
limites de grano, la fraccién de volumen de estas particulas resultoé ser menor al 4% sobre
1a superficie de la muestra, distribuidos en forma homogénea, atribuyendo su formacién a
la evaporacidn de Si. A partir de los andlisis de rayos X se detectd la presencia de MosSi;
en estos precipitados, el resto de la matriz es MosSi. Al aumentar el contenido de V, en la
figura 3.2.7b se observa que estos precipitados se han disuelto casi en su mayoria en la
matriz de MosSi, y se presenta en forma azarosa la presencia de estos precipitados sobre
la superficie de la muestra,

En la figura 3.2.7¢ se presenta la microestructura de la muestra con 53 % at. V, otra vez
se observa la aparicion de precipitados sobre la superficie de la muestra, pero en esta
ocasion, éstos precipitados, estén distribuidos sobre la superficie uniformemente, sin
mostrar segregacién hacia los limites de grano, del analisis quimico obtenido en ¢l MEB,
se detecto una disminucion de Si sobre la muestra, lo que indica probablemente que estos
precipitados estdn formados de MosSi; y algin contenido de VsSis, lo cual fue
posteriormente verificado por difraccion de rayos X. La muestra con 60 %at.V, es
presentada en la figura 3.2.7d, en esta figura se observa basicamente que los precipitados
vistos en la figura anterior, han sido casi totalmente disueltos en la matriz de! material, la
cual aparentemente se observa como V3Si a partir de los anélisis quimicos realizados en
el MEB. La figura 3.2,7¢ , presenta la microestructura de la aleacion con 74 % at. V, la
microestructura se muestra totalmente en monofase, aunque ya se esperaba esta monofase
debido al amplio rango de composicion en el diagrama de fases.
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La figura 3.2.8 presenta los resultados obtenidos de los anélisis por difraccién de rayos X
para las composiciones de 17 %at V, 36%at. Vy 53 % at. V, que son las muestras que
~ mostraron un pequefio nivel de precipitacién sobre la superficie. :

) 17%at ¥,
)36 %at. V.
053 Yoar V.

189 A UGIIBIUIII0T

Figura 3.2.8 Difraccion de rayos X de las muestras con difrentes contenidos de V con
estandar de S1.

La figara 3.2.8 describe la evolucién de la adiciéon de V en la matriz de MosSi
mostrandose la precipitacion de la fase MosSi;, surgida durante el proceso de
solidificacion y tratamiento térmico.

A partir de los analisis obtenidos de la difraccién de rayos X, se procedié a realizar €l
estudio de la variacion del parametro de red en la celda unitaria del MosSi al sustituir
atomos de Mo por atomos de V. La figura 3.2.9 presenta la grafica obtenida de esta
evaluacion.
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Figura 3.2.9 Parametro de red vs. concentracion de V.,

En la figura 3.2.9 se observa como a medida que aumenta la concentracion de V, el
pardmetro de red comienza a disminuir, casi en forma lineal, aunque en esta ocasion a
diferencia de la sustitucion con atomos de Cr, la pendiente observada en la curva es
menor, considerando que el radio atémico de V es de 1.33A y el radio atémico de Mo es
de 1.37 A, entonces la diferencia es de solamente 0.04A

Realizando la evaluacion de la relacién entre el cambio del pardmetro de red obtenido en
cada uno de los experimentos, se obtiene que el cambio relativo en el pardmetro de red
original de Mo;Si al intercambiar &tomos de Mo, se ve afectado en un 3.3 %, el cual es
bastante cercano al valor obtenido al evaluar el cambio relativo por la diferencia en el
radio atémico del Mo y del Nb de 2.9 %.
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Microdureza .

Del anélisis de los resultados obtenidos en el parametro de red y de la microestructura
observada, en donde se obtuvo que a medida que se incrementa el contenido de V en la
matriz de MosSi el parametro de red decrece, y con el conocimiento anterior de que la
adicién de Cr en la misma matriz de Mo3Si no resulta en una notable variaciéon en la
dureza al tener un radio atémico muy pequefio, se realizaron de igual manera, ensayos de
microdureza sobre las aleaciones obtenidas con diferente concentracién de V.

La figura 3.2.10 presenta la grafica de los valores de microdureza.
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Figura 3.2.10 Microdureza vs. concentracion de V.,

En la figura 3.2.10 se observa la disminucidn de la dureza a medida que se incrementa el
contenido de V. En un principio los valores decrecen uniformemente hasta un valor
aproximado de 53 % at V que es donde se presenta una caida en los valores de dureza de
aproximadamente 12.3 GPa. El dato que se obtuvo de la concentracién de 60 % at.V,
probablemente es causado por la generacién de grietas en/o por debajo de la superficie de
la muestra.
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3.2.4 Estudio de Aleaciones con adicion de Nb.

Dentro de la busqueda de elementos con mayor potencial para mejorar las propiedades
mecéanicas del MosSi, se seleccion6 el adicionar en base al diagrama de fases ternario el
cual es mostrado en la figura 3.2.11, cantidades de Nb hasta un limite de 20% at., con la
finalidad de mantener la solubilidad con el MosSi, esto es, substituyendo atomos de Mo
por atomos de Nb, (Mo,Nb)3Si.

Las aleaciones fueron producidas por el método de fundicién por arco, y entonces
recocidas a 1600°C/24horas/vacio. Las composiciones seleccionadas con adiciones de
Nb se describieron en el péarrafo del procedimiento experimental.

800°C (1073 K)

Moyt MogSiy Moty

Figura 3.2.11 Diagrama de fases ternario Mo-Si-Nb [7].

La figura 3.2.11 presenta el diagrama de fases ternario Mo-Si-Nb, en donde se observa
que el Mo;Si también se encuenira en una composicion lineal, admitiendo un limite de 20
% at, de Nb en su estructura, sin cambiar su estado monofasico.

Por otra parte el compuesto binario Nb3Si, no esta claramente definido en la literatura, es
decir, su estructura cristalina no ha sido definida entre A15 6 L12 pues su temperatura de
formacién se encuentra entre 1783 y 1953°C [1], por lo que a temperatura ambiente este
compuesto no se puede formar.
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La caracterizacién metalografica de estas aleaciones mostréd que la microestructura
obtenida para las diferentes conceniraciones de Nb en el MosSi es bastante cercana a la
monofase. Las aleaciones fueron recocidas a 1600°C/24horas/vacio.

La figura 3.2.12a, 3.2.12 b, 3.2.12¢ y 3.2.12d presentan las microestructuras de las

aleaciones con 5, 10, 15 y 20 % at. Nb respectivamente. .

Figura 3.2.12a Aleacién con 5 % at.Nb Figura 3.2.12b. Aleacién con 10 % at. Nb

Figura 3.2.12c Aleacion con 15 % at.Nb Figura 3.2.12d. Aleacién con 20 % at. Nb
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Las microestructuras presentadas en las figuras 3.2.12a - 3.2.12d, muestran que
efectivamente el Nb disuelve en la matriz de Mo;Si sin producir una segunda fase sobre
la estructura, solamente es notorio en la figura 3.2.12¢, que esta aleacion, presentd una
generacion de porosidad en la superficie la cual es menor al 2% en volumen.

Una ves obtenidas las aleaciones con diferentes conceniraciones de Nb, se realizd un
anélisis por difraccion de rayos X para identificar las posibles fases presentes en la
aleacion.

£1) 5 % at. Nb

£2) 10 % at. Nb
£3) 15 % at. Nb
£4) 20 % at. Nb

e 24 qN uenRn

Figura 3.2.13. Patrones de difraccién por rayos X de las muestras recocidas con
diferentes contenido de Nb. '

La figura 3.2.13 presenta los resultados de los ensayos por difraccion de rayos X, los
cuales respaldan la observacién metalografica realizadas a partir de las microestructuras
obtenidas en las aleaciones con adiciones de Nb en donde no se aprecia la existencia de
una segunda fase. Obviamente no se excluye la posibilidad de que alguna segunda fase
exista, sin embargo, en caso de que existiera seria muy pequefia la cantidad formada.
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Usando los resultados obtenidos del estudio de rayos X, se tomaron estos patrones de
difraccion para realizar la evaluacidon del efecto de la diccion de Nb sobre la estructura
cristalina A15 hasta un contenido de 20 %at. La figura 3.2.14 presenta la grafica del
parAmetro de red en funcion de 1a concentracién de Nb.
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Figura 3.2.14 Parametro de red Mo;Si vs. concentracion de Nb

Analizando la grafica presentada en la figura 3.2.14 se observa un incremento bastante
considerable de aproximadamente 0.05 A sobre la celda unitaria del MosSi, considerando
que el radio atémico del Nb es de 1.44 A y que el Mo es de 1.37 A, tal incremento era
esperado en este caso, al substituir atomos de Mo por dtomos de Nb, el cual es
introducido en la aleacién en solucidén sélida.

Una vez concluido el estudio del efecto del Nb sobre el parametro de red en la celda
unitaria de MosSi, se consider6 necesario el realizar una evaluacion més detallada de las
propiedades mecanicas de la aleacion en ensayos de microdureza a temperatura ambiente
para observar el efecto en el reforzamiento de la matriz de Mo;Si, ademas se considerd
como una buena opcion el realizar la evaluacion de las aleaciones en alta temperatura en
pruebas de compresion, y en pruebas de difusiéon. Estos experimentos se proponen a
partir de la observacién del efecto bastante significativo del Nb en MosSi anteriormente
observada.
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3.2.4.1 Microdureza

Después de haber recocido las aleaciones se procedié a tomar una parte de la muestra
para ser evaluada metalograficamente, Las muestras se sometieron a ensayo de
microdureza con una carga-de 200 g, con 15 segundos de penetracién.

La figura 3.2.15 presenta los resultados de las pruebas realizadas de microdureza.
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Figura 3.2.15. Grafica de Microdureza vs. concentracién de Nb

En la figura 3.2.15 se observa como la dureza aumenta a medida que el contenido de Nb
es incrementado. Sin tomar en cuenta el error experimental para todos los ensayos de
dureza de la aleaciones que es de aproximadamente 0.2 GPa, el valor de dureza en el
Mo;Si se ve aumentado en 1.2 GPa, es decir, el Nb dentro de la red cristalina del MosSi
refuerza la estructura considerablemente, probablemente debido a que el Nb frena la
evolucion de sistemas de dislocaciones en la matriz..

La adicién de este elemento fue bastante benéfica en cuanto al reforzamiento de la
estructura cristalina del MosSi a temperatura ambiente. Hasta este punto Ia hipdtesis que
se planted, especificamente para este elemento es confirmada. Una ves concluido el
estudio del efecto del Nb en solucidn sélida en la estructura A15 a temperatura ambiente,
¢l siguiente paso fue evaluar el efecto del Nb al realizar pruebas mecéanicas sobre el
material a alta temperatura.
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3.2.4.2 Pruebas de Compresion

Los ensayos de compresién fueron llevados a cabo sobre las cuatro diferentes
concentraciones de Nb, 1a maguina que se utilizd fue una Instron series 4501 en este caso
no fue necesario ningin tipo especial de acabado sobre la superficie, las probetas se
colocaron entre placas de Carburo de Si (SiC) y se aplicd una pelicula de Nitruro de Boro
como lubricante. La temperatura de operacion fue de 1400°C y 1300°C, con flyjo
constante de argén, la velocidad de compresién del cabezal fue de 10, 10° y 10 57

La figura 3.2.16 presenta las curva esfuerzo—deformacién ingenieriles de los especimenes
comprimidos a una velocidad de deformacién inicial de 107s™.
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Figura 3.2.16 Grafica Esfuerzo-Deformacion ingenieril a 1400°C, a 107s™.

En la figura 3.2.16 se observa el incremento en la resistencia de los especimenes con las
cuatro diferentes concentraciones de Nb, en comparaciéon con la muestra sin ninguna
adicion de Nb. Aunque la zona del esfuerzo constante es similar en valor para las cuatro
diferentes concentraciones, es importante centrar la atencion en la zona de la variacion en
el esfuerzo a la cedencia de las aleaciones. Bésicamente las curvas presentan una
tendencia normal a la deformacién al aplicar el esfuerzo, esto es, no existe ninguna
deformacién provocada por algun macroagrietamiento generado en el proceso de
compresion, ya que la velocidad de deformacién fue muy lenta (aproximadamente
4hr/ensayo). Uno de los mecanismos operantes en la prueba es el de generacién de
dislocaciones hasta el limite de cedencia y la subsecuente aniquilacién y formacién de
nuevas dislocaciones a un esfuerzo constante.
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Del analisis de las curvas obtenidas en la grafica anterior se observa un incremento de
260 MPa aproximadamente entre la aleacion con 20 %at. Nb y 1a muestra monofasica de
MosSi. Las curvas mostraron una deformacién en promedio de mas de 15 %.

A partir de la grafica en la figura 3.2.16, se calculé el esfuerzo a la cedencia a partir del
0.2% de la deformacion, para cada curva, los resultados son graficados en la figura
3.2.17

Mo-Si-Nb,1400°C, 10°s™
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Figura 3.2.17 Grafica de esfuerzo(0.2% deformacidn) vs. concentracién de Nb.

En la figura 3.2.17 observa con mayor claridad el efecto de la adicién de Nb a la celda
unitaria del Mo3Si1 a elevada temperatura. La diferencia entre el espécimen con 0 % at.Nb
y 5 % at. de Nb es de aproximadamente 100 MPa, sin embargo un incremento casi
constante de aproximadamente 40 MPa es producido para las aleaciones con 5, 10, 15, y
20 % at. Nb adicionado en la aleacion.

A mayor concentracion de Nb, mayor cantidad de dtomos de Mo son reemplazados, y se
genera un reforzamiento en la matriz de Mo;Si, una posible explicacién es que la adicién
de atomos de Nb a la celda unitaria del MosSi, debido a que es un atomo mucho mas
grande que el Mo, inhibe el movimiento de dislocaciones en la red cristalina, lo que
produce un mayor numero de apilamiento de dislocaciones, resultando en un incremento
en ¢l esfuerzo necesario para romper esta energia generada y permitir el flujo de estas
dislocaciones.

De la figura 3.2.17 se concluye que la adicién de Nb resulté bastante favorable en

pruebas de compresion a elevada temperatura a una velocidad de compresidn lenta, al no
disminuir considerablemente su resistencia en comparacién con el Mo3Si monofasico.
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Después de concluir el estudio de compresién con la velocidad inicial de compresién de
10 7 s a 1400°C, se realizaron las mismas pruebas variando la temperatura a 1300°C y
manteniendo constante la velocidad inicial de compresion.

Las graficas de las curvas esfuerzo-deformacion ingenieriles obtenidas a partir de estos
ensayos, se presentan en la figura 3.2.18.
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Figura 3.2.18 Grafica de esfuerzo-deformacidén ingenieril a 1300°C para las diferentes
concentraciones de Nb.

Las graficas de las curvas del ensayo de compresion a 1300°C, presentan un incremento
en el valor del esfuerzo mucho mas notorio en comparacion con las graficas comprimidas
a 1400°C. Sin embargo, entre cada una de ellas se observa una clara diferencia,
especialmente para las concentraciones de Nb a 15 % at y 20 % at. en donde las curvas
alcanzan un maximo en el esfuerzo, para después mostrar una caida en la carga aplicada
sin recuperacion alguna, esto es, los especimenes fallaron catastroficamente.

Después de una observacion realizada sobre la superficie de fractura de los especimenes,
se detecto un modo de fractura fragil. Los especimenes con 5 y 10 % at. Nb, presentaron
un incremento constante en la deformacién, aunque también cercano al 10 % de la
deformacidn, estos especimenes se fracturaron.

La susceptibilidad de estas aleaciones a la variacién de la temperatura se ve reflejada en
estas graficas, al compararlas con las aleaciones comprimidas a 1400°C, principalmente
presentando un incremento en el esfuerzo obtenido a 1300°C.
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A partir de las graficas de la figura 3.2.18 se calcularon la resistencia a la cedencia al 0.2
% de la deformacién. La figura 3.2.19 presenta los valores obtenidos en funcién de la
concentracién de Nb.
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Figura 3.2.19 Grafica del esfuerzo a la cedencia vs. concentracion de Nb.

En la figura 3.2.19 se observa que ¢l esfuerzo a la cedencia se ve incrementado
sustancialmente por la adiciéon de Nb, al ser comprimidos estos especimenes a esta
temperatura de 1300°C, sin embargo, se puede observar que el incremento en la
resistencia a la cedencia en las aleaciones al adicionar 5% at. Nb, en este caso no es muy
grande la diferencia. En cambio entre las aleaciones con adiciones de 5, 10, 15, 20 %at
Nb adicionado, la resistencia de la aleacién aumenta aproximadamente en 90 MPa, y 60
MPa con respecto de la muestra con 0% at. Nb, lo que es un aumento bastante
significativo, ya que de los resultados al utilizar 1400°C en pruebas de compresion, el
aumento fue de solamente 40 MPa.

El incremento en la resistencia de las aleaciones en estos experimentos, se atribuye al
igual que en los experimentos a 1400°C, a la escasa produccion de dislocaciones maéviles,
solo que en este caso es mucho menor la posibilidad de producir esta movilidad de
dislocaciones debido a la reduccidn en la temperatura, esto es, las dislocaciones no
adquieren la suficiente energia para romper el estado de apilamiento en que se encuentran
facilmente, por eso es que se requiere de mayor esfuerzo aplicado para proporcionar esta
movilidad en las dislocaciones.
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Con la finalidad de calcular el exponente del esfuerzo operante para esta serie de
experimentos se realizaron pruebas variando la velocidad de compresion en el espécimen
durante la prueba y asi obtener una variacién en el esfuerzo manteniendo constante la
temperatura a partir de la siguiente relacion:

E= 4" exp{— w}é%«»)
é=Bo"

&= Bo,"
&,=Bo,”

donde :

n = exponente del esfuerzo .
0,y G, = esfuerzo al 0.2% de la deformacion de la primer y segunda velocidad de

compresion respectivamente.
€1y &.= velocidades de compresion del cabezal,
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La figura 3.2.20 presenta la grafica esfuerzo-deformacion para la aleacion con 5% at. Nb
comprimida a 1400°C utilizando una velocidad inicial de compresién de 107s™, seguido

de 107 7.
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Figura 3.2.21
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Gréfica del flujo del esfuerzo para la aleacién con 10 % at. Nb a 1400°C,
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A partir de la grafica de la ﬁgura 3.2.20, se obtuvo que el esfuerzo 61=394 MPa y el
esfuerzo 6,= 576 MPa para 10°s" y 107 4s respectivamente, aplicando la ecuacion (a), se
determind el exponente del esfuerzo, para este caso fue n = 6.06.

Para el caso de la figura 3.2.22, en donde se presenta el flujo del esfuerzo en la curva
esfuerzo-deformacion ingenieril para la aleacidén con un contenido de 10 %at. Nb
comprimida a 1400°C se obtuvo que el esfuerzo o; =478 MPay el esfuerzo o, =576
MPa para 1075 y 107% respecuvamente aplicando la ecuacién (a), se determind el
exponente del esfuerzo, para este caso fue n = 4.94.

Se realizaron los cambios de velomdad 1mcla1 de compreswn en los ensayos de
compresion en un rango de 107%™, 107 s’ y 107 6yt ; sm embargo se tratd de utilizar una
velocidad de compresion mayor en ei rango de 107s, pero desafortunadamente la celda
de carga esta calibrada para un rango de 5 kN.

Dado que el exponente del esfuerzo define la sensitividad de la variacion del esfuerzo en
el proceso de compresion a una determinada temperatura por un periodo de tiempo
prolongado en nuestros experimentos, el valor obtenido de n= 35 y n= 6 aproximadamente,
se explica mediante el modelo de Weertman [5], en donde dice que las dislocaciones son
producidas por fuentes en planos paralelos, separados entre ellos una distancia d, y sus
bordes son mutuamente atrapados, formando multipolos. Cuando las dislocaciones al
frente se eliminan moviéndose hacia delante una distancia de medio plano d/2, los
conjuntos de dislocaciones pueden entonces moverse sobre una distancia a la préxima
dislocacion, emitiéndose asi otro ciclo de dislocaciones. Generalmente cuando esto
sucede, el valor de n se encuentra alrededor de 4.5, sin embargo, se pueden obtener
valores tan altos como n = 6 cuando se forman apilamiento de dislocaciones contra los
subgranos que es precisamente el caso que se suscitd en estas aleaciones con adiciones de
Nb.
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3.2.4.3 Difusién

Los ensayos de difusidn fueron descritos previamente en el parrafo del procedimiento
experimental. El objetivo de estos experimentos es determinar si el incremento obtenido
en los ensayos de compresion realizados al adicionar diferentes concentraciones de Nb,
es debido a algin fendmeno difusivo-en la aleacién. Por tal motivo se procedid a realizar
los célculos del coeficiente de difusidon para encontrar el mecanismo operante en el
refuerzo de la matriz de Mo;Si.

En experimentos reales el valor del coeficiente de difusion D puede y debe variar, para
una composicion dada en un tiempo determinado, debido a cambios en temperatura. Este
puede cambijar también con la composicién, y como existe un gradiente en la
concentracion, esto significa que D cambia respecto de una posicion a lo largo de la
muestra. En este ultimo caso, D = D(x) y entonces la segunda ley de Fick puede ser
escrita de la siguiente forma:
2

_2(pl) i, 0 ©
ot ox\ Ox Ox Ox o’

La ecuacion utilizada para calcular el coeficiente de difusion es la ecuacion obtenida a
partir del analisis de Boltzmann-Matano [6], el cual proporciona la solucion al coeficiente
de difusion D(c) a partir de una grafica experimental c(x), iniciando con la
transformacion de la ecuacién de la segunda ley de Fick, el desarrollo para la realizacién
del calculo del coeficiente de difusidn se encuentra en la literatura 6], sin embargo, con
fines de seguimiento de visualizacién experimental,el proceso se desarrolla a
continuacién. Tomando las condiciones iniciales en términos de una variable u=x/t, en
donde ¢ es una funcién solamente de u y entonces la ecuacion de la segunda ley de Fick
puede ser transformada en una ecuacidén diferencial ordinara.

Usando al definicidn de u, se tiene:

Oc dedw 1 x de
ot du ot 2 6% du

y

do_deau_ 1 de
&  du ox 2% du

substifuyendo en la ecuacién se obtiene:
~u de d(Ddc] )

2 du du\ du
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Considerando una pareja con difusion infinita el cual puede ser descrita con las siguientes
condiciones:

c=copparax<Q,en t=0
¢=0parax>0,en t=0
Cuando x = 0 es excluida a t= 0y la concentracién original no es una funcion de la

distancia tomada de la discontinuidad a x = 0, entonces las condiciones iniciales pueden
ser expresadas en términos de u solamente como:

¢ = ¢o para u<0, en t= -0
c=0parau>0Q,en t=o0

Debido a que la ecuacidn (1) contiene solamente diferenciales totales, se puede cancelar
1/du de cada lado e integrar entre ¢ = 0 y ¢ = ¢’, donde ¢’ es cualguier concentracion
0<c’ <y,

521 ~ ude = {Déﬂ )

el dato de c(x) es siempre en algin tiempo fijo, entonces substituyendo por u se tiene:

21 [ e = D{f{i} - Dr(m‘fﬁ} | @3)
2 dx em(} dx c=¢

La ultima equivalencia en la ecuacidon (2)proviene del hecho de que en este sistema
infinito de/dx = 0 en ¢ = 0. Del hecho adicional que de¢/dx = 0 a ¢ = ¢y, se tiene la
condicién:

F xdc =0
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Entonces la ecuacidén (3) define el plano en el cual x = 0. Con esta definicién de x, D(c”)
puede ser obtenida mediante la integracidén y diferenciacién grafica de c(x) usando la
ecuacion siguiente:

D(c)= ;—:(%J | [ xde )

en donde:

t= tiempo de permanencia dentro del horno.

¢ = concentracién

¢’ = concentracion requerida en la grafica de difusion.
x = ancho de la zona de difusién.

Después de haber realizado las evaluaciones de los perfiles de difusion de las parejas de
especimenes utilizados para estos ensayos de difusion evaluando las concentraciones de
Nb en la zona de interdifusion, estos resultados se graficaron tomando la concentracidn
de Nb en funcién de la profundidad.

24 hrs. recocido,

Nb % at.

Profundidad {um]

Figura 3.2.22 Perfil de difusion de Nb, con 24 horas de recocido para el espécimen con 5
% at. Nb,
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96 hrs. recocido

Nb % at.

Profundidad [um]

Figura 3.2.23 Perfil de difusién de Nb, con 96 horas de recocido para el espécimen con 5
% at. Nb.

Las figuras 3.2.22 y 3.2.23 presentan el perfil de difusidn para los especimenes con 5 %
at de Nb, y 20 % at. Nb, recocido por 24 y 96 horas respectivamente.

La grafica obtenida a partir del ensayo de difusidn con 5 %at. Nb tratado térmicamente
por 24 horas, presenta que el rango de penetracion de Nb se encuentra aproximadamente
en un limite de 7 pm, en donde la concentracién de Nb va disminuyendo a medida que se
aproxima a la interfase de unién de los especimenes, por otro lado, el espécimen con la
misma concentracién de Nb, tratado térmicamente a 96 horas, presenta una difusion de
Nb en Mo3Si de aproximadamente 8-9 pm. de profundidad, la pendiente de esta curva se
observa menos inclinada en comparacién con el espécimen tratado térmicamente por 24
horas. Para asignar una curva que describa el comportamiento de la gréfica, para tener
una linea de referencia para realizar los célculos del coeficiente de difusion, esta linea se
describe mediante la siguiente ecnacidn :

mi*exp(-m2*(log{mO-+ profundidad)*m3)); m1= conceniracién Nb; m2=1; m3=1

en donde los valores de m, corresponden a las pendientes para cada uno de los puntos.
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24 hrs. recocido

Nb % at.

Profundidad [um]

Figura 3.2.24 Perfil de difusién de Nb, con 24 horas de recocido para el espécimen con
20 % at. Nb.

96 hrs. recocido.

L B N S N B L R Y AN N B
. * 1

25 LN L LB I B

Nb % at

-15 -10 -9 0 5 10 15

Profundidad [ um])

Figura 3.2.25 Perfil de difusién de Nb, con 96 horas de recocido para el espécimen con
20 % at. Nb.
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Lag figuras 3.2.24 y 3.2.25 presentan el perfil de difusion para los especimenes con una
concentracién de 20 % at. Nb tratados térmicamente a 24 y 96 horas respectivamente.
Para los especimenes tratados térmicamente a 24 horas, la maxima penetracién obtenida
fue de aproximadamente 8 um, mieniras que para el espécimen tratado a 96 horas la
profundidad de penetracién observada es de aproximadamente 14 pm.

De los cuatro perfiles de difusién analizados, se observa que la difusidn del Nb en la
matriz de Mo;Si esta en funcidn de la concentracioén y tiempo de tratamiento térmico.

El mecanismo operante propuesto para estos ensayos realizados es el mecanismo por
generacién de vacancias [6], en el cual se establece que al incrementar la temperatura,
una gran cantidad de vacancias térmica son generadas en la muestra, de tal modo gue
atomos de Nb adyacentes a posiciones vacias en la celda unitaria del MosSi pasan a
ocupar estos sitios, dejando atrds un espacio vacio el cual serd ocupado posteriormente
por el atomo anterior a este atomo que ocupd la vacancia.

La tabla 3.2.3 presenta los datos obtenidos a partir del calculo del coeficiente de difusion
para estos ensayos obtenidos a partir de la ecuacidn (4) aplicada sobre las graficas
obtenidas de los ensayos experimentales de difusién, asi como un resumen de la
profundidad difundida del Nb hacia el Mo;Si. El coeficiente de difusién para los
especimenes con 20 %at. Nb fue evaluado a una concentracién ¢’=10% at.Nb y para las
muestras con 5 % at. ¢’ fue evaluado en 2.5 % at.Nb. Los extremos de las graficas fueron
ignorados debido a la incertidumbre del punto exacto en donde la difusion termina.

BEspecimen Profundidad Coeficiente de Tiempo de tratamiento
difundida [um.] | difusién [m®s”’] | térmico [hrs.]

Mo,Si-5% at. Nb 7 75x%x 107 24

Mo3Si-5% at. Nb 10 2.0x 1077 96

Mo038i-20% at. Nb 8 1.3x10°7° 24

Mo,Si- 20% at.Nb 15 1.1x 107 96

Tabla 3.2.3. Datos obtenidos a partir de los ensayos de difusién en las parejas de
especimenes entre Mo3Si con 5 y 20 % at. Nb.

De la tabla 3.2.3 se observa claramente la variacioén del coeficiente de difusién para estos
ensayos, el cual no depende del tiempo de tratamiento térmico, sino que depende de la
concentracién. Esto es, el Nb difunde mas rapidamente en las aleaciones con 20 % at. Nb.
Analizando los valores obtenidos se observa que el coeficiente de difusién del Nb en
Mo;Si, es mayor para las aleaciones con mayor contenido de Nb, por lo que en la pruebas
de compresién de las aleaciones con diferente contenido de Nb, el incremento en el
esfuerzo obtenido al incrementar el contenido de Nb, esta relacionado con la capacidad
de difundir del Nb en la estructura cristalina Al5, y siendo un dtomo de mayor radio
atémico en comparacion con el Mo, y estando en solucién sélida en la red, 1a movilidad
de las dislocaciones es inhibida, produciendo asi un mayor esfuerzo.
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3.3.- Monocristales de MosSi

Una vez concluido el estudio de las aleaciones policristalinas, en donde se obtuvieron
resultados bastante promisorios, tanto en su resistencia mecanica, asi como en sus
propiedades fisicas, el objetivo siguiente es entender y explicar su respuesta al ser
sometida a los diferentes ensayos de caracterizacién aplicados, especificamente de la
aleacion monofasica de Mo;Si.

En las aleaciones policristalinas que se estudiaron se obtuvieron resultados que dependen
de varios factores que estan ligados con la informacién cristalografica de los granos en
conjunto del material, en donde cada uno de ellos tiene caracteristicas independientes con
respecto de los otros granos adyacentes (orientacion cristalografica, tamafio) y que varian
en gran manera tan solo al atravesar un limite de grano y que por lo tanto, afectan y/o
modifican el comportamiento del material.

Por otra parte, los limites de grano en la aleacidon monofasica de MosSi funcionan como
barreras que impiden el deslizamiento de los planos produciendo un incremento en la
resistencia del material al acumular apilamiento de dislocaciones cuando éstas son
méviles, lo cual no sucede en nuestro caso.

Para llevar a cabo la realizacién de este objetivo planteado, se vié la necesidad de
producir cristales tinicos (monocristales) de esta aleacién, en los cuales se elimina el
efecto de los limites de grano, asi como las restricciones que se generan al tener granos
vecinos, ademdés de eliminar también el efecto de particulas de segunda fase, como se
menciond anteriormente, Concretamente, la razoén de realizar un estudio sobre el
monocristal de Mo;Si esta basado en los siguientes puntos;

a) No se afectan las propiedades por influencia de cohesién entre granos

b) No se ve influenciado el comportamiento del material por la direccion azarosa de
otro grano adyacente.

¢) Se puede trabajar con el cristal en una determinada orientacion

d) Se puede determinar los planos de deslizamiento del cristal.

Con los puntos anteriormente descritos, se realizdé un estudio de las propiedades
mecanicas del compuesto MosSi utilizando monocristales orientados en direcciones
especificas.

Sin embargo, el hecho de producir un monocristal de esta aleacién presenté una gran
dificultad desde el momento del disefio de la aleacion como ya se mencioné en el
capitulo del procedimiento experimental, de aqui que varios intentos han sido realizados
para producir este monocristales y/o solidificaciones direccionales de Mo;Si+MosSi3
utilizando diversas técnicas principalmente utilizando el método de Czorchralski, y
produciendo este monocristal por fundicion de zona flotante [1].

Después de varios intentos realizados utilizando el horno por medio de fundicién por via
Optica, combinando los parametros utilizados en el proceso, se logréd finalmente la
obtencién del monocristal. Una de las dificultades primarias fue el establecer el punto de
generacion de suficiente energia en la fuente de poder para fundir el material pero sin
excederla de manera de no llevarlo al estado liquido y romper la tension superficial en la
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zona de fundicion provocando que el material fundido se derramara dentro de la cdmara
de operacién. En contraparte ofra dificultad fue mantener la temperatura exacta enire las
dos barras en el estado liquido de manera de que no se enfriaran a lo largo del proceso y
solidificaran produciendo un desequilibrio en el sistema giratorio y por lo tanto la
interrupcion del proceso. Finalmente, después de haber enconirado los pardmetros
adecuados para el proceso en base a experimentacion, se realizo el crecimiento del primer
‘monocristal el cual se presenta en la figura 3.3.1.

Figura 3.3.1 Monocristal de Mo3Si crecido por fundicién de zona flotante por via dptica.

La zona C y D representa el monocristal producido para todos los experimentos y
ensayos realizados, la direccién de crecimiento fue en <102> perpendicular con el plano
(102}, los siguientes monocristales producidos también fueron crecidos en esta direccién,
debido a que se utilizé este primer monocristal en la base para seguir creciendo los
siguientes, esto es, la direccion del nuevo monocristal sera la misma direccion del cristal
utilizado como “'semilla”.

La zona A es la parte en donde se encuentra el MosSi policristalino, mejor conocido
como la base de crecimiento del cristal, es esta zona en donde en los cristales producidos
posteriormente se colocé la “semilla” para iniciar el crecimiento del cristal, la velocidad
de crecimiento de la zona A fue de S mm/h. La zona B ¢s la region mas critica en el
proceso de crecimiento del cristal, es en donde se nuciea un grano Unico a partir de las
dos barras policristalinas en contacto, en la zona de fundicidn, en el momento de estar
girando en sentido contrario entre ellas produciendo una mezcla homogénea. En el
momento en que se inicia el movimiento de las barras en el sentido contrario a la flecha
en la figura 3.3.1, este grano tnico nucleado comienza a crecer en esta direccién hasta
concluir en la zona D,

Posteriormente cuando se produjo la unidn entre los especimenes, la velocidad se redujo
en la zona C a 3 mm/h con respecto de la zona A, obteniéndose una reduccién en el
didgmetro del cristal, con este hecho se asegura que no se nuclearon mas de un grano y es
el que continua creciendo.
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La figura 3.3.2 presenta la micrografia de la zona de transicion en donde los granos
comienzan a coalecer creciendo hasta formar el grano Unico. (vista seccién longitudinal)

1

| Diggecionde Creciiniend

= o

et

Figura 3.3.2 Zona de transicion hacia Ia nucleacion de monocristal.

Una vez asegurado que se esta creciendo un grano Unico, se aumento la velocidad de
crecimiento del cristal hasta igualar la velocidad en la zona D (Smmv/h) con la zona A
incrementando el didmetro de cristal. El final de esta zona es en donde se cortd la punta
del monocristal al hacer la separacién con la barra de aporte. La figura 3.3.3 presenta la
superficie del monocristal, en donde se aprecia como se comienza a revertir el
crecimiento pasando de monocristal e iniciando la nucleacion y crecimiento de granos a
medida que empieza la separacion entre el monocristal y la barra policristalina de Mo3Si.

Figura 3.3.3. Seccién transversal de la punta del monocristal, zona D.
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Los cristales crecidos posteriormente en los experimentos subsecuentes, mostraron una
gran reproducibilidad en todo el proceso, incluyendo la orientacion inicial.

3.3.1 Orientacion del cristal.

Después de haber obtenido los monocristales, estos se colocaron en la maquina de rayos
X para ser determinada su orientacién mediante el uso de retrodifraccién de Rayos X por
Ja téenica de Laue. El primer cristal producido, resulté haber crecido en la direccién
<102> (aplicando la técnica que se describié en el capitulo de procedimiento
experimental). Se prefirié no realizar la indexacion de los patrones para no distorsionar la
imagen. El negativo de la imagen del patrén de difraccion se presenta en la figura 3.3.4.

Figura 3.3.4 Patron de difraccién de Laue de la seccion transversal del cristal
crecido en su orientacion original

A partir del patrén de difraccion anterior, se obtuvieron los angulos de rotacién para
obtener las tres orientaciones <100>, <I111>y <110> requeridas para cortar los nuevos
cristales de acuerdo al procedimiento planteado en el capitulo IL.

La tabla 3.1 presenta los valores de los éngulos B (0-360°) y & (0-60°), los cuales
representan el sentido de rotacién en sentido paralelo al haz de incidencia de los rayos X
y la translacién perpendicular al haz respectivamente en el cristal.
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Tabla 3.3.1 Angulos requeridos para la rotacion de los cristales para obtener las
orientaciones <100>, <111>y <110>,

Direccién Angulo P Angulo A
<111> -54.78 45.77
<100> -89.22 0.66
<110> -44 .92 0.80

Tomando la proyeccidén estereografica del cristal original y aplicando los angulos
calculados en esta proyeccidn, se obtuvieron los patrones de difraccion de Laue de los
diferentes cristales los cuales se presentan en las figuras 3.3.4a, 3.3.4b y 3.3 4c.

La figura 3.3.4a presenta el patron de difraccién de Laue de la superficie del plano (111),
el cual posee simetria de 3 ejes, los puntos mas intensos identifican los ejes de simetria.

Figura 3.3.4a. Patron de difraccidon de Laue del Plano (111) de la estructura A15.

La gran cantidad de extra reflexiones en el patrén de difraccion es debido a que la celda
unitaria A15 posee 2 dtomos en las caras en comparacion con una estructura fcc. Sin
embargo los indices de cada reflexiéon son exactamente iguales que cualquier sistema
cubico.
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El patron de difraccion del plano (110) es mostrados en la figura 3.4b, en ella se observa
la simetria de 2 ejes del plano cristalino, este plano esta situado a 45 grados con respecto
del plano (100).

Figura 3.3.4 b, Patrén de difraccién de Laue del plano (110)

Del mismo cristal se tomo el patrén de difraccion de Laue, girando los grados sefialados
en la tabla 3.3.1 para obtener el plano (100), el cual presenta simetria de 4 ejes, la imagen
de este patrén de difraccion es mostrado en la figura 3.3.4.¢

Figura 3.3.4¢ Patron de difraccion de Laue del plano (100)
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Todos los especimenes orientados fueron analizados por la técnica de Laue antes y
después de ser cortados, la orientacién de los mismos, fue evaluada por la técnica descrita
en el capitulo del procedimiento experimental y revisada posteriormente haciendo uso de
un programa de simulacion cristalogréfica llamado “ OrientExpress 3.3” el cual realiza la
orientacion de los cristales con dimensiones conocidas de la celda unitaria a partir del
espectro de Laue obtenido del cristal.

La importancia de la realizacién del procedimiento de orientacién de los cristales por
medio de la técnica de Laue, garantizo que los ensayos de compresion de los
monocristales, se realizaran en buen acuerdo con las proyecciones estereograficas, y
basados en este hecho, tener la oportunidad de predecir con un buen grado de
certidumbre el comportamiento mecanico de los cristales, Sin embargo, como se puede
observar en los patrones de retrodifracciéon de Laue y con el conocimiento previo de que
no se trata de una estructura cristalina cubica cenfrada en las caras o centrada en el
cuerpo, sino que es, mas bien, una combinacién de ambas estructuras cibicas, por tal
razon es que aparecen en los espectros esa gran cantidad de reflexiones. Este hecho no
implica que no se pueda tratar este sistema cristalino A15 como un sistema ctibico, por el
conirario, los patrones de Laue realizados afirman la idea de que el sistema cristalino es
plenamente un sistema cibico.

3.3.2 Compresion de los monocristales.

Las pruebas de compresion fueron llevadas a cabo a 1325°C en las probetas (aunque el
hormo fue programado a 1400°C), en vacio con una velocidad inicial de compresion del
cabezal (razon enfre la longitud de la probeta y velocidad de desplazamiento del cabezal)
de 107 sy 107 57

La temperatura homologa de operacion para los ensayos de compresion fue determinada
de la siguiente forma:

7 _(1325+27HK o
Ty 2020+ 273)K

en donde:

T = Temperatura del espécimen en grados K.
T¢= Temperatura de fusion del monocristal.

En la mayoria de los ensayos la celda de carga fue puesta a “cero” antes de evacuar el
sistema. El proceso de evacuacién resulta en una desviacion de 170MPa, por tal razon,
todos los ensayos de compresion realizados en los monocristales, estan desfasados
~170MPa con respecto del origen en el eje del esfuerzo, los cuales no fueron registrados
en la celda de carga de la maquina al iniciar a aplicar la carga.
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Los monocristales orientados en los ejes de compresién <100>, <111>y <110> a 107 5™
se presentan en la figura 3.3.5a, 3.3.5b y 3.3.5¢ respectivamente. Entre 2 a 3% las curvas
presentan una zona eldstica, (aunque aqui también esta incluida la deformacién elastica
del sistema) ocurriendo la transicién al régimen plastico aproximadamente al 3% de la
deformacién. Las pruebas fueron detenidas entre el 4.0 vy 6.0 % de deformacién
aproximadamente, de manera que se tuvieran los puntos necesarios para realizar el
calculo del esfuerzo a la cedencia al 0.2% de la deformacion v a la ves de no destruir el
espécimen para poder observar las huellas de deslizamiento.
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Figura 3.3.5a, Gréafica del o-¢ del espécimen comprimido en <100> a 107%™,
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Figura 3.3.5b, Grafica del o-¢ del espécimen comprimido en <111>2a 1075
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Figura 3.3.5¢.- Grafica del o-€ del espécimen comprimido en <110>a 10757,

Las tres graficas anteriores presentan las curvas s esfuerzo-deformaciéon ingenieriles
obtenidas después de los ensayos de compresién. Un comportamiento normal de cedencia
es observado en el espécimen comprimido en la direccién <100> (Fig.3.5a), hasta el
punto en donde se detuvo la prueba, esto es, en esta grafica se observan las etapas
ocurridas en un proceso de compresion como se menciond con anterioridad { zona
elastica, transicion enfre zona plastica y elastica), este espécimen no presentd
deformacién aparente como cra de esperarse producida por un endurecimiento por
trabajado, ya que para esta orientacion el valor del esfuerzo cortante es cero (los calculos
del esfuerzo cortante se discutiran en el apartado del andlisis de los planos de
deformacién), debido a que no es posible activar algin plano de deslizamiento al
comprimir en esta orientacion. El esfuerzo a la cedencia en este espécimen se encuenira
en el orden de 1110 MPa, y después contintia incrementando el valor del esfuerzo hasta
alcanzar un maximo de aproximadamente 1380 MPa. Por otra parte los especimenes
deformados en las direcciones <110> y <111> no presentan una tendencia normal, esto
es, el esfuerzo decrece después de que un méximo es alcanzado, aunque el espécimen en
la orientacion <111> presenta un esfuerzo a la cedencia de 1060 MPa el cual es bastante
cercano al espécimen en <100>, sin embargo después de este punto el espécimen la carga
cae hasta aproximadamente 800 MPa. El espécimen en la orientacion <110> mostré el
valor mas bajo en su resistencia de aproximadamente 800 MPa. Ambos especimenes
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después de la caida de la carga, presentan una zona estable en el esfuerzo, deforméandose
aproximadamente en 2.0%.

Después de los ensayos de compresion de estos especimenes, las superficies de los
mismos fueron observadas en el microcopio Optico, encontrando la presencia de algunas
grietas crecidas en direccidon paralelas al eje de compresion. Algunos especimenes
también se fracturaron catastroficamente durante el proceso, no obstante de que la
velocidad de compresion es relativamente lenta.

Las curvas esfuerzo deformamon ingenieriles obtenidas después de comprimir los
monocristales a 10 s, se presentan en las figuras 3.3.6a, 3.3.6b v 3.3.6¢.
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Figura 3.3.6a, Grafica del ¢-¢ del espécimen comprimido en <100> a 10%s
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Figura 3.3.6b, Grafica del -¢ del espécimen comprimido en <111>a 107 g™
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Figura 3.3.6¢, Gréfica del o-¢ del espécimen comprimido en <110> a 107,

De las figuras 3.3.6b y 3.3.6¢, correspondientes a los cristales comprimidos en las
direcciones <111> y <110> respectivamente, se observa que en el estado inicial de
compresion, las probeta no presentan una a deformacion significativa, de hecho en las
curvas se observa la carga aplicada hasta el punto de cedencia (menor de 0.2 % de
deformacién) con un esfuerzo maximo de 1050 MPa para el espécimen en la direccion
<111>y 730 MPa para la direccion <110>. Hasta este punto, debido al proceso lento de
deformacion, las dislocaciones generadas en el proceso no adquieren basicamente
ninguna movilidad, permitiendo asi que el material resista la carga aplicada, después del
limite de cedencia, la carga decrece subitamente, a este fendmeno se le conoce como
cedencia anormal, esto es, las dislocaciones que estuvieron ancladas en alguna falla de
apilamiento, son liberadas y comienzan a moverse libremente, hasta que son detenidas
nuevamente, sin embargo a este punto, el material ha perdido resistencia, y se comienza a
generar una etapa en el que probablemente los planos comienzan a deslizarse y a
acomodarse secuencialmente o ciclicamente, produciendo en la grafica una forma de
“sierra” (oscilaciones) en la curva, comunmente este fendémeno es llamado como el efecto
de Portevin-Le Chételier [12], que es explicado como cedencia discontinua. Este
fenémeno ocurre debido a una cedencia ciclica durante un tiempo prolongado a
determinada temperatura mientras que el espécimen es probado, este esfuerzo
relativamente constante se presentd en aproximadamente 700 MPa para la direccion
<111>y 580 MPa para la direccién <110>.

Por otro lado Ia figura 3.3.6a, se presenta nuevamente como la direccion mds resistente
en la prueba de compresion, esto es, después de alcanzar el punto de cedencia, la carga no
cae como sucedid en las dos direcciones anteriores, mds bien se incrementa ligeramente
hasta aproximadamente 1020 MPa, para después decrecer ligeramente a 980 MPa.
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En estas tres graficas, no fue posible realizar el calculo del esfuerzo a la cedencia al 0.2%
de la deformacién debido a la morfologia de la curva, por tal motive se tomaron en
consideracion el flujo constante del esfuerzo.

Es evidente de las graficas anteriores que la resistencia de los monocristales en las tres
diferentes orientaciones esta en funcion de la velocidad de compresién, ademas de que
esta resistencia esta relacionada con su orientacioén cristalografica, encontrando que la
direccidn que soporté mas esfuerzo aplicado fue el espécimen en <100> seguido de la
orientacién <111>y finalmente la direccién <110>.

Después de las pruebas de compresidn, se observéd algin tipo de recristalizacion en la
superficie de los especimenes comprimidos solo a 10, Murayama [2] le llama a este
fendmeno, recristalizacidon dindmica, el cual observé en NbsAl (otro compuesto A15) con
similares condiciones. Sin embargo en nuesiro caso la probetas fueron pulidas
ligeramente y observadas en el MEB, mostrando que esta “recristalizacidén” solo ocurre a
muy pocas micras de profundidad (aproximadamente 8-10um), probablemente generada
por la evaporacién de Si en la superficie de la muestra y por consecuencia produciendo
una capa muy delgada rica en Mo.

La tabla 3.3.2 presenta un resumen de los valores obtenidos a partir de los ensayos de
compresion a 1325°C en vacio a 10 sy 10° 57! del monocristal de Mo3Si orientado en
las direcciones <100>, <111> y <110>,

Tabla 3.3.2 Resumen de los resultados obtenidos a partir de las graficas -
ingenieriles en los monocristales al 0.2% de la deformacién.

<100> <111> <]110>
Flujo de Esfuerzo 980 650 560

constante 107 s™
[MPa]
Esfuerzo Cedencia. 1000 820 680
(0.2% ) 105!
[MPa]
Esfuerzo Cedencia. 1110 1060 817
(0.2%) 107"
[MPa]
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Raj [3], reporta valores de aproximadamente 200 MPa en compuestos policristalinos de
Cr3Si con adiciones de Mo, el cual es congruente con resultados obtenidos por Chang y
Pope [4] en aleaciones de CrsSi sin elementos aleantes. Por otro lado estos autores
estudiaron al mismo tiempo el comportamiento mecanico del CriSi monocristalino
encontrando un valor maximo en el esfuerzo de aproximadamente 450 MPa a 1300°C y
decreciendo a la mitad cuando incrementaron la temperatura a 1350°C.

Mahajan [5] en cristales de V3Si en condiciones similares a nuestros experimentos,
encontrd un valor en el esfuerzo a la cedencia de 343 MPa al comprimir sus especimenes
a 1200°C. Tabaru y Hanada [6] evaluaron también la resistencia a alta temperatura de
NbsAl, otro compuesto con estructura AlS, las aleaciones policristalinas en su
investigacién mostraron un valor en el esfuerzo a la cedencia de aproximadamente 900
MPa a 1200°C.

Comparando los resultados obtenidos a partir de las pruebas de compresion realizadas en
el monocristal de MosSi, con estos compuestos intermetdlicos de la misma estructura
AlS5, (los cuales son los mdas caracteristicos de esta estructura), se concluye que el
monocristal de Mo3Si, posee a lo menos 2 veces mas resistencia que los silisuros Cr3Si y
V3Si, en donde probablemente la tnica diferencia es la temperatura de fusion la cual es
1769 y 1924°C respectivamente y es resistente ligeramente superior al compuesto
intermetalico Nb;Al

Fuera de estos compuestos intermetalicos antes mencionados, no se ha encontrado otra
informacion relacionada con ensayos de compresion a alta temperatura del MosSi,
exc4eptio el trabajo realizado en Mo3;Si monofésica en pruebas de compresién a 1400°C, a
107 s7[13]. '
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3.3.3 Caracterizacion de las Bandas de Deslizamiento.

Otra de las principales razones por las cuales las pruebas de compresién fueron detenidas
entre €l 4-5 % de deformacion plastica en algunos experimentos fue debido a que después
de haber concluido los ensayos de compresion, se esperaba obtener los especimenes
completos sin ser destruidos para observar sobre la superficie de las caras de las probetas,
las huellas de deslizamiento generadas en el proceso de compresion.

Estas marcas de deslizamiento fueron observadas solamente en los especimenes
comprimidos en la direccion <110>y <I11>a 10° s, No se presentd huella aparente de
deslizamiento en los especimenes comprimidos a 10s™ y tampoco en el espécimen en la
direccion <100>. El hecho de no observar marcas de deslizamiento en la direccion <100>
era de esperarse debido ya que el eje de compresion con respecto del plano (100) forman
90 grados y por lo tanto el factor de Schmid es cero y por consecuencia el esfuerzo
cortanie es cero.

La figura 3.3.7 presenta las dos superficies del cristal comprimido en la direccion <110>,
observandose las huellas de deslizamiento producidas en el proceso.

<110>

N

Figura 3.3.7 Marcas de deslizamiento del monocristal comprimido en <110>.

A partir de una de las caras del monocristal se obtuvo su patrén de difraccion de Laue, en
este caso fue la parte izquierda mostrada en la figura 3.3.7 correspondiente al plano
(211), de donde a partir de este patrén de difraccion, se generd su proyeccion
estereografica la cual es presentada en la figura 3.3.7a.
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Los angulos que forman las marcas de deslizamiento observadas, forman un angulo
0=44° aproximadamente con respecto de la superficie del espécimen, (plano (110)
referido perpendicular al eje de compresion en el espécimen) y un dngulo p=35°

Plano de
desli_zamiento

Figura 3.3.7a, Proyeccidn estereografica de una de las caras del cristal en <110>

Una vez medidos los angulos sobre el espécimen, éstos fueron trazados en la proyeccion
estereografica de la figura 3.3.7a, hasta este punto se trazo el arco que une los dos
angulos y pasando por el centro del diagrama a partir de este arco, trazando una linea a
90°, se determino que el plano de deslizamiento operante en este espécimen fue (010).
Mahajan [Slen estudios sobre Vs3Si, encontré el mismo plano de deslizamiento al
comprimir sus cristales a 1200°C como ya se discuti¢ en el prrafo de compresion.

Chang y Pope [4], también encontraron la activacion de este plano de deslizamiento en
cristales de Cr3Si al comprimirlos en similares condiciones.

Para confirmar este resultado los calculos fueron realizados dos ocasiones pero ahora
realizando el patrén de Laue en la otra cara del espécimen, obteniendo de este nuevo
analisis, el mismo resultado obtenido anteriormente.

La obtencién de este plano de deslizamiento de hecho no es sorpresivo ya que al formar
un dngulo cercano a 45° con respecto del plano (110) resulta mas facil de ser activado.
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La figura 3.3.8 presenta las marcas de deslizamiento generadas sobre la superficie de las
caras del espécimen comprimido en el eje de compresion <111>,a 1325°C en vacio.

<111> N

S

Figura 3.3.8 Marcas de deslizamiento en el cristal en <i11>

El espécimen comprimido en la orientacion <111> fue el que present6 las mas claras
huellas de deslizamiento, sin embargo, como se puede apreciar en la figura 3.3.8 también
fueron generadas varias macrogrietas sobre la superficie que afortunadamente no afectan
para realizar el andlisis sobre la superficie.

Estas grietas surgieron debido a que la probeta fue comprimida a una velocidad inicial de
compresion de 107 s' de hecho la micrografia presentada en esta figura es la
correspondiente a la probeta realizada para la verificacion de los resultados, que en este
caso fue bastante mejor que la probeta inicial, presentando las mismas marcas de
deslizamiento, demostrando la buena reproducibilidad obtenida en los experimentos.

Los 4ngulos obtenidos en este espécimen fueron sobre el plano (121) de
aproximadamente a = 35° con respecto de la superficie de compresion que es el plano
(111) en una cara del espécimen y f=0° en la otra cara presentada.

El patron de difraccién de Laue se obtuvé de la cara en donde no se presentaron grietas
de forma que no se viera alterado el patrén de difraccion. La figura 3.8 b presenta la
proyeccion estereografica obtenida a partir de la simulacién generada del Laue en donde
la direccién normal al plano en el centro es <121>, esto es, la cara del patron de
difraccion es el plano (121) representado en la figura 3.3.8b, el cual, cristalograficamente,
esta correctamente representado, formando 90° con respecto de la superficie que es el
plano (111).

TRSIS CON
119 FALLA DE ORIGEN




N Plano de
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Figura 3.3.8a.- Proyeccion estereografica de una de las caras del espécimen comprimido
en la direccion <111>

Realizando la medicién del primer angulo medido de la micrografia de la figura 3.3.8a se
obtiene o =35°, y trazandolos sobre la proyeccion estereografica se encuentra la linea que
contiene la familia de planos {110} y {010}, sin embargo, en este caso el segundo angulo
obtenido es B=0° , por lo que el segundo 4angulo se encuentra sobre la periferia de la
proyeccion estereogréfica, coincidiendo sobre €l polo (012), el cual representa el plano de
deslizamiento, el cual se encuentra a 90° con respecto del origen.

120



Tedricamente aplicando la ecuacién para calcular dngulos entre 2 planos:

Hh+ Kk + LI
VH? + K2+ 2 fR? + k2 +12)

Cosa =

en donde

es el angulo de interseccion de los planos,
H.K y L son los indices de Miller del primer plano,
h, k y 1son los indeices de Miller del segundo plano.

Aplicando esta relacion se obtiene una angulo entre los planos (111} y el plano de
deslizamiento (012) de 39°. ‘
Experimentalmente se obtuvo un angulo de aproximadamente 35°, o sea una desviacién

de aproximadamente 4°, los cuales se observan en la proyeccion estereografica. Esto
pudo haber sido a lo largo del proceso de preparacion y compresion de los monocristales.
Del estudio obtenido por Smith [7] en V3Si en donde establece que la fragilidad del
compuesto es debido a la operacion del sistema <100>{001} por que no satisface el
criterio de Von Mises al contar con solo 3 sistemas independientes de deslizamiento.

Si las dislocaciones son disociadas similarmente durante una deformacion plastica,
entonces el sistema de deslizamiento operante seria <100>{012}, el cual podria
satisfacer el criterio de Von Mises, sin embargo un estudio realizado por Shyue [8]
presenta que no es lo que ocurre en esta situacién y solamente existen tres sistemas de
deslizamiento independientes.
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3.3.4 Andlisis del esfuerzo cortante,

Para complementar el estudio realizado en compresion a alta temperatura de los
monocristales anteriormente analizados, se cree conveniente generar un analisis del
esfuerzo cortante maximo generado en las pruebas de compresion para cada uno de los
cristales.

La relacion utilizada para calcular el esfuerzo cortante méaximo es:

T =0 COsPCcosi

en donde :

1 = esfuerzo cortante maximo

© = Angulo entre el eje normal al plano de deslizamiento y el eje de
compresion.

% = Angulo entre el eje de compresion y la direccidn de deslizamiento

o = esfuerzo maximo aplicado

y el Factor de Schmid es:

F.S.=cosgcosi

Iniciando con la consideracion de que en el monocristal comprimido en el eje de
compresion <100> el esfuerzo cortante es cero, debido a que el angulo formado entre el
eje de compresion y el plano (100) forman 90° entre ellos por tal motivo no se presenta
en la tabla 3.3, -
En este estudio para obtener la direccion de deslizamiento se consideré un vector de
Burgers b=<100> el cual es reportado para esta estructura AlS [9].En el siguiente
analisis se asumird éste vector de Burgers. Debido al valor de vector de Burgers en
<100>, el valor del esfuerzo cortante para los especimenes en la direccidon <100> serd
cero para ambos planos de deslizamiento (001) y (012). Esto es consistente con los altos
flujos de esfuerzos obtenidos al comprimir los especimenes en la direccidén <100>. Los
factores de Schmid y los esfuerzos cortantes calculados para los especimenes en las
direcciones <111> y <110>, asumiendo deslizamiento sobre los planos {001} o {012}se
listan en la tabla 3.3.

De los resultados obtenidos en las pruebas de compresién de los monocristales
presentados en la tabla 3.3, se observa que para el espécimen en el eje de compresion
<110>, presenta dos posibilidades , la primera en las marcas de deslizamiento que fueron
observadas en el espécimen después del experimento de compresion en el plano {100},
de este analisis se concluye que efectivamente el plano mas factible a ser activado en este
eje de compresion <110> es en {100}, ya que tiene el I.S. mayor respecto de los otros
dos posibles planos y ademaés resulta estar de acuerdo a lo publicado por otros autores en
estudios realizados en otras aleaciones con la misma estructura A15 [9,10,11]
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Tabla 3.3. Maximos factores de Schmid y esfuerzos cortantes para los especimenes
orientados en <110>y <111>. El esfuerzo cortante maximo es indicado en letras oscuras.
El esfuerzo cortante fue calculado a partir de los valores del esfuerzo constante (plateau)}

que es seguido de los pronunciados puntos de cedencia.

Eje de Compresion <110> <111>

Plano de deslizamiento {001} {021} {010} {021}

Angulo @y A o = 45° o =50.77° o = 54.74° @ = 39.23°
A =45° A =45° L =54.74° A =54.74°

Factor de Schmid 0.5 0.4472 0.333 0.4472

10° 5™ Opjateans T (MPa) | 730; 365 730; 326 800; 266 800; 358

107 57 Opiatcan; T (MPa) | 580; 290 580; 259 700; 233 700; 313

A partir de los datos del espécimen en <110>, se calcularon los esfuerzos cortantes
criticos para los sistemas de deslizamiento observados {010}<001> (en letras oscuras).
Por otro lado a partir de los resultados obtenidos del espécimen comprimido en la
direccion <111>, se calcularon los esfuerzos cortantes criticos para los sistemas de
deslizamiento observados {012} <001>, mostrado también en oscuras.

Analizando la tabla 3.3, se observa que el esfuerzo cortante para el sistema de
deslizamiento {012}<001> del espécimen <110>, tiene tendencia a ser menor que el
esfuerzo cortante producido en el espécimen en la direcciéon <111>. Similarmente el
esfuerzo cortante para el sistema de deslizamiento {010}<001> para el espécimen en la
direccion <111>, es menor que el esfuerzo cortante obtenido para el espécimen en la
direccion <110>. Estas comparaciones son también consistenies con las de los
especimenes <110> deformados primeramente con deslizamiento en{001}<001> y con
los especimenes deformados en <111> en el sistema de deslizamiento {021}<001> . A
partir del analisis anterior, se encontré que el esfuerzo cortante maximo sobre el plano de
deslizamiento {021}<001>es bastante similar que para el plano de deslizamiento
{0103<001>. Si fuera como Smith y colaboradores [7] sugieren en su investigacion sobre
el compuesto intermetalico V3Si (Al5), las barreras de Peierls para movimiento de
dislocaciones sobre el plano {021}<001>, seria un efecto mas grande que para el
movimiento sobre {010}<001>, esta diferencia es muy pequefia en MosSi. Las
observaciones realizadas sobre deslizamiento en los planos {012} es también consistente
con los resultados obtenidos en estudios realizados sobre monocristales de V3Si en
muestras sobreatacadas [14] y la observacion de la disociacién de dislocaciones en
a<100> en V;3Si, en dos dislocaciones parciales unidas en una compleja falla de
apilamiento {021} [10].

Aunque el MosSi mostré deslizamiento sobre los planos {021}, en adicion presentd
también deslizamiento sobre los planos {001}. Esto no sucede como inicialmente fue
propuesio por Aindow en donde se establece la presencia de cinco sistemas
independientes de deslizamiento en V38i. Un andlisis realizado posteriormente por Shyue
muestra que solo existen tres sistemas independientes de deslizamiento para este
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compuesto [8]. Por lo tanto, una deformacion general en los monocristales de Mo;Si no
se esperaba con anterioridad.

3.3.5 Microscopia Electrénica de Transmision (TEM).

El estudio de TEM sobre las muestras del monocristal deformado del Mo3Si en pruebas
de compresién, como ya se menciono en el capitulo del procedimiento experimental, se
vio limitado debido a la alta dificultad en la preparacion de los especimenes, sin embargo,
las muestras obtenidas mostraron una buena calidad y usando estos especimenes se trato
de obtener la mayor informacidn posible. Los especimenes del monocristal después de las
pruebas de compresion en donde se aplicaron deformaciones plasticas de
aproximadamente 3.0 % a 10? s’ y a una temperatura de 1325°C, fueron estudiados por
microscopia electronica de transmisién (TEM) y alta resolucion (HRTEM). La figura
3.9a muestra la imagen del plano de deslizamiento (012), obienido a partir del espécimen
comprimido en el eje de compresion <111>. En esta imagen las dislocaciones generadas
en el plano de deslizamiento se encuentran fuera de contraste. Las dislocaciones que
interceptan el plano de deslizamiento se encueniran en un 4ngulo preciso formando

marcas a lo largo de las direcciones [142 ]y [421]. La huella sobre la direccién [142]
fue probablemente formada por la intercepcion de algin plano de deslizamiento {100} a
90 grados con el plano (012), mientras que la huella observada en la direccién 427] se
produjo por la intercepcion con el plano de deslizamiento {012}.

Figura 3.9a.- Imagen del plano {012} cortado a partir del cristal deformado Mo;Si
por TEM.
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Estos resultados ilustran que un simple deslizamiento es dificil de producir en este
material. Esto ha sido mencionado anteriormente por Chang y Pope [4] para el caso del
compuesto intermetalico Cr3Si, en donde proponen que si el deslizamiento en {001}[001]
es llevado a cabo, entonces habria siempre un segundo sistema de deslizamiento
interceptando con el mismo Factor de Schmid. En MosSi un factor que contribuye para
que esto se realice es la similaridad de los valores del esfuerzo cortante maximo para
deslizamiento sobre los planos {001} y {012}.

Un estudio de HRTEM sobre una secciéon del mismo espécimen el plano de
deslizamiento {012} del cristal deformado del MosSi muestra en la figura 3.9b una
intercepcidn de una dislocacion de borde.

Figura 3.9b.- Imagen de alta resolucion obtenida a partir de la muestra del plano de
deslizamiento {012} del cristal deformado de MosSi.

La mitad del extra plano observado de esta dislocacion parcial de borde tiene un
vector de Burgers b = a/2 <100> ,indicado por un simbolo L.
Consistente con las observaciones realizadas en la figura 3.9a, la intercepcion de la
dislocacion de borde, indicando deslizamiento sobre el plano {021}, perpendicular a el
plano {012}. También la dislocacion observada en la figura 3.9b es consistente con el
deslizamiento en la direccion <100> como ocurre en otros compuestos con la misma
estructura cristalina A15.
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3.4 Nanoidentacion

Después de haber concluido el estudio de compresion en los monocristales de MosSi a
alta temperatura, en vacio, de donde se obtuvieron resultados bastante interesantes en
cuanto a sus propiedades mecanicas, encontrando datos que hasta ahora no se han
publicado, se observd en base a la revision bibliografica en cuanto a propiedades
mecanicas a temperatura ambiente como lo es la dureza en los cristales orientados, resulta
dificil de realizar por el método convencional de microdureza debido a que no se
manifiesta el efecto de la orientacion cristalografica sobre la dureza debido a la magnitud
de la carga utilizada. Por otro lado, la obtencion del valor del modulo elastico, a
temperatura ambiente en este material el cual es relativamente fragil, por métodos
normalmente usados como lo es pruebas de tension, resulta dificil o imposible de realizar.
Por tal motivo, es que se auxilio de la técnica de nanoidentacion.

Los especimenes utilizados para realizar estos ensayos fueron los mismos que se
utilizaron para la realizacién de la caracterizacion de los cristales. Como ya fue descritos
en la parte del procedimiento experimental, las identaciones fueron realizadas sobre los
planos (102), (100), (111) y (110), y después de haber posicionado los especimenes
azimutalmente con el eje mayor en los patrones de Laue alineado con una de las esquinas
del identador, se calibré el equipo realizando identaciones sobre zafiro y cuarzo [1,2],
entonces se procedio a realizar los ensayos, obteniendo los siguientes resultados.

La figura 3.4.1 presenta la huella de una identacién realizada sobre la superficie del
monocristal en la orientacion <111>,

Figura 3.4.1 Nanoidentacion con 100 mN sobre el plano (111) del cristal de Mo3Si.
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En el proceso de nanoidentacion las cargas utilizadas fueron 4, 20 y 100 mN.

Las figuras 3.4.2a-3.4.2c, 3.4.3a-3.4.3c, 3.4.4a-3.4.4c y 3.4.5a-3.4.5¢, presentan las
graficas de las identaciones realizadas sobre los monocristales orientados en las
direcciones <102>, <100>, <111> y <110>, utilizando un identador con punta de
diamante piramidal (3 lados) Berkovich el cual produce una huella triangular como se
observa en la figura 3.4.1.
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Figura 3.4.2a.- Gréfica de las identaciones sobre el plano (102) con 4mN de carga.
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Figura 3.4.2b.- Gréfica de las identaciones sobre el plano (102) con 20mN de carga.
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Figura 3.4.2¢.- Grafica de las identaciones sobre el plano (102) con 100mN de carga.
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Figura 3.4.3a.- Grafica de las identaciones sobre el plano (100) con 4mN de carga.
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Figura 3.4.3b.- Gréfica de las identaciones sobre el plano (100) con 20 mN de carga.
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Figura 3.4.3c.- Grafica de las identaciones sobre el plano (100) con 100 mN de carga.
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Figura 3.4.4a.- Grafica de las identaciones sobre el plano (111) con 4 mN de carga.
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Figura 3.4.4b.- Grafica de las identaciones sobre el plano (111) con 20 mN de carga.
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Figura 3.4.4c.- Gréfica de las identaciones sobre el plano (111) con 100 mN de carga.
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Figura 3.4.5a.- Gréafica de las identaciones sobre el plano (110) con 4 mN de carga.
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Figura 3.4.5b.- Grafica de las identaciones sobre el plano (110} con 20 mN de carga.
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Figura 3.4.5¢c.- Gréfica de las identaciones sobre el plano (110} con 100 mN de carga.
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Todas las identaciones realizadas sobre las superficies de los monocristales utilizando
cualquiera de las tres cargas empleadas en este estudio se presentaron bajo el régimen
elastico-plastico, la mayoria de las direcciones con la misma carga presentaron un cierto
grado de histéresis y solamente las identaciones realizadas sobre la superficie del
monocristal en la direccidon <111> presentaron una recuperacion en las curvas hasta el
punto inicial después de la histéresis concluyd el resto de las curvas a esta carga
presentan una parcial recuperacion. Esto indica que existe cierto grado de deformacién
inelastica de asperezas sobre la superficie de Ias muesiras a bajas cargas.

Para cargas mayores (superiores a 4 mN) no se observd un adicional histéresis, a pesar de
que se generd un mayor esfuerzo, lo cual indica que la deformacioén en este régimen es
plenamente plastica. De las curvas obtenidas a 4mN de carga se observa una region plana
de esfuerzo constante en las curvas de aproximadamente 10nm despues de 0.8 mN de
carga, solamente el espécimen en la direccidon <100> presenté mas grande esta meseta de
aproximadamente 15 nm. Este fenémeno generado es estas curvas, se debe
principalmente al repentino desplazamiento del identador hacia el interior del material,
deformandolo plasticamente y por consiguiente iniciando la generaciéon de una huella
permanente en el material. Es en este punto en donde el identador va penetrando el
material, en que las dislocaciones son producidas y son ancladas en algin defecto
producido como lo es en este caso tipicamente apilamientos, en donde las dislocaciones
se anclan hasta que el esfuerzo es suficiente para romper este apilamiento producido,
permitiendo que el material contintie deforméandose plasticamente, y asi sucesivamente,
este ciclo de nucleacion de dislocaciones acompafiado de desplazamiento ha sido
observado en trabajos sobre zafiro [4]. Todos los especimenes presentaron una
penetraciéon maxima de aproximadamente 90 nm, excepto la muestra en la direccién
<100> presento 83nm aproximadamente, indicando obviamente una mayo resistencia a la
penetracion y por consecuencia un valor mayor en la dureza.

Las curvas generadas a partir de la carga de 20 mN, muestran un incremento constante en
la carga a medida que la penetracién ocurre en el material, y nuevamente la muestra en la
direccion <100> presenta un régimen de esfuerzo constanie en aproximadamente 10mN a
150 nm de desplazamiento esto probablemente pudo haber sido producide por algin
defecto en la region cercana a estas identaciones. El desplazamiento promedio en esta
direccion fue de aproximadamente 220 mN,

Por otro lado al incrementar la carga, (100 mN) las curvas presentan una penetracion
constante a medida que la carga aumenta, la penetracion del identador para esta carga es
basicamente la misma para todas las direcciones de aproximadamente 380nm.

Durante la porcidon elastica del ciclo de carga, la dureza medida incrementa, por que la
dureza durante una carga elastica, no representa una propiedad del material, sino mas
bien, refleja el incremento en el esfuerzo aplicado en el espécimen [3].

A partir de las curvas generadas de las identaciones realizadas sobre las superficies de los
especimenes se generaron los datos de dureza y modulo elastico utilizando el proceso
descrito en el capitulo del procedimiento experimental, empleado el método de Oliver-
Pharr [2].
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Las figuras 3.4.6a - 3.4.6¢, presentan los resultados de nanodureza generados a partir de
las curvas presentadas anteriormente, las profundidades de contacto de aproximadamente
80, 190 y 440 nm, representan las tres cargas utilizadas de 4, 20 y 100 mN
respectivamente.
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Las graficas del médulo elastico obtenidas también a partir de las curvas mostradas en las
figuras 3.4.2-3.4.5¢ de carga vs. penetracion en las diferentes orientaciones, son
presentadas en las figuras siguientes:
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Figuora 3.4.7a.- Grafica del Mddulo eléstico vs. Profundidad de contacto en <102>.
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Figura 3.4.7b.- Grafica del Médulo elastico vs. Profundidad de contacto en <100>.
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Figura 3.4.7¢.- Grafica del Médulo elastico vs. Profundidad de contacto en <111>.
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De las graficas de nanodureza y modulo elastico se obtuvieron los promedios de cada
conjunto de valores en cada direccion, estos valores promediados para cada orientacion y
diferente carga se presentan en las figuras siguientes:
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Figura 3.4.8a .-Nanodureza de las cuatro diferentes orientaciones, obtenidas a partir de
las curvas carga-desplazamiento realizadas con el identador Berkovich.

460 > E (F) [GPa] <111>
11 = E(F) [GPa]<100>
- ; | o E (F)[GPa] <102>
440 [rreeeeeeiencdde s E (F) [GPa] <110>
: i ‘ . ‘
7 : " | e .
& 420 .:... ~~~~~~~~~ l;] ‘.\.2 »»»»»»»»»»» .‘{;»i uuuuuuuuuuuuuuu i ............... § |
iy . : : ;
¢ . : ' : i
400 [rroorrrrr i o e -
w - : o s : : a ]
5 : : : , it ]
K e s oo -
| E ; .
360 T T T e
0 100 200 300 400 500

Profundidad de Contacto [nm]

Figura 3.4.8b .- Modulo elastico de las cuatro diferentes orientaciones, obtenidas a partir
de las curvas carga-desplazamiento realizadas con el identador Berkovich,
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Como es generalmente conocido, la nanoidentacién es realizada en especimenes muy
pequefios, en regiones localizadas, o en muestras muy delgadas, en este caso las pruebas
de nanoidentacidén se realizaron para analizar la respuesta de la orientacion cristalografica
en los monocristales del Mo;Si en cuanto su dureza y modulo eléstico.

De las graficas 3.4.6a-3.4.6d, en donde se presentan los valores de dureza de las
diferentes identaciones se observa cierta discrepancia de aproximadamente 2.0-3.0 GPa
usando las cargas de 4 y 20mN, reduciendo esta diferencia cuando la carga es
incrementada a 100mN, en donde la variacion es de tan solamente 0.5 GPa y en la
direccion <111> no se observd desviacion alguna en esta carga especifica, es evidente
que en este tipo de ensayos de nanoidentacién la dureza esta en funcion de la carga
aplicada, esto probablemente se deba al incremento del area proyectada después de que la
identacion es realizada, en donde a una carga mas grande no se desplaza material hacia
los lados y es muy factible la posibilidad de nuclear y desarrollar grietas observadas
frecuentemente en las esquinas de la huella realizada por el identador, por otro lado a
bajas cargas es mas susceptible el material a desplazarse hacia las orillas de la huella del
identador generando una reduccion en el drea proyectada después de que el identador se
retrajo hacia su posicion original.

En la figura 3.4.8a se resumen los valores de las durezas obtenidas para las diferentes
orientaciones cristalograficas, en donde como se esperaba de antemano, la direccién
<100> fue la que presentd mayor dureza, como ya se analizd anteriormente debido a que
el esfuerzo cortante en esta direccidn es cero, esto es, es dificil remover material a
medida que el penetrador realiza la identacién. Sin embargo, a una carga de 100 mN la
direccion <100> presenté una dureza menor a <110> y <102>, esto indiscutiblemente se
atribuye a la combinacion de la alta fragilidad del material, la orientacién cristalografica,
y a la geometria del identador (esquinas agudas), produciendo ficilmente agrietamiento
en la superficie, permitiendo que el identador penetre con mayor facilidad.

La direccion<110> resulté con un valor mas pequefio en comparacion con <100>, y la
direccion que tuvo el valor més bajo en dureza de todas las direcciones identadas en las
tres diferentes cargas, fue la direccion <111>, pero con mayor homogeneidad en los
valores independientes de cada penetracion realizada (ver figura 3.4.6¢).

La razdén de la gran diferencia en los valores de dureza radica basicamente en la
deformacidn plastica del material adyacente a la identacién [5](apilamiento del material).

Las figuras 3.4.7a-3.4.7d presentan los resultados obtenidos del médulo eldstico para las
tres diferentes cargas aplicadas, al igual que en la dureza, se aprecia una variacion de
aproximadamente 30 GPa en la direccion <102>y <100> para las cargas de 4 y 20 mN,
reduciendo su variacion a casi 2.0 GPa para la carga de 100mN, esta variacion en el
mdbdulo elastico se ve reducida considerablemente en las orientaciones <111> y <110>,
en donde basicamente en las cargas de 4 y 20 mN, y al incrementar la carga a 100 mN la
diferencia es casi cero.

La figura 3.4.8b presenta los resultados del médulo eléstico contra la carga aplicada, en
donde claramente se observa que la direccion <100> es consistentemente mayor que las
demas orientaciones en las tres cargas aplicadas, y en confraparte, la orientacidén <110>
present6 el menor valor en modulo eléstico de las cuatro orientaciones probadas.

Este resultado se explica a partir de la resistencia mas alta que presenta la direccién
<100> a ser deformada plasticamente y por consecuencia soporta mayor carga antes de
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ceder plasticamente, caso contrario en donde la direccion <111> presentd menor
resistencia a ser deformado plasticamente.

Para apreciar mejor el comportamiento del monocristal al ser identado a estas bajas
cargas, los resultados de las tres orientaciones cristalograficas se presentan en la tabla
3.4.1. Las desviaciones estdndares se marcan entre paréntesis.

Tabla 3.4.1 Valores de Dureza y Mddulo elastico en las direcciones <110>, <110> y
<111> con cargas de 4, 20 y 100 mN.

Orientacidén Carga [mN] Dureza [GPa] | Modulo Elastico [GPa]
<111> 4 20.811 (0.5) 403.21 (5.7)
20 19.621 (0.3) 393.91 (7.4)
100 17.901 (0.4) 369.21 (6.2)
<100> 4 22.467 (0.5) 441.54 (4.1)
20 20.271 (0.6) 425,65 (3.8)
100 18.299 (0.3) 392.11 (4.3)
<110> 4 22.053 (0.4 428.55 (7.1)
20 20.579 (0.7) 417.99 (6.4)
100 18.613 (0.6) 388.14 (5.0)

Realizando nuevas identaciones con cargas menores de 1.5 mN que es en donde se puede
obtener menor variaciéon en los resultados debido a que no se generaron grietas en las
esquinas de la identacidn, se obtuvierén los valores presentados en la tabla 3.4.2, los
cuales se asume representan el caracter mecénico para las tres orientaciones del
monocristal Mo, Si.

Tabla 3.4.2 Valores pl‘omedid del Médulo de elasticidad y Dureza del Mo;Si medido por
nanoidentacion ( Desviacién estandar en paréntesis)

Superficie <100> <110> <111>

Modulo [GPa] 415 (4) 386 (7) 384 (5)

Dureza [GPa] 22.5(0.5) 22.0 (0.7) 20.8 (0.4)

Los valores de dureza listados en la tabla 3.4.2 representan las mediciones
convencionales de la dureza del material. Sin embargo, a cargas pequefias la dureza
puede ser significativamente mayor. La razén por la cual la dureza a bajas cargas pueda
exceder un valor constante en el momento de la penetracion es por que cuando la carga es
constante se generan puntos de anclaje para las dislocaciones los cuales promueven la
nucleacion de dislocaciones en el material sin deformacion. Después de haber pasado la
zona de carga constante un gran numero de dislocaciones deben estar presentes en el
material en orden de acomodar la deformacidn en la superficie. Las dislocaciones que se
producen en esta zona, pueden servir como fuentes de nucleacion para producir y/é
eliminar nuevas dislocaciones y por consecuencia generar caidas en la dureza {3].
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La tabla 3.4.2.1 presenta una recopilacion de datos del modulo elastico de diferentes
materiales obtenido por medio de nanoidentacion.

Tabla 3.4.2.1 Modulo elastico de varios materiales, por nanoidentacion.

Material Médulo elastico Moédulo elastico por Referencia
Pharr v Oliver {1] otras referencias
Aluminio 68 70.4 [6]
Cuarzo 124 95 [6]
Vidrio 69.9 70 [7]
Zafiro 441 403 [6]
Silica fundida 69.3 72 [8]
Tungsteno 410 409.8 [6]

3.5. Microscopia de Fuerza Atémica,

Las superficies de los monocristales en donde se realizaron las identaciones fueron
examinadas mediante el uso de microscopia de fuerza atdmica usando puntas para
desarrollar la técnica de no-contacto.
La figura 3.4.9 muestra la huella de una de las identaciones realizadas sobre el
monocristal orientado en la direccién <100>, la longitud de las diagonales de la huella de
la identacién es de aproximadamente 0.6 pm.

<001

<011

<ty

Figura 3.4.9. Imagen de no-contacto de la vecindad de la identacién sobre la superficie (1
(0 0) a una carga de 4 mN,
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No fue observado gran desplazamiento de material hacia los lados de la identacién
(apilamiento) en esta orientacion, sin embargo, lo que se aprecia con claridad es la
aparicion de cierta deformacion que al parecer esta cristalograficamente orientada hacia
<010> con respecto de la orientacién azimutal presentada sobre la imagen de la huella,
esta deformacion se present6 en lado subsecuente al lado en la figura en donde aparece
esta deformacion, que mas bien esta relacionada con alguna huella de deslizamiento de
planos sobre la superficie del material al realizarse la identacion, esto se concluyd a partir
de la observacién de la vista superior de la imagen en donde se observa la continuidad de
la marca de deslizamiento.

La figura 3.4.10 presenta la imagen de no-contacto de la superficie del monocristal

orientado en <111>,

<ty

@

¥

Figura 3.4.10. Imagen de no-contacto de la vecindad de la identacién sobre la superficie
(I11) a una carga de 20 mN. ‘

En la figura 3.4.10 se observa que el material desplazado en esta identacién se muestra
con uniformidad en los tres lados de la identacién, realzando un mayor volumen en la
parte central de cada lado. Esta identacién es la mas representativa de una ‘“‘nano-
identacion” debido a que no presenta grietas en las esquinas, ademas de tener casi
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totalmente rectos los tres lados que la componen los cuales tiene una longitud
aproximada de 1.6 pm.

La forma del realce del material sobre la superficie, es indicativo de una deformacién
uniforme, esto es, a medida que el identador esta penetrando el material, se van
nucleando dislocaciones y a la ves aniquilando cuando se incrementa el esfuerzo, de tal
forma que es un proceso continuo de generacién de deformacion plastica en el material,
excepto un saito en el desplazamiento que se genera aproximadamente a 0.9 mN, el cual
en el inicio del proceso de identacién comienza a incrementar a medida que mayor
superficie de contacto entre el identador y el material se incrementa. Armstrong [5]
establece que la diferencia de que esto suceda a grandes areas de contacto es debido a la
deformacién plastica en el apilamiento de material adyacente a la identacion de tal forma
que se mantiene en cero el cambio del volumen.

La figura 3.4.11 presenta la identacion realizada sobre la superficie del monocristal de
MosSi en la direccién <110>, con 4mN de carga.

<10y

Figura 3.4.11. Imagen de no-contacto de la vecindad de la identacion sobre la superficie
(110) a una carga de 4 mN.

En las areas entre las esquinas de la identacidn, la superficie fue levantada
aproximadamente 90 nm. Esto es indicativo que el desplazamiento observado en las
curvas de carga—penetracién, no es debido a la repentina nucleacion de un gran niimero
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de dislocaciones bajo el identador, sino méas bien a la concentracion de esfuerzos en los
lados del identador (esquinas). El hecho de que este desplazamiento ocurra a la misma
profundidad de contacto para las tres orientaciones es ademés evidencia de que estos
lados afilados del identador causan el desplazamiento (esquinas).

Swadener [3] realizo el anilisis del esfuerzo cortante maximo en estos monocristales,
asumiendo un campo de esfuerzo Hertziano, el cual puede estimar el esfuerzo cercano a
las esquinas del identador, encontrando valores promedio en del esfuerzo cortante
maximo al inicio de la cedencia para la familia de sistemas de deslizamiento en
{100}(010) de 11GPa para la identacion en la orientacion <100>, 17 GPa para
orientacién <110>y 18 GPa para la direccién <111>,

El esfuerzo cortante maximo para la identacion en la direccién<l100>, parece
relativamente bajo, indicando que un esfuerzo cortante localizado esta probablemente
presente en las esquinas del identador,

La tabla 3.4.3 presenta los resultados del analisis de los volimenes tanto del material
deplazado por arriba de la superficie de la identacidén, asi como los voldmenes que el
identador generd al realizar la identacion. La carga utilizada fue de 4mN, se empled una
punta de barrido de No-contacto.

Tabla 3.4.3 valores de los volimenes en las identaciones en las orientaciones <100> ,
<110>y <111>.

Orientacion. | Longitud Vol.Tot. | Vol Arriba | Vol.Debajo | Relacion
tados [um] | [um’] [um’] [um’]
<ill> 0.47 -8.69e-4 | 4.32¢-4 -1.31e-3 0.33
<iil> 0.44 -4.80e-4 | 46e-4 -1.31e-3 0.29
<100> 0.55 -1.08e-3 | 9.44e-4 -2.03e-3 0.47
<100> 0.58 -1.82e-3 | 7.55¢-4 -2.58e-3 0.29
<110> 0.48 -6.68¢-4 | 5.56e-4 -1.22e-3 0.45
<110> 0.47 -7.51e-4 | 5.46¢-4 -1.29¢-3 0.42

De la tabla se observa que la orientacién <100> parece tener el mayor desplazamiento
hacia el interior del material, en comparacion con las orientaciones <110>y <111>, esto
indica que en esta direccion el material no tiene una recuperacion al ser identado, esto es
la identacion ha sobrepasado el régimen eléstico y por esa razon la huella se presenta con
mayor dimension, por otro lado el volumen desplazado se observa que también es mayor
para esta orientacion, lo cual es explicado con la misma razon anterior.

Resumiendo, las imagenes por microscopia de fuerza atémica, presentan que el
deslizamiento se produce en la direccion <100>, aunque este deslizamiento no se limita
solamente a los planos de la familia {100}. El material desplazado alrededor dela
identacién en la direcciéon<l110> mostrado en la figura 3.4.11, parece mostrar que el
deslizamiento ocurre en {100}(010). La identacién mostrada en la figura 3.4.9 muestra
mas clara este deslizamiento, indicando que el deslizamiento efectivamente ocurre en el
sistema de deslizamiento {100}(010), el cual es consistente con los datos obtenidos para
deformacion a alta temperatura en nuestros experimentos de compresion.
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Capitulo IV
Conclusiones

Una ves concluidos los objetivos planteados en el proyecto de investigacién enfocados al
estudio y produccién de aleaciones intermetalicas de base Mo-Si del cual se selecciond
especificamente el Mo3Si, se llegd a las siguientes conclusiones:

- Del analisis de los estudios de metalografia y de la realizacién de calculos del
parametro de red a partir del estudio de rayos X, el compuesto intermetalico
Mo;8Si resultd ser no un compuesto estequiométrico, esto es , no es un compuesto
lineal, sino que presenta un rango composicional de 0.5 % at. Si.

- Después de los tratamientos térmicos de recocido en el MosSi, se encontrd una
baja concentracion de defectos térmicos en su estructura cristalina. Ademas se
determiné que la densidad del intermetdlico aumenta a medida que la
concentracion de Si disminuye.

- La tenacidad a la fractura a temperatura ambiente se encuentra en el orden de 3
MPa m'?, asi como la dureza se encuentra en el orden de 1300 HV, la cual es
muy similar a la de otros compuestos intermetalicos con la misma estructura A15.

- La resistencia a 1400°C del Mo3Si en pruebas de compresion, esta en funcién de
fa velocidad de compresion asi como de la concentracién de Si. Ademads, la mayor
resistencia de las aleaciones con 22% at. Si, se atribuye principalmente a la
presencia de particulas de a-Mo, las cuales detienen el crecimiento de la grietas
producidas en el proceso de deformacion.

- La solubilidad de elementos tales como Y, Hf, W, Ta y Zr, en la matriz de Mo;Si
resultd encontrarse en niveles menores al 2 % at.

- La adicion de Nb en la matriz de Mo3Si resultd en un considerable incremento en
la resistencia a la deformacién a alta temperatura en el intermetdlico, debido a la
rapida difusion del Nb en la matriz al incrementar la concentracion de Nb.
Ademas que la sustitucidn de atomos de Mo por atomos de Nb, realizaron un
aumento en la dureza de la matriz del Mo;Si.

- Al realizar los ensayos de compresion con diferente velocidad inicial de
compresion a 1400°C en las aleaciones con adiciones de Nb, se obtuvo que el
exponente del esfuerzo enconirado se encuentra en el orden de n = 6.

- En pruebas de difusion realizadas en la aleaciones con adiciones de Nb, se
determiné que el coeficiente de difusion depende de la concentraciéon de Nb en la
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aleacion, mas no del tiempo de fratamiento térmico. En estas pruebas de difusién
el mecanismo operante es totalmente del tipo sustitucional.

La adicion de Cr v V, en la matriz de MosSi, afectaron su parametro de red,
disminuyéndolo a medida que la sustitucion de atomos de Mo por atomos de estos
elementos es realizada completamente, sin embargo, no se observé un efecto
significativo en los valores de dureza en la matriz de Mo3Si.

Dentro de la fabricacion de monocristales de MosSi, se obtuvo que al orientar el
monocristal en tres diferentes direcciones cristalograficas, la nanodureza y el
modulo elastico evaluvado a partir de pruebas de nanoidentacion, fue mayor en la
direccién <100>, seguida en orden de las orientaciones <110> y <111>, en el
rango de 380-460 GPa parale médulo elastico y 18-22.5 Gpa para la nanodureza,
dependiendo de la carga aplicada .

A partir de imagenes obtenidas por microscopia de fuerza atomica, se observo una
deformacion localizada en los bordes de las identaciones (apilamiento de
material), estas deformaciones se determind que estdn alineadas con la direccién
cristalogréfica en el sistema de deslizamiento {100}(010).

En pruebas de compresion a alta temperatura de estos monocristales orientados
cristalograficamente, con ejes de compresion en <100>, <110> y <111>, se
observo un esfuerzo a la cedencia mayor en la orientacion <100>, seguido de la
orientacién <111> y finalmente la orientacién <110>, para las dos velocidades
iniciales de deformacion utilizadas (102 y 107 s™).

A partir del anélisis de las huellas de deslizamiento observadas en las caras de los
especimenes deformados, mediante su proyeccion estereografica, se determind
que los planos de deslizamiento activados fueron {010} y {012} para las
direcciones <110> y <111> respectivamente. No se observaron huellas de
deslizamiento en la muestra <100>, debido a que su factor de Schmid es cero.

El analisis de esfuerzo cortante maximeo realizado sobre el plano de deslizamiento
en {012}, mostré un valor similar al obtenido sobre el plano de deslizamiento en
{010}.

De las imagenes obtenidas por microscopia electrénica de transmision y alta
resolucion se encontraron defectos producidos por la deformacién mecénica a alta
temperatura sobre el plano de deslizamiento (012), se detectd una dislocacion
parcial de borde probablemente con un vector de Burgers de a/2<100>.
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Fe Errata

En la grafica y texto de la pagina 60 y 61 dice Mg/m’, debe decir mg/m®.
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