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RESUMEN

Los compuestos intermetalicos de NiAl poseen un alto ordenamiento de su red cristalina por lo que
exhiben propiedades atractivas tales como un alto punto de fusion, gran estabilidad a las reacciones
quimicas, resistencia a esfuerzos mecanicos a alta temperatura, baja densidad entre otros. Estas
caracteristicas los hacen potencialmente (tiles para aplicaciones estructurales a alta temperatura, sin
embargo, exhiben también una ductilidad extremadamente baja a temperatura ambiente, la cual impide su

aplicacion.

El presente trabajo tuvo como objetivo la caracterizacién del intermetalico (Ni,Fe)Al , fabricada por el

método de fusion y solidificacién convencional.

La caracterizacion se realizé partiendo de piezas en forma de barras delgadas, las cuales fueron
sometidas a laminacidn en caliente y homogenizacion. En todas las etapas desde la colada se prepararon
metalogréficamente las muestras para observar las microestructuras obtenidas después de cada paso, por
microscopia optica y microscopia electronica de barrido. Se midieron las durezas al final de cada etapa y se

analizaron las composiciones de las diferentes estructuras encontradas.

Finalmente se hicieron los ensayos de traccién en las muestras, después de las etapas de
laminacién y homogenizacién, para evaluar fas propiedades mecanicas de nuestra aleacion, como son

tenacidad, tension de fluencia, modulo de Young, tensidn de ruptura, porcentaje de deformacidn, etc.

Se evaluaron 4 muestras tomadas de la parte central del lingote de colada para trabajar porcentajes
de deformacidn en la laminacién de 20% 37%, 63% y 70%; y tiempos de homogenizacion de 24 y 72 horas.

Todo lo anterior con la finalidad de establecer la evolucién del material como resultado de las

condiciones de proceso.




INTRODUCCION

Hoy en dia, la eficiencia de las maquinas y equipos de potencia como las turbinas de gas han
alcanzado un alto grado de perfeccionamiento. Lo anterior implica que tales equipos trabajen a temperaturas
cada vez mas elevadas. Esto exige materiales mas tenaces y resistentes a la oxidacién (corrosion) a altas
temperaturas.

Una alternativa para esta demanda son los compusstos intermetalicos, los cuales son aleaciones de
alto ardenamiento cristalogréfico, en donde diferentes especies atémicas ocupan sitios especificos dentro de
la red cristalina.()

Los fuertes enlaces entre los atomos de este tipo de materiales, les confieren propiedades atractivas
entre las que destacan, un incremento en su punto de fusion, alta estabilidad estructural y resistencia a las
reacciones quimicas(’, por ejemplo, resistencia a la oxidacion. Ademas exhiben médulos de corte superiores
en comparacion, con los metales y las aleaciones convencionales las cuales poseen estructuras
cristalograficas desordenadas.?. A continuacion se presentan algunos ejemplos: 70 GPa para el NiAl®), 114
GPa para CoAl®, 77.3 GPa para NizAl®), 85.5 GPa para NisFe®, entre otros. Comparados con los modulos
de algunas superaleaciones base Ni tales como: el Astrology bar con 1410 MPa®, Inconel 600-620 MPat4),
Nimonic 75-750 MPa®, Nimonic 80A 1240 MPa®, los cuales son mucho mas bajos. Todas estas
caracteristicas hacen de los compuestos intermetdlicos, materiales de uso potencial en aplicaciones
estructurales y de alta temperatura. Sin embargo, los fuertes enlaces y la baja simetria de los modos de
deformacidn, ademas del alto ordenamiento de la estructura, dan lugar a una excesiva fragilidad y dureza a
temperatura ambiente, asi como poca o nula deformabilidad de estos compuestos intermetélicos®®. Esto
obviamente es una desventaja la cual es més que suficiente para impedir su total aplicacién en los campos
antes mencionados. Existen dos teorfas® que tratan de explicar el fendmenc de la poca deformabilidad y
fragilidad excesiva en este tipo de materiales:

1) La disponibilidad de un nimero insuficiente de planos de deslizamiento provocado por la baja simetria
de la estructura.

2} Limites de grano débiles.

A este respecto, actualmente la ciencia de materiales trata de ductilizar estos compuestos intermetalicos

mediante el disefo, desarrollo y aplicacion de técnicas de procesamiento entre las que figuran la adicion

de micro y macroaleantes(?),

Entre los compuestos intermetalicos que han sido mas estudiados se encuentra el TisAl, NisAl, TiAl y

al NiAl, sin embargo, este tipo de compuestos presentan una limitada ductilidad a temperatura ambiente.

Los trabajos de investigacién se han enfocado a la modificacidn de las propiedades mecanicas en

términos de su ductilidad, mediante la modificacién de los procesos de oblencién de los compuestos

intermetdlicos. En un principio se utilizé |a técnica de solidificacion tradicional de dichos compuestos

2




intermetalicos, en moldes de arena o en molde metalicos, encontrandose una diferencia en la estructura a
medida que se incrementa la velocidad de solidificacién del metal liquido {dependiendo del tipo de
molde).

El compuesto intermetalico NiAl fue seleccionado para este trabajo ya que posee caracieristicas tales
como alto punto de fusién, baja densidad, gran estabilidad a las reacciones quimicas, alta conductividad
térmica y estabilidad termodinamica. La exhibicidn de estas propiedades lo hace muy atractivo para
aplicaciones estructurales, de alta temperatura, y atin nucleares®. Sin embargo como todo intermetalico,
la falta de ductilidad y de tenacidad a temperatura ambiente es su principal defecto.

En el presente trabajo se pretende analizar el efecto conjunto que tiene la adicién de un tercer

elemento aleante, sobre las propiedades mecénicas del compuesto intermetalico NiAl.




1. REVISION BIBLIOGRAFICA

1.1. Compuestos intermetalicos (definicion)
Desde la decada de los 70’s los compuestos intermetdlicos han sido considerados como materiales
de alto desempefio para aplicaciones a temperaturas elevadas y se espera ademas, el desarrollo de una

nueva clase de materiales estructurales sobre la base de los compuestos intermetalicos.

La literatura define a un compuesto como el que consta de 2 o mas elementos que se combinan de
una manera especifica, de tal manera que ya no se pueden identificar por sus propiedades originales e
individuales y solo pueden ser separados mediante una accién quimicat’.2).

Los compuestos intermetdlicos se pueden concebir como el resultado de la combinacion de varios
melales que dan lugar a la formacién de aleaciones gue estan constituidas por dos o mas elementos que dan
origen a una nueva fase con su propia composicién, estructura cristalina y propiedades(78). Los compuestos
intermetalicos, difieren de las aleaciones convencionales, en un niimero importante de formas; las aleaciones
convencionales consisten basicamente de una solucidn sdlida desordenada de uno 0 mas elementos
metélicos, no tienen una formula quimica particular y se describen mejor como consistentes de un material
base al cual se le han agregado ciertos porcentajes de otros elementos. En términos quimicos, las aleaciones
son mezclas de fases®', y los compuestos intermetdlicos por otro lade, son compuestos quimicos

particulares basados en una férmula atémica definida, con un rango fijo o reducido de composicién quimica.

Una observacién un tanto general de los compuestos intermetalicos se presenta en la figura 1.1.1. En
sistemas metdlicos binarios y multicomponentes, se observa la ocurrencia de varias fases cristalinas
terminales e intermedias, estables y metaestables. Existen compuestos intermetalicos como la fase ABx de la
figura 1.1.1 {(a), la cual generalmente cristaliza con una estructura diferente de la de los elementos que la
constituyen y que presenta un rango despreciable de homogeneidad.

La composicién de cualquier fase de este tipo es variable, termodindmicamente hablando; sin
embargo, en un nimero de casos la posible variacion en composicién es muy pequefa lo cual da lugar a la
formacion de fases de composicién casi invariable o fases estequiométricas. En la figura 1.1.1 (b) y (c), se
aprecia la formacion de la fase eutéctica o + B y la fase intermetdlica vy respectivamente.

Estas tienen un rango de composicién variable y se les denomina fases no estequiometricas. En la
mayoria de los diagramas de fase que han sido reportados se pueden encontrar ejemplos de los tres casos.

Estas fases se caracterizan por rangos de homogeneidad {rangos de solubilidad sdlida) los cuales, en
el caso de fases terminales, incluyen los componentes puros y estos generalmente tienen una extension

variable la cual es dependiente de la temperatura. En el caso de un rango de homogeneidad, la fusién
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Figura 1.1.1. Ejemplos de diagramas de fases binarios simples. a) Fusion congruente, estequiométrica. El compuesta se
forma a la composicion correspondiente a la formula ABx. b) No hay formacion de fase intermedia. Los componentes
muestran cierta solubilidad sélida mutua. c) Los dos componentes muestran solubilidad sélida limitada (formacién de las
fases oy (. Existe la formacion de una fase intermedia yla cual es homogénea en un cierto rango de composicion(,

congruente (una sola fase sdlida que se transforma en un fase liquida) se limita a una, dos o tres

composiciones, dependiendo de las relaciones de energia libre entre las fases sélida y liquida del sistemal'o).

En las composiciones remanentes, las soluciones sélidas funden incongruentemente, es decir, la fase
sdlida se transforma en dos fases diferentes, una sélida y una liquida, coexistiendo ambas a una temperatura
determinada. Se puede decir que cada una de estas composiciones esta formada por una secuencia de
reacciones sélido liquido en la que las composiciones y proporciones de las fases sélida y liquida son
progresivamente alteradas de acuerdo a la caida de la temperatura. La composicion para la fusion congruente
esta determinada por la relacién enfre las curvas de energia libre para las fases solida y liquida en un sistema
y no por relaciones atémicas simples.

Es probable que en la mayoria de las soluciones sdlidas intermetalicas tal fusién ocurra a
composiciones no estequiométricas aunque la desviacion desde la estequiometria en muchos de estos
materiales es muy pequena.

Los compuestos intermetalicos son considerados como aleaciones homogéneas debido a que forman
una sola fase y ésta se forma generalmente por fa combinacién (siguiendo las reglas de valencia quimica), de
dos o mas metales que no son similares quimicamente. Los compuestos intermetalicos se forman debido a
que la fuerza del enlace entre &tomos diferentes es mayor que la del enlace entre atomos similares o
igualesi®. Por lo tanto, los intermetalicos forman estructuras cristalinas particulares con una distribucion
atémica ordenada en donde los atomos estdn preferentemente rodeados por dtomos similares o iguales.

Ejemplos de tales estructuras cristalinas se muestran en la figura 1.1.2.

La estructura cristalina de un compuesto intermetalico se determina por la fuerza y caracter del enlace

en el cristal, el cual depende de la configuracion electronica particular. La relacién entre el tipo de estructura y

h
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Figura 1.1. 2 Algunas estructuras cristalinas intermetalicas simples las cuales son derivadas de fas estructuras bee y fee
respectivamente, con ejemplos tipicosi®

las propiedades atémicas de los dtomos constituyentes no es tan simple, por ello se han empleado varios
criterios para correlacionar el tipo de estructura y de fase para predecir la estructura cristalina para una fase
dada o grupo de fases. De este modo, no es de esperarse gue todos los intermetélicos presenten un enlace
metdlico similar al de los elementos metélicos constituyentes. Los atomos en las aleaciones convencionales
estan ligados mediante enlaces metalicos refativamente débiles, con el nicleo atdmico flotando en una “nube”
de electrones que tienen la habilidad de poder moverse en una manera mds o menos libre, esta es la razon
por fa que los metales son buenos conductores eléctricost®),

En contraste, los enlaces en los compuestos intermetdlicos pueden ser parcialmente idnicos o
covalentes, y por lo tanto mas fuertest®. Opcionalmente, el enlace puede ser enteramente metalico, pero los
atomos de los elementos individuales toman posiciones preferenciales dentro de la red cristalina. Esta
candicion, la cual es referida como “ordenamiento”, conduce a un cambio abrupto en las propiedades

mecanicas del materiali6.13},

Este fenémeno le otorga a los compuestos intermetalicos sus propiedades caracteristicas tales como
altos puntos de fusién y gran resistencia, particularmente a temperaturas elevadas, pero pobre o nula
ductilidad. En este aspecto los compuestos intermetalicos tienen semejanza con los materiales ceramicos, sin
embargo a diferencia de éstos, los intermetdlicos tienen un lustre metdlico y lo mismo conducen bien el calor
que la electricidad, ademds, pueden generalmente ser procesados mediante las técnicas metaldrgicas

convencionales.




1.2. Tipos de enlace en los compuestos intermetalicos
Un compuesto intermetalico simple puede presentar mas de un tipo de enlace, es decir, compuestos
cuyo enlace es predominantemente iénico, covalente, metélico o un tipo de enlace intermedio entre estos

tipos. En la literatura®. 10.13 se mencionan 6 tipos de enlace principales para los compuestos intermetalicos:

1.2.1.- Compuestos con enlace predominantemente ionico. Se forman en sistemas binarios
cuando las caracteristicas electroquimicas de los constituyentes difieren grandemente. En general, los
compuestos con enlace puramente iénico tienen un rango de homogeneidad muy restringido y se representan
mediante una Iinea vertical en los diagramas de fase. Dentro de los compuestos intermetalicos con enlace
predominantemente idnico, se presentan dos tipos: compuestos AB que usualmente tienen una estructura
que puede ser tipo cloruro de sodio (B1), mezclas de zinc (B3), o wurtzita {B4). Por otro lado los compuestos
del tipo AzBs y AB3 presentan las estructuras tipo La;03 (D5) y BiFa (DO3) respectivamente.

1.2.2.- Compuestos con enlace transicional idnico-metalico. Como una regla general, los
compuestos intermetalicos cuyo enlace es inlermedio entre idnico y metalico poseen un arreglo empaquetado
de los componentes electronegativos. Varios compuestos parcialmente idnicos cristalizan dentro de la
estructura antiisomorfa de la fluorita (C1). En esta estructura, los dtomos del componente electronegativo se
encuentran en una red cubica de alto empaquetamiento, y los atomos del éomponente electropositivo ocupan
los intersticios tetraédricos. La estructura de estos compuestos es el resultado de fres factores: la diferencia
en electronegatividades de los componentes, la diferencia entre sus valencias y la diferencia entre sus radios
ibnicos. Debido a que la diferencia de electronegatividad entre los componentes decrece en series
homologas, el tamafio y difusividad del elemento iénico se incrementa y las atracciones del tipo Van der
Waals que son favorecidas por el alto empaqguetamiento, pueden desarrollarse entre los componentes
electronegativos,

1.2.3.- Compuestos con enlace mezclado, idnico, covalente y metalico. En ciertos compuestos, el
enlace es una mezcla de tres tipos, a saber, idnico, covalente y metalico. Muchos de esos compuestos tienen
una estructura tipo arseniuro de niquel (B8). En esta estructura los atomos electronegativos forman una
subred hexagonal de alto empaguetamiento, a su vez los dtomos electropositivos estan situados en sitios
octaédricos. Los compuestos que presentan este tipo de estructura, son compuestos de la clase AB en donde
A es usualmente un metal de transicién y B pertenece al grupo llI-B, IV-B, V-B o VI-B.

1.2.4.- Compuestos con enlace metalico — compuestos electronicos. Los compuestos con enlace
metalico se forman con elementos metalicos que tienen aproximadamente el mismo radio atémico asi como
electronegatividades similares. Tales compuestos son electronicos si sus componentes pertenecen a grupos
diferentes en la tabla periédica y sus tamanos atémicos no difieren por més de 15 por ciento. El efecto
principal de la sustitucion de un atomo de soluto por un dtomo de solvente es un cambio de la relacion

electrén-atomo.




1.2.5.- Compuestos con enlace covalente. El enlace covalente tipico ocurre en cristales en los
cuales un dtomo tiene cuatro vecinos mas cercanos. La relacion de electrones de valencia por atomo en esos
cristales es de 4 a 1 (4:1), y cada atomo tiende a formar cuatro enlaces covalentes. Estas fases tienen una
estructura tipo sulfuro de zinc (B3). Los compuestos intermetalicos con enlace predominantemente covalente
se forman sélo si la diferencia en caracteristicas electroquimicas de los componentes es pequefia. Como la
contribucion iénica al enlace se incrementa, el calor exotérmico de formacién también aumenta. El grado de
polarizacion del anidn depende de los tamanos y deformabilidades del anién y del cation, asi como de la

diferencia entre sus electronegatividades.

En los compuestos intermetalicos desordenados los atomos constituyentes no ocupan posiciones
definidas en la red. Un arreglo aleatorio es favorecido por la debilidad de los enfaces. Por otra parte, muchos
compuestos idnicos son ordenados vy cualquier carencia de perfeccién en su estructura se debe
principalmente a defectos puntualesi™). Los compuestos covalentes por su parte, no son desordenados
debido a la fuerza de su enlace y a requerimientos geométricos. Los compuestos electronicos por su parte
presentan desorden debido a la debilidad de su enlace y a la carencia de requerimientos geometricos. Los
compuestos electrénicos b son desordenados y también muy estables. Tal estabilidad radica mas en su
entropia relativamente alta, que en el cambio de entalpia de formacién, la cual es relativamente pequena.

Los compuestos electrénicos con fendencia al ordenamiento poseen el grado de ordenamiento mds
alto en la composicién estequiométrica. En los compuestos desordenados se asume que el grado de

desorden se mantiene a través del rango de homogeneidad.

1.3. La estructura en los compuestos intermetalicos.

Los tactores que controlan fa estructura de un compuesto intermetalico son(14):
a) Enlace quimico

b) Diferencia de electronegatividad

¢) Energia de banda, concentracién de electrones

Factores geométricos

Factor de tamafio

Existen varias fases intermetalicas que poseen la misma composicion estequiométrica o al menos similar y
también cristalizan en el mismo sistema cristalino y espacio grupal con la misma ocupacion de sitios y
posiciones atomicas. Tales compuestos son considerados como pertenecientes al mismo tipo de estructura.

La referencia al tipo de estructura es ta manera mas simple y mas conveniente de describir la estructura de la

fase especifica. Por lo general se menciona primero la formula del primer representativo identificado, el




prototipo, y posteriormente el tipo de estructural!¥), L.a estructura cristalina de los compuestos intermetélicos
es ordenada y se caracteriza por ser una estructura con ordenamiento de alto rango, ya que cada uno de los
elementos que la integran, posee un lugar perfectamente definido dentro de Ia red cristalina. Esta misma
caracteristica de alto orden hace que las dislocaciones en estos compuestos, sean mucho mas restringidas
que en las aleaciones desordenadas, lo cual resulta en la retencion y en algunos casos, en un incremento de
la tenacidad a elevadas temperaturas lo cual es una caracteristica muy deseable(*3),

La estructura cristalina ordenada depende de la composicién quimica y de la temperatura, y debido a
esta estructura ordenada, el intermetdlico presenta excelentes propiedades como son su resistencia
mecénica, resistencia a la oxidacion a temperatura ambiente, elevada dureza entre otras. Sin embargo, la
alta tenacidad es usualmente relacionada con pobre o nula deformabilidad y excesiva fragilidad a bajas

temperaturas. Las teorias que tratan de explicar este fendmeno sont'3:

a) Disponibilidad de un ndmero insuficiente de sistemas de deslizamiento provocado por la baja simetria
de la estructura.

b} Limites de grano débiles

Entre los intentos que se han hecho por mejorar la ductilidad de los intermetdlicos se encuentran: la
solidificacién répida, la macro y microaleacion como en el caso del compuesto intermetalico NisAl con la
adicion de boro(¥d). La tenacidad y deformabilidad se pueden controlar mediante varios mecanismos

diferentes, dependiendo det esfuerzo y la temperatura de trabajo ¢ de operacion del material.

El orden cristalografico de alto rango que poseen los compuestos intermetalicos, también tiene
efectos significativos en los fendmenos de difusién controlada tales como la recuperacién, recristalizacion y
crecimiento de grano. La energia de activacion para estos procesos sg incrementa y el proceso se hace mas

lento, de tal forma que los intermetalicos ordenados tienden a exhibir alta resistencia a la termofluencia.

1.4. El sistema NiAlL

Et compuesto intermetélico de NiAl presenta una fase B2 de Hume Rothery que cristaliza en la
estructura cubica, la cual se describe como dos celdas cubicas de Ni y de Al respectivamente,
interpenetradas y en donde los Adtomos de Al ocupan una subred y los &tomos de Ni ocupan la segunda
subred®3) (ver figura 1.4.1a). Es un compuesto intermetdlico que presenta un rango de composicion que se
extiende desde 42 hasta 63.2% at. de Ni. Funde congruentemente a 1911 K {1638°C) cuando la compasicion
es de 50% at. de Ni, 50% at. de Al lamada cominmente composicidn estequiométrica®) (ver figura 1.4.1.b).
A esta misma composicién el parametro de red a es igual a 2.887A y su densidad es de 5.9
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Figura 1.4. 1. a} Estructura cristalina tipo B2 y vectores unitarios de deslizamiento en la red para el NiAl. La figura muestra
ocho celdas unitarias ilustrando como la estructura estd compuesta de celdas cibicas simples de Ni y Al
interpenetradas®. b} Diagrama de fases del sistema NiAI©®2),

g/fem?3. Es importante hacer notar que estos dos valores dependen fuertemente de la composicion®® (ver figura
1.4.2). Con respecto a las investigaciones y avances en el estudio del sistema NiAl, Baker y Munroe@3)

concluyen que fa ductilidad se puede mejorar mediante el uso de varias técnicas tales como la microaleacion,
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Figura 1.4, 2. Parametro de red y densidad del NiAl como funcién de la composicidn estequiométrica a temperatura
ambiente(d,

la macroaleacién, el control microestructural a través del procesamiento y el reforzamiento con fibras.
También quedo claro que la fragiidad no es una caracterfstica inherente de la fase J3, y los monocristales asi
como los policristales con tamafio de grano muy fino exhiben una buena ductilidad. Como ya se menciong, los
compuestos intermetdlicos son objeto de gran interés como materiales estructurales y en particular, los

aluminuros de niquel,  y-(NisAl) y B-(NiAl} son foco de atencién debido a su excelente resistencia a la
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oxidacién a alta temperatura, asi como a grandes esfuerzos mecanicos. La fase ¥ es atractiva debido a su
dependencia anémala del esfuerzo de fluencia con respecto a la temperatura, mientras que la fase j es (il
coma recubrimiento superficial en las superaleaciones; sin embargo, el NiAl posee baja ductilidad (<2%) y
pobre tenacidad a la fractura (4-8 MPa m'2) a temperatura ambiente. El Ni3Al por su parte posee una
tenacidad mucho mayor que la del NiAl (20 MPa m'2), aunque el NisAl sin la adicién de B exhibe baja

ductilidad a temperatura ambiente.

En términos de propiedades fisicas, ia fase -(NiAl) ofrece més potencial para aplicaciones a alta
temperatura que la fase v-(NizAl). Posee un punto de fusién mayor (1638°C), una densidad sustancialmente
inferior (5.86g/cm3 para el NiAl contra 7.5 g/cm3 para el NizAl), y un mddulo de Young mayor (294 GPa contra
179 GPa) (12 Ahora bien, la coexistencia de ambas fases de una manera especifica puede resultar en un
incremento en ductitidad, es decir, la precipitacién del NisAl (y) en a! MiAl puede mejorar la ductilidad y
tenacidad de las aleaciones bifisicas base NiAl @434, Se han hecho estudios que relacionan las
caracteristicas de la fase v tales como morfologfa, distribucidn, contenido relativo y tamafio de precipitados,
etc., las cuales han sido poco atendidas, sin embargo, se cree que estas caracteristicas controian de manera
muy cercana la ductilidad y tenacidad de las aleaciones de NiAl y NisAl. @4, La precipitacion de la fase y en
los fimites de grano, suprime de manera efectiva la fractura fragil intergranular en el NiAl. Para las aleaciones
que contienen 34-38% at. de Al, la fase ¥ precipita a partir de la fase- madre B por medio de un proceso de
difusion durante el enfriamiento ), La fase ¥ precipita de manera preferencial formando una pelicula delgada
a lo largo de los limites de grano de la fase 3 y puede inducir un mejoramiento en ductilidad®>. Para mejorar
las propiedades mecanicas de las aleaciones de NiAl, el control de la microestructura y la distribucion de la
orientacidn cristalina es importante, tomando en cuenta la coherencia de fa interfase entre las fases By v
También es posible mejorar {a ductilidad del NiAl mediante el control de la composicion en los limites de
grano a través de la microaleacién, ya que el NiAl con composiciones dentro y fuera de la estequiometria
muestra predominantemente fractura fragil intergranulart’®), ademas de que se ha demostrado también que

los limites de grano en el NiAl (50% at. Al} son intrinsecamente fragiles(®).
1.5. Mecanismos de ductilidad en los compuestos intermetalicos de NiAl.

1.5.1. Monocristales “suaves”. Los monocristales “suaves” poseen limitada ductilidad a la tension
(0.5-2.5%) por debajo de 500°K (227°C), y los factores potenciales que fimitan su ductilidad incluyen fuentes
inadecuadas de dislocaciones asi como baja movilidad de las mismas, deslizamientc no homogéneo y un
bajo esfuerzo de fractura. Las dislocaciones en los monocristales en la condicién “de colada’ caen

fipicamente sobre los planos del cubo y son dislocaciones de borde®®. Por lo tanto, los monocristales
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pueden ser una fuente limitada debido a una baja concentracion de disiocaciones moviles sobre los planos
{110}13. Se ha propuesto que la activacion térmica juega un papel importante en el incremenio de la
ductilidad de los monocristales “suaves” arriba de la temperatura de transicidn ductil-fragil (DBTT por sus
siglas en inglés). No se han observado sublimites que indiquen la presencia de procesos de trepado de
dislocaciones (climb) a 740 K {~467°C), y se sugiere que el deslizamiento transversal de dislocaciones de
tornilio activado térmicamente es un proceso controlado por la velocidad de deformacién cuando la
temperatura es inferior a DBTT. Arriba de 900 K (~627°C) y a la composicién estequiométrica se observan
generalmente redes de dislocaciones asi como sublimites. Por lo tanto es probable que el trepado de
dislocaciones contribuya a la deformacién.

1.5.2. Monocristales “duros “. La deformacion uniforme de los cristales “duros” ocurre por el
deslizamiento de dislocaciones a<111> por debajo de 600 K (~327°C)(18), y una significativa ductilidad a la
tension es observada por arriba de esta temperatura.

Estudios recientes de TEM('7 mostraron fuerte evidencia de que los monocristales cubicos de NiAl se
deforman por el deslizamiento de las dislocaciones a<110> sobre los planos {110} arriba de 600 K
(~327°C)(8). Se ha propuesto que las dislocaciones a<100> son las responsables de la deformacion de los
cristales “duros” a temperaturas superiores a los 700 K {~427°C), y que las dislocaciones a<110> y a<111>
son producto de una interaccion de dislocaciones méviles a<100>4'8). Sin embargo, después de Unicamente
6% de deformacién, el deslizamiento de dislocaciones a<110> producird una rotacion de 3.4° desde el eje
inicial <001> lo cual es suficiente para activar el deslizamiento de dislocaciones a<100>. Se piensa que los
errores de alineacion, los cuales pueden ser tan altos como de 2° son los que reducen la cantidad de
deformacion requerida para producir esta rotacién, El deslizamiento de las dislocaciones a<110> también deja
residuos de dislocaciones a<100> y estos residuos son significativos después de una pequefia deformacion
de aproximadamente!®'” 1.5 -2 %. Con base en esta discusién, se ha propuesto que los cristales “duros”
inicialmente se deforman por el desfizamiento de dislocaciones a<110> a temperaturas superiores a 600 K y
que los residuos de a<100> se empiezan a acumular después de aproximadamente 15 % de
deformacién®17), Deformaciones subsecuentes resultan en una rotacién que es suficiente para activar el
deslizamiento de dislocaciones a<100>.

Después de un alargamiento quizds no mayor a 6%, la deformacién de los cristales “duros” procede
predominantemente por el deslizamiento de dislocaciones a<100> debido a la rotacidn inducida por la
deformacion del eje del cristal. Se ha sugerido también que el trepado (clima) difusional de dislocaciones
a<100> contribuye a la deformacién uniforme de cristales “duros™ por arriba de 750 K (477°C)19). A
temperaturas superiores a 1000 K (~730 °C) tanto en monocristales como en policristales se observan redes
de dislocaciones y sublimites de grano los cuales son indicadores de procesos controlados por difusiont®: Por

ofro lado se observan los residuos indicadores de deslizamiento de dislocaciones, a temperaturas inferiores a
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800 K (~530°C). Las redes de dislocaciones y los sublimites de grano generalmente se interpretan como
evidencia de deformacién controlada por difusion. Es probable que el modo de deformacién sea
particularmente sensible a la velocidad de deformacién, a la estequiometria y a la temperatura.

Por debajo de 1000 K los cristales “duros”, a diferencia de los cristales “suaves”, soportan esfuerzos
magroscopicos mayores, lo cual resulta en una mayor fuerza de salto y ningtin esfuerzo de corte actua sobre
las dislocaciones a<100> en las orientaciones “duras”. Esta observacion sugiere que el ascenso de

dislocaciones puede tener mayor importancia en los cristales “duros” que en los cristales “suaves”.

1.5.3. Policristales. Ef NiAl exhibe sélo tres modos de deformacion independientes los cuales son
proporcionados por el deslizamiento de dislocaciones a<100>(% no obstante, se requieren 5 modos
independientes de deformacion para explicar la extensa ductitidad observada en el NiAl policristalino arriba de
la temperatura de transicién ductil-fragil (DBTT). Noebe y al.® 2% han sugerido que la limitada ductilidad a
temperatura ambiente observada en el NiAl policristalino es consistente con el criterio de Von Mises, pero que
no son probables ductilidades mayores sin la presencia de modos independientes de deformacion
adicionales®®). Se han propuesto dos mecanismos que pudieran proporcionar los modos de deformacion
-adicionales, siende uno de ellos la activacién de vectores o modos de deslizamiento adicionales y también el
trepado de dislocaciones.

Con frecuencia se ha especulado que la operacion de vectores de deslizamiento diferentes a a<100>
puede ocurrir en el NiAl policristaling, resultando de esta manera un poco de plasticidad®. Se ha planteado
que estos vectores de deslizamiento son una caracteristica intrinseca de la deformacion en el NiAl19), o que
se pueden originar debido a incompatibilidad plastica y eldstica en los limites de grano, y en regiones
localmente desordenadas('?. Se cree que el trepado de dislocaciones contribuye a la deformacion del NiAl
policristalino a temperaturas superiores a la DBTTEN. Una combinacion de deslizamiento y salto de
disiocaciones de borde a<100> proporciona los cinco modos independientes de deformacion'). Aungue se
calcula que la velocidad de deformacién resultante es muy baja por varios ordenes de magnitud en el NiAl
policristaline, las ecuaciones empleadas para esle cdlculo no son cuantitativamente correctas??. Se ha
observado cierta ductilidad a temperatura ambiente, en donde no se esperaba que hubiera trepado de
dislocaciones, sin embargo algunos efectos extrinsecos tales como textura y tamafio de grano pudieran ser
particularmente importantes. El NiAl se puede extruir sin agrietamiento o sin la formacion de huecos intemos
a temperaturas tan bajas como 823 K {550°C)2%, y aunque ciertamente ocurre un poco de calentamiento, no
se espera que el trepado de dislocaciones contribuya de manera significativa a las altas velocidades (10° s
- 10" ¢') de deformacién que se emplean comdnmente en el proceso de extrusion. Se ha reportados la
observacidn de redes y sublimites después de la deformacién a 873 K (600°C)29 y 1083 K {810°C) mientras
que a 673 K {400°C) las caracteristicas antes mencionadas no se observani20),
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1.5.4. Maclado. El maclado o twinning es uno de los principales mecanismos de deformacion plastica.
Es quizé el mas importante para los compuestos intermetalicos ya que el deslizamiento de dislocaciones en
los intermetalicos es usualmente restringido debido a su mayor energia y a su limitada movilidad. Esto
significa que la deformacion por maclado prevalece no sélo a altas velocidades de deformacion y/o bajas
temperaturas como en las aleaciones desordenadas, sino también a bajas velocidades de deformacion y a
temperaturas elevadas. El proceso de maclado es un movimiento cooperativa de atomos produciendo un
cizallamiento macroscépico. La red en fa regién maclada y separada de la matriz por el plano de la macla es
usualmente la imagen espejo de la red “madre”. El maclado cambia |a orientacién de fa regién maclada, pero
no altera {a simetria o Ia estructura del cristal.

El maclado es un proceso de deformacion comun en los metales donde los posibles sistemas de
deslizamiento son severamente limitados. Se ha observado maclado en metales bee v fce, y la propensién
para el maclado se incrementa con el aumento en la proporcion de deformacién y el decremenio de la
temperatura. Es importante mencionar que la formacion de maclas durante la deformacion frecuentemente se

manifiesta como dientes de sierra en la curva de esfuerzo — deformacién.

1.5.5. Transformacion martensitica. Una transformacion martensitica procede mediante un proceso
de desplazamiento o “cizallamiento”. En general, cuando una transformacién martensitica esta asociada con
la aplicacion de un esfuerzo externo, se puede dar la ocurrencia de ofros fenémenos tales como
transformaciones martensiticas inducidas por esfuerzo o por deformacién, generacion de nuevos sitios de
nucleacion y plasticidad inducida por transformacién. En ciertas aleaciones que sufren lo que se conoce como
transformacién martensitica del tipo termoelastica, se observa la ocurrencia de otros efectos mecanicos tales
como comportamiento superelastico, efecto de memoria de forma, etc.

A principios de los anos 30, Scheil® predijo la formacion de martensita arriba de Ms (temperatura de
inicio de la transformacion martensitica) por la aplicacion de un esfuerzo. Decia que el esfuerzo requerido
para activar la transformacién martensitica decrece con la disminucién de la temperatura alcanzando ef valor
de cero a Ms. De esto se deduce que para las temperaturas cercanas a Ms, la aplicacion de esfuerzos induce
una deformacion plastica cuye mecanismo implica una transformacidn martensitica en lugar de un
deslizamiento. Se ha observado que el esfuerzo critico requerido para formar martensita, se incrementa
linealmente cuando la temperatura aumenta desde ligeramente arriba de M hasta M’ (temperatura de inicio
de transformacién martensitica inducida por esfuerzo).Arriba de M?, la martensita sélo se forma despugés de
la deformacion plastica de la fase “madre”. Existe todavia otra temperatura denominada My por arriba de la
cual la martensita no puede ser estimulada mecanicamente, es decir, es esfuerze aplicado sea cual sea, no
tiene ninguin efecto sobre la transformacién martensitical®. Este comportamiento se ilustra en la figura 1.5.5.1.
Nétese que entre Ms y M el esfuerzo es inferior al esfuerzo de cedencia de !a fase “madre” y es por lo tanto

un esfuerzo eldstico, Por consiguiente, la nucleacion es asistida por un esfuerzo y los sitios de
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Figural.5.5.1. Diagrama esfuerzo-temperatura mostrando el esfuerzo critico para la formacion de martensita. Este diagrama
es de aplicacidn universai),

nucleacion existentes son mecanicamente ayudados. A la temperatura M7, ef esfuerzo sobrepasa el esfuerzo
de cedencia de la fase ‘madre” y debido a la deformacion plastica se introducen nuevos sitios de
nucleacion(®,

Otro investigador, Tianyi Cheng®4), realizd experimentos de solidificacion répida y tratamientos
térmicos de templado y recocido sobre una aleacion de NiAl con contenido de Ni igual a 34.6% at. Encontro
que con altas velocidades de enfriamiento, de aproximadamente 250°K/min., se observa una transformacion
martensitica que suprime la formacion de NisAl. Dicha transformacion mejora la ductilidad de la aieacion
alcanzando un valor maximo de 7.6%. Se ha reportado que el NiAl supersaturado con Ni (arriba de 60% at.
Ni), puede transformar martensiticamente si se previene la precipitacion y/o descomposicién de NisAl y/o
NisAls mediante recocido a alta temperatura y un rapido temple a baja temperatura®. 24),

La temperatura de transformacién martensitica se incrementa linealmente con el incremento en la
supersaturacién de Ni desde aproximadamente -240°C para 60% at. Ni, hasta cerca de 1000°C para 70% at.
Nit8), Por ofro lado, se ha reportado también que la transformacién martensitica del NiAl rico en Ni se puede
inducir mediante la aplicacién de esfuerzos externosi5). Este tipo de martensita se deforma por maclado y

desmaclado, es termoelastica y también se ha observado superplasticidad®.
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1.6 Técnicas de ductilizacion empleadas en los compuestos intermetalicos.

1.6.1. Ductilizacion por macroaleacion. Muchos intentos han sido realizados para impedir la
fragilidad a baja temperatura, la cual es el principal defecto de los intermetdlicos considerados para
aplicaciones estructurales. La finalidad de la macroaleacién es cambiar la estructura cristalina del compuesto,
fa cual es fragil, a otra con mayor potencial para deformacion. Liui28) fue uno de los pioneros en ef uso de esta
técnica y tuvo éxito en la conversion del NisV tetragonal y CosV hexagonal en compuestos ductiles de
estructura L1z de composicidn ternaria o cuaternaria (Ni, Co, Fe)sV. Esta aproximacién no es tan
generalizable como se podria desear. Pope demostré que aun las estructuras L1z no son “intrinsecamente
ductiles”, muchas de estas fallan por clivaje, otras fallan intergranularmente, sin ductilidad significativa.

La ductilizacion también ha sido acompafiada por adiciones en solucion solida las cuales no crean
una nueva estructura cristalina ni introducen una segunda fase, en este caso la finalidad de las adiciones es,
afectar la fuerza del enlace, la estruclura de los limites de grano, la estructura de dislocaciones o la

propensidn para ef maclado.

1.6.2. Ductilizacién por microaleado. En 1979 Aoki e lzumi reportaron que el NisAl policristalino,
normalmente fragil en su totalidad, podia exhibir ~43% de alargamiento en tension si a este se le adicionaba
boro en proporcion de aproximadamente 300 ppm. El progreso se muestra en la figura 1.6.2.1. (a). Este
resultado favorable fue atribuido al fortalecimiento de los limites de grano por el boro.

Desafortunadamente el dopaje con boro no confiere tan excepcional incremento en ductilidad a todos
los intermetdlicos (con la excepcién de RuAl}. Tanto el B como el C son endurecedores potenciales en el
compuesto intermetdlico de NiAl. El esfuerzo de cedencia a temperatura ambiente se incrementa en
aproximadamente 30% con la adicién de Unicamente 30 wppm (partes por millén en peso) de B, adiciones
mayores o iguales a 100 wppm de B o de C incrementan la tenacidad en més del 50%. Este endurecimiento
persiste hasta 1173 K (900°C), aparte el NiAl con 600 wppm de B exhiben el mismo esfuerzo de cedencia a

1237 (100°C).

El NiAl rico en Ni con 600 wppm de B es més fuerte que la aleacion estequiométrica conteniendo B
arriba de 873 K {600°C), sin embargo, la aleacion estequiométrica conteniendo B es mas fuerte a la
temperatura de 1073 K (800°C) y superiores. Del mismo modo, las adiciones de elementos intersticiales a
niveles mayores o iguales a 300 wppm incrementan la temperatura de transicion ductil-fragil (DBTT) pero no

se observa un cambic en la tenacidad a la fractura con tales adiciones.
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Figura 1.6.2.1. a) Curvas de esfuerzo-deformacién® a temperatura ambiente mostrando la marcada ductilizacion impartida
al NizAl mediante el dopaje con boro. b} Deformacién pldstica en tensién en monocristales de NiAl orientados en la
direccion <110>,

Por ofro lado peguenas adiciones de Fe, Ga y Mo incrementan de manera significativa el UTS
(resistencia ultima a la tensidn) del NiAl. Mientras que las adiciones de aleantes al NiAl policristalino
incrementan la temperatura de transicion ductil - fragil, bajos niveles de Mo han incrementado la ductilidad a
temperatura ambientet?,

Existe un marcado efecto de pequenas adiciones de Mo, Fe y Ga sobre la ductilidad a temperatura
ambiente en monocristales de NiAl orientados en la direccién<110> y <111>. Las adiciones de estos
elementos en proporciones de 0.05 — 0.3% at. resultan en una deformacion plastica tan alta como 6%, sin
embargo, este beneficio se pierde cuando las adiciones superan el 0.5% (ver fig. 1.8.2.1. (b)). La
microaleacion se ha empleado también para promover el deslizamiento de planos en una direccién dada.
Tedricamentel2. 29 y también de manera experimental20, 28) estd comprobada la predominancia del
deslizamiento <100> en et sistema NiAl y se ha especulado mucho sobre el deslizamiento de planos a lo largo
de la direccion <111,

Field, Lahrman y Dariola® microalearon con Cr monocristales del compuesto intermetalico NiAl
orientados en la direccion <001>, para evaluar el efecto de tal adicién. Encontraron que la adicién de Cr en
proporciones desde 0.05 a 0.2% at., promueve el deslizamiento de planos en la direccién <111> sin un
incremento en la ductilidad del intermetalico a temperatura ambiente, sin embargo, si se observo un aumento
de ductilidad a temperaturas elevadas. La observacion de estos resultados sugiere que la activacion del
deslizamiento en la direccién <111> no es un criterio suficiente para el mejoramiento de la ductilidad a
temperatura ambiente en las aleaciones de NiAl.
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1.6.3. Dugctilizacién por refinamiento de grano. Aunque todavia no se ha obtenido un resultado
préctico('2} con esta técnica, mucho se ha especulado sobre lo que puede ser posible que aparezca o que se
puede obtener. Stover y Seybolt demostraron que, si se podia obtener NiAl con un tamafio de grano de
aproximadamente 1pm, la temperatura de transicidn ductil-fragil podria disminuir hasta valores por debajo de
la temperatura ambiente.

Schutson(® por su parte encontré un tamafio de grano critico de aproximadamente 20um en el NiAl
el cual reporté que exhibia una ductilidad sustancial en el ensayo de tensién a 400°C. Tal aproximacion, adn
si_hubiera sido exitosa, podria no ser tan halagadora debido a la pérdida de fortaleza en materiales con
tamafio de grano ultrafino a alta temperatura en donde la deformacién es controlada por difusion(18).

Por otra parte, Baker, Nagpal, Liu y Munroe® determinaron el efecto del tamafio de granc sobre el
esfuerzo de cedencia en aleaciones de FeAl y NiAl. Emplearon para ello la relacion de Hall-Petch:

oy = oy + kd 172

fa cual relaciona el esfuerzo de cedencia, oy, con el tamafio de grano, d {en donde o es el esfuerzo de
friccion de la red y & la pendiente de Peich). En esta relacién, el parametro k puede ser tomado como una
medida de la dificultad para transmitir deslizamiento a través de los limites de grano y ha sido relacionado
también con la ductlidad de los compuestos intermetdlicos. Estudios realizados sobre compuestos
intermetdlicos de Ni y de Al en composiciones ricas en Ni se demostré que una reduccion en el valor de k en
el compuesto intermetdlico NisAl mediante la adicion de B produce un aumento en la ductilidad del

intermetalico®1),

1.6.4. Aleacién mecanica. Este método ha recibido considerable atencion en los ditimos afos. Es
bésicamente un proceso de molienda de alta energia el cual implica operaciones repetidas de soldadura,
fractura y nuevamente soldadura®, fo cual conduce a un refinamiento microestructural y a la formacion de la
aleacion. Se desarrollo a fines de los 60’s primeramente para producir superaleaciones base niguel y base
hierro endurecidas por dispersion de dxidos.

En fa actualidad esta técnica se ha extendido para refinar en gran medida la microestructura de la
matriz a un nivel nanométrico y también a la sintesis de fases novedosas incluyendo soluciones sélidas
supersaturadas, fases intermedias cristalinas y cuasicristalinas y también vidrios metalicos producidos a partir
de polvos ya sea mezclados de manera elemental o previamente aleados. Una de las grandes ventajas de la
aleacion mecdanica es que no implica la fundicién de los materiales constituyentes de la aleacion. Por lo tanto,
esta ventaja permite la aleacién de elementos cuyos puntos de fusién difieren entre si de manera significativa.

Otra ventaja es que la aleacién mecénica es un proceso escalable a tamanos comerciales. La técnica
de la aleacion mecénica es novedosa y ha permitido el desarrollo de materiales con buenas propiedades
tanto fisicas como mecanicas(19,
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Se han hecho diversas adiciones de elementos aleantes, tales como B, Be, Cr, Mn, V, Co, Fe, entre
otros. La adicién de B suprime la fractura intergranular1334.37.3839) ya que tiende a segregarse hacia los limites
de grano, sin embargo, en el NiAl, no hay una mejoria en la ductilidad en tensidn, ya que es un elemento
extremadamente potente en el endurecimiento por solucién sélida™. EI Be por su parte incrementa muy
ligeramente la ductilidad del NiAl en tensién a temperatura ambiente. Las adiciones de Cr, Mn y V promueven
vectores de deslizamiento en <111> en el NiAl; sin embargo, no se ha observado un incremento en la
ductilidad®o. 4%, Por otro lado, una limitada ductilidad en tensién fue obtenida en el NiAl aleado con Co, to cual
promueve modos de deformacion adicionales a través de una posible transformacion martensitica.

Adiciones suficientes de Fe al NiAl rico en Ni como por ejemplo Ni-30AI-20Fe {%at.) resultan en una
glongacion plastica de aproximadamente 2%1%). La misma aleacion pero obtenida mediante la técnica de
sofidificacion rapida y con una estructura de tamafio de grano muy fino mostré 5% de elongacion. La aleacion
anles mencionada presentaba una estructura bifasica constituida por (NiAl + NizAl) y exhibié una ductilidad en
tension de 22% cuando fue producida por extrusion en caliente y tal ductilidad disminuyé cuando fue
producida por solidificacion rapida.

El Fe asi como también el Co pueden sustituir al Ni en ef NiAl completamente sin afectar la estructura
B2 y ejemplos de esto son las fases binarias FeAl y CoAl®42), Correspondientemente, el diagrama de fases
ternario de Ni-Fe-Al gue es de suma importancia con respecto a las aleaciones convencionales para alta
temperatura, muestra una gran extensién del campo monofdsico B2 y su respectivo equilibrio con las fases

vecinas de NizAl y fases ricas en Al por un lado y con el Fe desordenado bee y fec por el otrof33),

La adicién de un tercer elemento aleante es de particular importancia con respecto a la
transformacion martensitica del MiAl ya que ofrece la posibilidad de controlar la temperatura de
transformacién martensitica M. El Co por ejemplo, reduce la temperatura de transformacién e ircrementa la
movilidad interfacial, ademas de que uUnicamente el (Ni,Co)Al supersaturado puede transformarse
martensiticamente.

Se ha estudiado el efecto de otros elementos tales como el Ti, V, Nb, Ta, Cr, Mo, W, Fe, Mn, Cu, Siy
B, sobre Ms y se encontré que la aleacién con Fe conduce a una situacion la cual es simitar al caso del
NiAlICo®42), Recientemente se demostré que microaleando con Fe, Ga y Mo se mejora de manera
significativa la ductilidad de ensayos de tension a temperatura ambiente de monocristales de NiAl ensayados
a lo largo de la direccién <110> incrementando la deformacién antes de la falla desde un valor tipico de <2%
para el NiAl estequiométrico hasta un valor de 6% para NiAl + 0.25%Fe (3.

19




La elongacion plastica hasta la falla a temperatura ambiente como funcién de la concentracion de Fe,
Ga y Mo en las muestras orientadas en <110> se muestra en la fig. 1.6.4.1(a), y 0.2% del esfuerzo de

cedencia se grafica como funcién de la concentracion del elemento aleante en ia figura 1.6.4.1.(b).

Se puede dar la ocurrencia de un ablandamiento de la solucién sélida en el NiAl con Fe y Ga, y
también se puede observar un endurecimiento con las adiciones de Mo como se puede apreciar en la figura
1.6.4.1. (a).

Mientras que las aleaciones con contenido de Fe y Ga son monofasicas, las aleaciones de NiAl + Mo
contienen finos precipitados de o-Mo cuyo tamario varia desde (5-20nm)3%, La presencia de estos
precipitados podria explicar el incremento en el esfuerzo de cedencia de estas aleaciones.

Por su parte, los monocristales con 0.25% at. de Fe mostraron un incremento similar en la
deformacion plastica hasta la falla para orientaciones diferentes a las ensayadas a lo largo de la direccién
<100>. La temperatura de transicion ductil-fragil de los monocristales orientados en la direccion <100>
disminuyo con las adiciones de 0.1 0.25% at. de Fei33), El sistema de deslizamiento permanece sin cambio

con estas adiciones de microaleante.
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Figura 1.6.4.1. Dependencia composicional de a) la ductilidad, y b) 0.2% del esfuerzo de cedencia del NiAl monocristaline
ensayado en tension a lo largo de la direccion <110> a temperatura ambientet3,

Aln cuando se observa una deformacién plastica sustancial, la superficie de la fractura todavia
consiste de facetas con (cleavage} clivaje. Los mecanismos por medio de los cuales estos elementos mejoran
la ductilidad a temperatura ambiente de los monocristales de NiAl crientados en la direccién <110> no han
sido establecidos adn, y solamenie se puede especular.

El diagrama de fases ternarioc de Ni-Fe-Al que se muestra en Ila figura 1.6.4.2 presenta varias
regiones bifdsicas y trifasicas en la vecindad del campo (NiFe)Al. Existen varias posibilidades para producir
aleaciones de NiAl con segundas fases. Un ejemplo de esto son las finas particulas bec ricas en Fe que
precipitan a partir de una matriz de NiAl-Fe mediante un cuidadoso ajuste de los contenidos de Al y de Fe y
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posteriormente un adecuado tratamiento térmica. El efeclo endurecedor de estas particufas desordenadas en
la matriz intermetalica ordenada es bastante andlogo al de las particulas ordenadas de NiAl precipitadas en
una aleacion desordenada base Fe y por lo tanto corresponde a un endurecimiento por particulas en las

aleaciones convencionales.

T
Fe 100 80 60 40 26 0 Al
Frghl

Compaosicion en % at.

Figural.6.4. 2 Seccidn isctérmica a 400°C del diagrama de fases ternario del sistema Ni-Al-Fe, en el cual se puede apreciar
la presencia en solucidn sélida de Ni, o-Fe y las fases intermetalicas de NisAl {L12), FesAl (DO} y (Ni,Fe)Al (B2 0 L20)®.

Una segunda fase, ademas de ser endurecedora, también puede ser dfil en el mejoramiento de la
ductilidad y la tenacidad. Aun el equilibrio bifdsico entre el NiAl y otro aluminuro de niquel, NizAl, se puede
usar para producir una aleacion bifasica NiAl-NisAl con mejorada resistencia y tenacidad. En consecuencia, el
rango de composicion del sistema Ni-Fe-Al, el cual incluye el equilibrio de fases entre NiAl, o-Fe, v-Fe y NisAl,
ha sido estudiado de manera intensiva para la identificacién de aleaciones base NiAl con adecuadas
combinaciones de resistencia y ductilidad.

Se ha hecho cierto énfasis sobre que, tanto la composicion como el procesamiento se han de
controfar cuidadosamente, puesto que el balance entre resistencia y ductilidad depende sensiblemente de la
distribucién de las fases. Ishida y sus colaboradorest3 realizaron experimentos para mejorar la ductilidad del
NiAl (B2) mediante la adicion de elementos aleantes y el control microestructural. Encontraron que la adicion
de Fe, Co, y Cr produce la formacidn de pequenas cantidades de fase vy con estructura fcc. La presencia de
esta fase tiene un efecto drastico no solamente en el trabajo mecanico en caliente sino también en la
ductilidad en tensién a temperatura ambiente. Reportaron que el mejoramiento en ducliidad se debe
principalmente a la modificacién de los granos de fase B por la coexistencia de la fase . La fase B-NiAl en
aleaciones base NiAl con segundas fases ricas en Fe yfo en Ni esta fuera de la estequiometria con una

deficiencia de Al y por tanto, el NiAl en estas aleaciones puede transformarse martensiticamente.
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Este fenémeno ofrece también una posibilidad de mejoramiento de la resistencia y la ductitidad. Es de
suponerse entonces que las aleaciones conteniendo NiAl que puedan transformarse martensiticamente
exhiban cierta ductilidad a temperatura ambiente, ademds de un efecto de memoria de forma.

Ei compuesto intermetdlico de NiAl es muy poco resistente a la termofluencia a elevadas
temperaturas, sin embargo, sus propiedades termomecdnicas pueden ser sustancialmente mejoradas
mediante adiciones de otros elementos aleantes. En la figura 1.6.4.3.(a) se muestra la variacion de la
velocidad de termofluencia (creep) en compresion en aleaciones de NiAl con adiciones de 5% at. de
elementos aleantes. El fortalecimiento 1300 K de aleaciones conteniendo tantalio, niobio y hafnio es
comparable 0 alin mayor que el de la superaleacion IN-100. Estos elementos aleantes mostraron muy poca
solubilidad en el NiAl por lo que la aparente mejoria se produce a partir de la precipitacion de finas particulas
de segunda fase que impiden el movimiento de las dislocaciones. Se ha reportado”) que la aleacion con 15%
al. de Fe para reemplazar al Ni disminuye las velocidades de difusion y por lo tanto reduce la velocidad de

fermofluencia en el NiAKT,
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Figura1.6.4.3. a) Datos de creep en compresion para aleaciones de NiAl conteniendo varios elementos aleantes ensayados
a 1300 K. b} Efecto del tamario de grano sobre las propiedades mecanicas (tension) del NiAl(23,

Schulson y Baker2¥), estudiaron la transicion ductil-fragil como una funcién del tamaio de grano y de
la temperatura en el NiAl. Encontraron que las muestras obtenidas por extrusidn en caliente de metalurgia de

polvos y aun aquellas con tamafio de grano extremadamente fino, fueron fragiles a temperatura ambiente.
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También determinaron que el refinamiento de grano por si solo no mejora la ductilidad del NiAl a temperatura
ambiente.

Por ofro lado, el NiAl con 49% at. de Al, mostré una aguda transicion dictil-fragil con un tamafio de
grano critico a alta temperatura. Por ejemplo, el NiAl exhibié un abrupto incremento en ductilidad a 400°C
para tamafios de grano inferiores a 20um (fig. 1.6.4.3.(b)); asi mismo se obtuvo también una elongacion de

40% en tensién a 400°C con un tamafo de grano de 3um.

1.7. Ensayos Mecanicos

Las propiedades mecanicas caracterizan la capacidad de los materiales para reaccionar a la
deformacion o destruccion bajo la accion de fuerzas externas. Estas propiedades dependen del material, su
tratamiento térmico, microestructura intema y forma de las piezas entre otros factores. Las caracteristicas de
las propiedades mecanicas se determinan en aparatos especiales, ensayando muestras preparadas de
acuerdo a las normas existentes y aplicables. Existen los siguientes tipos de ensayos mecanicos: 1) con
carga estatica, cuando la carga que se aplica va aumentando lenta y gradualmente; 2) con carga dinamica,
cuando la fuerza externa actia con gran velocidad (choque); 3) con carga petiodica variable, si en el curso del
ensayo varia la magnitud y la direccidn de ésta. En este trabajo revisaremos los ensayos de dureza y

traccion.

1.7.1. Ensayo de Dureza. Es dificil definir [a propiedad de “dureza”, excepto en relacion con la
prueba empleada en particular para determinar su valor. Debe tenerse en cuenta que un nimero o valor de
dureza no puede utilizarse directamente en trabajos de diseno, como se puede hacer con un valor de
resistencia a la tensién, ya que los nimeros de dureza no tienen significado intrinseco.

La dureza no es una propiedad fundamental de un material, sino que esta relacionada con las
propiedades elasticas y pldsticas. El valor de dureza obtenido en una prueba determinada sirve sélo como
comparacién entre materiales o tratamientos. Los resultados de las pruebas pueden utilizarse para estimar

otras propiedades mecanicas.
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Las diversas pruebas de dureza se pueden dividir entres categorias:
v Dureza elastica,
» Resistencia al corte 0 abrasion, y
» Resistencia a la indentacién.
Por ahora sélo nos interesa ésta Ultima categoria
1.7.1.1. Resistencia a la indentacion. Esta prueba generalmente es realizada imprimiendo en la
muestra, la que estd en reposo sobre una plataforma rigida, un marcador o indentador de geometria
determinada, bajo una carga estatica conocida que se aplique directamente ¢ por medio de un sistema de
palanca. Dependiendo del sistema de prueba, la dureza se expresa por un numero inversamente
proporcional a la profundidad de la indentacién para una carga y marcador especificados, o proporcional a
una carga media sobre el drea de mella. De los métodos de prueba existentes, nos avocaremos al ensayo de
microdureza.
1.7.1.2. Prueba o ensayo de microdureza. Desafortunadamente, este término es enganoso ya que
podria referirse a la prueba de pequefios valores de dureza cuando en realidad significa el uso de
impresiones pequefas. Las cargas de prueba estdn entre 1y 1,000 g. Hay dos tipos de marcadores
empleados para la prueba de microdureza: la pirdmide de diamante Vickers de base cuadrada de 136°
{fig.1.7.1), y el marcador Knoop de diamante alargado.
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Figura 1.7.1. Marcador piramidal de diamante Vickers
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Ei marcador Vickers tiene forma piramidal de diamante de base cuadrada con un angule incluido de 136°
entre las caras opuestas. El intervalo de la carga esta generalmente entre 1y 120 kg. El probador de dureza
Vickers funciona bajo el mismo principio que el probader Brinell, y los nimeros se expresan en términos de
carga y area de la impresion. Como resultade de la forma del marcador, la impresién scbre la superficie de la
muestra sera un cuadrado. La longitud de la diagonat del cuadrado es medida por medio de un microscopio
equipado con un micrémetro ocular que contiene filos méviles. La distancia entre los filos se indica en un
contador calibrado en milésimas de milimetro. Para determinar el nimerc de microdureza se utiliza la formula
H =1,8544 P/d?,

Donde A= nimero de microdureza;

FP=cargaeng;

d = largo de la diagonal en

1,8544 es un coeficiente.

El marcador Knoop tiene forma piramidal que produce una impresion en forma de diamante, y tiene
diagonales largas y cortas a una razdn aproximada de 7:1. La forma piramidal empleada tiene incluidos
angulos longitudinales de 172°30° y dngulos transversales de 130°, La profundidad de impresion es como de
1/30 de su longitud. Como en la prueba Vickers, la diagonal mas larga de la impresion es medida

dpticamente con el ocular de un micréometro de rosca,

1.7.2. Prueba o ensayo de tension. Después de la prueba de dureza, la prueba de tension es la
realizada mas frecuentemente para determinar ciertas propiedades mecanicas. Una muestra preparada
especificamente se coloca en las cabezas de la maquina de prueba y se somete a una carga axial por medio
de un sistema de carga de palanca, mecanica o hidrufica. La fuerza se indica en un disco calibrado. Si se
conoce el drea transversal original de la muestra, puede calcularse el esfuerzo desarrollado a cualquier carga.

La deformacién o alargamiento se mide en una longitud establecida, generalmente 2 pulgadas, por medio de
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un disco medidor llamado extensémetro. Entonces, la deformacion unitaria puede determinarse dividiendo el
alargamiento medido entre la longitud original marcada en la probeta.

1.?.2.1. Propiedades de tension (o tensiles). Las propiedades que se pueden determinar con una
prueba de tensidn se explican a continuacion.

Limite proporcional.- Para muchos materiales estructurales se ha encontrade que la parte inicial de
la grafica esfuerzo-deformacion puede ser aproximada por la recta OF de las figuras 1.7.2.1 y 1.7.2.2 En este
intervalo, el esfuerzo y la deformacion son proporcionales entre si, de manera que cualquier incremento en
esfuerzo resultara de un aumento proporcional a la deformacién. El esfuerzo en el limite del punto de
proporcionalidad P se conoce como /imite de proporcionalidad.

Limite elastico.- Si se retira una pequena parte de la carga aplicada sobre la pieza a prueba, la aguja
del extensdémetro regresard a cero, indicando que la deformacién producida por fa carga es elastica. Si la
carga se aumenta continuamente, se libera después de cada incremento y se revisa el extensometro,
entonces se alcanzard un punto en que la aguja no regresard a cero. Esto indica que ahora el material tiene
una deformacion permanente; por lo tanto, el limite eldstico puede definirse como el esfuerzo minime al que
ocuire la primera deformacion permanente. Para la mayoria de los materiales estructurales, el limite elastico
tiene casi el mismo valor numérico que et limite de proporcionalidad.

Punto de cedencia o fluencia.- Conforme la carga en la pieza a prueba aumenta mas alla del limite
elastico, se alcanza un esfuerzo al cual ef material continlia deformandose sin que haya incremento de fa
carga. El esfuerzo en el punte Y de la figura 1.7.2.1 se conace como punto de cedencia o fluencia. Este
fendmeno ocurre sélo en ciertos materiales ductiles.

Resistencia de cedencia o fluencia.- La mayoria de los materiales no ferrosos y los aceros de alta
resistencia no tienen un punto de cedencia definido. Para estos materiales, la maxima resistencia util
corresponde a la resistencia de cedencia, que es el esfuerzo al cual un material exhibe una desviacion
limitante especificada de la proporcionalidad entre el esfuerzo y la deformacién. Por lo general, este valor se
determina por el “método de la deformacién permanente especificada”. En la figur_a 1.7.2.2, la deformacién

especificada OX se marca sobre el eje de la deformacién. En seguida, se traza la linea XW paraiela a OP,
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localizando de esta manera el punto Yy la interseccién de la linea XW con el diagrama esfuerzo —
deformacidn. El valor del esfuerzo en el punto Y indica la resistencia de cedencia o fluencia. El valor de la
deformacion permanente especificada esté generalmente enire 0.10 y 0.20% de la longitud calibrada.

Resistencia limite.- Conforme aumenta la carga aplicada scbre la pieza a prueba, el esfuerzo y la
deformacion se incrementan, como lo indica la porcidn de la curva YM (fig. 1.7.2.1) para un material ductil,
hasta que se alcanza el esfuerzo maximo en el punto M, por tanto, la resistencia limite o la resistencia de
tension es el esfuerzo méximo desarrollado por el material, basado en el area transversal original. Un material
frégil se rompe cuando es llevado hasta la resistencia limite (punto B de la figura 1.7.2.2), en tanto que el
material ductil continuara alargandose.

Resistencia a la ruptura.- Para un material ductil, hasta el punto de resistencia limite, la deformacion
es uniforme a lo largo de la longitud de la barra. Al esfuerzo maximo, la muestra experimenta una
deformacion localizada o formacion de cuello y fa carga disminuye conforme el drea decrece. Esta elongacion
en forma de cuello es una deformacion no uniforme y ocurre rapidamente hasta el punto en que el material
falla. La resistencia a la ruptura {punto B, Fig. 1.7.2.1), determinada al dividir la carga de ruptura entre el drea
transversal original, es siempre menor que la resistencia limite. Para un material fragil, la resistencia limite y la
resistencia de ruptura coinciden.

Ductilidad.- La ductilidad de un material se determinara a partir de la cantidad de deformacion que le
es posible soportar hasta que se fractura. Esta se determina en una prueba de tension mediante dos
mediciones:

Elongacion Se determina juntando, después de la fractura, las partes de la muestra y midiendo la
distancia entre las marcas puestas en la muestra antes de la prueba,

Elongacidn (por ciento) = L~ Lo /ALo) x 100

Donde

L= longitud de la medida final

Lo = longitud de la medida original, generalmente 2 pulg.
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Reduccion en drea Esta también se determina a partir de las mitades rotas de ta muestra bajo la
tension, midiendo para ello el area transversal minima y con la férmula:

Reduccién de area (porcentaje) = (Ao —Af fAg) x 100

Donde

Ap = &rea transversal original

A¢= area transversal final

Médulo de elasticidad o médulo de Young.- Considérese la porcién recta de la curva esfuerzo-
deformacién. La ecuacién de una linea recta es y = mx + b, donde y es el eje vertical (es este caso, esfuerzo)
y x el eje horizontal (en este caso, deformacion). La intercepcion de la recta con el eje y es b, y en este caso
es cero, ya que la recta pasa por el origen. La pendiente de la recta es m. Cuando se despeja m de la
ecuacion, la pendiente es igual a y/x. De esta manera, de puede determinar la pendiente de la recta dibujando
un tridngulo rectangulo cualquiera y encontrando la tangente del angulo & (fig. 1.7.2.2), que es igual a y/x 0
esfuerzo/deformacién. La pendiente es realmente la constante de proporcionalidad entre esfuerzo vy
deformacion cuando se estd abajo del limite de proporcionalidad y se conoce como mddulo de elasticidad o
médulo de Young.

El médulo de élasticidad, indicacién de la rigidez de un material, s&¢ mide en libras por pulgada
cuadrada; por ejemplo, el modulo de elasticidad del acero es 30 millones de Ib/pulg? aproximadamente, en
tanto que el del aluminio es de 10 millones de Ib/pulg2. El médulo de elasticidad es una propiedad muy util de
la ingenieria y parecerd en férmulas relacionadas con el disefio de vigas y columnas, en las que la rigidez es

importante.
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2. DESARROLLO EXPERIMENTAL

2.1. Obtencidn del material

Para la realizacion de la parte experimental de este trabajo, se preparé mediante la técnica de fusion
el compuesto intermetalico Ni-20Fe-25Al. Para esto utilizamos Ni, Fe y Al con purezas de 99.95%. La fusion
se realizé en un horno de induccidn equipado con un dispositivo el cual permite realizar la fusion al vacio e
introduciendo gas argon, esto con la finalidad de minimizar el efecto del oxigeno durante esta etapa, también
se utilizé un crisol de alimina recubierto en el interior con nitruro de boro. La solidificacién del compuesto
intermetalico se realizé en un molde de cobre enfriado por agua.

La seleccidn de la composicion quimica del compuesto intermetalico esta fundamentada en la
necesidad de tener un material cuya microestructura este formada por la mezcla de fase 3 y fase . Esta
mezcla de fases se selecciona debido a que los trabajos de investigacion realizados en el compuesto
intermetalico 3-NiAl muestran en sus resultados que la sola presencia de la fase 3 tiene una ductilidad de
cero a temperatura ambiente y fa formacién de un compdsito in-situ puede mejorar sustancialmente la

ductilidad del intermetalico.

Tabla 2.1.1. Composicion quimica de la aleacion propuesta para este trabajo.
Elemento Ni Al Fe

% atémico 55% 25% 20%

La composicion quimica del compuesto intermetdlico propuesto se encuentra marcada en el diagrama
ternario de la figura 2.1.1

Al

Composicidn tedrica Ni-25F e-20A)

20

Fe 60 80 Ni

Figura 2.1.1. Diagrama de equilibrio ternario Ni-Fe-Al a temperatura ambiente.
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A partir del lingote solidificado se obtuvieron cuatro muestras de colada de longitud similar (.27 cm).
Las muestras fueron elegidas de la parte central del lingote de colada, esto es, Unicamente la zona donde

solo hay estructura dendritica equiaxiada y no columnar.

Zona de donde se tomaron las

Figura 2.1.2: Estructura del lingote de colada, se observa la estructura dendritica columnar en las orillas y equiaxiada en el
centro,

Las cuatro muestras son preparadas metalograficamente en su corte longitudinal, para observar la

microestructura de colada y medir la dureza a cada pieza.

2.1.1. PREPARACION METALOGRAFICA:

Cada muestra fue preparada de la siguiente forma:

Como primer paso, las muestras fueron deshastadas con lija de carburo de silicio. Las lijas usadas
fueron 240, 320, 400, 600 y 1200.

A continuacion se pulieron hasta acabado espejo usando pano y alimina del 1.0pum.

Para revelar la microestructura se realizé un atague quimico utilizando un reactivo para microatague,

preparade con:

Tabla 2.1.2, Composicion del reactivo de ataque del compuesto intermetalico
Compuesto Acido. Acético HNO3 HCI
Cantidad (partes) 8 4 1

Este procedimiento fue utilizado después de cada etapa, para observar las microestructuras que se iban
obteniendo. La observacion se realizo en la parte central de las muestras.

La dureza que se determind en este caso es la microdureza vickers, y se utilizo un probador de
dureza marca Shimadzu Modelo HMV-2 ASSY.
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Las piezas se observan en el microscopio electrénico de barrido para identificar los elementos

presentes en las diferentes microestructuras.

2.2. LAMINACION

Las muestras son identificadas de acuerdo al espesor que presentan cada una, y se someten al
proceso de laminacién. Este proceso se realiza a una temperatura de 1000°C. en una laminadora FENN
AMCA INTERNATIONAL Mod. 5" mill., serial 52270° Esta laminadora se encuentra en el laboratorio del
Instituto de Materiales.

Los espesores iniciales de las muestras son los siguientes:

Tabla 2.2.1. Espesores de las muestras al inicio del desarrollo experimental
Muestra 1 2 3 4
Espesor (pulgadas) { 0.0510.0710]0.0880] 0.0530

Inicialmente fas muestras fueron calentadas en la mufia a 1000°C durante 30 minutos antes de
proceder al proceso de laminacion. Posteriormente, después de cada paso de faminacién las muestras eran
nuevamente calentadas a la temperatura de trabajo (1000°C) durante 15 minutos. El proceso de laminacion
se realiz6 en cada una de las muestras hasta alcanzar el porcentaje de deformacion deseado, en este trabajo
los porcentajes fueron de: 20, 40, 60 y 80%. Durante el proceso de laminacién se utilizd una velocidad de los
rodillos de 5 mpm {metros por minuto).

La deformacidn en cada paso de laminacidn era de 0.020 milésimas de pulgada.

Las muestras laminadas a cada porcentaje de deformacion fueron preparadas metalograficamente en
su seccion longitudinal para su caracterizacion, realizéndose también la medicion de la dureza de cada

muestra.

2.3. RECOCIDO

Las muestras se recocieron en una atmdsfera inerte (Argén), a una temperatura de 1200°C. Ef horno
utiizado es un horno de tubo marca Linberg.

El iempo de permanencia para las muestras con 20% y 40% de deformacion sera de 72 horas,
mientras que para las de 60% y 80% serd de 24 horas. Estos pardmetros de recocido se establecen
considerando que en la deformacién plastica los planos de deslizamiento y limites de grano son puntos
localizados de alta energia interna; requiriéndose de energia externa {temperatura) para vencer la rigidez de
la red distorsionada por la deformacién. Cuando se alcanza una temperatura a la cual estos puntos
localizados igualan su energia a la necesaria para vencer la rigidez de la red distorsionada, ceden parte de su

energia como calor de recristalizacion formando nlcleos de nuevos granos, libres de tension. El ndmero y
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contenido de energia de estos puntos de alta energia depende en mucho, de la intensidad de la deformacion
previa, cuyo numero sera mayor mientras més aumente la deformacion. Lo que quiere decir que a mayor
cantidad de deformacién previa, menor serd la lemperatura necesaria para iniciar el proceso de
recristalizacion ya que habrd mayor distorsidn y mds energia interna disponiblet®), Asf mismo, Reed-Hili(4%
menciona que la recristalizacidn en las muestras es promovida aumentando la cantidad de trabajo en frio, y
que cuando se les recuece a la misma temperatura, el metal con mayor cantidad de trabajo en frié recristaliza

con mayor rapidez (en menos tiempo) que cuando la reduccidn es menor.

Las condiciones del tratamiento térmico de recocido se establecen considerando también lo reportado
por . Baker y colaboradores®®", quienes mencionan que para el tratamiento térmico de recocido de las
aleaciones base B-NiAl, se utilizan temperaturas de hasta 1300°C con tiempos de permanencia de hasta dos
dias.

Una vez terminado el proceso de recocido de las cuatro muestras, estas se preparan

metalograficamente para su caracterizacién, asi como también para la medicién de la dureza.

2.4. ENSAYO DE TENSION

La ditima etapa de la caracterizacion consiste en realizar un ensayo de tension en cada una de las
muestras obtenidas para evaluar las propiedades mecanicas obtenidas después de los diferentes procesos a
los que fueron sometidas.

El ensayo se realizo en una maquina de traccion universal marca Instron 1150. Las caracteristicas

iniciales de las muestras se encuentran en la siguiente tabla

Tabla 2.4.1 Dimensiones de las muestras para traccion

Muestra Longitud inicial Ancho inicial Espesor (mm) Distancia entre
{mm) {mm) marcas (mm)
1 86.44 4.26 0.83 20.00
2 54.48 4.19 0.57 20.18
3 87.34 6.39 0.55 20.00
4 69.18 4.54 0.80 20.00

La caracterizacion mediante el ensayo de tension incluye: gréficas tensién-deformacion, tensién de fluencia,
punto de cedencia, tenacidad, Mddulo de Young, resistencia méxima, % de deformacion y tension de fractura.
Al término del ensayo de tensién se realizé nuevamente la preparacion metalografica de todas las

muestras para realizar la caracterizacion microestructural, asf como la fractura y la medicién de la dureza.
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3. RESULTADOS

3.1. COLADA
3.1.1. CARACTERIZACION METALOGRAFICA

El analisis de las muestras de colada, después de haber realizado la preparacidn metalografica para su
caracterizacién, muestra que la microestructura presente en todas las piezas corresponde a una dendritica

equiaxiada. Esto se puede observar en las figuras 1y 2 las cuales son representativas de la microestructura de

las cuatro muestras sujetas a estudio.

Figura 1. Microestructura dendritica equiaxiada de la muestra | Figura 2. Microestructura dendritica equiaxiada de la muestra
de colada de colada

Utilizando ef microscopio electrénico de barrido (MEB), €l cual tiene acoplado un detector para determinar
la composicion guimica (EDS), se realizaron determinaciones a bajos aumentos (50X) en todo el campo y en
varias regiones de cada musstra y en todas las muestras, obteniéndose como resultado la composicion general

del compuesto intermetdlico sujeto al estudio. Los resultados se presentan en la tabla 1,

Tabla 1. Composicién quimica del compuesto intermetalico estudiado.

Al | 2181
Fe 2119
Ni 57.20
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Simultdneamente se obtuvo el patrén de difraccién de las muestras (figura 3); en este, se puede observar
que no existe la presencia de Oxigeno lo cual nos indica que el material de colada esta libre de cualguier tipo de

dxido, también se puede observar que no existen elementos contaminantes en la aleacién.
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Figura 3. Patron de difraccion representativo de las muestras de colada

En las figuras 4 y 5 se presentan dos imagenes del compuesto intermetdlico de colada, tomadas en el
MEB, en estas imdgenes se puede observar que existe la presencia de brazos dendriticos y un
microconstituyente en la region interdendritica, el cual corresponde al eutéctico laminar B + «y. De acuerdo con K.

Ishida y colaboradores®3),

ra 5.

Microestructura de la glén interdendritica en la
muestra de colada

Figura 4. Microestructura del material de colada ig
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Con la finalidad de establecer la composicion quimica de cada uno de los microconstituyentes
observados se realizaron analisis quimicos en cada uno de estos. Los resultados que se obtuvieron se presentan

en latabla 2.

Tabla2. Composicién quimica de los microcenstituyentes encontrados en las muestras de colada en las zonas 1 a 6. (figuras 4
y5)

- Elem

Al(%at) | 2232 | 1577 | 11.33 | 23.18 | 1037 [ 15.82
Fe (% at) | 20.31 | 28.09 | 3307 | 21.03 | 34.26 | 29.95
Ni(%at) | 57.37 | 56.14 | 55.60 | 55.79 | 55.37 | 54.23

Con las composiciones determinadas y el uso del diagrama de fases ternario Ni-Fe-Al (figura 6) se

establece que los microconstituyentes encontradas corresponden a las siguientes fases (tabla 3):

Zona b

Figura 6. Seccién del diagrama de fases ternario Ni-Fe-Al en donde se encuentra la composicidn quimica del compuesto
intermetalico sujeto de este estudio.

Zona Zona 1 Zona 2 Zona 3 Zona 4 ' Zona
analizada | general
Fase | B+7y B+ y y Bty y Bry
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En la tabla 3 se observa que las fases presentes en el andlisis general realizado al intermetalico
corresponden a las fases planeadas para este trabajo, es decir By . Las fases presentes en las zonas

identificadas como 1,4 y 6 presentan las mismas fases que el andlisis general, en cambio las zonas 2,3 5

presentan exclusivamente la fase v.

3.1.2. MICRODUREZA VICKERS

La determinacién de la microdureza Vickers (MHV) se realizd utilizando una carga de 980.7mN (aprox.
100g) y un tiempo de prueba de 20 segundos. Con la finalidad de establecer un valor representativo de las
mediciones realizadas, se tomaron diez mediciones a cada una de las cuatro muestras bajo estudio.

En la tabla 4 se presentan los resultados de fa medicién de la microdureza Vickers registrados para las
muestras de colada. A partir de estos resultados se puede mencionar que la maxima diferencia entre los valores
registrados para estas cuatro muestras es de 42.5 MHV, lo cual no representa una variacién significativa, ya que

a partir del valor promedio que es de 365.38 la variacidn que se obtuvo es de 5% aproximadamente.

Tabla 4. Microdureza Vickers de las muestras de colada.

386.13

343.63
374.40
3567.37

~|o(ro|—

También se realizé la medicién de la HMV a cada uno de los microconstituyentes presentes en las

muestras de colada, de tal forma que en la tabla 5, se presentan los resultados obtenidos.

Tabla 5. Microdureza Vickers de los microconstituyentes encontrados.

: g et
Brazo dendritico (zona gris oscuro) B + v 348
Interdendritico (zona gris clara) y 361
Interdendritico {eutéctico)} B + v 363
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3.2. LAMINADO

Después de haber realizado el proceso de laminacion en todas las muestras se determind el porcentaje
de deformacion alcanzado en cada una de las muestras, utilizando para esto los espesores inicial y final. Los

porcentajes de deformacion se presentan en la tabla 6.

Tabla 6. Deformacion real (obtenida).

m
1.1684 0.9271 20.65
1.3462 0.8382 37.74
1.8542 0.6858 63.01
2.2352 0.6604 70.45

3.2.1. Caracterizacion Metalografica.

La preparacion metalografica de las muestras sometidas al proceso de laminacién se realizé en la
seccion longitudinal de cada una de ellas. En estas se puede observar que la estructura dendritica sufre una
deformacion, consistiendo esta en: 1) la compresién tanto de los brazos dendriticos como de la regidn
interdendritica, 2) el alargamiento de ambos microconstituyentes en la direccidn de laminacién y 3) fragmentacion
de los brazos dendriticos; estructuras tipicas de los materiales que han sufrido este proceso de deformacion. En
las figuras 7 a 10 se puede observar el efecto de los porcentajes de deformacion alcanzados sobre cada una de

las microestructuras.

Figura 7. Microestructura de la muestra laminada después | Figura 8. Microestructura de la muestra laminada después de
de una deformacién del 20 % una deformacion del 37%
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Figura 9. Microestructura de la muestra laminada después- .
de una deformacion del 63 %

Figura 10. Microestructura de la muestra laminada después

te una deformacion del 70 %

Como se puede observar en las figuras 7 a 10, mientras mayor es el porcentaje de deformacién, el

aspecto de los brazos dendriticos es cada vez mas alargado y delgado y con respecto al microconstituyente de la

regidn interdendritica este se aprecia como una red que

de grano.

envuelve a los brazos dendriticos como si fuera un limite

En las figuras 11 a 15 se presenta la imagen de las muestras deformadas 63% y 70% a las cuales se les

realizaron analisis mediante MEB-EDS, obteniéndose como resultados los mostrados en la tabla 7.

Figura 11. Muestra deformada 63%

Figura 12. Muestra deformada 63%
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Figura 14. Muestra deformada 70%

e "&5!1.#-:& ¥ i Wil
Figura 15. Muestra deformada 70%

Tabla 7. Anélisis del compuesto intermetalico deformado 63% y 70%.
[ Deformacion al 63% Deformacion al 70%

Al (% at) 17.80 138 14.01 15.02 51.99
Fe (% at) 18.88 3521 25 44 27.16 17.97
Ni (% at) 63.32 63.41 60.55 5781 60.04

A partir de estos resultados se puede observar que existe una variacién en la composicién quimica tanto
de los brazos dendriticos como del constituyente de la regién interdendritica con respecto a las muestras de
colada (tabla 2).

Teniendo las composiciones quimicas de los microconstituyentes presentes en las muestras laminadas,
se establecié utitizando el diagrama de fases ternario (figura 6) que las fases presentes son las mostradas en la
tabla 8.
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Tabla 8. Correspondencia de la composicién quimica y fases presentes

_ \MINADO
Zona Brazo Interdendritico | Interdendritico | Analisis | Zona blanca
analizada | dendritico | (Analisis B) Analisis 9 10 Analisis 11
(Andlisis 7) (def. 63%) {def. 70%) | {(def. 70%)
Fase Y Y Y v B+y

3.2.2. Microdureza Vickers.

En la tabla 9 se presentan los resultados de las mediciones de MHV para cada uno de los porcentajes de

deformacion alcanzados en este estudio.

Tabla 9. Resultados de la Microdureza Vickers

LM
20.65 42250
37.0 489.13
63.0 332.72
70.0 360.38

A partir de los resultados de MHV se puede observar que tanto la muestra de 20% como la de 37% de
deformacion presentan las mayores durezas, esto es 422.5 y 489.13 MHV respectivamente, en cuanto a las
muestras con deformacién de 63% y 70% presentan una drastica disminucién del valor de dureza, siendo 332.7 y
360 MHV respectivamente. Al realizar la comparacién de la dureza alcanzada después de laminar el intermetalico
y los valores de las muestras de colada se observa que la muestra con 20% de deformacién aumento su dureza
en 36 unidades mientras que la deformada 37% aumento 132 unidades aproximadamente; en cambio las
muestras deformadas 63% y 70% disminuyeron sus valores de dureza con respecto a la muestras de colada,
siendo de 10 y 14 unidades respectivamente.

Cuando un material se deforma plasticamente tiende a hacerse mas duro, pero la intensidad del
endurecimiento por trabajado disminuye conforme la temperatura aumenta. Cuando un material se deforma
plasticamente a una temperatura elevada, dos efectos opuestos tienen lugar al mismo tiempo: uno de
endurecimiento debido a la deformacién plastica, y otro de reblandecimiento debido a la recristalizacion.#6)
Entonces, esta variacion de la dureza se debe a que al incrementar el niimero de veces que tuvo que realizarse el
proceso de laminacién para alcanzar el porcentaje propuesto, las muestras tuvieron que recalentarse igual
numero de veces lo que implica que existan fenémenos de recuperacion y recristalizacion del material, siendo el
efecto basico de la recuperacion, a temperatura elevada, el movimiento de las dislocaciones resultantes de la
deformacion plastica en subgranos o limites de celdas. En muchos casos, este proceso puede comenzar
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realmente durante la deformacién pléstica; cuando esto sucede, se dice que el metal sufre una recuperacion
dinamica. A temperaturas méas elevadas, los efectos de la recuperacion dinamica se vuelven naturalmente mas
fuertes debido a que la movilidad de las dislocaciones aumenta con el ascenso de la temperatura. De ello resulta
que las celdas tienden a formar deformaciones mas pequefias, las paredes celulares se vuslven mas delgadas y
mucho mas definidas en forma aguda, y el tamano de la celda se hace mayor. De hecho, la recuperacion
dinamica es un factor presente, frecuentemente en la deformacion de los metales bajo condiciones de trabajo en
caliente. Asi mismo, la recuperacién dinamica tiende a disminuir la porcion efectiva del endurecimiento por
trabajo. 8

3.3. Recocido

El recocido de las muestras se realizd a una misma temperatura (1200°C) durante dos tiempos, esto se

presenta en la tabla 9.

Tabla 9. Tiempos de recocido a 1200°C

20.6 72
37.0 72
63.0 24
70.0 24

3.3.1. Caracterizacion microestructural

Después de haber realizado los recocidos de las muestras deformadas la microestructura presente en
cada una de ellas se muestran en las figuras 16 a 19. En estas imagenes se puede observar que las estructuras
deformadas que se tenian después de la laminacién fueron completamente recristalizadas en todos los casos,
observandose basicamente la presencia de pequefos granos claros de morfologia ligeramente redondeada y

grandes granos con bandas en su interior, estas bandas presentan a morfologia propia de la martensita
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Figura 16. Muestra deformada 20% y recocida durante 72
horas

Figura 18. Muestra deformada 63% y recocida durante 24
horas

horas

horas

Figura 17. Muestra deformada 37% vy recocida durante 72

Figura 19. Muestra deformada 70% y recocida durante 24

3.3.2. Microdureza

En la tabla 10 se presentan los resultados de la medicién de MHV realizada a todas las muestras

deformadas y recocidas.

Tabla 10. Resultados de MHV en la condicién de recocido

20 72 horas 283.75
37 72 horas 287.25
63 24 horas 300.75
70 24 horas 302.63
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En esta tabla se puede observar que los resultados después de 72 horas de tratamiento son
practicamente iguales, siendo la diferencia entre ellos de tan solo 3.5 unidades Vickers, mientras que para las
muestras recocidas durante 24 horas fa diferencia es de 1.88 unidades Vickers.

En las figuras 20, 21 y 22 se presenta la muestra con 20% de deformacion y 72 horas de recocido a
1200°C, en estas imagenes se puede observar la presencia de dos constituyentes principalmente, el primero de
ellos con formas redondeadas y ubicadas en los limites de granos del segundo constituyente el cual se encuentra
en forma de granos poligonales y bandeados en su interior (martensita). Se realizaron andlisis quimicos en
diferentes zonas que se muestran en las figuras 20, 21 y 22, obteniéndose los resultados que se presentan en la
tabla 11,

S5  Hom

Figura 21. Muestra con 20% de deformacion y 72 horas de
recocido

Figura 20. Muestra con 20% de deformacion y 72 horas de
recocido

Figura 22. Muestra con 20% de deformacion y recocida
durante 72 horas

Tabla 11. Anélisis ouimico de la muestra deformada 20% y recocida durante 72 horas a 1200°C.

Al(%at) | 20.22 20.97 21.65 1.77 21.40 20.81
Fe(%at) | 19.81 18.91 20.30 29.58 18.74 19.08
Ni(%at) | 59.97 60.11 58.05 58.65 55.86 60.11
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En las figuras 23 a 26 se presenta la muestra con 70% de deformacion y 24 horas de recocido a 1200°C,

en estas imagenes se puede observar que los constituyentes son esencialmente los mismos que en la muestra

con 20% de deformacion y 72 horas de recocido. Se realizaron analisis quimicos en diferentes zonas que se

muestran en las figuras 23 a 26, obteniéndose los resultados que se presentan en la tabla 12.

fd

g5in macla (21} §

Figura 23. Muestra con 70% de deformacion y 24 horas de
reco id ) V'

Con macla (2015

Figura 24.Muestra con 70% de deformacion y 24 horas de

2.0 Homogenizada 3

recocido

Figura 25. Muestra con 70% de deformacién y 24 horas de

i’lgura 26. ur con 70% " dforacién 24 horas de

recocido

Tabla 12. Andlisis quimico de la muestra deformada 70% y recocida durante 24 horas a 1200°C.

Elemento | General | Zona 17 | Zona 18 | Zona 19 { Con macla | Sin macla | Segregacion
(20) (21) (22)
Al{%at) | 16.56 18.30 18.39 18.21 10.34 10.75 14.72
Fe(%at) | 20.84 19.24 19.35 19.59 29.74 29.51 20.72
Ni(%at) | 62.60 62.46 62.26 62.20 59.92 59.74 64.56

Las muestras con 20% y 70% de deformacion se tomaron como referencia de mayor y menor

deformacién, asi como de mayor y menor tiempo de recocido.
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Después del proceso de recocido, se determinaron nuevamente las composiciones quimicas de los
microconstituyentes presentes en las muestras bajo estudio. Con ayuda del diagrama terario (figura 6) se

estableci6 que correspondian a las fases que se presentan en la tabla 13

Tabla 13. Correspondencia de la composicion quimica y fases presentes

omposicion | General | Martensita | Limite de grano | Grano pequefo Martensita
Zona 12 Zona 13 Zona 14 Analisis 15y
16
Fase B+y Bry B+y Y B+y

Composicion | Zona17 | Zona18y 19 | Con y sin macla | Segregacion
Fase Y y v ¥

En Ja tabla 13 se observa que en las zonas 17, 18 y 19 la fase presente es v, pero la observacién
metalografica muestra que la microestructura observada corresponde a B + . Esta diferencia de las fases
presentes en las zonas analizadas puede deberse a que al ubicar los resultados del andlisis quimico en el
diagrama de fases, estos se ubican en la colindancia de la regién vy B + v del diagrama de fases ternario de

equilibrio Ni-Al-Fe (figura 6)

3.4 ENSAYO DE TENSION

Con la finafidad de determinar el efecto del recocido sobre las propiedades mecénicas de compuesto
intermetalico bajo estudio se realiz6 el ensayo de tension a cada una de las muestras estudiadas. De manera
representativa se muestran los graficos de los ensayos de tension para cada una de las condiciones trabajadas

durante el recocido {figuras 27 a 30) Los resultados obtenidos se presentan en la tabla 14.
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Figura 27. Curva tensién —deformacién para ia muestra que fue
deformada al 20% y recocida durante 72 horas

Figura 28. Curva tensién - deformacion para la muestra que fue
deformada al 37% y recocida durante 72 horas
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Figura 29. Curva tension - deformacion para la muestra que fue

deformada al 63% y recocida durante 24 horas

Figura 30. Curva tension - deformacion para la muestra que
fue deformada al 70% y recocida durante 24 horas

Tabla 14. Resultados del ensayo de tensidn.

Propiedad / Muestra 20% def. | 37% def. | 63% def. | 70% def.
72 hrs. 72 hrs. 24 hrs. 24 hrs.

% deformacion 13.16 10.688 10.955 8.057
Tensién de fluencia (MPa) 210 195 220 180
Tenacidad (MPa) 52.196 38.729 46.485 25.768
Médulo de Young (MPa) | 12352.774 | 14619.858 | 19351.41 | 21173.848
Resistencia maxima (MPa) | 621.634 | 594.907 | 703.776 | 508.082
Tension de fractura (MPa)} | 596.053 | 594.907 | 701.376 | 507.725

A partir de estos resultados podemos observar que la muestra que presenté mayor ductilidad (% de

deformacidn) corresponde a la muestra deformada 20% y recocida durante 72 horas, para el caso de las
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muestras deformadas 37% y 63% el porcentaje de deformacion fue practicamente el mismo y finalmente la
muestra con 70% de deformacion y 24 horas de recocido se obtuvo la menor ductilidad (8.057%).

Con respecto al valor de tension de fluencia, en todas las muestras se mantuvo préacticamente constante,
siendo la mayor variacion de 40 MPa, esto entre las muestras recocidas durante 24 horas con porcentajes de
defaormacion de 63% y 79%. En cuanto a las deformadas 20% y 37% la diferencia fue de 15 MPa.

Considerando los valores de tenacidad obtenidos a partir de la gréfica de tension deformacidn, el mayor
valor se obtuvo para la muestra deformada 20% y recocida durante 72 horas (52.196 MPa), la muestra deformada
37% present6 una disminucién hasta 38.729 MPa con respecto a la muestra anterior. Las muestras recocidas
durante 24 horas presentaron valores de 46.485 y 25.768 MPa para las deformaciones de 63% y 70%
respectivamente.

El modulo de Young se incrementa con respecto al incremento en el porcentaje de deformacion de las
muestras estudiadas.

La maxima resistencia se obtuvo en la muestra con 63% de deformacién (703.776 MPa), seguida de
621.634 MPa, 594.907 MPa y 508.082 MPa para las deformaciones de 20%, 37% y 70% respectivamente.

El valor de tensién a la fractura se mantuvo casi igual ai valor de resistencia maxima para las muestras
con 37%, 63% y 70% ya que las muestras no presentaron estriccion {formacién de cuello) durante la prueba de
tension. En cambio la muestra correspondiente al 20% se presenta una pequefia diferencia entre la tension de
fractura y la resistencia maxima y es debido a que en este caso si se presento la formacion del cuello al momento
de pasar de la zona plastica a la elastica durante el ensayo.

Lo anterior, lo podemos atribuir a las microestructuras que obtuvimos al final del recocido. En las
muestras que tuvieron menor deformacién y mayor tiempo de recocido encontramos que los granos equiaxiales
son de menor tamafo que los granos de las muestras con mayor deformacion y con menor tiempo de recocido;
los granos pequefios son mas dificifes de alargar y de romper, o sea que presentan mayor resistencia, mientras
que los grandes ceden con mas facilidad, es por ello que las muestras con mayor deformacién que presentan
granos de mayor tamafio exhiban una menor deformacién y tensidén de fluencia que las muestras menos
deformadas. Asi mismo el médulo de elasticidad es mayor para las estructuras con grano grande. Posteriormente
al ensayo de tension las muestras fueron preparadas metalograficamente para realizar un estudio sobre la

fractura de cada una de ellas.

48




Figura 31. Vista de la fractura de la muestra con 37% de | Figura 32. Vista de la fractura de la muestra con 63% de
deformacion y recocida durante 72 horas deformacion y recocida durante 24 horas

Figura 33. Vista de la fractura de la muestra con 70% de
deformacién y recocida durante 24 horas a 200 aumentos

En cuanto a las fracturas resultantes, se puede observar en las figuras 31 a 38, que la fractura se
presenta en todos los casos siguiendo los limites de grano en forma recta o escalonada y no a través de estos.

Por lo que podemos establecer que el tipo de fractura que presenta el compuesto intermetélico estudiado es
transgranular.
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Las fases que se encuentran presentes en las muestras, partiendo de los andlisis hechos a cada una son
las mostradas en la siguiente tabla:

. Zona: o Zona on: F
Analisis general Zona blanca v Andlisis general B+y
Zona blanca del Zonas oscuras Y Grano de B +y
interdendritico {interdendritico) martensita
Zona eutéctica en ¥ Zona blanca Y Limite de grano del B+y
el interdendritico muestra laminada al grano pequeno

63%

Zona blanca en el Y Laminada al 70% Y Grano pequeno Y
eutéctico del Al 15.02
interdendritico Fe 27.16

Ni 57.81
Zona oscura del B+y Laminada al 70% Y Aguja de martensita B+v
eutéctico 1 Al 21.99 realzada o

Fe 17.97 deprimida

Ni 60.04
Zona oscura del ¥ o e Grano liso v
eutéctico 2 .,
Zona oscura del B+y ~+.. | Martensita acicular Y
eutéctico 3 | gruesay fina

o '| Grano pequefio con ¥

y sin macla
Segregacion 04

Tabla 3.4.2. Féées présentes en las disfintas zonas de las mﬁésﬁas, en las diferentes etapas.

En el caso de las fases encontradas después de las diferentes etapas del experimento, podriamos
suponer que la variacién o el aumento en el niimero de fases presente se debe principalmente a la migracién o
difusion de algdn o algunos elementos, como efecto de la temperatura a fa cual se realizaron los procesos de
laminado y recocido.

Tabla 3.4.3. Tabla comparativa de valores de durezas, después de cada etapa.

% de deformacion Colada Laminada Recocida
20 386.13 4225 283.75
37 357.37 489.13 287.25
63 343.63 33272 300.75
70 374.4 360.38 302.63
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4. CONCLUSIONES

1.- Conforme aumenta el grado de deformacion en caliente el microconstituyente eutéctico tiende a
desaparecer dando lugar a que aumente la cantidad de fase y presente, es decir, disminuye la cantidad de
microconstituyente eutéctico.

2.- Después del tratamiento de recocido la microestructura obtenida durante el laminado desaparece
dando lugar a granos poligonales de fase B + vy pequefias lagunas de y ubicadas en los limites de grano de
fa fase 3 + 1y, observandose también la desaparicién total del microconstituyente eutéctico.

También se observa que los granos de [3 + y presentan estructura mantensitica, la cual es comtn
encontrarla en esta composicion.

3.- Las muestras recocidas durante 72 horas {20% y 37% de deformacion) presentan un tamano de
grano 3 + 7 ligeramente menor que las muestras recocidas durante 24 horas (63% y 70% de deformacion).

4.- Los granos de fase v mas pequenos se presentan en las muestras recocidas durante 24 horas.

5.~ A partir de los valores de microdureza tomados en las muestras laminadas en caliente se observa
que existe un aumento en la dureza en las muestras deformadas 20% y 37%. En las muestras deformadas
63% y 70% se observo una disminucién de la dureza con respecto a la dureza promedio de colada. Esto se
puede deber a la recuperacion que sufre el material durante el proceso de laminacién en caliente.

6.- Las durezas medidas después del recocido para todas las muestras (20%, 37%, 60%, y 70% de
deformacidn} disminuyeron con respecto a las obtenidas después del proceso de laminado en caliente,
alcanzando un valor promedio de MHV= 293.59 que a su vez es menor que el valor promedio obtenido en las
muestras de colada.

7.- Al terminar el proceso de recocido se observo que las durezas alcanzaron valores similares entre
todas ellas, suponiendo asi que la combinacién de tiempo y temperatura fueron adecuados para alcanzar la
recristalizacion total del material.

8.- Considerando que el porcentaje de deformacion es sinénimo de ductilidad se puede establecer
que la composicién quimica y el control microestructural utilizadas durante este trabajo fueron adecuados, ya
que en todas las muestras se obtuvieron valores de ductilidad superiores a los reportados en |a literatura en
general (0% a 2% de ductilidad).

9.- El mayor porcentaje de ductilidad 13.16% se obtuvo para la muestra deformada en caliente 20% y
recocida durante 72 horas a 1200° C
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