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Resumen

Las pérdidas energéticas de los motores de combustion interna dependen de manera importante de la
friccion que se da entre las piezas en movimiento. Debido a esto, la investigacién y desarrollo de la tribo-
logia ha tenido un especial interés durante los tltimos 60 anos. Este trabajo se enfoca en el anélisis del
sistema de aleacion Cu-Mg-Sn para su posible uso como material funcional en cojinetes de deslizamiento.
Utilizando técnicas convencionales de fundicion, se obtuvieron planchones delgados de 4 diferentes compo-
siciones (Cu-1Mg-1Sn, Cu-1Mg-5Sn, Cu-5Mg-1Sn y Cu-5Mg-5Sn en %peso) y se caracterizaron mediante
microscopia Optica y electréonica de barrido con espectroscopia de dispersiéon de energia de rayos-X, ensa-
yos de traccion, microdureza Vickers, difraccion de rayos-X y tribometria coaxial. También se analizé el
efecto que tiene un tratamiento térmico de homogeneizado a 600°C durante 24 horas en la microestructu-
ra del material. Se compararon las microestructuras y las propiedades obtenidas para cada composicion.
Ademis, se analizo la relaciéon que existe entre el endurecimiento y la adicion de Mg y de Sn. Los resulta-
dos demuestran que, para las aleaciones con bajo contenido de Mg (1 %), es posible obtener laminas con
reducciones de mas del 95%. Para la composicion Cu-1Mg-1Sn se observa un aumento en la resistencia
lineal conforme aumenta la deformacion, asi como una mejor distribucion de la segunda fase (CusMg) y
un gran aumento en la dureza del material. Para la composicion Cu-1Mg-5Sn se observa la presencia de la
fase ternaria CuyMgSn. Para las composiciones con alto contenido de Mg (5 %) la cantidad y morfologia
de la segunda fase (CuyMg) impide que el material se pueda deformar en frio. A pesar de que el Mg
aumenta considerablemente la resistencia de la aleacion, se determinéd que la distribucion del compuesto
intermetéalico fragil juega un papel determinante en la deformabilidad de estas aleaciones. También se rea-
lizaron simulaciones termodinamicas de la solidificacién mediante paqueteria comercial y se incluyo la fase
CuyMgSn (la cual no se encuentra en la base de datos comercial utilizada) en los célculos. Este trabajo es
de gran importancia para el entendimiento del sistema ternario Cu-Mg-Sn y de la metalurgia fisica de los
bronces con magnesio. Se establece claramente que es posible utilizar un proceso de fundicién convencional
para obtener estas aleaciones. Tomando en cuenta que estas aleaciones pertenecen a una nueva clase de
materiales, su produccion industrial podria adaptarse sin grandes cambios en la infraestructura, debido a

que es posible fabricarlas con métodos y herramientas convencionales.
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Abstract

The friction caused by moving parts in internal combustion engines is one of the main causes of energy
losses. Consequently, research and development in the field of tribology has attracted a lot of interest
in the last 60 years. This work focuses on the analysis of the Cu-Mg-Sn system and its possible use as
the functional material for sliding bearings. Using conventional casting methods, thin slabs of 4 different
compositions (Cu-1Mg-1Sn, Cu-1Mg-5Sn, Cu-5Mg-1Sn y Cu-5Mg-5Sn in weight %) were obtained and
characterized using optical microscopy (OM), scanning electron microscopy (SEM) with Energy Dispersi-
ve X-Ray Spectroscopy (EDS), tensile tests, Vickers microhardness, X-Ray diffraction (XRD) and coaxial
tribometry. The effect of a homogenizing heat treatment at 600°C for 24 hours was also studied. The
resulting microstructures were compared and related to the mechanical properties of each composition,
including the relationship between work hardening and Mg and Sn additions. Results show that, for low
Mg content (1%), cold rolling can be achieved to reductions of over 95%. For the Cu-1Mg-1Sn compo-
sition, a linear work hardening and a redistribution of the second-phase (CusMg) and higher hardness
values. For the Cu-1Mg-5Sn composition the presence of a CusMgSn ternary phase is observed. For the
high (5 %)Mg compostions the quantity and distribution of the second-phase (CusMg) makes cold-rolling
impossible. Even though a higher Mg content results in a considerable increase in strength, the distribu-
tion of this fragile intermetallic compound plays a detrimental role in the cold forming ability of these
alloys. Thermodynamic simulations of the solidification were also carried out using commercial software,
and the ternary phase CuysMgSn (which is not currently included) was successfully added. This work is
of great importance in the understanding of the ternary Cu-Mg-Sn system and the physical metallurgy
of magnesium bronzes. As these alloys belong to a new class of materials, industrial production could
be achieved without significant infrastructure changes, due to the fact that they can be fabricated using

conventional techniques.



Objetivos Generales

= Fabricar planchones delgados de aleaciones Cu-Mg-Sn con composiciones Cu-1%Mg-1%Sn, Cu-
1%Mg-5 %Sn, Cu-5%Mg-1%Sn, Cu-5%Meg-5%Sn en % peso mediante un proceso de fundicion

convencional.

= Caracterizar estructuralmente los planchones delgados obtenidos enfocandose en la metalurgia fisica

del proceso y en las propiedades mecanicas de la aleacion.

= Relacionar las propiedades mecénicas de las aleaciones obtenidas con el comportamiento tribolégico

en contacto con acero para determinar la influencia del Mg en el tribopar.
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Objetivos Particulares

El objetivo principal de este proyecto es caracterizar la influencia de la composiciéon y la deformacion en
frio en aquellas propiedades que determinan el uso de las aleaciones del sistema Cu-Mg-Sn en aplicaciones
tribologicas, siendo éstas la resistencia mecéanica, la ductilidad, el endurecimiento por trabajo en frio y la
tendencia para sufrir desgaste adhesivo en contacto con acero. Los objetivos particulares de este trabajo

son:

1. Fundir aleaciones basadas en el sistema Cu-Mg-Sn mediante técnicas de fundicién convencionales

para producir planchones delgados de cuatro composiciones distintas.

2. Analizar las microestructuras y fases obtenidas utilizando microscopia electréonica de barrido, mi-

croscopia Optica y difraccion de rayos-X.
3. Modelar la solidificacién en equilibrio y fuera de equilibrio para las composiciones seleccionadas.

4. Laminar en frio los planchones delgados hasta una deformacion equivalente (logaritmica de von
Mises) de 3.

5. Caracterizar el endurecimiento de la aleaciéon mediante ensayos de traccion y anéalisis metalogréfico.

6. Determinar de manera cualitativa la compatibilidad tribolégica en contacto con acero utilizando

un tribémetro coaxial.
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Hipotesis

1. El Mg, como metal econémico, no téxico y tribolégicamente compatible con el hierro, puede sustituir

al Pb en aleaciones tribologicas ductiles basadas en Cu.

2. Las aleaciones Cu-Mg-Sn aqui propuestas pueden alcanzar una resistencia mecénica superior a la
que se obtiene en las aleaciones Cu-Pb sin comprometer la ductilidad necesaria para su procesa-

miento.

3. Las aleaciones Cu-Mg-Sn se pueden producir mediante un proceso de fundicién convencional, sin

utilizar una atmosfera controlada.

4. La morfologia, distribucién y comportamiento mecénico de la segunda fase en estas aleaciones juega

un papel determinante en su respuesta mecanica y su deformabilidad en frio.

5. El comportamiento tribologico de las aleaciones Cu-Mg-Sn en contacto con acero es superior al de

las aleaciones Cu-Pb.
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Capitulo 1

Introduccién

Las aleaciones basadas en cobre han sido utilizadas como materiales funcionales en los cojinetes y en
las superficies en movimiento relativo desde el imperio Romano y de manera industrial en las primeras
méaquinas de vapor [1]. Durante los dltimos cien afios, las aleaciones Cu-Pb-Sn han sido utilizadas en coji-
netes de deslizamiento para motores de combustion interna y maquinaria pesada. La resistencia mecanica
en el cojinete la provee la matriz de Cu-Sn, mientras que la compatibilidad tribolégica con la contraparte
- que por lo general es acero - se da por la fase rica en Pb. Hasta este momento, estas aleaciones han
cumplido relativamente bien con su funcién, por lo que no han recibido mucha atencién en el campo de

la investigacion y desarrollo [2].

Se sabe que el Pb es un metal pesado, altamente toxico y su uso puede tener consecuencias graves para
el ecosistema. Por otro lado, existe una necesidad de aumentar la eficiencia y disminuir pérdidas energé-
ticas y consecuentemente econémicas en miquinas como motores de combustion interna. Ademaés de esto,
el gran avance tecnologico actual ha generado una necesidad ya no solo de reducir el impacto ambiental
sino de revertir el dano provocado al perder de vista estos aspectos. Es por esto que recientemente se ha
buscado eliminar el uso del Pb y algunos otros elementos téxicos. Por lo tanto, teniendo en cuenta lo ante-
rior y considerando que la tribologia como ciencia ha crecido enormemente desde hace aproximadamente
50 anos [3], es indispensable desarrollar nuevas aleaciones que sean amigables con el medio ambiente y
que ademas presenten mejores propiedades como resistencia a la traccion, endurecimiento por trabajo en
frio, ductilidad, tenacidad y compatibilidad tribologica. Esta tltima se puede definir como la capacidad de
prevenir la adhesion entre dos materiales cuando se deslizan en contacto sdlido (2, 4]. Es decir, dos mate-
riales que son tribolégicamente compatibles pueden deslizarse en contacto sin que sufran una adherencia
significativa. Consecuentemente, el coeficiente de friccién entre ellos y el desgaste provocado es bajo. De
forma contraria, dos materiales que son tribolégicamente incompatibles tenderan a adherirse durante el

deslizamiento, lo cual genera un coeficiente de friccion alto y también un alto desgaste [5, 6].



Introduccién

1.1. Historia

Leonardo da Vinci fue uno de los primeros en estudiar sisteméaticamente los fenémenos de friccion, al
darse cuenta de la importancia que representaba durante el trabajo de las maquinas. El se enfoco en todos
los tipos de fricciéon y ademaés distinguié entre la fricciéon en deslizamiento y en rodamiento, lo cual se
ve hasta la fecha en el uso y las diferencias entre cojinetes y rodamientos [4]. También declar6 los dos
conceptos basicos de friccion 200 anos antes de que Isaac Newton definiera el concepto de fuerza: “Las
areas en contacto no tienen ningin efecto en la friccion™y “Si la carga de un objeto se duplica, la fricciéon
de este también se duplicard”. Leonardo nunca publicoé sus teorias; su gran coleccién de diarios son la

tnica prueba de sus estudios.

Para 1950 Philip Bowden y David Tabor dieron una explicacion cientifica de las leyes de friccion,
diciendo que toda la dindmica de la friccion se da por las asperezas en el material. Con la invencién
del microscopio de fuerza atéomica en 1986, la posibilidad de estudiar los mecanismos de friccién a nivel
atémico se convirtié en una realidad. Actualmente se busca relacionar el comportamiento a nivel atomico
con el area de contacto real a nivel macroscépico para poder tener un mejor entendimiento, tomando en

cuenta deformacion y adhesion [6, 7.

La importancia de fenémenos como friccién y desgaste es muy grande, especialmente si se consideran
las repercusiones econémicas asociadas a éstas, ya que hasta un tercio de las pérdidas energéticas se dan
debido a la friccion [4]. Un aspecto més importante es el de las pérdidas econdémicas por mantenimiento,
falla y sustitucion de equipos debido a los procesos de desgaste. Cuando se consideran las pérdidas de una
sola méquina debido a deficiencias tribologicas, éstas pueden resultar pequefias. Sin embargo, cuando se

multiplican por millones de méquinas con las mismas deficiencias, los costos pueden ser muy elevados.

Hace aproximadamente 200 afios, Jacobs Rowe sugiri6 que habria una reduccion del 50 % en los caballos
requeridos para mover todas las carrozas del Reino Unido con el uso de cojinetes [8]. Un estudio de ASME
realizado en 1981 afirmaba que el ahorro energético, a partir de la investigacion y desarrollo tecnologico de
la tribologia en areas como transporte vial, generaciéon eléctrica, turbomaquinaria y maquinas y procesos
industriales, podria facilmente exceder los 21,000 millones de délares al afio en los Estados Unidos [9]. Hoy
en dia se cree que una atencion adecuada a la tribologia (investigacion, desarrollo y aplicacion) se veria

traducida en ahorros del 1.3 al 1.6 % del producto interno bruto de un pais [10].

Los cojinetes de deslizamiento son piezas utilizadas para reducir la friccion y el desgaste en maquinas.
Son componentes comunes en motores de combustion interna y bombas. Su principio de funcionamiento se
explica a partir de generar una pelicula hidrodindmica entre las partes en movimiento (eje y cojinete), la
cual reduce la friccion y el desgaste [4]. En condiciones de lubricacion hidrodinamica, los cojinetes pueden
reducir el efecto de desgaste debido al contacto metal-metal que se da ocasionalmente generado por
particulas abrasivas, desalineamiento, altos valores de carga o velocidades reducidas entre las superficies
de contacto [3]. Por lo general, consisten de un material base, el cual le da resistencia y rigidez y una capa

de un material funcional en la que se apoya el eje.
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A diferencia de los rodamientos, los cuales basan su funcionamiento en elementos rodantes sin desli-
zamiento, los cojinetes utilizan las propiedades tribologicas de los materiales en contacto para su fun-
cionamiento. Las aleaciones utilizadas para estos elementos son principalmente tres. Los babbits, que
son aleaciones basadas en Pb-Sn-Sb y se siguen utilizado en la actualidad, han sufrido algunas peque-
nas modificaciones en su composiciéon desde que se desarrollaron en 1839. Las aleaciones Cu-Pb con un
recubrimiento de Pb-Sn de utilizan para los cojinetes trimetalicos y las aleaciones Al-Sn para cojinetes
bimetalicos [4]. Estas aleaciones se utilizan como capas delgadas sobre sustratos con mayor resistencia,

por lo que la cantidad requerida para la fabricacion de un cojinete es baja [11].

Recientemente, debido a la toxicidad del plomo [4, 12], se han impuesto algunas leyes que impiden su uso
en varias aplicaciones. Esto limita el uso de aleaciones basadas en plomo para cojinetes de deslizamiento.
Por otra parte, el estudio de estas aleaciones ha sufrido un retraso en comparacién con otros componentes.
Esto se debe a que durante mucho tiempo han cumplido su funcién. Debido a lo anterior, en la actualidad
se buscan nuevas formas de producir aleaciones tribologicas que desarrollen su funcién de una manera

oOptima y sin consecuencias ambientales graves.

Un factor importante en el desarrollo de los materiales es la relacion que existe entre las propiedades
y la microestructura. El presente trabajo ha sido realizado con el fin de analizar los efectos de agregar
Mg a una aleacion (bronce) que se utiliza desde hace miles de afos. A pesar de que se tiene informacion
de que en la antigiiedad existian ya aleaciones Cu-Mg-Sn [13-16], estas no fueron disenadas para ser
materiales funcionales. Diferentes artefactos como puntas de flecha y hachas se encontraron en el norte
de la peninsula de Sinai. No se sabe exactamente de qué manera fue introducido el Mg en las aleaciones
Cu-Sn. Es probable que la tnica razén por la que se han encontrado flechas de bronce con magnesio
en Egipto, es que la materia prima contenia impurezas de este elemento. Sin embargo, en aplicaciones
que requieren de una alta dureza como las puntas de flecha, se tiene la presencia de Mg, mientras que
en aquellas que requieren alta tenacidad como las hachas, no aparece. Esto sugiere que el conocimiento
metalirgico con el que se contaba en esta region hace mas de 2500 anos, con respecto a la tecnologia del

bronce, era muy avanzado [15].

1.2. Justificacion del Trabajo

Para que una nueva aleacion tribologica funcione de manera satisfactoria, se requiere que ésta cumpla
con varias caracteristicas y propiedades. Desde el punto de vista quimico, deben tener una buena resistencia
a la corrosion ademas de una baja toxicidad. También se requiere de una buena conductividad térmica
para la disipacion de calor, asi como un bajo coeficiente de expansion térmica. El punto de fusion (y de
recristalizaciéon) debe ser alto para evitar que el material sufra cambios microestructurales perjudiciales

durante su operacion.

Las principales propiedades mecanicas requeridas para las aplicaciones tribolégicas consideradas son:

una elevada resistencia mecanica (sin que se genere desgaste abrasivo en la contraparte [17]), alta tenacidad,
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endurecimiento por trabajo en frio alto, buena resistencia a la fatiga, conformabilidad e incrustabilidad
[2, 4]. Las dos tltimas se refieren al caracter funcional de la aleacion tribologica. La primera es la capacidad
del material a ajustarse a las pequenas variaciones que presenta la contraparte (generalmente un eje en
rotacion), sin que ocurran dificultades en la operacion [18]. La segunda se refiere a la capacidad que tiene
el material de atrapar particulas dafinas (generalmente de mayor dureza) para disminuir el dano en la
contraparte [4, 18]. Considerando lo anterior, existe una gran cantidad de elementos que pueden formar

aleaciones que cumplan con estas caracteristicas.

Uno de los principales aspectos que se deben considerar es mejorar las propiedades mecéanicas. La
resistencia mecénica es uno de los factores mas importantes en el desarrollo de nuevas aleaciones tribo-
logicas. La ductilidad y consecuentemente la tenacidad, también juegan un papel importante. Por otro
lado, la compatibilidad tribologica entre los dos materiales tiene una importancia mucho mayor y por lo
tanto reduce de una manera significativa los posibles elementos aleantes para formular una nueva aleaciéon

tribologica.

Entonces, para que el desgaste por adhesiéon en contacto deslizante sea minimo, es necesario que exista
compatibilidad tribologica entre los dos componentes (tribopar). Por lo general, uno de los dos componen-
tes en el tribopar es una aleacion ferrosa. De acuerdo a los resultados de Rabinowicz [19], Gnicamente Pb y
Ag son perfectamente compatibles con el hierro, como se muestra en la figura 1.1. Los elementos que indica
como aceptables son el Bi, Sn, Cd, Mg y Zr. A esta lista se ha agregado el In que, al igual que el Pb y Cd,
son toxicos. Ademas del Pb, se sabe que otros metaloides como Sb y Bi son tribolégicamente compatibles
con acero. El Sb ya se utiliza como elemento aleante en las aleaciones Pb-Sn. Esto quiere decir que los
posibles candidatos para formular una nueva aleacion que sea tribolégicamente compatible con el Fe y no
sean toxicos son muy pocos. El costo de elementos como Ag y Zr es relativamente elevado. En el caso
del Bi, existen complicaciones debido a que también presenta una ligera toxicidad. Las aleaciones Cu-Bi
son fragiles ya que, como el Bi no es soluble en Cu y tampoco forman compuestos intermetalicos, este se
segrega hacia los limites de grano [17]. Ademas, algunos intentos de utilizar procesos pulvimetalargicos
de aleaciones Cu-Bi no han sido satisfactorios [20]. Por lo tanto, el Mg parece ser el mejor candidato para

sustituir al Pb en aleaciones tribolégicas.

Considerando todos los factores anteriores, existe una necesidad de desarrollar nuevas aleaciones tri-
bolégicas basadas en Cu y libres de elementos toxicos. Para esto se han definido los requerimientos del
disefio de estas nuevas aleaciones [2] y se ha determinado que la reduccion en el diametro de los cojinetes
tiene una mayor importancia en la reduccion de pérdidas, mientras que disminuir el ancho aumenta con-
siderablemente la presiéon méxima en el lubricante. Entonces, se pueden reducir las pérdidas energéticas
al disminuir las dimensiones de los cojinetes, pero las aleaciones disponibles actualmente no tendrian la
suficiente resistencia para soportar este aumento de presion. Es por esto que, ademas de reducir el impacto

ambiental, se puede aumentar la eficiencia de los motores al desarrollar nuevas aleaciones tribologicas.

Especificamente el sistema ternario Cu-Mg-Sn resulta interesante debido a que el Cu y Sn también

presentan cierta compatibilidad con el Fe. También podria pensarse en los sistemas cuaternarios Cu-Mg-
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Sn-Ag y Al-Sn-Mg-Zr. Sin embargo, investigar el sistema ternario Cu-Mg-Sn es suficientemente complejo.
Una vez que se conozca el comportamiento de estas aleaciones ternarias, se puede investigar el efecto
que tienen otros elementos aleantes en la respuesta mecanica y tribolégica. El alcance de este trabajo no
pretende llegar hasta el anéalisis del proceso de manufactura de componentes que utilicen esta aleacion,
sino que dnicamente hasta la posibilidad de su procesamiento desde el punto de vista metaltargico. Esto es,
sintetizar la aleacién mediante un proceso de fundicién, caracterizar el material, analizar las microestruc-
turas resultantes y las propiedades mecanicas medibles mediante ensayos de traccion y de microdureza,
realizar un proceso de laminado en frio y por ultimo, pruebas tribologicas bajo condiciones de desgaste

adherente incipiente.

Desde el punto de vista de la ciencia de materiales y de la metalurgia, se tiene un sistema de tres
componentes que, a pesar de que ha sido estudiado antes, no ha sido evaluado de manera critica. Las

aleaciones Cu-Sn, que se conocen y utilizan desde hace mas de 5000 anos, siguen siendo objeto de estudio

Cu

Ti

in 9, odlvele]l Jvele]e]le.
»w|w| @0 000 O 000« weewwO
sn | 0 0|Vle|©Olw [Ol@[O0@@|&@O
Cd - QOI O|Olw [@[|O]|O|@®O|O
Mg elelw| O@O000@
20 Olo|e|0]@|@|0]0|0O
A OloJ0|@[@[O[0|0]O
A9 0/0)«/00/0@|O
A O|0|®|0

O0|@®

OO

Zr

Pt

Nb

Fe

Low adhesion (@) No liquid solubility; solid solubility <0.1%

O[O[O[O[O[O[C[O[@[O[0“ [* [O]@[©
@)
O

@ Solid solubility >0.1%, but limited liquid solubility

O[0|I0|I0|0[00/®0|@O|O

@ Fullliquid solubility and solid solubility between 0.1 and 1%

OlOOI0OI0IVOeOCO0|“

High adhesion O Full liquid solubility and solid solubility > 1%

OlOOIO0[OI0O0|00|@O

Mo

Figura 1.1: Diagrama comparativo de la compatibilidad tribologica entre algunos elementos segin
Rabinowicz [19, 21]. Como la contraparte por lo general es una aleacion ferrosa, los elementos de
interés estdn marcados en el recuadro rojo.
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actualmente. Esto ha generado cambios recientes en el diagrama de fases en equilibrio de este sistema
binario [22, 23]. Las aleaciones Cu-Mg no han sido estudiadas al detalle debido principalmente a que
sintetizarlas es relativamente complicado. La temperatura de fusion del cobre es de 1084°C, mientras que

la temperatura de ebullicion del magnesio es de 1091°C. Esto complica de manera importante la sintesis.

Inicialmente se propusieron las cuatro composiciones estudiadas en este trabajo para empezar a in-
vestigar este sistema ternario mediante el esquema factorial que se describe en el capitulo 3. Utilizando
técnicas de fundicién convencionales se pretende que estas aleaciones se puedan utilizar ya sea en su estado
microestructural de fundicién, con un tratamiento de homogeneizado o con un tratamiento de laminado

y recocido como se ha realizado para las aleaciones Al-Sn [4, 24-29].

Una de las caracteristicas principales en la produccion de las aleaciones Cu-Pb-Sn para aplicaciones
tribologicas es que se fabrica mediante un proceso de sinterizado. En comparacion con la aleacion Cu-
Mg-Sn propuesta, un proceso de sinterizado seria muy dificil de realizar. Por un lado, para el proceso de
sinterizado se manejan polvos y a altas temperaturas el Mg tiene una reactividad muy elevada en presencia
de oxigeno. Esto implica que, para fabricar esta aleacion por sinterizado, se requeriria de condiciones muy
bien controladas. Ademas, las temperaturas y tiempos necesarios también son elevados, lo que trae como

consecuencia costos energéticos grandes.

Las aleaciones Cu-Pb-Sn que se utilizan en cojinetes de deslizamiento actualmente pueden tener mi-
croestructuras porosas debido al proceso de sinterizado. Después del sinterizado se les aplica un paso
de laminado, lo cual elimina los espacios vacios [17] y ayuda a ajustar las tolerancias geométricas. Ge-
neralmente el volumen de los microrrechupes generados durante la solidificaciéon es mucho menor que el
proveniente de un proceso pulvimetalargico. Esto quiere decir que, mientras los defectos de fundiciéon
pueden ser perjudiciales para la deformacion en frio de las aleaciones Cu-Mg-Sn, los pequenos espacios

vacios generados por los microrrechupes desaparecen después del laminado.

Por otro lado, la técnica de producciéon de las aleaciones Al-Sn es mas sencilla. Se utiliza un proceso
de fundicion (el cual puede o no tener un tratamiento posterior de homogeneizado [30]), seguido de un
proceso de laminado en frio y un tratamiento térmico de recocido al final. Para estas aleaciones, se han
construido superficies de respuesta controlando deformacion de laminado y tiempos y temperaturas de
recocido [31, 32]. Se ha visto que los valores maximos de resistencia se tienen a deformaciones equivalentes

de laminado de 2.5 y tratamientos térmicos de 10 minutos a 200°C.

Baséndose en los resultados de un proyecto para las aleaciones Al-Sn [4, 33—41] (las cuales también
se utilizan en cojinetes de deslizamiento), se pretende en un futuro describir el proceso de produccion
por completo para aleaciones del sistema Cu-Mg-Sn. Sin embargo, debe quedar claro que en éste trabajo
se investiga principalmente la metalurgia fisica de las aleaciones Cu-Mg-Sn y, de manera cualitativa, los
aspectos tribologicos de las mismas. El enfoque esté en las fases obtenidas durante una solidificaciéon fuera

de equilibrio y el efecto que tienen en la deformabilidad en frio durante el laminado.
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1.3. Conceptos Basicos

Para poder hablar de las propiedades de los materiales es necesario definirlas. Para fines de esta tesis,
se definiran dnicamente aquellas propiedades relacionadas con los temas aqui tratados. Estas propiedades

son:

Resistencia: La resistencia como propiedad mecénica se puede referir a varios conceptos y parametros.
En general se considera a la resistencia mecénica como la resistencia a la tracciéon, es decir, el valor
méximo de la carga aplicada dividido entre el area de seccién transversal original de la pieza. Este
valor se obtiene a partir de una grafica ingenieril de esfuerzo-deformacién y también se conoce como

esfuerzo ultimo bajo tension [42, 43].

Endurecimiento por deformacién: También se conoce como exponente o coeficiente de endurecimien-
to por trabajo en frio. Es el aumento en el esfuerzo requerido para deformar plasticamente un metal,
debido a deformaciones previas por debajo de la temperatura de recristalizacion. El comportamiento

de muchos metales se puede describir mediante la relacion de Ludwik [44, 45]:

0 =0y +ke" (1.1)

Donde oy, es el esfuerzo de cedencia, k es el coeficiente de resistencia, n es el exponente de endu-
recimiento por trabajo en frio, o el esfuerzo y ¢ la deformaciéon. Para la mayoria de los metales, n

toma valores entre 0.1 y 0.5 [42]. El cobre en estado recocido tiene un valor de n igual a 0.44.

Compatibilidad: La compatibilidad tribolégica tiene que ver con el concepto de adhesién, el cual se debe
a los enlaces fisicos y quimicos que se forman entre las superficies en contacto. La compatibilidad se
puede definir entonces mediante el rango de solubilidad liquida y sélida en el diagrama de fase de
los elementos en contacto [4, 24]. Una incompatibilidad termodindmica entre dos metales implica

que existe una compatibilidad tribolégica entre los mismos.

Existen varios términos en la ciencia de la tribologia que no estan bien definidos o que se utilizan de
manera imprecisa, lo cual retrasa su avance [46]. La compatibilidad tribologica es uno de ellos y, ademas,
esta no ha sido estudiada al detalle hasta este momento. Basicamente existe un solo estudio realizado por
Rabinowicz [19] hace més de 40 afios, en donde propuso 4 niveles de compatibilidad tribologica entre dos
metales puros segin el coeficiente de friccion estatica entre ellos y que corresponden a la solubilidad de

los dos elementos en los diagramas de fases binarios:

1. Separacion de los elementos en fase liquida y solubilidad solida limitada, indicado por @ en la figura
1.1.

2. Separacion de los elementos en fase liquida con solubilidad sélida o solubilidad completa en fase

liquida y solubilidad s6lida limitada, indicado por w.
3. Solubilidad completa en fase liquida y solubilidad solida entre 0.1 y 1% en peso, indicado por @.

4. Solubilidad sélida elevada o metales idénticos, indicado por C.
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En esta clasificacion, el coeficiente de friccion va aumentando conforme aumenta la solubilidad de ambos
elementos. Es decir, los pares de elementos que en fase liquida se separan, tienen los coeficientes de fricciéon
muy bajos, mientras que aquellos que forman soluciones solidas en un amplio rango de composicion, tienen

coeficientes de friccion altos. Sus resultados estan resumidos en la figura 1.1.

Las aleaciones tribolégicas dictiles se utilizan como material funcional en las vias de tren [47, 48] y en
los cojinetes de deslizamiento de los motores de combustion interna [49-51]. Sin embargo, en el caso de
las vias de tren, el material utilizado es acero perlitico, lo cual evidentemente no es blando. En el sector
automotriz se cree que las aleaciones tribologicas deben ser blandas. Esto es debido a que en muchas
ocasiones se confunden los conceptos “blando” y “ductil”, ademas de que no existe una correlaciéon directa
entre dureza y resistencia al desgaste. En materiales duros se busca un elevado limite eléstico en el material
para tratar de prevenir el dano por desgaste. En cambio, en materiales tribologicos ductiles se desarrolla
el sistema para absorber el dano mediante deformacién plastica, sin que ésta cause pérdida de material.
La capacidad del material para absorber energia mecanica (tenacidad, endurecimiento por trabajo en frio)

es lo que caracteriza la resistencia al desgaste en estos casos.

1.4. Materiales Para Cojinetes de Deslizamiento y De-
finicién del Problema

A nivel mundial se producen 10° cojinetes de deslizamiento al afio. Una de las principales limitantes
de los cojinetes de deslizamiento es que el material del cojinete no puede causar desgaste en el eje, por
lo que debe ser lo més resistente posible, sin rebasar la resistencia del eje, el cual representa el segundo
miembro del tribopar. Una elevada resistencia mecanica en el cojinete permite reducir sus dimensiones,
afectando de manera positiva el rendimiento del motor [2, 4]. Las aleaciones utilizadas en los cojinetes
de deslizamiento consisten de al menos dos constituyentes: uno de ellos es diuctil y generalmente satisface
la compatibilidad tribologica, y el otro es resistente, lo cual aumenta la tenacidad. Las caracteristicas
maés atractivas en términos de las propiedades de las aleaciones tribologicas y su desempeno se derivan de
microestructuras que presentan una gran tenacidad. Esto generalmente se da por aleaciones que tienen
dos componentes microestructurales, como una distribucién bimodal de tamano de grano, materiales

multifasicos o compuestos metal-metélicos.

Las aleaciones utilizadas comercialmente para cojinetes de deslizamiento son por lo general babbits (Pb-
Sn), aleaciones base Cu-Pb y aleaciones Al-Sn. Una desventaja de las aleaciones Cu-Pb es que se fabrican
mediante la metalurgia de polvos. Esto genera microestructuras porosas que requieren de un paso de
laminado para reducir la porosidad y mejorar las tolerancias en términos de espesor [17]. Otra desventaja
es su baja resistencia a la corrosion [33], por lo que se les se aplica un recubrimiento de babbit en la
superficie. Ademas, una vez formado el cojinete, es dificil separar sus componentes de manera econémica.

Por lo tanto, los cojinetes basados en el sistema Cu-Pb son dificiles de reciclar.
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Las aleaciones de Al-Sn tienen una buena conductividad térmica, pero su resistencia mecanica es
baja, por lo que tnicamente se utilizan en motores pequenos. El método preferido para la fabricaciéon
de las aleaciones Al-Sn es fundicién de planchones delgados seguido por un proceso de laminado en frio
[4, 34, 36, 37, 52|. Este proceso es sencillo y su costo es relativamente bajo debido a que no se requiere de

un tratamiento térmico de homogeneizado o laminado en caliente.

También se ha visto que conforme aumenta el desgaste en los cojinetes de deslizamiento, la mezcla meca-
nica producida entre ambos componentes genera una tribocapa, la cual presenta una microestructura muy
similar a las que se obtienen mediante técnicas de deformacion plastica severa [2, 4, 5, 7, 33, 40, 41, 52, 53].
De manera similar, las aleaciones amorfas en general presentan bajos coeficientes de friccion [52, 54-56.
Estas observaciones han generado un interés por producir aleaciones tribologicas con tamano de grano
ultrafino y amorfas, con la idea de tener una mayor resistencia a la traccién y un menor coeficiente de
friccion. A pesar de que se han fabricado aleaciones de Al-Sn con tamano de grano ultra fino mediante
procesos de deformacion plastica severa [52], la tenacidad obtenida sigue estando por debajo de la nece-
saria, ya que la ductilidad disminuye considerablemente. Esto quiere decir que las aleaciones utilizadas
actualmente en cojinetes de deslizamiento han alcanzado un limite con respecto a su procesamiento y

propiedades, y que por lo tanto, es necesario desarrollar nuevas aleaciones tribologicas [2, 52].

En sistemas basados en Cu también se tienen aleaciones amorfas [57, 58|. Especificamente para aleacio-
nes ternarias Cu-xSn-14P, se ha determinado que el rango de amorfizacion esta entre 4 y 10 % en peso de
Sn [59]. Para el sistema Cu-Mg-Sn se han encontrado aleaciones amorfas en un pequeiio rango de compo-
siciones que se encuentra en la esquina rica en Mg (74-85 % de Mg en peso) utilizando técnicas de hilado
de liquido, en donde se obtienen velocidades de enfriamiento de 10° K/s [60, 61]. Algunas aleaciones
amorfas de Cu inclusive presentan una mejor ductilidad, debido a la presencia de dendritas dictiles [62]
y también se han obtenido aleaciones amorfas de Cu-Zr-Al con buen endurecimiento por trabajo en frio
y una ductilidad de hasta un 18 % [63]. Para formar estos vidrios metalicos se deben lograr velocidades
de enfriamiento muy altas. Ademas, la poca cantidad de material que se puede obtener mediante estas

técnicas significa que estas opciones parecen no ser las mas adecuadas.

La fabricaciéon de cojinetes de otras aleaciones utilizando metalurgia de polvos parece ser una buena
opcion [17, 64]. Una desventaja de este proceso de fabricacion es que lograr realizarlo en aleaciones que
contienen Mg es complicado, debido a la elevada afinidad por el oxigeno del Mg a altas temperaturas. Esta
afinidad también afecta el proceso de fundicion. Para fundiciones de Mg ha habido una enorme cantidad
de investigacion para encontrar una alternativa al hexafluoruro de azufre (SFg) que resulte eficaz para la
proteccion del batio liquido. El SF¢ es altamente contaminante [65], y la razon de hacer un proyecto de
investigacion de este estilo es poder disminuir el impacto ambiental desde varios puntos de vista, por lo

que utilizar este compuesto para proteger el bano liquido contra la oxidacién no es una opcién.

Una de las ventajas més significativas de utilizar un proceso de fundicién convencional es que en la
industria se aplica de manera sistematica para la produccion de aleaciones Al-Sn y Al-Si-Sn. Este proceso

es mucho menos costoso que el sinterizado que se utiliza en las aleaciones Cu-Pb, tanto desde el punto de
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vista energético (temperaturas de sinterizado de ~850°C [66]), como del punto de vista econémico. Un
procesamiento de fundicién y laminado en frio como el que aqui se propone para las aleaciones Cu-Mg-Sn

trae como consecuencia una reduccion en el costo, mejor resistencia mecénica debido a que el tamano de

grano puede ser menor y, ademas, no se requiere de equipo especial o atmosferas inertes para realizarse.

Esto implica que comercialmente puede ser una buena alternativa para producir la cantidad de material
requerido para fabricar cojinetes de deslizamiento de nuevas aleaciones. Incluso para la produccion de
aleaciones Cu-Mg, ya se realizan procesos de fundicioén y colada para aleaciones con bajo contenido de Mg
[67]. Otra ventaja del proceso de fundicién convencional es que, debido a que no se utiliza una atmosfera

controlada, se promueve el uso de la técnica en instalaciones industriales existentes.

Debido a lo anterior y, después de considerar las opciones disponibles, se opt6 por realizar un proceso de

fundicion convencional seguido de laminado en frio para producir y caracterizar las aleaciones del sistema

Cu-Mg-Sn. Existen varias dificultades inherentes a este sistema, especialmente con respecto a la sintesis.

Las principales son:

1. El Mg se oxida muy rapidamente a altas emperaturas en contacto con el aire.
2. Debido a que la reaccion de oxidaciéon es altamente exotérmica, el polvo de Mg es muy explosivo.

3. La temperatura de fusion del cobre (1084°C) es muy cercana a la temperatura de ebullicién del
magnesio (1090°C).

4. Las fases intermetélicas que se forman en el sistema binario Cu-Sn por lo general no son las

esperadas segun el diagrama de fases en equilibrio.

Es por esto que, al superar estas dificultades siguiendo la metodologia propuesta en este trabajo, la
posibilidad de estudiar estas aleaciones de manera sistematica facilitard su desarrollo. Los resultados
experimentales presentados ayudardn a entender mejor la metalurgia y la termodindmica del sistema
Cu-Mg-Sn en la esquina rica en Cu. Con esto se tendran las bases para determinar la factibilidad de
utilizar estas aleaciones en aplicaciones tribolégicas en un futuro. Las propiedades interesantes se analizan
desde el punto de vista de la composicién y de las microestructuras correspondientes. También se analizan
los efectos que tiene la deformacion en frio y tratamientos térmicos de homogeneizado y recocido en la
microestructura, asf{ como la respuesta del material en estado de colada en los ensayos de desgaste en un

tribémetro coaxial.

1.5. Diseino del Experimento

La investigacion y el desarrollo de las aleaciones tribolégicas, asi como los procesos de manufactura
para su obtencién, han tenido un retraso considerable comparado con otros materiales y aplicaciones. Esto
se debe principalmente a que estas aleaciones han cumplido su funcién durante mucho tiempo. Ademas,
el campo de la tribologia es multidisciplinario, e involucra areas como la ingenieria mecéanica y la ciencia
e ingenieria de materiales. Muchos de los fenomenos asociados a esta ciencia no han sido entendidos por

completo, lo cual hace que su estudio sea relativamente complejo. Conociendo las propiedades requeridas,



Introduccién

11

los procesos de obtenciéon y, tomando en cuenta las técnicas de fabricacion utilizadas actualmente en
procesos de manufactura, se tendria un importante avance si se pudieran mejorar estas aleaciones con

algunas pequenas modificaciones a las técnicas y al procesamiento.

Por ejemplo, se sabe que las aleaciones Cu-Be tienen una elevada resistencia mecanica y conductividad
eléctrica. Sin embargo, el Be también es un elemento toxico que se esté tratando de sustituir en aplicaciones
eléctricas [68]. Por lo tanto, sabiendo que el Be y el Mg tienen propiedades similares, ya que se encuentran
en el mismo grupo de la tabla periddica, utilizar Mg como elemento aleante en aleaciones de Cu parece
prometedor. Las aleaciones de Cu-Mg ya se utilizan en aplicaciones similares [69-73] como es el caso de las
guias de los trenes de alta velocidad, en las que la aleacion esté sujeta a desgaste y ademas requiere de una
alta conductividad. Estas aleaciones tienen alta resistencia mecanica y también una elevada resistencia al
desgaste. Esto significa que el Mg puede ser una muy buena alternativa para sustituir al Pb en bronces de
estatio con plomo con el fin de mejorar algunas propiedades importantes (especificamente para aplicaciones
tribologicas) y garantizar una seguridad ambiental adecuada al utilizarlas. Ademas, como las aleaciones Cu-
Mg tienen una alta conductividad eléctrica y térmica, pueden ser utilizadas también en otras aplicaciones

como soldadura libre de plomo [68, 74| y lineas de transmision eléctrica [75].

Debido a que el material seleccionado debe ser tribolégicamente compatible con la contraparte, los
elementos aleantes estan bien definidos. La composicién éptima para obtener las microestructuras y los
efectos requeridos es algo que se debe estudiar. El desarrollo de esta tesis se basa en un diseno de alea-
ciones tribologicas en el sentido de la ingenieria de materiales [4]. Esto es, se estudian los fenémenos
metalirgicos por los cuales se produce la aleacién para después poder predecir el proceso y comprobarlo

experimentalmente.

Como la informacion disponible con respecto al diagrama de fases ternario Cu-Mg-Sn es muy limitada,
se tom6 como punto de partida la composicion Cu-1%Mg-1%Sn (% peso), considerando que para esta
composicion se obtendria Gnicamente una solucién solida de Mg y Sn, es decir, una aleacién monofésica.
Tomando en cuenta los diagramas de fases binarios Cu-Mg y Cu-Sn se consider6 un 5% en peso de cada
elemento para obtener una cantidad en volumen de segunda fase cercana al 10%. De esta manera se
tiene un esquema factorial completo de 2" y se pueden analizar los efectos de cada elemento aleante por
separado [76]. Con esto se tienen las composiciones Cu-1 %Mg-5 %Sn y Cu-5 %Mg-1 %Sn. Ademas, para
analizar las interacciones entre los dos elementos aleantes se considero la aleacion Cu-5 %Mg-5 %Sn. Por
lo tanto se determin6 que estas cuatro composiciones eran suficientes para poder tener una idea general
del comportamiento de estas aleaciones y asi poder determinar la factibilidad de utilizarlas en aplicaciones

tribologicas.



Capitulo 2

Antecedentes

2.1. Proceso de Fundicién y Solidificacién

2.1.1. Generalidades

En un sistema termodindmico, una transformaciéon de fase se da cuando la energia libre de Gibbs del
estado final es menor que la del estado inicial. Para transformaciones a presion y temperatura constante

esto se determina a través de la ecuacion:

G=H-TS (2.1)

donde H es la entalpia, T la temperatura absoluta y S la entropia del sistema. La entalpia se puede estimar
mediante las energias cinéticas y potenciales de los atomos que componen al sistema. Para fases solidas
y liquidas, en donde los 4tomos estan condensados, la entalpia es aproximadamente igual a la energia

interna del sistema. La entropia se puede pensar como una medida de qué tan aleatorio es el sistema.

Cuando un sistema se encuentra en su estado més estable se dice que esta en equilibrio termodinamico.
Para un sistema cerrado (composicion y masa constante) a presion y temperatura constante, el equilibrio
se da cuando la energia libre de Gibbs es minima (dG=0). Para una transformacion de fase en equilibrio

se consideran tinicamente los estados inicial y final y se tiene que:

AG = AH —TAS (2.2)

y como dG=0, se tiene que AH = —T'AS. Si se considera la temperatura de equilibrio T, y se sustituye en
la ecuacion 2.2, se tiene que AG(T) = T, AS — TAS = ASAT. El término AT se conoce como el suben-
friamiento. La energia del sistema es mayor para la fase anterior, por lo que existe una fuerza impulsora
para que se dé la transformacion de fase (ver figura 2.1). Entre méas grande sea el subenfriamiento, mayor

seré la fuerza impulsora para la transformaciéon de fase.

12
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Solidificaciéon en Equilibrio y Construccion de Diagramas de Fases

Para un componente puro, la interseccion de las curvas de la energia libre de Gibbs en funcién de la
temperatura de la fase liquida y la fase solida determinan el punto de fusion. Cuando se tienen sistemas
de dos o més componentes, se pueden determinar las curvas de energia libre en funcién de la composiciéon
para cada fase. El modelo de solucion regular [77] se puede utilizar para estimar las curvas de energia

libre. Para dos componentes A y B, la energa libre del sistema esta dada por:
G=GsX4+GpXp+ AG, (2.3)

Donde G4 y Gp son las energias libres molares de los componentes puros A y B, X4 y Xp son las
fracciones molares de A y B y AG,, es el cambio en la energia libre de la mezcla, el cual esta dado por
AG,, = AH,, — TAS,,.

Para la entalpia de la mezcla, se pueden considerar inicamente las energias de enlaces entre los 4tomos
A-A, B-B y A-B con lo que se tiene que AH,,, = QX 4 Xpg, donde = NaoZ [UJAB + %(wAA + wBB)]- En
esta ecuacion, Z es el nimero de coordinacion, N4 es el nimero de Avogadro y waa, Wgp Yy wap son las
energias de los enlaces A-A, B-B y A-B respectivamente. Dependiendo de los valores que toma la entalpia

de mezcla, se pueden considerar tres casos:

1. Cuando la entalpia de la mezcla es igual a cero, se tiene una solucién ideal.

2. Cuando la entalpia de la mezcla es positiva,los componentes del sistema tienden a separarse, for-

mando zonas de los componentes enriquecidos en alguno de los componentes.

M

0y —

Figura 2.1: Energia de Gibbs (G) en funcién de la temperatura (T) para las fases liquido y
solido de un componente puro. La temperatura de equilibrio T, corresponde al punto de fusion y
la diferencia en energia libre AG a la fuerza impulsora para la transformaciéon de fase debido al
subenfriamiento AT
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3. Cuando la entalpia de la mezcla es negativa, los componentes del sistema tienden a juntarse. En el

caso de aleaciones, esto resulta en la formacion de fases ordenadas.

Con respecto al término —T'AS,,,, se debe considerar la temperatura absoluta para conocer el comporta-
miento del producto. A una temperatura alta, el término de la entropia (desorden) domina y la fase estable
es desordenada (liquido). Conforme disminuye la temperatura, las curvas de energia de Gibbs cambian de
forma. Para una T baja y una entalpia de mezcla positiva, se tiene un cambio en la curvatura de la funcién.
Esto genera una region de composicion en la que la energia libre es alta y el sistema puede disminuir su
energia si hay una separacion de los componentes en el sistema, segregandose en los componentes con
mayor pureza. Este comportamiento esta dado por la tangente comin entre las dos curvas (figura 2.2). Es
decir, para una composicion intermedia en la region de la tangente comun, el valor de AG,,, para cualquie-
ra de las dos fases es mayor que el valor sobre la tangente comun. Esto genera una fuerza impulsora que
resulta en la separacion de los componentes hacia los minimos valores de energia libre. Consecuentemente
se tendran dos fases en el sistema. En la figura 2.2, para una composicion A-0.5B, se tienen las fases solido
y liquido, con composiciones Cg y Cy, respectivamente. Este es uno de los principios para la construccion

de diagramas de fases en equilibrio [77-79].

El subenfriamiento resulta en una energia libre del sistema mayor para aquellas composiciones inter-
medias (en donde coexisten dos fases). Si el sistema cuenta con suficiente energia para que los atomos
se muevan y forme regiones de A y de B con mayor concentracion, se dice que la solidificacion esté en
equilibrio y las microestructuras resultantes serdn homogéneas. De lo contrario se tendran composiciones
fuera de equilibrio y microestructuras no homogéneas con gradientes de concentracion locales, es decir,

microsegregacion.

Solidificacién Fuera de Equilibrio

En realidad, la solidificacién en equilibrio en una aleacién de 3 componentes es relativamente complicada,
por lo que no es comin que se presente. Para que se dé la solidificacion en equilibrio, la difusion de los
atomos de soluto (en este caso Mg y Sn) debe ser lo suficientemente alta en el sélido para que, al final
de la solidificacién, la composicién sea homogénea. Esto se debe a que, como no se tiene un material
puro sino una aleacién de 3 componentes y la composicién no necesariamente corresponde a una reaccién
invariante, existe un rango de temperatura durante el cudl se da la transformaciéon de fase. En este
rango, las composiciones de las fases liquida y sélida van a ir cambiando en funcién de la temperatura.
Como consecuencia se genera microsegregacion en el material y las microestructuras observadas presentan

gradientes de composicion.

Cuando la velocidad de enfriamiento durante la solidificacion es rapida, los d&tomos de soluto disminuyen
su movilidad y pueden quedar atrapados en la fase sélida. Esto se debe a que al bajar la temperatura,
el coeficiente de difusién disminuye exponencialmente. En este caso, el niicleo de la fase solida quedara
enriquecido en atomos del componente principal de la aleacién, mientras que la parte externa quedara

enriquecida en atomos del soluto, provocando un gradiente de composicién y regiones del material que
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presentan microestructuras con composicion eutéctica (por lo general llamado eutéctico residual). Este

comportamiento puede describirse mediante la ecuaciéon de Scheil [77]:

Cy = kCo(1 — fo)F ! (2.4)

En la cual C representa la composicion del sélido cuando inicia la solidificacion, Cy la composicion
promedio de la aleacion, , f, es la fraccion de la fase solida y k = Cs/C) es el coeficiente de particion, el
cual se puede estimar sobre el diagrama de fases, como se muestra en la figura 2.3. C; es la composicién

de la fase liquida a la temperatura correspondiente.

2.1.2. Microestructuras de fundicién

Las microestructuras resultantes de un proceso de fundicién pueden ser dendriticas o celulares. Esto se
debe a que la solidificacion es un proceso de nucleacién y crecimiento. Durante la transformacion de fase,
el crecimiento dependera del gradiente de temperatura en la interfase sélido-liquido [77]. Si este gradiente
es positivo, se tiene crecimiento columnar. Por otro lado, si el gradiente de temperatura es negativo, se

tiene un crecimiento equiaxial.

El crecimiento equiaxial genera inestabilidades que provocan la formacion de dendritas. Para cristales

cibicos, por lo general se observa un crecimiento preferencial en la direccion [100]. Las microestructuras

Curvas de Energia de Gibbs a Temperatura Constante
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Figura 2.2: Energia de Gibbs de las fases solido y liquido para un sistema de dos componentes
A y B a temperatura constante, mostrando la tangente comun entre las dos curvas.
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de fundicion de las aleaciones de Cu por lo general son dendriticas [80, 81]. La resistencia mecénica de
un material de fundicion depende de la distancia entre las dendritas secundarias, de manera analoga
al tamano de grano. Una velocidad de enfriamiento mayor implica que esta distancia serd menor. Esto
provoca que el material tenga una mayor resistencia y ductilidad, debido a que el tamano del eutéctico

residual disminuye [82, 83].

Las fundiciones de Cu se pueden clasificar, dependiendo de su rango de solidificacion, en tres grupos
[80, 84]. El grupo 1 corresponde a aleaciones con un rango de solidificacién hasta 50 °C. El grupo 2
tienen un rango de solidificacion entre 50 y 110 °C, mientras que el grupo 3 tiene rangos de solidificacién
mayores a 110 °C. Las composiciones estudiadas en este trabajo corresponden a este tercer grupo. Estas
aleaciones, que al igual que la mayoria de los bronces de Sn tienen un rango de solidificacién grande,
tienden a formar zonas pastosas durante la solidificacion. Esto resulta en microrrechupes interdendriticos
[84]. Una forma de minimizar estos microrrechupes es un control adecuado de la temperatura de vaciado.
Para bronces de Sn, la temperatura de vaciado debe estar entre 1150 y 1260 °C, dependiendo de la
geometria del molde. Para lingoteras abiertas, la temperatura de vaciado debe estar lo mas cercana posible
al limite inferior. Una velocidad de enfriamiento alta durante la solidificacion también ayuda a minimizar

la formacion de microrrechupes. Sin embargo, esto tiene consecuencias con respecto a la microsegregacion
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Figura 2.3: Diagrama de fases binario Cu-Mg mostrando el enfriamiento de la aleacion con
composicion Cu-5 %Mg. Para la ecuacion de Scheil, el coeficiente de particion k se puede calcular
mediante la relacion Cs/C;. Como es constante, las lineas de liquidus y solidus se deben considerar
como lineas rectas (punteadas). El rango de solidificacion para esta composicion es de alrededor
de 275 °C; Aproximadamente desde los 900°C donde inicia la solidificacién, hasta los 725 °C
donde se tiene la temperatura eutéctica.
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2.1.3. Defectos de fundicién

Porosidad

La porosidad es uno de los defectos més comunes en fundiciones. El poder controlar estos defectos
depende basicamente de entender las causas y razones de su procedencia. Se puede aumentar la calidad
de las piezas de fundicién, su desempeno, maquinabilidad y deformabilidad si se controlan o eliminan
estos defectos [85]. La porosidad en fundiciones se da por las burbujas que quedan atrapadas durante la
evolucion de los gases durante la solidificacion [84]. El aire atrapado por el flujo turbulento y los gases

disueltos en el metal liquido son las principales causas de estas burbujas.

En cobre y sus aleaciones, la evoluciéon del hidrégeno, vapor de agua y mondxido de carbono pueden
causar la formacion de poros [85]. En cobre libre de oxigeno, el H es particularmente importante debido a
la solubilidad en Cu liquido. Para cobre con impurezas, las interacciones con otros elementos como oxigeno
y azufre hacen que otros compuestos gaseosos como vapor de agua, monoxido de carbono y diéxido de

azufre pueden ser los causantes de la formacion de poros.

La solubilidad de H en Cu ha sido determinada experimentalmente [84]. En la figura 2.4 se tiene la

solubilidad de H en Cu y Cu-Sn en funcién de la temperatura (a 1 atm). A la temperatura de fusion de

Cu puro (1084°C), la solubilidad de H en la fase liquida es de 56 Cgf, mientras que en la fase sélida es

de 14.6 < Algunos elementos aleantes como el Sn pueden disminuir la solubilidad de H. Para Cu puro

kg
a 1200 °C, la solubilidad de H en Cu es de 77 CZ;S, mientras que para la aleacion Cu-5.9% Sn en peso es
de 62 <m

g

El H puede introducirse al bano de Cu directamente de la atmosfera, pero es méas probable que debido a
la humedad se den las reacciones 2Cu + HyO <> CusO + 2H y H,O < 2H + O, donde H y O representan
el H y el O disuelto en el Cu liquido respectivamente. Estas reacciones se ven favorecidas por Cu liquido
con baja cantidad de oxigeno. Si hay otros elementos aleantes que formen 6xidos més estables que CuyO
estos elementos pueden reaccionar con el oxigeno, dejando el hidrogeno en solucion [84]. Especificamente
para Sn y Mg se tienen las reacciones Sn + HzO <« SnO + 2H y Mg + H20 « MgO + 2H. Debido a
que el Mg es muy eficiente como desoxidante en aleaciones de Cu, la principal razén de la formacion de

poros es el hidrégeno disuelto.

Cuando solidifica el material, conforme avanza la fraccion de solido, las concentraciones de hidrogeno
y oxigeno aumentan debido a que el liquido se enriquece en estos dos elementos (solidificacion fuera de
equilibrio). La direccion de las reacciones descritas se invierte y esto resulta en la formacion de poros.
Por lo general, los poros se observan en los limites de grano, que son las tultimas regiones en solidificar.
La evolucién de los gases durante la solidificacién puede resultar en lingotes extremadamente porosos.

mS

Una pequenia cantidad de hidrégeno (11.2 ckg

) puede resultar en una porosidad del 44 % en volumen
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del lingote final. Las aleaciones Cu-Sn son muy susceptibles a porosidad. Esto se debe principalmente a
que el Sn aumenta de manera importante la solubilidad de hidrégeno en Cu y lo desoxida levemente [84],

ademés de que estas aleaciones tienen un rango de solidificacion grande.

Para desgasificar las aleaciones de cobre por lo general se realizan dos pasos. Primero se remueve el
hidrégeno ya sea mediante burbujeo de gas inerte en el bano liquido de metal o mediante reacciones de
oxidacion y reduccion agregando, por ejemplo, fundentes de CuyO, H3sBOg3, NaCl y NaF. Sin embargo,
para aleaciones de Cu que contienen elementos que son fuertes desoxidantes (como P, Zn, Sn y Mg), no
es posible utilizar métodos de oxidacién y reduccion debido a que estos elementos forman 6xidos estables.
También se pueden utilizar tabletas de carbonato de calcio (CaCO3) que liberan CO2 y ayudan a arrastrar
los gases disueltos a la superficie, por lo que deben introducirse en el fondo del bafio liquido. Estas tabletas
resultan maés eficientes que la desgasificacion mediante burbujeo de nitrogeno [84]. Después se remueve
el oxigeno justo antes de realizar el vaciado, agregando agentes desoxidantes como B, P, Li o Mg. Para
bronces generalmente una pequeiia cantidad (0.02-0.03 % en peso) de P es suficiente para garantizar una
buena desoxidacion. Por lo general el metal liquido se cubre con grafito para evitar la reoxidacion [80, 84].
Se debe tomar en cuenta que también es posible que el metal liquido pueda ser desgasificado en exceso.
Una cantidad 6ptima de gases residuales en el liquido puede ayudar a reducir rechupes localizados, sobre

todo en aleaciones de Cu que tienen un rango de solidificacién grande, como es el caso de los bronces.

Inclusiones

Las inclusiones se pueden definir como fases no metalicas (y algunas veces intermetalicas) embebidas en

una matriz metélica [84]. Por lo general son 6xidos, sulfuros, nitruros y carburos. Las inclusiones exogenas
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Figura 2.4: Efecto de la temperatura en la solubilidad de H en Cu puro y aleaciones Cu-Sn [84].
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(derivadas de causas externas) por lo general son macroscopicas y pueden ser material atrapado del molde
(recubrimientos y refractarios), de la escoria, o de fluxes y agentes protectores del metal liquido. Este tipo
de inclusiones pueden flotar o precipitar en el lingote debido a la diferencia de densidades con respecto al

metal, por lo que generalmente se observan cerca de la superficie.

Para controlar las inclusiones en fundiciones se consideran factores quimicos y mecanicos. Para aleacio-
nes de Cu generalmente se agrega fosforo para desoxidar. Agregar una mayor cantidad de P no necesaria-
mente resulta en mejores resultados. Si se agrega en exceso, puede reaccionar con los materiales del crisol
o del molde. Las altas temperaturas y el tiempo en el que el metal permanece en fase liquida aumentan la
probabilidad de que se tengan inclusiones por reacciones quimicas, por lo que se debe evitar sobrecalentar
el liquido durante tiempos prolongados. Los tiempos prolongados durante la solidificacién también pueden
ser perjudiciales debido a la interaccién entre el molde y el metal liquido. Para aleaciones de Mg, el metal
liquido puede reaccionar con el silicio presente en crisoles, moldes y refractarios, lo que resulta en una

elevanda contaminacién de Si .

La separacion mecénica se puede realizar antes de que el metal liquido sea vaciado (quitando la escoria)
o después, mediante el diseno del molde. Una técnica cominmente utilizada en fundiciones de Cu para
minimizar las inclusiones exégenas es realizar el vaciado con crisoles de decantaciéon. Esto quiere decir que
al vaciar el metal liquido éste comienza a salir desde la parte inferior del crisol, evitando que la escoria

que esta en la superficie se mezcle con el liquido al momento de vaciar y quede atrapada en el lingote.

2.2. Calculo de Diagramas de Fase

La idea general para calcular diagramas de fase es encontrar las composiciones que minimizan la energia
libre de la mezcla en las regiones de més de una fase . Para esto se deben encontrar estas regiones, asi
como las composiciones que forman los limites. Para un diagrama de fases binario, las regiones de dos
fases estan en donde se intersectan las curvas de energia libre de cada fase. Por lo tanto, si las curvas no
se intersectan, la fase estable es aquella con menor energia libre. Si se intersectan, se puede calcular la
composicion de cada fase minimizando la energia libre para obtener las composiciones en la region de dos
fases. El punto donde se intersectan es importante para las fases metaestables que se forman durante la
solidificacion réapida. Sin embargo, para solidificaciéon en equilibrio, se debe encontrar la tangente comiin

a las curvas de energfa libre de ambas fases [86].

2.2.1. El Método CALPHAD

El método de calculo de diagramas de fase (CALPHAD por sus siglas en inglés) se basa en recolectar
y evaluar todos los datos tedricos y experimentales disponibles de las fases en equilibrio y las propiedades
termoquimicas de un sistema. Las propiedades de cada fase se describen mediante la energia libre de
Gibbs y se introducen a un modelo matemético con parametros ajustables. Estos parametros se evaluan
mediante la optimizacién del ajuste del modelo con la informacién disponible, con lo que posteriormente

se puede calcular el diagrama de fases por completo, asi como las propiedades termodinamicas de todas
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y cada una de las fases. Esto permite obtener una descripciéon consistente del diagrama de fases y de las
propiedades termodinamicas con el fin de predecir las fases y propiedades en regiones en las que no se

cuenta con datos experimentales [78, 86-88|.

Para el céalculo tedrico de diagramas de fase existen varios programas de computo. Entre los mas

utilizados estan Thermo-Calc®, PANDAT® y FACTSage®. Estos programas son comerciales y utilizan

bases de datos termodindmicas que estan validadas para obtener las energias libres de las fases existentes.

También existen versiones no comerciales que utilizan bases de datos publicas. Un ejemplo es el programa
PDtool [89], el cual implementa un algoritmo sencillo basado en la energia libre total de la mezcla y la

regla de la palanca, considerando soluciones regulares para el sélido y liquido en sistemas binarios.

Thermo-Calc®

Thermo-Calc es un programa general y flexible que tiene més de 25 anos en desarrollo y que permite
el calculo de propiedades termodinamicas, no solo en funciéon de la temperatura, presiéon y composicion,
sino también de estructuras y datos cristalograficos, contribuciones magnéticas, tensiones superficiales,
deformacion plastica, etc. También permite calcular factores termodinamicos como fuerzas impulsoras y
otros diagramas de propiedades de sistemas con multiples componentes, como simulaciones de solidificacién

fuera de equilibrio [90].

Las bases de datos que utiliza Thermo-Calc son de alta calidad, ya que son evaluadas criticamente y
renovadas frecuentemente. Existen varias bases de datos que se pueden utilizar para aplicaciones especificas
como TCFE para aleaciones de hierro y aceros y otras para aleaciones de aluminio, aleaciones de niquel,
aleaciones de titanio, semiconductores y para sustancias y aleaciones generales (SSOL). A pesar de esto, no
existe una base de datos especifica para aleaciones de cobre. No obstante, la base de datos para aleaciones
generales SSOL5 contiene una gran cantidad de elementos, entre los cuales se incluyen todos aquellos

involucrados en este proyecto.

Base de Datos SSOL5

La base de datos SSOL5 es una base de datos termodindmicos que contiene evaluaciones criticas de
muchos sistemas binarios, ternarios y de mayor orden. Es una base de datos general para aleaciones y esté
disenada para varias aplicaciones relacionadas con diseno de aleaciones, recubrimientos y tratamientos
térmicos entre otras cosas. Hasta este momento consta de 78 elementos e incluye a la mayoria de los
metales. Fue desarrollada utilizando el metodo CALPHAD y cuenta con 413 sistemas binarios y 127

ternarios que han sido evaluados criticamente.

Hasta este momento, la base de datos SSOL5 cuenta con los sistemas binarios Cu-Sn, Cu-Mg y Mg-Sn

que han sido evaluados criticamente. Sin embargo, el sistema ternario Cu-Mg-Sn no ha sido evaluado.

Es por esto que las fases ternarias CuyMgSn y CuMgSn no aparecen en la base de datos SSOL5 vy,
consecuentemente, se debe tener cuidado con la interpretacion de los resultados. Sin embargo, estas dos

fases se pueden agregar a los célculos utilizando el archivo fuente que se encuentra en el apéndice C.
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2.3. Diagramas de Fases Reportados en la Literatura

La literatura disponible con respecto a las aleaciones ternarias Cu-Mg-Sn es muy limitada. Por otro
lado, para los sitemas binarios Cu-Mg, Cu-Sn y Mg-Sn se tienen los datos termodinédmicos criticamente
evaludaos en la base de datos SSOL5 y ademas una gran cantidad de informacion tanto tedrica como

experimental.

2.3.1. Subsistemas Binarios
El sistema Cu-Mg

Coughanowr et al. [91] reportaron las funciones termodindmicas optimizadas del sistema Cu-Mg en
1991, lo que permiti6 realizar calculos precisos de los datos experimentales y de las fases en equilibrio
en este sistema. Feufel y Sommer [92] determinaron las capacidades calorificas y las entalpias de fusiéon
de las fases CusMg y CuMg, utilizando técnicas de calorimetria. Como parte de un anélisis del sistema
ternario Cu-Mg-Ni extrapolado de los diagramas binarios, recalcularon el diagrama Cu-Mg utilizando
los datos disponibles hasta 1995. Liang et al. [93] actualizaron la descripciéon del sistema Cu-Mg para
describir el sistema ternario Cu-Mg-Zn. Para 2002 Gorsse y Shiflet [94] evaluaron el sistema Cu-Mg-Ni e
hicieron una descripcién termodinédmica del sistema ternario basado en el método CALPHAD, con el fin
de extrapolarlo al sistema cuaternario Al-Cu-Mg-Ni. En el 2004 Godbole et al.[95] hicieron una descripcion
de la termodinamica (como la energia libre, entalpia y entropia de mezcla) de aleaciones Cu-Mg en fase
liquida. En el 2008 Xiong et al. [96] realizaron una reevaluacion del sistema Cu-Mg-Ni con algunas mejoras
con respecto a la evaluaciéon anterior. Sin embargo, estas ultimas se deben a una aparente estabilidad de

la fase CusMg a temperaturas mayores a 2500°C, lo cual es irrelevante para este trabajo.

Es evidente que el sistema Cu-Mg ha sido estudiado con detalle [97] y por ello los datos termodinamicos
se utilizan como ejemplos clasicos en la literatura [87]. Este sistema binario es muy sencillo y presenta
tnicamente cinco fases: Liquido, (Cu) con estructura FCC y algo de solubilidad de Mg, Mg con estructura
HCP y una minima solubilidad para Cu, y dos fases intermetalicas: CuMgs que es un compuesto este-
quiométrico y CusMg, que tiene un rango de composicién homogénea y una estructura de Laves C15 en
notacion Strukturbericht. En la figura 2.5 se muestra el diagrama de fases en equilibrio, el cual presenta

tres reacciones eutécticas y dos puntos de fusiéon congruente para las fases CusMg y CuMgs.

Estas aleaciones se utilizan de manera comercial en una serie de aplicaciones relacionadas con las lineas
de transmision para trenes eléctricos [67, 69-72, 98, 99|, debido a su buena conductividad eléctrica y alta
resistencia mecénica y al desgaste [68, 70, 98]. En tranvias, se utiliza como cables de contacto ya que para
ciertas condiciones de operacién como el trafico y la fuente de poder utilizada, tienen la menor pérdida de
resistencia a altas temperaturas [67]. En los trenes de alta velocidad, la maxima velocidad que se puede
alcanzar esta limitada por la conductividad de los cables, ya que la senal que produce el pantografo debe
viajar a una mayor velocidad que el tren. Con las aleaciones Cu-Mg el tren puede alcanzar velocidades
superiores a los 300 km/h. Ademas, el contacto debe ser bueno sobre las lineas de alta tension, por lo que

las condiciones para el desgaste son criticas. Esto junto con la alta velocidad genera temperaturas elevadas
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Figura 2.5: Diagrama de fases en equilibrio del sistema binario Cu-Mg [21].

debido a la friccion, lo cual puede perjudicar la resistencia mecénica y a la corrosion. No obstante, debido
a su buena conductividad térmica y a una monocapa de 6xido de magnesio adherente en la superficie,
su resistencia a la corrosion es excelente, atin bajo condiciones de desgaste, ya que la capa superficial se

regenera después de haber sido removida.

La cantidad de Mg usada en aleaciones comerciales de Cu-Mg es por lo general menor al 1% en peso
[67, 69-73, 99]. Esto resulta en una muy pequena fraccion de volumen de la segunda fase debido a la baja
solubilidad de Mg en Cu (figura 2.5).

El sistema Cu-Sn

El diagrama binario Cu-Sn fue evaluado por Saunders y Miodownik [100, 101] en el afio 1990. Es un
sistema relativamente complicado en el que se tienen 10 fases estables, aparte del liquido. En la tabla
2.1 se muestran los datos correspondientes a cada fase del diagrama [22]. Hasta la fecha existen muchos

estudios que muestran avances en la revaluacion del diagrama binario Cu-Sn [22, 23, 102-106].
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Recientemente Fiirtauer et al. y Li et al. realizaron un analisis detallado en dos partes, la primera con
nuevos resultados experimentales [22] y la segunda con una nueva evaluacion termodinamica [23]. Sus
resultados indican que la fase 8 y la fase v son simplemente una transicion de una fase desordenada a una
ordenada (figura 2.6). Ademas, sus estudios demuestran que hay una buena correlaciéon entre experimentos

y céalculos termodinamicos. La figura 2.7 muestra el diagrama de fases Cu-Sn que propusieron.

Tabla 2.1: Fases en equilibrio del sistema Cu-Sn.

Fase Estequiometria Tipo Pearson Grupo Espacial (No.)
(Cu) (Cu) Cu cF4 Fm3m (225)
,3 CU17SH3 W cl2 Imgm (229)
v CusSn BiF3 cF16 Fm3m (225)
B2-BCC - CsCl cP2 Pm3m (221)
(5 Cu418n11 CU418I111 cF416 FZ3H1 (216)
€ CusSn CusTi 0oC80 Cmem (63)
¢ CuySns ~v-AgZn hP26 P63 (173)

n CugSns AsNi hP4 P63/mmc (194)
n' CugSns n'-CugSns; ~ mC44 C2/c (15)
(Sn) Sn Sn t14 I41/amd (141)
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Figura 2.6: Seccion del diagrama binario Cu-Sn, adaptado de [23], mostrando la transicion de
desorden A2 a orden D03 para las fases 8 y = respectivamente.
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Figura 2.7: Diagrama de fases en equilibrio del sistema Cu-Sn, mostrando las composiciones
Cu-1%Sn y Cu-5%Sn en % peso. Adaptado de [22].

La deformabilidad de las aleaciones Cu-Sn esta limitada para los contenidos de Sn por encima de
10 % [80]. A pesar de que el diagrama de fases binario Cu-Sn ha sido bien estudiado y la evaluacion
termodinamica hecha recientemente por Liu et al. [107] parece ser la més confiable [108, 109], algunas
ligeras diferencias siguen apareciendo en la literatura. Sin embargo, esta bien establecido que la solubilidad
de Sn en Cu es altamente dependiente de la temperatura y que las aleaciones de Cu-Sn rara vez siguen

una ruta de solidificacién de equilibrio [13, 109, 110].

A temperatura ambiente la solubilidad sélida de Sn en Cu es muy baja. Bajo ciertas condiciones de
enfriamiento u otros tratamientos térmicos, se puede forzar al sistema a entrar en un estado de solucién
solida sobresaturada. Esto se ha visto en varias aleaciones con entalpia de mezcla positiva [111]. Se sabe
que las aleaciones monofasicas de Cu endurecidas por solucién sélida con Sn son altamente resistentes,

conservando una buena ductilidad [80].

El sistema Mg-Sn

Debido a que en este trabajo se estudian aleaciones de Cu, el sistema Mg-Sn tiene una importancia

menor. En este sistema binario se forma la fase MgsSn, que es un compuesto intermetéalico de fusion
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congruente (~770°C) con estructura cristalina FCC y grupo espacial Fm3m. El sistema Mg-Sn presenta
dos reacciones eutécticas [101], mostrados en la figura 2.8. La fase (Mg) presenta una alta solubilidad
de Sn a altas temperaturas (14.48 % de Sn en peso a 561°C), pero disminuye practicamente hasta cero
a temperatura ambiente. Esto hace a las aleaciones Mg-Sn un buen candidato para endurecimiento por
precipitados [112, 113], por lo que su estudio ha recibido un especial interés en los dltimos afios [97, 114].
La solubilidad de Mg en la fase 5-Sn es practicamente nula. El sistema Mg-Sn fue modelado por Meng
et al. [115] como parte del modelado termodinamico del sistema ternario Mg-Sn-Zn. Posteriormente fue
evaluado criticamente por Ghosh et al. [116]. Ellos utilizaron los diagramas binarios Mg-Sn, Mg-Zn y

Zn-Sn para extrapolar el diagrama ternario Mg-Sn-Zn.
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Figura 2.8: Diagrama de fases en equilibrio del sistema binario Mg-Sn [21].

2.3.2. Sistema Ternario Cu-Mg-Sn

A pesar de que ha sido estudiado desde hace més de 80 anos, aun no existe una evaluaciéon critica
del diagrama de fases ternario del sistema Cu-Mg-Sn. Los primeros estudios relacionados con el posible
endurecimiento por envejecimiento de aleaciones ricas en cobre se realizaron entre los anos 1927 y 1948

[117].
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En las patentes relacionadas con aleaciones Cu-Mg [69-72, 98, 99] se menciona la presencia de una baja
cantidad de Sn. Debido a la alta solubilidad de Sn en Cu, estas pequenas cantidades de Sn se presentan
como solucién sélida en la matriz de Cu. Las aleaciones ternarias bifasicas y trifasicas del sistema Cu-Mg-
Sn han sido estudiadas muy poco. Recientemente han tenido un interés mayor, debido a todos los factores
mencionados en el capitulo 1. Existe una patente [118] para aleaciones Cu-Mg-Sn con composiciones de
Mg entre 1 y 4% y de Sn entre 0.1 y 7% en peso, que menciona el uso de estas aleaciones - fabricadas en
hornos con atmosfera controlada - para aplicaciones eléctricas y electronicas como sustituto de aleaciones
Cu-Be.

Los subsistemas binarios del sistema Cu-Mg-Sn forman varios compuestos intermetalicos. Para el sis-
tema ternario, existen dos fases en equilibrio: CusMgSn y CuMgSn. Las estructuras cristalinas de estos
dos compuestos han sido reportadas desde hace 60 anos [119-122]. Con estos datos y con las relaciones
de fases entre los 180 y 550 °C se construy6 una seccion isotérmica parcial hasta 33 % atémico de Sn a

400°C [117], la cual se muestra en la figura 2.9 y que incluye las composiciones estudiadas en este trabajo.

Estas dos fases ternarias tienen relaciones atémicas de 4:1:1 y 1:1:1 para Cu:Mg:Sn, y por lo tanto se en-
cuentran sobre el diagrama pseudobinario Cu-CuMgSn. Sin embargo, se ha visto que para composiciones
ricas en Cu e incluso en condiciones de equilibrio, se puede llegar a formar la fase MgoSn [117, 123]. En
una seccion del diagrama ternario a 33 %at de Sn, Kripyakevich et al. encontraron el compuesto CuMgSn
junto con MgsSn, CusMg y (Sn) [117] v determinaron que ni MgsSn ni CuMgSn presentan solubilidad
de ninguno de los tres elementos. Gladyshevsky et al. [119, 120] estudiaron la linea de composiciones
Cu-CuMgSn y encontraron que el compuesto ternario CuyMgSn tiene una estructura cristalina cubica
con grupo espacial F43m y un punto de fusién congruente de 750°C. Posteriormente fue corroborado por
Osamura y Murakami [121, 122], quienes estudiaron la descomposicion de una solucion solida sobresatu-
rada de Cu con 2.1 %at de Mg y 2.5 %at de Sn después de un homogeneizado a 700°C y observaron la

formacion de precipitados de la fase CuyMgSn en la tltima etapa de la descomposicion [117].

Con la informacion disponible en la literatura hasta 1979, Chang et al. [117, 124] construyeron la
seccion isotérmica a 400°C (figura 2.9) y la proyeccion de la superficie de liquidus, mostrada en la figura
2.10. Debido a que los datos experimentales son insuficientes, esta superficie es tentativa [117], por lo
que las lineas monovariantes (e1-es y p1-ps en la figura 2.9) aparecen como lineas punteadas. Los puntos

eutécticos ternarios E; y Ey fueron determinados de manera muy precisa [117, 125, 126].

Vicente et al.  [125-127]  estudiaron la  esquina rica en Mg del  siste-
ma ternario, enfocandose en las reacciones de equilibrio eutéctica ternaria
( B : L —- v + CuMg + MgSn ) y la eutéctica pseudobinaria

( E; : L —» CuMgs + MgoSn + (Mg) ). Encontraron que el punto eutéctico ternario E; estd alre-
dedor de 522°C y Mg-26 %Cu-0.7%Sn en % atémico y que el punto eutéctico pseudobinario Eo se
encuentra a 467°C y una composicion de Mg-13.5 %Cu-4.4 %Sn en % atoémico.
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Figura 2.9: Seccién isotérmica a 400°C del diagrama de fases ternario del sistema Cu-Mg-Sn,
mostrando las composiciones experimentales estudiadas en este trabajo. Adaptado de [117].

Rokhlin y Lysova [117] realizaron una revision de los datos reportados hasta el afio 1996 del sistema
ternario Cu-Mg-Sn. Ellos confirmaron la estabilidad de la fase ternaria Cuy MgSn pero sin datos termodina-
micos que permitan calcular su entalpia de formacion o de otros datos necesarios para introducir esta fase
en la evaluacion termodinamica del diagrama de fases. Sin embargo, presentaron de una manera resumida
y con algunas correcciones, toda la informacién disponible hasta ese momento, incluyendo las secciones
cuasibinarias (CusMg-MgoSn, figura 2.12 y CuMge-MgoSn, figura 2.13) y pseudobinaria (Cu-CuMgSn,
figura 2.14). Es importante mencionar que en su trabajo existe un error con respecto al grupo espacial de
la fase ternaria CusMgSn, ya que reportan que éste es Fd3m. A pesar de que la estructura cristalina de
esta fase si se deriva de la fase binaria CusMg (que efectivamente tiene grupo espacial Fd3m, 227), la fase

ternaria CuyMgSn tiene grupo espacial F43m (No. 216).
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Figura 2.10: Proyeccion de la superficie de liquidus del diagrama de fase ternario del sistema
Cu-Mg-Sn. Adaptado de [117].

Estas dos fases son fases de Laves, que se caracterizan por cristalizar preferencialmente en los sistemas
compactos con férmula aproximada ABs. Estas fases son fases intermedias que se observan en sistemas me-
talicos cuya relacion de radios atémicos esta entre 1 y 1.2. La relacion geométrica exacta es de %:1.225,
sin embargo, estas fases se presentan para relaciones :—;‘ que van entre 1.1y 1.6 [128]. A pesar de que el fac-

tor geométrico parece ser la principal causa de formacion de estas fases, la condiciéon electrénica también

€

es importante. La relacién de electrones de valencia por atomo ¢ para aleaciones de varios componentes

estd definida como [129]:

e e
=3 Cy(2); 2.5
‘osral (25)
Donde (£); es la relacion de electrones de valencia por atomo del componente 7. Para la fase CuaMg se

tiene una relacion (£)cy,nmg = % ~ 1,333, mientras que para la fase CusMgSn se tiene una relaciéon de

£
a

(%)cMMgsn = g ~ 1,667. Se ha visto que para valores de < entre 1.3 y 1.8, se tiene preferencialmente una
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estructura C15.

La estructura de Laves tipica C15 es la estructura correspondiente a la fase CusMg, que es una estruc-
tura tipo diamante. Esto es, una estructura cibica centrada en las caras (FCC) para los atomos de Mg
con la mitad (4) de los espacios tetraédricos ocupados por dtomos de Mg y la otra mitad de los espacios
tetraédricos (4) ocupados por 4 atomos de Cu en un arreglo tetraédrico (figura 2.11-a). La fase ternaria
CuyMgSn tiene una estructura similar C15, [130]. La tnica diferencia entre las dos estructuras es que,

para la fase ternaria, los 4 4tomos de Sn sustituyen a 4 atomos de Mg (figura 2.11-b).

@cu PMg oCu

Figura 2.11: Estructuras cristalinas de las fases CugMg (a) y CugsMgSn (b). En la fase ternaria,
los 4tomos de Sn que estan en los espacios tetraédricos sustituyen a los atomos de Mg.

Segin Rokhlin y Lysova, las secciones verticales del diagrama ternario que se muestran en las figuras
2.13 y 2.14 han sido establecidas de manera confiable [117]. Los puntos €g;max ¥ €5mas €D estas figuras
fueron determinadas de manera muy precisa. Sin embargo, la region de composicion de la fase (Cu) es una
estimacion, por lo que aparece como linea punteada en la figura 2.14. En la figura 2.12, la fase y corresponde

a la fase Cugyy—yMgi_,Sny, con un intervalo de composicion —0.06 <z < 0.13 y 0 <y < 0.45.

Recientemente Miettinen y Vassilev hicieron una descripcion termodinamica del sistema Cu-Mg-Sn [131]
y posteriormente una reoptimizacion termodindmica en el lado Cu-Mg del diagrama [132]|. Encontraron
una correlaciéon razonable entre los datos experimentales que se encuentran en la literatura y los calculados,
utilizando sub-sistemas binarios y considerando las fases ternarias CuysMgSn y CuMgSn como compuestos

estequiométricos. En las figuras 2.15-2.23 [132] se presentan los diferentes diagramas que reportaron.

La proyeccion del liquidus y los isotermas del lado Cu-Mg del diagrama ternario se muestran en la
figura 2.15, donde la fases T corresponde a la fase CuyMgSn. Esta fase al igual que la fase Ty (CuMgSn),

se encuentran como lineas verticales en la figura 2.16, debido a las consideraciones que hicieron. La figura
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Figura 2.12: Diagrama cuasibinario CugMg-MgsSn, adaptado de [117]. la fase « corresponde a
la fase CusMg.

2.17 es la misma seccién que la de la figura 2.12, mientras que la figura 2.18 es la misma seccién que
la figura 2.13. Las figuras 2.19- 2.21 son secciones verticales con diferentes relaciones de %Mg: %Sn en
peso. Estas secciones son de particular importancia debido a que son las més adecuadas para tomar como

referencia al estudiar las composiciones que se proponen en este trabajo.

En la figura 2.22 se tiene la seccion isotérmica que calcularon a 670°C. Una desventaja es que utilizaron
un sistema de referencia ortogonal en lugar de utilizar uno triangular. Ademés, las escalas de Mg y de Sn

son distintas, por lo que se debe tener cuidado al interpretarlo. Sobre esta figura se muestran dos de las
composiciones estudiadas en este trabajo (Cu-1Mg-1Sn y Cu-1Mg-5Sn en peso).

La seccién isotérmica a 400 °C que calcularon se muestra en la figura 2.23, donde se puede ver que los
datos experimentales y los calculos tienen una correlacién buena. Sin embargo, especialmente para la fase

T; (CuyMgSn), se tiene una ligera discrepancia. Esta figura se puede comparar con la figura 2.9, tomando

en cuenta una vez mas las diferentes formas y escalas de las secciones.

2.4. Tribologia y Desgaste en Aleaciones de Cobre

La tribologia estudia la friccion, lubricacion y desgaste entre superficies que interactuan en movimiento

relativo. Debido a que la caracterizacion tribologica de las aleaciones estudiadas en este trabajo involucra
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el desgaste adherente incipiente sin lubricacion, se describen tnicamente las principales caracteristicas de

éstos fenomenos con un enfoque especial en las aleaciones de cobre.

El desgaste se puede definir como el fenémeno de remocién de material de una superficie, debido a la
interaccion con otra superficie de acoplamiento. Las microfracturas, disoluciéon quimica y la fusiéon local
en la intercara son las principales causas de desgaste, el cual se puede clasificar en adhesivo, abrasivo,
por fatiga y por corrosion [18, 133]. Estos mecanismos de desgaste por lo general ocurren de manera

simultanea, por lo que es necesario entender cada aspecto para poder diferenciarlos.
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El desgaste por adhesion se da cuando los enlaces que se forman en la intercara entre dos superficies en
contacto son suficientemente fuertes para no permitir el deslizamiento, lo que resulta en una deformaciéon
plastica debido al movimiento de dislocaciones en la zona de contacto. Esto inicia la formacién de grietas
y su posterior propagacion. Cuando la grieta alcanza la intercara de contacto, se remueve una particula,
completando el mecanismo de desgaste. Esto genera microestructuras con topografia similar a escamas.
La deformacién pléastica provoca un eficiente refinamiento de grano cerca de las superficies en contacto
[33]. El dafio generado por desgaste adhesivo esté directamente relacionado con los esfuerzos cortantes
transmitidos entre ambas superficies. Esto también depende de la entalpia de mezcla entre los elementos
involucrados. En general un material con estructura hexagonal compacta sufre menor desgaste adhesivo

que los materiales con estructuras ctbicas [18].

El desgaste abrasivo se debe a particulas duras o protuberancias que son forzadas a moverse a lo largo
de una superficie solida. Se puede diferenciar por el tipo de contacto, ya sea entre dos o entre tres cuerpos.
El primero ocurre cuando un abrasivo se desliza a lo largo de una superficie, mientras que el segundo se
da cuando una particula abrasiva queda atrapada entre dos superficies. El mecanismo de desgaste més
severo en materiales dictiles es el corte, en donde el material abrasivo remueve una hojuela de manera

similar al corte con herramientas.

El calor que se genera cuando dos superficies se deslizan en contacto es proporcional a la carga aplicada
y a la velocidad de deslizamiento. Por lo tanto, para altas velocidades o altas cargas, los material en
contacto deben tener una conductividad térmica alta y bajo coeficiente de friccion. Se puede disminuir el
desgaste si se reduce el coeficiente de friccion mediante el uso de lubricantes [18]. Para altas velocidades
se puede utilizar aceite que recircule, por lo que el uso de materiales porosos resulta conveniente debido

a la accion capilar. Para motores eléctricos pequenos se utilizan cojinetes de bronce porosos.

Las microestructuras de las aleaciones tribolégicas comerciales son por lo general multifasicas. De
acuerdo a la microestructura se pueden clasificar en tres tipos [18]. El primero es una matriz dactil con
particulas duras distribuidas (babbitts), el segundo son dos fases, una ductil y una dura, contiguas. La
mayoria de las aleaciones Cu-Pb y Cu-Pb-Sn pertenecen a éste tltimo. Un elevado volumen de la fase
ductil (Pb) contribuye a la compatibilidad tribologica. La resistencia mecénica es menor que para el caso
de Cu puro, pero mayor que las microestructuras del primer tipo. El tercer tipo corresponde a una matriz
resistente con particulas ductiles distribuidas. Algunos bronces con baja cantidad de Pb y las aleaciones
Al-Sn pertenecen a esta categoria. También existen sistemas monofasicos para aplicaciones especificas, que

incluyen aleaciones de Al y de Cu, bronces con Pb y aleaciones de Zn.

A excepcion de los bronces comerciales, las aleaciones de Cu en sistemas monofasicos por lo general se
utilizan en estado de colada [18]. Los bronces comerciales se utilizan en forma de cinta trabajada en frio
para formar una capa delgada (que funciona como el material funcional), sobre un respaldo de acero. Para
reducir la friccién a veces se utiliza pasta de grafito sobre algunas indentaciones para que la superficie
consista de areas de bronce y de grafito. El Pb en los bronces se encuentra disperso en una fase discreta,

préacticamente en estado puro, en la matriz de Cu-Sn de tal manera que la superficie consista de areas
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dispersas de Pb y de Cu-Sn. En general se prefiere una mayor cantidad de Pb debido a que el coeficiente de
friccion disminuye proporcionalmente a la cantidad de Pb en la aleaciéon. Sin embargo, esta configuraciéon

esta sujeta a corrosion bajo ciertas condiciones de operacion [18, 33].



Capitulo 3

Procedimiento Experimental

Para este proyecto de investigacion se realiz6 un disefio de experimentos segin la metodologia del
esquema factorial [76]. Considerando los dos elementos aleantes, se seleccionaron cuatro composiciones
distintas del sistema Cu-Mg-Sn con valores de 1 y 5% en peso para Mg y Sn. Esto da como resultado 4
diferentes composiciones. Cu-1 %Mg-1 %Sn, Cu-1 %Mg-5 %Sn, Cu-5 %Mg-1 %Sn y Cu-5 %Mg-5 %Sn en %
peso. De esta manera se puede analizar la influencia de cada elemento por separado y en combinacién. Se
consider6, con base en los diagramas de fases reportados en la literatura, que para la aleacion con 1% de
Mg y 1% de Sn se tendria una sola fase en solucion solida, lo cual servirfa como referencia para estudiar
el efecto de aumentar al 5% los elementos aleantes. La tabla 3.1 indica la designacion de las aleaciones,
las composiciones nominales en porcentajes masa y atomico, el promedio de la carga de fundicion para la

obtenciéon de un planchéon delgado y la cantidad de planchones delgados obtenidos.

Ademas de ser un elemento altamente reactivo a altas temperaturas, el Mg sirve como desoxidante
dentro del bano, por lo que una fracciéon de este se pierde en la formacion de 6xidos. Por ello, para la
carga de fundicién y, debido a la experiencia que se ha obtenido en la técnica, se consider6 una cantidad
adicional de Mg. Para las aleaciones con 1% de Mg se consideré un 20 % en masa adicional, mientras que
para las aleaciones con 5 % se consider6 un 30 % adicional. En la tabla 3.1 se indica la carga final utilizada
experimentalmente, la cual considera estas pérdidas y, entre paréntesis, la carga de Mg correspondiente a

la composicién nominal.

El material utilizado para la carga de fundicion fue cobre electrolitico con 99.9 % de pureza, magnesio
electrolitico con 99.7 % de pureza y estano de uso industrial. Este ultimo contenfa impurezas de Pb. Resulta

conveniente tener una pequefia cantidad de Pb en la aleacion, ya que mejora la maquinabilidad [80].

37
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Tabla 3.1: Designacion de las aleaciones, composicién nominal en % peso y % atémico, carga
promedio de fundicién para un planchon y cantidad de planchones delgados (PD) obtenidos.

% peso® % atéomico® Carga |g]
Designacion Mg Sn Mg Sn  Cu Mg Sn  PD
Cu-1Mg-1Sn 1 1 258 0.53 3813 47f (39) 39 2
Cu-1Mg-5Sn 1 5 263 270 3657 471 (39) 195 2
Cu-bMg-1Sn 5 1 1214 0.50 3657 253 (195) 39 2
Cu-bMg-5Sn 5 5 1236 2.53 3501 253% (195) 195 4

§ Cu en balance. 1 Considerando 20 % en peso adicional de Mg. 1 Considerando 30 % en peso adicional
de Mg.

3.1. Proceso de Fundicidon

El proceso de fundicion se llevo a cabo en un horno de crisol que utiliza gas LP como combustible y
un turbosoplador para la alimentacion de aire. Idealmente se deberia de utilizar un horno con atmosfera
controlada, ya que el Mg reacciona con el oxigeno del ambiente a altas temperaturas. La reaccién es
relativamente violenta, es altamente exotérmica y genera radiaciéon que puede causar dano permanente a
la retina [134]. El perfeccionar la técnica de fundicién en un horno convencional, abierto a la atmosfera,
tiene muchas ventajas. Ademas de ser lo més conveniente desde el punto de vista de disponibilidad del
equipo, en un momento dado, este proceso se puede trasladar facilmente a una planta industrial, sin

necesidad de modificar instalaciones ni adquirir nuevo equipo, lo cual implicaria costos adicionales.

Se utiliz6 un crisol de grafito con capacidad para 25 kg de bronce. La masa total, considerando 10 % de
merma en el proceso, fue de aproximadamente 3.9 kg para cada lingote. Todos los instrumentos de trabajo

se limpiaron y se precalentaron para evitar contaminaciéon y reducir la pérdida de calor al interactuar con

el bano liquido. Esto ultimo se realiz6 colocandolos sobre la flama del horno 15 minutos antes de apagarlo.

La temperatura local de las zonas que estuvieron en contacto con el bano liquido superé los 700 °C.

El Cu y Sn se introdujeron en el crisol al encender el horno para acelerar el proceso de fusién. Otra
ventaja de agregar el Sn desde un inicio es que la solubilidad de hidrogeno en Cu disminuye [85]. También
se agregd una pequedia cantidad (~15 g) de polvo de grafito con la finalidad de que el bano de metal
quede cubierto y se proteja de oxidacién. Una vez que el material dentro del crisol alcanz6 una fase
liquida por completo, se precalenté el magnesio cubierto con polvo de grafito sobre la tapa del horno
hasta que alcanz6 una temperatura aproximada de 450 °C. Del mismo modo se precalent6 una pastilla
desgasificadora comercial (LOGAS de Foseco) de CaCOj3 de aproximadamente 5 gramos, la cual alcanzo

una temperatura de ~600 °C.

Cuando el bano liquido alcanzé una temperatura aproximada de 1250 °C se apagd el horno y se anadié
la pastilla desgasificadora, la cual fue sumergida al fondo del crisol utilizando una barra de grafito. Una

vez que la pastilla se descompuso por completo (en CaO + COa, tiempo aproximado entre 1 y 2 minutos),
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se retird la barra de grafito y se coloco el tubo de grafito dentro del crisol. La carga de Mg cubierta con
polvo de grafito se introdujo por el tubo y se llevo al fondo del crisol utilizando un piston de acero, el
cual también fue recubierto con polvo de grafito. Cuando el Mg se fundi6 por completo, se retiraron el
piston y el tubo y se extrajo el crisol del horno. El vaciado se realiz6 en una lingotera horizontal abierta

de hierro que se encontraba a temperatura ambiente.

El tiempo total del proceso, desde el momento en que se apagé el horno hasta que la aleaciéon se vacié
en la lingotera fue de aproximadamente 5 minutos. Para registrar las curvas de enfriamiento se disend
una lingotera vertical instrumentada con 12 termopares tipo K (figura 3.1) y un médulo de adquisicion de
datos. Todas las mediciones de temperatura se midieron con un pirémetro infrarrojo y fueron corroboradas

con los termopares.

Las dimensiones de los planchones delgados fueron de ~13 cm de largo, ~7.5 cm de ancho y ~2.2 cm
de espesor. En la figura 3.2 se muestra un esquema de a lingotera abierta utilizada para la obtencion
de los lingotes finales. Estos fueron careados y cortados para obtener todas las muestras necesarias para
la caracterizacion del material, lo cual incluye muestras metalograficas, para analisis quimico por via
himeda, difraccion de rayos-X, probetas de traccion, bloques para laminado en frio y pruebas de desgaste

en tribometro coaxial.

Figura 3.1: Diseno de la lingotera vertical instrumentada mostrando la geometria y las posiciones
de los termopares.
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Figura 3.2: Esquema de la lingotera horizontal utilizada para la obtencién de los planchones
delgados.

3.1.1. Analisis térmico

El registro de las curvas tiempo-temperatura durante la solidificacion es un aspecto importante para
la caracterizacion del los lingotes. Para esto se disenaron y maquinaron las lingoteras instrumentadas,
lo cual permite tener una medicién continua de la temperatura en distintos puntos del planchéon. La
lingotera vertical (longitud=200 mm, ancho=20 mm, alto=102 mm, de acero H-13) se instrumento6 con 12
termopares tipo K (NiCr-AlCr), colocados a tres diferentes alturas y a un centimetro de ambos extremos

del planchon (figuras 3.1 y 3.3).

En cada una de estas seis posiciones, a través de la pared lateral, se injertaron dos termopares, uno
colocado en el centro del planchén y el otro cerca de la superficie. Los termopares se recubrieron con una
pintura base silicato refractario y en la punta se eliminé este recubrimiento para garantizar la medicién
puntual de la temperatura. El manejo de los termopares es delicado y con frecuencia se observan fallas de
algunos de éstos. A pesar de estas fallas, la cantidad y calidad de los datos obtenidos es representativo de
la solidificacion y las transformaciones de fase. La frecuencia de muestreo de los termopares, a través de

un sistema de instrumentacién virtual, fue de 5 Hz.
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L

Figura 3.3: Proceso de vaciado en la lingotera vertical instrumentada para obtener los planchones
delgados. En la parte frontal se observan los termopares y sus conexiones hacia el médulo de
adquisiciéon de datos. También se observa el recubrimiento utilizado, el cual gener6é porosidad
excesiva y contaminacion de Si en los planchones delgados.

3.2. Preparacién de Probetas y Muestras

3.2.1. Probetas de traccién

Se maquinaron probetas de traccion con dimensiones reducidas (longitud inicial de seccién reducida de
25 mm, ancho de 6 mm y espesores variables de ~2 mm), segin la norma ASTM-ES8 [135] en maquinas
fresadoras de control numérico EMCO F1-CNC. Se obtuvieron 4 probetas por planchén. Para las aleaciones
con 5 % de Mg no fue posible realizar ensayos de traccion, debido a que el material era demasiado fragil. Los
ensayos de traccion se realizaron en una maquina universal de ensayos Shimadzu AG-250 con capacidad
para 300 kN y una celda de carga con capacidad para 100 kN, a temperatura ambiente y una velocidad

de avance del cabezal de 5 mm/min (velocidad de deformacién de 3.33x1073 s=1)

3.2.2. Muestras metalograficas

Las muestras metalograficas fueron preparadas mediante técnicas estandares [81] y se obtuvieron de las
esquinas de los planchones delgados. Se cortaron utilizando un disco abrasivo para materiales no ferrosos
en una cortadora Buehler Abrasimet® bajo refrigerante para evitar el calentamiento de las muestras
durante el corte. Posteriormente se desbastaron utilizando lijas de 180, 240, 360, 400, 500, 600, 800 y 1200
sucesivamente. Por ultimo se pulieron con una mezcla de alimina de 0.05 pym y silica coloidal en pano
Microcloth® de Buehler.
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Estas fueron observadas en un microscopio electronico de barrido modelo Philips XL-20, con detector
de electrones secundarios Eberhardt-Thornley estandar, detector de electrones retrodispersados de estado
solido y un equipo de espectroscopia por dispersion de energia de rayos-X (EDS) Oxford. Posteriormente,
para la observaciéon en un microscopio 6ptico Nikon, las muestras se atacaron utilizando una solucién de
hidroxido de amonio, perdxido de hidrogeno y agua destilada en partes iguales (volumen), sumergiendo

durante 30 segundos.

Posteriormente se realizaron ensayos de microdureza instrumentada Vickers en una maquina Micro-
hardness Tester HV-1000 de TIME Group Inc. con una carga de 10 N y con un tiempo de retencién de

10 segundos. Para cada muestra se realizaron minimo 25 indentaciones.

Del mismo modo se prepararon muestras de las zonas de fractura, tanto de las probetas de traccion
como del material que fallé durante el laminado en frio. Las muestras se montaron en Sampl-klips® de

Buehler y se utilizo resina de curado en frio (Epo-Quick® de Buehler).

3.2.3. Muestras para difraccién de rayos-X

Para los ensayos de difracciéon de rayos-X se cortaron muestras de aproximadamente 2 X 2 cm con
espesor aproximado de 2 mm. Se les dio un leve desbaste con lija de tamano de particula de 500 con la

finalidad de remover el 6xido y las impurezas superficiales.

Los patrones de difracciéon de rayos-X fueron adquiridos en un difractometro Siemens D5000 con ra-
diacion de Cobalto-Ka (A = 1.540562 A). Las mediciones se realizaron en el intervalo angular de 30 a
68 grados en 26, con un paso angular de 0.025 grados. El tiempo de conteo fue de 3 segundos por paso.
Con la finalidad de disminuir los efectos de textura en el material, las mediciones se hicieron con giro en
el portamuestras, a una velocidad de 30 RPM. La indexacion de los patrones se realizé de acuerdo a las
fichas ICDD-PDF.

3.3. Proceso de Laminado en Frio

El laminado se realizé a temperatura ambiente con reducciones de 2, 4, 6 y 8 % sucesivamente en los
primeros 4 pasos, ya que se ha visto que con estos valores se obtiene la menor cantidad de defectos [136].
En pasos posteriores se utilizaron reducciones de ~10% hasta llegar a una deformacion equivalente de
von Mises de 3 (trabajo en frio de 92 %). Se utilizé una velocidad de 7.62 m/min en una laminadora duo
con rodillos de 127 mm de diametro y capacidad para 100 toneladas. El espesor inicial de los planchones

fue de aproximadamente 1.5 cm.
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3.4. Tratamiento Térmico de Homogeneizado

La velocidad de enfriamiento alcanzada durante la solidificacion es suficientemente alta como para que
el proceso se encuentre fuera de equilibrio termodinamico. Esto resulta en microsegregacion y posible-
mente fases metaestables en las microestructuras de fundicién. Para analizar estos efectos se realizaron
tratamientos térmicos de homogeneizado en un horno abierto a la atmosfera, a 600 °C durante 5 y 24
horas. Las razones para no utilizar un horno con atmoésfera controlada son las mismas que se mencionaron
en la seccion 3.1. Ademas, se sabe que a esta temperatura el material no sufre una oxidacién significativa
[11].

3.5. Calculos Termodindmicos

Para los célculos termodinamicos se utilizo el programa Thermo-calc y la base de datos SSOL5, la cual
se caracteriza por tener una gran cantidad de datos termodinamicos para sistemas binarios, ternarios y
de mayor orden, criticamente evaluados [137]. Esta base de datos se utiliza, entre otras cosas, para disefio
de aleaciones e incluye a los tres elementos estudiados en este trabajo. Sin embargo, como se menciond
en la seccion 2.2.1, hasta este momento no incluye las fases ternarias CuMgSn y CuysMgSn. Por ello, se
agregaron estas fases ternarias para la realizacién de los céalculos termodinamicos. En el apéndice C se

presenta el archivo fuente utilizado para esto.

Se calcularon los diagramas de fases binarios en equilibrio y se compararon con los reportados en la
literatura. Para el sistema ternario se calcularon secciones isotérmicas cada 100 °C y la proyeccién de la
superficie de liquidus. También se calcularon los diagramas pseudobinarios Cu-Mg:Sn con las relaciones
1:1, 1:5 y 5:1. Para las cuatro composiciones estudiadas en este trabajo, se calcularon las fracciones
molares de las fases en equilibrio y fuera de equilibrio (utilizando el modulo de Scheil-Gulliver) durante

la solidificacion.

3.6. Tribometria Coaxial

La técnica de perno sobre disco ha sido criticada en la literatura por presentar un caracter empirico
importante, entre otras razones porque el material desgastado esta sujeto a una carga intermitente. En el
ambito del desgaste adherente, el tribémetro coaxial permite ensayar una probeta pequena bajo condicio-
nes de carga constante y permite averiguar la influencia de la plasticidad superficial sobre el coeficiente
de friccion [138]. Para materiales altamente compatibles con su contraparte en el tribopar, el desgaste

adhesivo inicia dentro del rango plastico, por lo que es légico considerar esta técnica.

Los ensayos tribologicos se realizaron en un tribometro coaxial con velocidad y carga regulables [7]
instrumentado con una celda de carga y un medidor de par Futek®, monitoreados mediante equipo
comercial de adquisicion de datos de la marca National instruments® . La adquisicién de datos de velocidad

angular del servomotor se realiz6 mediante un controlador Arduino® a una frecuencia de adquisicion de
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100 Hz. La descripcion detallada del tribometro coaxial utilizado se puede consultar en otros trabajos
[5, 7, 139].

Para la contraparte tribologica se usaron pernos de acero AIST 9840 (Fe-0.4 %C-0.25 %Si-0.8 %Mn-1 %Ni-
0.25 %Mo en % peso) que se maquinaron mediante equipo de control numérico con un radio de curvatura
de 200 mm y un didmetro de 20 mm. Las muestras se ensayaron en una cara pulida con acabado espejo. El
perno se lijo y se pulié aplicando un leve lijado (tamatio 600) y pulido con altmina de 0.5 pm antes de cada

ensayo, con la finalidad de remover el material adherido durante el ensayo y estandarizar el experimento.

Se realizaron dos experimentos para cada composiciéon durante 600 segundos, utilizando una carga de
240 N y a velocidades de giro del perno de 50 y 150 rpm. La aplicacién de la carga se realizdé mediante
un actuador lineal como se describe en |7, 140]. Los perfiles de rugosidad se obtuvieron utilizando un

perfilometro de la serie micro/macro de Nanovea.



Capitulo 4

Analisis de los Resultados

4.1. Desarrollo de la Técnica de Fundicidén

Después de una revision de la literatura disponible, se probaron diferentes procesos para el desarrollo
de la técnica de fundicién 6ptima para estas aleaciones. Uno de ellos fue similar a la técnica utilizada para
desoxidar y desgasificar fundiciones de Cu utilizando litio [80]. Para esto, los cartuchos sellados de Cu que
contienen el Li se precalientan y se introducen al crisol. El cartucho se debe mantener en el fondo para
garantizar que la reaccion se dé en la parte méas profunda del bano liquido. Una vez que el cartucho de

Cu se funde, el Li reacciona con el oxigeno disuelto en el Cu liquido y no con el de la atmoésfera.

Debido a que el Mg es un mejor desoxidante que el Li en términos de la energia libre de la formacién de
oxido, también se utiliza para desoxidar aleaciones de Cu-Ni [80]. Por lo tanto, se intent6 encapsular el Mg
en cartuchos de Cu sellados para introducirlo en el crisol. Esta técnica no dio buenos resultados. Después
de que el cartucho de Cu se fundi6, el Mg reaccion6 con el oxigeno disuelto y, debido a que la reacciéon
es altamente exotérmica, el mantenerlo en el fondo del crisol fue imposible. Ademas, las cantidades de
Mg utilizadas para desgasificar aleaciones de cobre son muy peqenas, mientras que, en las aleaciones
estudiadas en este trabajo, el Mg es un elemento aleante, por lo que las cantidades son mayores. E1 MgO
que se forma durante la reacciéon es estable y puede resultar en inclusiones en los lingotes. Es por esto
que, a pesar de que en algunos casos se obtuvieron composiciones cercanas a las esperadas, estos lingotes

no fueron considerados para su procesamiento posterior.

Los primeros intentos de fundicion, basados en la practica de fundiciones Cu-Sn fueron poco exitosos.

Esto se debi6 tanto a aspectos técnicos como a las grandes diferencias entre los bronces comunes y los
bronces con Mg. El uso de un crisol de carburo de silicio result6 indeseable, ya que los primeros lingotes
obtenidos tenian un contenido de silicio elevado. Una posible explicacién para esta contaminacion es la

reduccion del carburo de silicio por el magnesio en el metal liquido. Este problema se superé mediante el

45
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uso de crisoles de grafito, los cuales también ayudan a limitar la oxidacion (pérdida) del magnesio, ya que

el grafito se oxida de manera preferencial a las temperaturas correspondientes.

El recubrimiento utilizado en los termopares y en la lingotera vertical result6é indeseable, ya que produjo
una excesiva porosidad y contaminacion en los lingotes. Es por esto que se optd por analizar y procesar
unicamente los planchones que se obtuvieron utilizando la lingotera horizontal. Ademés, durante las
mediciones de temperatura se tuvo ruido considerable. Los termopares no estan en contacto directo con

el metal. Conforme el molde se va llenando del metal liquido, el circuito se cierra y comienza la medicién.

Por el movimiento y las contracciones durante la solidificacién, el ruido es tal que las variaciones
sutiles en el comportamiento desaparecen. Este ruido es del mismo nivel como lo que se observa en otras
publicaciones [108]. Para reducir este ruido se ha usado un filtro de promedio corrido, en el cual cada
punto de medicion se sustituye por el promedio de los n puntos vecinos. También se ha utilizado un ajuste

polinomial, el cual conserva mejor los detalles de la evolucién térmica.

Si bien falta el analisis matemaético riguroso de la técnica por el momento, se han encontrado pardmetros
adecuados que proveen una eliminacion eficiente del ruido con un deterioro de la senal limitado. En la
figura 4.1 se tiene una comparacion entre ambos. Sin embargo, las curvas de enfriamiento (reportadas
en otro trabajo relacionado a este proyecto [110]) permiten visualizar de manera directa la ocurrencia
de procesos de nucleacion y recalescencia. Sus derivadas con respecto al tiempo muestran de manera
maés clara el inicio y fin de las transformaciones de fase durante el proceso y revelan las desviaciones del

diagrama de equilibrio durante la solidificacién.

Se alcanzé un tiempo de fusion y vaciado de menos de dos horas para una carga de 5 kg, demostrando
la factibilidad de producir los materiales en un sencillo horno de crisol, a la vez de obtener cantidades
de material suficientes para el posterior procesamiento de los planchones. Esto es una clara ventaja de
la técnica desarrollada, comparada con el uso de hornos especializados de laboratorio, en los cuales la
cantidad de producto obtenido regularmente es limitada y la extrapolacion hacia un proceso industrial es

complicada.

Después de ensayar varias técnicas, entre ellas la encapsulacién del Mg en un tubo de cobre, se concluy6
que el método méas adecuado y sencillo consiste en el uso de un tubo de grafito con un pistén, el cual
permite inyectar el magnesio so6lido en el fondo del crisol. Esto promueve la fusion y la mezcla completa
de este metal en el cobre. Ademas, la oxidacion del Mg en la superficie se elimina cubriendo el liquido con
polvo de grafito. El estafio se puede agregar al bano liquido de cobre antes del proceso de desgasificacion,
el cual se realiza mediante tabletas comerciales de CaCOg3 y se impulsa al fondo del crisol con una barra
de grafito. Todo el proceso de adicién de elementos aleantes y desgasificacion se debe llevar a cabo con el

crisol dentro del horno, retirando la flama.
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Figura 4.1: Comparacion entre la curva t-T y %-T. a) Curva original, medida durante la solidifi-
cacion de un lingote con composicion nominal Cu-1Mg-1Sn. b) Curva %—T, la derivada se calculd
como una derivada central. ¢) Misma curva como en b, con un filtro de promedio corrido con
n = 21. d) Derivada calculada mediante ajuste polinomial de orden 6 y 41 puntos de medicion
(n = 20). La reducciéon de ruido es similar para ¢) y d), sin embargo, los detalles de la evolucion
térmica se conservan mejor en d).

4.2. Analisis Microestructural

Uno de los resultados mas importantes de este trabajo es que se obtuverion los planchones delgados
con las composiciones esperadas bajo condiciones relativamente bien controladas. Es decir, los procesos
de desgasificaciéon, agregacion de Mg, temperatura y velocidad de vaciado y temperatura de la lingotera,
se realizaron siguiendo el mismo procedimiento de tal manera que se obtuvieran resultados reproducibles
para todos los lingotes. Las condiciones de enfriamiento cambiaron ligeramente, resultando en pequenas
variaciones. Sin embargo, las microestructuras obtenidas fueron consistentes y reproducibles. Se obtuvieron
por lo menos 2 lingotes para cada composicion, libres de defectos tecnologicos apreciables y con las
composiciones muy cercanas a las esperadas. Los resultados de las mediciones de composicién se muestran

en la tabla 4.1.

La observacion macroscopica de la seccion transversal de los planchones delgados revela una severa
formacion de 6xido en la superficie (figura 4.2), sobre todo para las aleaciones con 5% de Mg. Esto es de

esperarse, debido a la alta afinidad del Mg con el oxigeno. Se observan también algunos microrrechupes
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Tabla 4.1: Designacion, Composiciones nominales (% peso), composiciones medidas ( % peso) y
namero de planchones delgados (PD) obtenidos para cada aleacion.

) ) Composiciéon Nominal Composiciéon
Designacion Cu Mg Sn PD Cu Mg Sn  Pb Fe Al Y
1 97.56 1.07 1.09 026 0.02
Cu-1Mg-15n % 1 1 2 97.57 1.05 112 025 0.01
1 94.31 1.09 416 0.20 0.06 0.18
Cu-1Mg-58n 9 1 5 2 93.87 0.98 490 021 0.04
1 93.99 5.37 0.30 0.24 0.10
Cu-5Mg-15n 9 5 ! 2 93.39 5.54 0.81 023 003
1 90.28 5.17 434 021
2 90.76 5.33 371 0.20
Cu-5Mg-55n 205 5 3 89.64 5.33 482 021
4 89.6 5.88 426 022 0.04

causados por la falta de fase liquida durante la solidificacion, lo cual, al igual que la microsegregacion,
es un problema para cualquier aleaciéon que presente un rango de temperatura durante la solidificaciéon
[77, 86]. Conforme aumenta este rango, la microsegregacion tendra una importancia mayor durante la

solidificacion.

Figura 4.2: Secciones de los planchones delgados obtenidos con composicion 5 %Mg en peso. a)
Parte superior de un planchén con composicion Cu-5Mg-1Sn mostrando la formacion de éxido en
la superficie. b) Seccién transversal de un planchon con composicion Cu-5Mg-5Sn.

La observacion microscopica muestra microestructuras dendriticas, tipicas de bronce fundido y aleacio-
nes de cobre [80], con microestructuras interdendriticas de diferentes tipos y composiciones. El analisis
quimico elemental por EDS confirma que las composiciones estan muy cerca de las esperadas. La figura
4.3 muestra las microestructuras resultantes para las cuatro composiciones estudiadas. Los analisis de
EDS locales sugieren que las dendritas formadas son de la fase a-Cu con Mg y Sn en solucién sélida. Se

observé una elevada segregacion, la cual fue confirmada por mediciones lineales de EDS y por el contraste
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en el nimero atémico con electrones retrodispersados. La baja temperatura de fusion del Sn hace que la

segregacion sea mayor para las composiciones con 5% Sn.
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Figura 4.3: Microestructuras de fundiciéon observadas en electrones retrodispersados para las
composiciones: a) Cu-1Mg-1Sn, b) Cu-1Mg-5Sn, ¢) Cu-5Mg-1Sn, d) Cu-5Mg-5Sn. 1. Dendritas de
la fase (Cu), 2. Microestructura eutéctica (Cu) + CugMg, 3. Microestructura fina (sin resolver)

eutectoide (Cu) + CuyMgSn, 4. Microrrechupe, 5. Dendrita de (Cu) con alta segregacion, 6.
Microestructura eutéctica homogénea (Cu) + CugMg, 7. CupMg(Sn) con alto contenido de Sn, 8.

Microestructura eutéctica (Cu) + CuaMg(Sn).

Basandose tinicamente en los diagramas binarios y en la composicién de las aleaciones obtenidas, se
puede realizar un anélisis y determinar las fases binarias. Por ejemplo, en el diagrama de fases binario
Cu-Sn se tiene una reaccion peritéctica L+(Cu) — 8 a 798°C y 22 %Sn en peso. El coeficiente de particion
calculado en la region de dos fases L +(Cu) es k = 0,53. Esto, en conjunto con el bajo punto de fusiéon
(232°C) del Sn, resulta en una mayor microsegregacion en las composiciones con 5% Sn. Segtin Fiirtauer
et al. [22], en el diagrama binario Cu-Sn la reaccién eutectoide 8 — (Cu) + 7 en realidad es una reaccion
de una fase desordenada A2 a una ordenada D03. La reaccion eutectoide v —(Cu) + J se presenta a 520
°Cy 27% en peso de Sn. La solubilidad de Sn en Cu a esta temperatura es de 15.8% en peso. Ademas,
la region de existencia de la fase § es muy pequenia, tanto en composicién (es un compuesto intermetalico
con muy baja solubilidad de Cu y Sn con composicion Cu-32.55% Sn en peso) como en temperatura (588

a 350 °C, Fig. 2.7). Esto quiere decir que, a pesar de que la solidificacion esté fuera de equilibrio, es muy
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poco probable que se dé esta dltima reaccién para la aleacion Cu-1Mg-5Sn. Esto es muy util para tener
una idea del comportamiento del sistema. Sin embargo, es necesario considerar las posibles fases ternarias

que se puedan presentar.

4.2.1. Cu-1Mg-1Sn

Para la composicion Cu-1Mg-1Sn se tiene una alta fraccion en volumen de la fase (Cu). Basandose
en los sistemas binarios, se esperaria obtener una sola fase en condiciones de equilibrio. Una pequena
fraccion de volumen se encuentra en las regiones interdendriticas como una mezcla eutéctica de (Cu) y
CusMg (Fig. 4.3-a). Para aleaciones binarias Cu-Sn en condiciones de solidificacion fuera de equilibrio,
por lo general se presenta una segunda fase 3, ctibica centrada en el cuerpo [141]. La fase ¢ en ocasiones
se encuentra presente para aleaciones con un mayor contenido de Sn [108, 109]. Sin embargo, estas fases

no se observaron en ninguna de las cuatro composiciones estudiadas.

Ademsés de que la fraccion de las regiones interdendriticas para esta composiciéon es muy pequena,
ésta se encuentra como una mezcla de dos fases en una estructura muy fina. Esto parece indicar que la
solidificacion fue suficientemente rapida para que estuviera fuera de equilibrio. Considerando lo anterior y
tomando en cuenta la solidificaciéon fuera de equilibrio descrita en la seccion 2.1.1, se puede pensar en una
descomposicion eutéctica del liquido residual en las dos fases solidas (L — (Cu) + CuaMg) debido a que
la fase liquida se encuentra enriquecida en Mg y Sn. Sin embargo, se ha visto que para el sistema ternario,
se puede llegar a formar la fase MgsSn en condiciones fuera de equilibrio [117, 123]. La temperatura de
fusion congruente de esta fase es 770.5 °C (figura 2.8), y es relativamente elevada comparada con las
temperaturas de fusion de las otras fases intermedias. Esto sugiere que seria probable que se formara esta

fase. Sin embargo, tampoco se detecté para ninguna de las composiciones estudiadas.

Debido a que la fase mayoritaria es a-Cu, el analisis quimico por EDS y los espectros de difraccion
de rayos X son insuficientes para garantizar la existencia de otras fases. Tampoco se puede descartar la
posibilidad de que se forme la fase ternaria CuysMgSn. En las figuras 2.16 y 2.19-2.21 se muestran algunas
secciones verticales del diagrama ternario. Existen regiones en estos diagramas en las que coexisten las
tres fases a-Cu, CusMg y CuysMgSn. Sin embargo, debido a que la fraccion de volumen de las regiones
interdendriticas es tan pequefia, resulta complicado afirmar la existencia de la fase ternaria para esta
composicion. De cualquier manera, la importancia que tiene la presencia de esta fase para esta composicién

resultaria ser minima.

4.2.2. Cu-1Mg-5Sn

Para las muestras de la aleacion Cu-1Mg-5Sn, la solidificaciéon fuera de equilibrio resulta en dendritas
con nucleos y un gradiente de composicion debido a la elevada microsegregacion. En la figura 4.3-b se
presenta una microestructura eutectoide muy fina, que no se alcanza a resolver. En la figura 4.4-a se
muestra esta microestructura con mayor detalle. Ademés de la fuerte microsegregacion, parece haber una

reaccion peritéctica seguida de una reacciéon eutectoide durante la solidificacion. Esto se puede interpretar
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a partir del aparente borde de reacciéon en las dendritas, caracteristico de la presencia de una reacciéon
peritéctica. Los microrrechupes parecen estar distribuidos aleatoriamente en las zonas interdendriticas. La

figura 4.4-b muestra un patréon asociado a este fendmeno entre los dos brazos de las dendritas.
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Figura 4.4: Microestructura de la aleacion Cu-1%Mg-5%Sn en diferentes vistas, después de
una reduccion de 4% en laminado en frio. a) La microestructura fina y homogénea entre las
dendritas y el borde de reaccién parece indicar la presencia de una reaccién peritéctica antes
de la descomposiciéon eutectoide. Las microgrietas generadas por la deformaciéon en frio ya se
estan propagando a través de la fase fragil intermetélica. b) Region interdendritica mostrando los
patrones asociados a la falta de liquido que genera microrrechupes durante la solidificacion. La
falta de cohesion entre las dendritas favorece la propagacion de las grietas durante el laminado.

La composicion medida en las regiones interdendriticas estd muy cerca de tener una relacién atémica
6:2:1 (Cu:Mg:Sn). Un analisis preciso de la composicién local no es factible utilizando las técnicas de
caracterizacion disponibles, debido a que la microestructura es extremadamente fina (los tamafios de
las particulas son menores a 0.5 micrometros). A pesar de esto, teniendo en cuenta que estas regiones se
componen de dos fases, la binaria CusMg y otra fase intermetalica en una relaciéon volumétrica aproximada
de 1:1, la estimacién de la composiciéon del compuesto desconocido es muy cercana a la del intermetélico

ternario CuysMgSn.

4.2.3. Cu-5Mg-1Sn

Para esta composicion se encontré una mezcla homogénea de las fases a-Cu y CusMg entre los brazos
de las dendritas. Debido a que el Sn se encuentra en solucion solida tanto en las dendritas como en la
fase CupMg, la microestructura resultante es una mezcla eutéctica sencilla de estas dos fases (Fig. 4.3-c).
En la figura 4.5 se tiene una micrografia 6ptica en donde claramente se ve la estructura dendritica. Esta
composiciéon mostréd la menor segregacion de todas las composiciones estudiadas en este trabajo. Una gran
fraccion volumétrica del compuesto intermetalico CusMg resulta en una zona interdendritica conectada.
Durante el trabajo en frio, la propagacién de las grietas se da a lo largo de esta fase fragil contigua y da

lugar al crecimiento de la grieta, lo que finalmente lleva a la fractura. Por lo tanto, al limitar las zonas
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conectadas entre dendritas, la propagacion de las grietas se vera retrasada en las dendritas ductiles, como

se muestra en la figura 4.14.

Figura 4.5: Microestructura de la aleacion Cu-5%Mg-1 %Sn por microscopia Optica, mostrando
una alta fraccién volumétrica de las regiones interdendriticas, lo cual resulta en zonas contiguas
del compuesto intermetalico CusMg y provoca que el material tenga un comportamiento fragil.

4.2.4. Cu-5Mg-5S5n

La composicion Cu-5Mg-5Sn muestra una microestructura eutéctica con algunas regiones enriquecidas
en Sn debido a una severa microsegregacion (zonas brillantes en la fig. 4.3-d), embebido en una matriz de
CusMg (zonas oscuras). Los analisis lineales de EDS indican una composicién igual al compuesto CusMg a
lo largo de las regiones interdendriticas, con contenido variable de Sn. Esto es consistente con el diagrama

de fases ternario que muestra cierta solubilidad de Sn para este compuesto intermetéalico (figura 2.9).

Teniendo en cuenta que el intervalo de solidificacién se hace mas grande conforme aumenta el contenido
de Sn (aproximadamente 100 K para 5% de Sn en comparacion con 30 K para 1% de Sn en el diagram
binario Cu-Sn, figura 2.7), la segregacion se hace mas significativa. Si se tiene una elevada segregacion, la
aparicion de fases diferentes a las esperadas en equilibrio es inevitable. Las velocidades de enfriamiento
alcanzadas durante la solidificacion en este proceso fueron cercanas a los 300 K/min, lo cual es sufi-

cientemente rapido para considerarlo fuera de equilibrio. Con la baja temperatura de fusion del Sn y,
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considerando el diagrama de fases binario, se podria pensar en la formacién de las fases 8,7, o €. Sin
embargo, en las curvas de enfriamiento no se observo ninguna reaccion a las temperaturas cercanas a las
que se indican en el diagrama de fases. Estas fases no se detectaron para ninguna de las composiciones

estudiadas.

4.3. Difracciéon de Rayos-X

Los resultados de los experimentos de difraccion de rayos-X se muestran en la figura 4.6. Para las
composiciones Cu-1Mg-1Sn, Cu-5Mg-1Sn y Cu-5Mg-5Sn, los difractogramas indican que tnicamente se
tienen las fases a-Cu y CusMg. Estas tres composiciones tienen una mayor relaciéon en peso de Mg:Sn que
la composicion Cu-1Mg-5Sn. Para las composiciones Cu-1Mg-1Sn y Cu-5Mg-5Sn, se tiene una relaciéon en

peso de Mg:Sn igual a 1, para la Cu-5Mg-1Sn la relacion es de 5 y para la Cu-1Mg-5Sn de 0.2.

Para esta tltima (Mg:Sn = 0.2), se observa una tercera fase CusMgSn. La estructura cristalina de esta
fase ternaria es muy similar a la de la fase binaria CusMg [128, 142]. Los patrones de difraccion de estas
dos fases se superponen casi por completo en todo el espectro, a excepcion de unas cuantas reflexiones. En
la tabla 4.2 se muestran las reflexiones presentes para cada una de las fases encontradas, ordenadas por

angulo (260; En el apéndice B estan ordenadas por fase. La reflexion (200) es la que presenta una mayor

intensidad relativa (15 % aproximadamente), por lo que la identificacion de la fase CusMgSn se dificulta.

Este pico (200) sélo parece estar presente para la composicion Cu-1Mg-5Sn.

En la figura 4.7 se tienen los difractogramas para dos de las composiciones estudiadas. En a) para la
composicion Cu-5Mg-5Sn y en b) para la composicion Cu-1Mg-5Sn. Los recuadros muestran la reflexion
(220) al detalle. Para la composicion Cu-1Mg-5Sn este pico presenta un hombro, tipico del traslape entre
dos picos muy cercanos. Para la fase CuyMgSn, el pico (220) se encuentra a un valor de 26 de 36.04 grados,
mientras que en la fase CusMg esta a 36.07 grados. Esto parece indicar que, a pesar de que la fracciéon
volumétrica de la fase CugMgSn en la aleacién Cu-1Mg-5Sn es muy pequenia, se present6 Gnicamente para

esta composicion.

Lo anterior sugiere que la tercera fase que se encuentra en el analisis metalografico de las muestras con
esta composicion es realmente la fase ternaria CuyMgSn, lo que confirma la hipétesis de que se tiene una
mezcla eutectoide CugMg + CusMgSn. La ausencia de una reflexiéon (200) y de un hombro en el pico (220)
en la figura 4.7-b, sugiere ademaés que la fase formada para la composicion Cu-5Mg-5Sn es en realidad la

fase binaria CusMg con Sn en solucién sélida, es decir, CusMg(Sn).

Esta fase binaria muestra una solubilidad solida significativa de Sn, como se puede ver en la figura 2.9.

Hay cuatro sitios octaédricos disponibles en el que un dtomo de Mg se puede sustituir por un 4tomo de Sn
(figura 2.11)y, por lo tanto, la fase CusMg(Sn) puede acercarse en composicion y en los parametros de red
a la fase CugMgSn, pero carece de este pico de difraccion (200). Estas dos fases pertenecen a diferentes

grupos espaciales, pero ambas son fases de Laves y por lo tanto son muy duras y fragiles. Esto quiere decir
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Tabla 4.2: Reflexiones tedricas para las fases Cu, CugMg y CuysMgSn, calculadas para una lon-
gitud de onda de Ay, =1.540562 A, entre 20 y 100° (26). d es la distancia interplanar en A La
intensidad relativa I, se refiere al maximo valor de intensidad: 27839692 para la reflexion (311)
de la fase CusMgSn. P es el factor de multiplicidad de los planos.

20 [°] d[A] Fase (hkl) I Leg P
21.84 4.067 CuysMgSn (111) 5262629 0.189 8
21.86 4.063  CupMg (111) 9707822 0.349 8
25.27 3.522 CuyMgSn (200) 4193538 0.151 6

36.04 2.490 CugsMgSn (220 7723518 0.277 12
1

620
620
311
5933
933
622
622
222

839325 0.030 24
93025 0.003 24
155846 0.006 24
2072920 0.074 24
940572 0.034 24
2604245 0.094 24
2272801 0.082 24
44927 0.002 8
125256 0.004 8
442301 0.016 8

87.52 1.114 CuyMgSn
87.63 1.113 CupMg
89.94 1.090 Cu
91.64 1.074 CuyMgSn
91.75 1.073 Cup Mg
93.01 1.062 CuyMgSn
93.13 1.061 CusMg
95.15 1.044 Cu
98.52 1.017 CuyMgSn
98.65 1.016 Cup Mg

[N
(I
=~

44

(

(111)

(111)

(200)

(220)
36.07 2488  CusMg (220) 976034 0.035 12
42.53 2124 CusMgSn (311) 27839692 1.000 24
42.58 2122 CupMg (311) 13594464 0.488 24
43.32  2.087 Cu (111) 671847 0.024 8
4452 2.033 CusMgSn (222) 10959426 0.394 8
4457 2.031  CupMg (222) 9801258 0.352 8
50.45 1.807 Cu (200) 302589 0.011 6
5188 1.761 CuyMgSn (400) 974296 0.035 6
5194 1.759  Cu,Mg (400) 2890469 0.104 6
56.94 1.616 CusMgSn (331) 941348 0.034 24
5700 1.614  Cu,Mg (331) 1691903 0.061 24
58.56 1.575 CuyMgSn (420) 1361332 0.049 24
64.79 1438 CusMgSn (422) 2264634 0.081 24
64.86 1436  CupMg (422) 274505 0.010 24
69.26 1.356 CuyMgSn (333) 1708608 0.061 8
69.26 1.355 CuyMgSn (511) 5125199 0.184 24
69.33 1.354  Cu,Mg (333) 807733 0.029 8
69.34 1354  CupMg (511) 2422846 0.087 24
7413 1.278 Cu (220) 147625 0.005 12
76.43 1245 CuyMgSn (440) 5071179 0.182 12
7652 1.244  CusMg (440) 2969441 0.107 12
80.63 1.191 CuyMgSn (531) 552248 0.020 48
80.73 1.189  CusMg (531) 945207 0.034 48
82.02 1.174 CusMgSn (600) 111271 0.004 6
82.02 1.174 CusMgSn (442) 445073 0.016 24

(620)

(620)

(311)

(533)

(533)

(622)

(622)

(222)

(444)

(444)
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que controlando la fraccion de volumen y su morfologia (como particulas finas dispersas homogéneamente),

el efecto de endurecimiento que pueden tener en la aleacién podria ser muy eficiente.
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Figura 4.6: Patrones de difraccion de rayos-X del material de fundicién para las cuatro compo-
siciones estudiadas.

4.4. Propiedades Mecanicas

4.4.1. Microdureza Vickers

Los valores promedio de microdureza Vickers se muestran en la tabla 4.3. Estos valores estan en el
rango de la mayoria de las aleaciones de alto contenido de cobre y bronces con Pb y Sn [80]. Existe
una contribucién de dureza muy significativa conforme aumenta el contenido de Mg. La dureza Vickers
de las composiciones con 5% de Mg es aproximadamente 4 veces mayor que para las composiciones con
1%Mg y estan en el intervalo de dureza de aleaciones de cobre con tratamientos térmicos [80]. El uso
de estas aleaciones para cojinetes de deslizamiento requiere un proceso de laminacién, lo cual para una

cantidad de Mg elevada es imposible debido a la presencia de la fase fragil contigua. Sin embargo, para



Anaélisis de los Resultados

o6

1000 LIS IS L L L L L L L L L L LI LI B
az0 T .(11”

e ] a) mCu
a Cu,Mg

875

750

m (220)

625

» (440)

500

e

ISE I8 I60 X I6A I66 I

= (200)

375

> (222)

> (333),(511)
“m (222)

250

»(400)
> (331)
»(422)

LRI BLELELELEY NUBLELELEY BLALELELEY BUNLELELE BUBLELELEN BLELEL
-
-~

W WS RS NN PR R

T
Ll

Boo oo B o o Bop o o B o o L ke
'IIII]IIIIIIIIIIIIIIIIIIIIIIIIIIIIIIIII
m (111)

R

Intensity (a.u.)
8 8 =
S 8 B

= Cu
a CusMg

1700 o3 :
e CuyMgSn

1400

1100

800

m (200)
m (220)

500

200

LELE BLALELELE BUBUELELE ELELELELE BUELELELE EULELELE BUBLELELE |

> @ (333),(511)
> @ (551),(711)

i N RS RN NS RS FEwE N

10 20 30 40 50 60 70 8 90 100 110
20 (°)

Figura 4.7: Patrones de difraccion de rayos-X de: a) Composicion Cu-5Mg-5Sn, mostrando tni-
camente las fases a-Cu y CuaMg. Recuadro: La reflexion (220) muestra un pico simétrico. b)
Composicion Cu-1Mg-5Sn mostrando la reflexion (200) de la fase ternaria CusMgSn. Recuadro:
La reflexion (220) muestra un pico asimétrico con un hombro, indicando el traslape de las refle-
xiones de las fases CugsMgSn y CusMg a 36.04 y 36.07 grados en 20 respectivamente.

otras aplicaciones tribologicas, estas aleaciones podrian ser utilizadas en su estado de colada. Tomando en
cuenta su alta resistencia, se podria pensar en algunas otras aplicaciones especificas, por ejemplo, donde

el material esté sometido inicamente a esfuerzos de compresion.

El endurecimiento observado atribuido al Mg se da principalmente debido a que, a medida en que
aumenta la cantidad de Mg, también aumenta la cantidad del compuesto intermetéalico CusMg. Para el

caso de Sn, el mecanismo de endurecimiento principal es la solucion solida de los dtomos de Sn en el Cu.
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Es por esto que la cantidad de Mg es critica para la deformabilidad de la aleacién y para controlar las

principales propiedades mecanicas requeridas para las aplicaciones tribologicas (resistencia y tenacidad).

4.4.2. Ensayos de tracciéon

Las curvas esfuerzo-deformacion del material de fundicién muestran una variacion amplia, la cual es
comun para materiales en este estado. Los resultados de las pruebas de traccion se presentan en la figura
4.8. Para la composicion Cu-1Mg-1Sn se tienen 8 curvas de traccién, correspondientes a dos diferentes
lingotes (indicado con 1 y 2). Se observa un endurecimiento lineal y una buena reproducibilidad. Los
valores maximos de esfuerzo de cedencia y de esfuerzo maximo alcanzados fueron de aproximadamente 100
y 250 MPa respectivamente, con una ductilidad maxima por arriba del 25%. En la tabla 4.3 se muestran
los valores promedio de los espacios entre las dendritas secundarias (SDAS), microdureza Vickers y las
propiedades medidas en los ensayos de tracciéon para las cuatro composiciones. Para las composiciones
con 5 %Mg los ensayos de traccion resultaron insatisfactorios. Esto se debe a que el material tuvo un
comportamiento fragil, lo que resulto en grietas en las probetas durante el maquinado y curvas de esfuerzo-

deformacion poco confiables.

250/ (MPa)
200
../’
//

/l/ —=®— Cu 1%Mg 1%Sn (1)
100 f//

[/ —&— Cu 1%Mg 1%Sn (2)
50 Jf

—&— Cu 1%Mg 5%Sn
£
J 0.05 0.10 0.15 0.20 0.25

Figura 4.8: Curvas esfuerzo-deformacion para las aleaciones Cu-1Mg-1Sn y Cu-1Mg-5Sn.

Las superficies de fractura de las probetas de traccién para las composiciones con 1 %Mg muestran
una fractura dactil y fragil combinada. Esto se puede ver en la figura 4.9, donde se observa la zona
de fractura de una muestra de la composicion Cu-1Mg-1Sn. La distribucién de los granos se revela a
través de los brazos dendriticos primarios (figura 4.9-a). A mayores aumentos se aprecia un patréon de
microcavidades tipico de una fractura ductil (figura 4.9-b). En otras muestras, los defectos de fundicion

como los microrrechupes resultaron en una mayor fraccion de fractura fragil.
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Tabla 4.3: Propiedades mecénicas medidas: Espacio entre las dendritas secundarias (SDAS),
Dureza Vickers (HV), Probetas de Traccion (PT), Esfuerzo de Cedencia (o), Esfuerzo Maximo
(0maz), Deformacion Homogénea (gp0,) y Deformacion Maxima (emaz)-

Aleacién SDAS [pm]| HV [MPa] PT o, [MPa] 0pmaz [MPa]  €hom [%]  €max [ %]

Cu-1Mg-1Sn  32.70+5.81 689£72 8 69.7+11 194.3+38 14.08+7 14.44+7
Cu-1Mg-5Sn  26.57+4.27 9114162 3 112.4413 208.3+4 4.06+£0.3 4.18+0.4
Cu-bMg-1Sn  21.85+4.09 2239+207 0

Cu-bMg-55n  14.624+2.49 2277+308 0O

Figura 4.9: Superficie de fractura de una de las muestras de composicion Cu-1Mg-1Sn. a) Los
brazos de las dendritas primarias revelan la morfologia de los granos. b) A mayores aumentos se
observa un patron tipico de fractura ductil.

Figura 4.10: Superficie de fractura de una de las muestras de composicion Cu-1Mg-5Sn. a) El
cuello formado en las probetas indica una fractura ductil. b) Detalle de una zona de fractura
donde se observa una mayor fraccién de fractura fragil.

Las superficies de fractura para las probetas con composicion Cu-1Mg-5Sn muestran la formacion de

un cuello y fractura ductil (figura 4.10-a). A pesar de esto, en algunas muestras la falta de cohesion entre
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las dendritas es evidente, lo que resulta en una mayor fraccion de fractura fragil (figura 4.10-b).

En algunas de las muestras hay una fractura prematura evidente causada por los pequenos defectos
de fundicién. A pesar de esto, las curvas muestran una reproducibilidad razonable dentro del error expe-
rimental. Un constante endurecimiento por trabajo en frio se da en todas las curvas, lo que resulta en
esfuerzos de cedencia de hasta 125 MPa, esfuerzos méaximos de mas de 200 MPa y ductilidad promedio de
mas del 14 %. Para la composicion Cu-1Mg-5Sn, los resultados que se muestran son s6lo para uno de los
planchones delgados. Aqui, las probetas de traccion tendian a romperse en las mordazas de la maquina,
debido a la reduccion de la ductilidad del material y, en uno de los planchones, una cantidad mas alta de
defectos de fundicién. Sin embargo, las tres curvas que se muestran en la figura 4.8 para esta composicion
indican que la contribucién del Sn a la resistencia a la fluencia es significativa y que la ductilidad media

de 4% es suficiente para comenzar el proceso de laminado en frio.

4.5. Laminado

El proceso de laminado se realizoé en frio y tnicamente fue satisfactorio para las aleaciones con bajo
contenido de Mg [143]. Para las composiciones con 5 %Mg después del primer paso de laminado (reduccion
del 2%), el material presenté una gran cantidad de grietas. Esto resulto en una falla total después del

tercer paso con una reduccion del 6 %.

Para las aleaciones con 1 %Mg se alcanz6 una deformacion equivalente de von Mises de 3 (reducciones
entre 85 y 95%). A pesar de que el material permanecia comportiandose de manera ductil, se optd por
detener el proceso. Esto es debido a que, para otras aleaciones triboléogicas [25, 31, 32], se ha observado

que deformaciones mayores no aumentan de manera significativa la resistencia.

Para la aleacion Cu-1Mg-1Sn se tomaron muestras a tres diferentes deformaciones (2.18, 2.91 y 3.45,
logaritmica de von Mises) y se realizaron ensayos de traccion en probetas normalizadas. Los resultados
se presentan en la figura 4.12, donde se ve que existe un endurecimiento por trabajo en frio con un
comportamiento lineal. Para las mediciones de microdureza Vickers se tomaron muestras a cinco diferentes

deformaciones (1.07, 1.57, 1.97, 2.56, 2.94). Los resultados de las mediciones se muestran en la figura 4.13.

4.5.1. Anadlisis de falla de las aleaciones fragiles

El analisis de falla demuestra que las grietas se propagan a través de la fase interdendritica. En la figura
4.4 se observa el inicio de algunas grietas para la aleacion Cu-1Mg-5Sn. Para la aleacion Cu-5Mg-1Sn y
a menores aumentos (figura 4.14) se puede ver como las grietas se propagan a lo largo de la fase fragil
CusMg entre las dendritas. En la figura 4.15 se muestra una imagen de electrones retrodispersados de la
zona de fractura del material, donde se hace evidente que no hay cohesiéon entre dendritas y que la fase

fragil es la responsable de la falla durante el laminado en frio.
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Figura 4.11: Microestructura después del laminado: Aleacion Cu-1Mg-5Sn con deformacion equi-
valente de 3.

La observaciéon de las superficies de fractura en el microscopio electronico de barrido revela que las
grietas se propagan a través de la fase intermetalica, lo cual se muestra en las figuras 4.14-4.16. Las
dendritas ductiles aparecen intactas, mientras que las regiones interdendriticas que contienen la fase in-
termetalica estan completamente fracturadas [143]. Para la aleacion de Cu-1Mg-5Sn algunos lingotes eran
todavia ductiles después de una reduccion del 95 %, pero otros se fracturaron después de solo unos pocos
pasos de laminado. Una inspecciéon mas detallada de las muestras fracturadas (figura 4.16) y los lingotes
correspondientes muestran que las zonas interdendriticas se fracturan durante el proceso de deformacion.
Las muestras que pudieron laminarse presentaron una cantidad menor de esta estructura interdendritica
comparado con aquellas que fallaron. Estas tltimas presentaron una microestructura contigua de la fase

fragil CusMg, lo cual permite que las grietas se propaguen [143].

Un segundo factor es que los planchones con mayor contenido de esta estructura interdendritica también
muestran una mayor cantidad de microrrechupes entre las dendritas. La variacion en la cantidad de la fase
interdendritica esta directamente relacionada con la cantidad de segregacion y por lo tanto con la velocidad
de enfriamiento de los lingotes. Por ello, es necesario estudiar el efecto de la velocidad de enfriamiento

sobre la segregacién y la microporosidad a mayor detalle.
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Figura 4.12: Curvas esfuerzo-deformacion para el material laminado en frio de una aleacion Cu-
1-Mg-1Sn. Se presenta un endurecimiento lineal que resulta en esfuerzos maximos cercanos a los
1000 MPa.

Esto demuestra que el proceso de colada y la microestructura de los planchones delgados son factores
cruciales para el éxito del proceso de deformacion. Especialmente para la aleacion Cu-1Mg-5Sn, que parece
presentar una condicién particular cuando se trata del proceso de laminado en frio, lo cual podria deberse

a la presencia de la fase ternaria CuysMgSn.

Cuando la cantidad de la fase CusMg es suficientemente grande, el material falla por fractura fragil.
Sin embargo, si la microestructura tiene tnicamente regiones interdendriticas aisladas, esto se traduce en
aleaciones suficientemente dictiles para garantizar la deformabilidad en frio del material sin que falle [143].
Los microrrechupes generados durante la solidificacion también se pueden considerar como responsables
de la falla durante el laminado. Sin embargo, estos espacios vacios debido a los microrrechupes desaparecen
cuando el material se lamina. Un compromiso 6ptimo entre el efecto de endurecimiento de esta segunda

fase y su fraccion de volumen y morfologia podria resultar en una aleaciéon ductil y resistente.

4.6. Tratamientos Térmicos de Homogeneizado

Debido a que la solidificaciéon estuvo fuera de equilibrio, se realizaron tratamientos térmicos de ho-

mogeneizado para eliminar el gradiente de composicion presente. Con las resultados del anélisis térmico



Anaélisis de los Resultados

62

Cu-1Mg-1Sn

2500 ¢
2000 f

1500 |

1000 } i 107

i Fundicidn

Microdureza Vickers [MPa]

wn
o
o

O 1 1

2.56

-0.1 04 09

19 24 29

Deformacion de Laminado (sy,)

Figura 4.13: Endurecimiento por trabajo en frio de la aleacion Cu-1Mg-1Sn a diferentes defor-

maciones de laminado en frio.

Figura 4.14: Propagacion de las grietas a lo
largo de la region interdendritica de la aleacion

Cu-5Mg-1Sn después de una reduccion del 6 %.

La fase fragil contigua permite la propagacion
de las grietas, mientras que la fase ductil (Cu)
la retrasa.

Figura 4.15: Superficie de fractura de la mues-
tra de la figura 4.14. Las regiones interdendriti-
cas estdn completamente fracturadas mientras
que las dendritas no presentan dano alguno. La
propagacién de grietas a través de la fase fragil
durante el laminado en frio da como resultado
la falla del material.

se determin6 que la temperatura a la cual comienza la fusion (y con esto la oxidacion del Mg) de las
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Figura 4.16: Después de una reduccion del 6%, las regiones interdendriticas de la aleacion
Cu-1Mg-5Sn presentan fracturas perpendiculares a la direccién de laminado. En este caso, las
regiones interdendriticas no son contiguas, por lo que las grietas no se propagan a lo largo de
todo el material.

muestras, esta alrededor de los 700°C. Esta temperatura se puede relacionar con la temperatura eutéctica
del diagrama binario Cu-Mg (figura 2.5), donde se tiene la transformacion L — (Cu) + CuzMg a una
temperatura de 726°C y una composicion aproximada de 16 % Mg en peso. Con esto se determiné que la
temperatura adecuada para realizar el homogeneizado debe estar por debajo de los 700°C. Se selecciono
una temperatura de 600°C para garantizar que la aleacién se encuentre por completo en fase sélida y

evitar que las muestras se oxiden.

Los resultados parecen indicar que las fases presentes después del homogeneizado son las mismas, que la
composicion no cambia de manera significativa y que la microsegregacion presente en las microestructuras
de fundicion se esté reduciendo a una homogénea. A pesar de esto, seria recomendable evitar este paso

adicional, que por lo general requiere tiempos muy largos y temperaturas muy altas [77, 80, 128, 144].

En la figura 4.17 se muestran las microestructuras de la aleaciéon Cu-1Mg-5Sn antes y después del
tratamiento térmico de homogeneizado a 600°C. Se observa un tono de gris homogéneo en las dendritas,
lo que quiere decir que las variaciones en la composicién debido a la microsegregaciéon han disminuido.
También se observa una redistribuciéon de la fase CusMg en particulas muy pequenas, lo cual podria

resultar en un mejor endurecimiento por trabajo en frio.

Estos resultados indican que es posible continuar con este trabajo de investigacion realizando trata-

mientos térmicos de homogeneizado. Siempre y cuando la temperatura no sea mayor a la temperatura de
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inicio de fusién del material, es posible realizar tratamientos térmicos en una atmésfera oxidante y las
pérdidas de Mg no serén considerables. Si se sobrepasa la temperatura de sélidus, es decir, una vez que se
inicia la fusién del material, se tiene una completa oxidacion de la muestra. Esto se debe a que los d&tomos
de Mg en fase solida estéan enlazados con atomos de Cu. Al darse la transformacion de fase, existe un
rompimiento de estos enlaces y los a&tomos de Mg se enlazaran preferencialmente con dtomos de oxigeno,

formando MgO.

Figura 4.17: Microestructuras de la aleacion Cu-1Mg-5Sn de fundiciéon (a) y después del homo-
geneizado a 600 °C y 24 horas (b).

4.7. Calculos Termodindmicos

En la figura 4.18 se muestra la proyeccion de la superficie de liquidus del diagrama ternario. En la figura
4.19 se tiene la esquina rica en cobre calculada del diagrama de fases Cu-Mg-Sn, con las 4 composiciones
experimentales analizadas. Se observa que para las cuatro composiciones, la segregacion iré en la direcciéon

de la relacion atomica 1:1 (Mg:Sn), lo que corresponde a la fase ternaria CusMgSn.

Las secciones pseudobinarias en equilibrio calculadas se muestran en las figuras 4.20-4.23. En la figura
4.20 se tiene una relacion en peso de Mg:Sn igual a 1 y se muestran las composiciones experimentales Cu-
1Mg-1Sn y Cu-5Mg-5Sn. En las figuras 4.21 y 4.22 se muestran las relaciones en peso de Mg:Sn de 0.2 y 5
respectivamente, donde también se indican las composiciones experimentales Cu-1Mg-5Sn y Cu-5Mg-1Sn.

Por dltimo se muestra la seccién vertical del sistema cuasibinario Cu-MgsSn en la figura 4.23.

Los resultados de la simulaciéon de solidificacion fuera de equilibrio utilizando el moédulo de Scheil-
Gulliver para las cuatro composiciones estudiadas se presentan en la figura 4.24. El calculo predice que,
con los parametros termodinamicos utilizados, inicamente para la composicion Cu-1Mg-5Sn se formara la
fase ternaria CuyMgSn antes de que se forme la fase CupsMg. Para las otras tres composiciones, se formara

primero la fase CusMg y posteriormente la fase CusMgSn. Lo que se observa experimentalmente es que la
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INVARIANT REACTIONS:

U1: 659.87 C: LIQUID + BCC_A2 -> CUSN_GAM + FCC_A1

P 1: 640.09 C: LIQUID + CU3SN + CUSN_GAM -> CU10SN3

P 2: 589.96 C: LIQUID + CU10SN3 + CUSN_GAM -> CU41SN11
U 2: 582.46 C: LIQUID + CU10SN3 -> CU3SN + CU41SN11

U 3: 572.75 C: LIQUID + CUSN_GAM -> CU41SN11 + FCC_A1
U 4: 566.48 C: LIQUID + FCC_A1 -> CU41SN11 + LAVES_C1
U5: 562.62 C: LIQUID + CU41SN11 -> CU3SN + LAVES_C1
E1: 529.55 C: LIQUID -> CUMG2 + LAVES_C1 + MG2SN

E2: 494.67 C: LIQUID -> CU3SN + LAVES_C1 + MG2SN

E3: 471.68 C: LIQUID -> CUMG2 + HCP_A3 + MG2SN

U 6: 337.02 C: LIQUID + CU3SN -> CUBSN5 + MG2SN

P 3: 216.02 C: LIQUID + BCT_A5 + CU6SN5 -> HCP_A3

E4: 200.64 C: LIQUID -> BCT_A5 + CU6SNS5 + MG2SN

@ 0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0
X(Mg)

Figura 4.18: Proyeccion de la superficie de liquidus calculada del diagrama de fases ternario
Cu-Mg-Sn.

fase ternaria CuyMgSn esta presente Gnicamente para la aleacion Cu-1Mg-5Sn en una pequena cantidad.
Para las otras tres composiciones, solo hay 2 fases que son (Cu) y CusMg. Hay que tomar en cuenta que
los parametros utilizados (reportados por Miettinen y Vassilev [132]) consideran esta fase ternaria como
estequiométrica y que el sistema ternario no ha sido evaluado criticamente. Es por esto que los resultados
experimentales presentados en este trabajo ayudaran a tener una idea mas clara de lo que ocurre para las

composiciones ricas en cobre de este sistema ternario.

4.8. Ensayos de Desgaste

Los resultados de los ensayos de desgaste indican que, conforme aumenta la cantidad de Mg, el desgaste
generado por el perno disminuye. En la figura 4.25 se muestran las secciones transversales de las huellas
generadas por el perno para las cuatro composiciones. Para la composicion Cu-1Mg-1Sn (figura 4.25-a) se
observa una capa de material debajo de la superficie, generada por el desgaste adhesivo. Ademas, se tiene
una gran cantidad de particulas desprendidas por el desgaste abrasivo. Esto en determinado momento
podria generar una mezcla mecanica més eficiente y mejorar la resistencia en la tribocapa. La composicién
Cu-1Mg-5Sn (figura 4.25-b) presenta patrones de flujo asociados a la deformacion plastica y algunas grietas

y fisuras subsuperficiales.

Para las composiciones con 5 %Mg (figuras 4.25-¢ y 4.25-d se observa la formacion de una tribocapa y
menor desgaste en la superficie. La fase fragil (CusMg) presenta microgrietas que, debido a que el perno
esta ejerciendo una fuerza de compresion contra la muestra, més que propagarse, resultan en una eficiente
mezcla mecénica que ayuda a la formacion de la tribocapa. Como el estado de esfuerzos generado por el
ensayo es en su mayor parte de compresion [145], las aleaciones con alto contenido de Mg se comportan

de manera dactil [6].
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Figura 4.19: Proyeccion de la superficie de liquidus calculada en la esquina rica en cobre el
diagrama de fases Cu-Mg-Sn. Los puntos experimentales de este trabajo se muestran sobre el
diagrama.

Los valores de rugosidad méaxima (Ry,q.), rugosidad media cuadratica (RgM.S) medidos a través del
centro de la huella generada por el ensayo y de pérdida de masa después del ensayo se muestran en la
tabla 4.4. La aleacion Cu-1Mg-5Sn present6 una menor pérdida de masa (5.2 x 1073 %, comparado con
7.2x1073 %, 18 x 1073 % y 39.65 x 1073 % para las composiciones Cu-1Mg-1Sn, Cu-5Mg-1Sn y Cu-5Mg-
5Sn respectivamente). Una posible explicacion es que esta composicién presenta una mayor resistencia
mecanica que la composicion Cu-1Mg-1Sn pero sigue teniendo un comportamiento ductil, a diferencia de

las composiciones con 5 %Mg.

En las figuras 4.26 y 4.27 se muestran los perfiles de rugosidad (obtenidos mediante perfilometria 6p-
tica) de las huella generadas por los ensayos tribolégicos para las cuatro composiciones. Los mecanismos
de desgaste observados fueron de abrasion y de adhesiéon. El dano generado por el perno se debe princi-
palmente al desgaste abrasivo entre ambos materiales. En algunos casos se observa una excentricidad en

la geometria de la huella debido a una pequena variacién en la perpendicularidad entre la muestra y el
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Figura 4.20: Diagrama de fases pseudobinario en equilibrio, calculado para una relacién en peso
de Mg:Sn igual a 1. Las lineas discontinuas indican las composiciones Cu-1Mg-1Sn y CubMg-

5Sn; la linea punteada indica que la méxima solubilidad de Mg y Sn en la fase (Cu) es de
aproximadamente 2.5 % en peso.
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L+Cu,MgSn
_ L+(Cu)
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Figura 4.21: Diagrama de fases pseudobinario en equilibrio, calculado para una relacion en peso
de Mg:Sn igual a 0.2. La lineas discontinuas indica la composicion Cu-1Mg-5Sn.

perno durante el ensayo.
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Figura 4.22: Diagrama de fases pseudobinario en equilibrio, calculado para una relaciéon en peso
de Mg:Sn igual a 5. La linea discontinua indica la composicién Cu-5Mg-1Sn.

1000 L
L+Cu,Mg+Cu,MgSn
— L+(C L+Cu,MgSn
g-) 760 (Cu)
- (Cu) iy L+Mg,Sn
| S o
2 ™ |
g 500 Cu,MgSn+Cu,Mg L+Cu,MgSn+Mg,Sn
Q L+(Cu)+Cu,MgSn
5
I—
250
(Cu)+Cu,MgSn Cu,MgSn+Cu,Mg+Mg,Sn
(Cu)+Cu,Mg+Cu,MgSn
0.0 01 0.2 0.3 0.4 1X] 0.6
Cu Fraccién Molar de Mg Mg,Sn

Figura 4.23: Seccion vertical en equilibrio del sistema cuasibinario Cu-MgySn.

Para la aleacion Cu-5Mg-1Sn (figura 4.28) se observa un desgaste adhesivo, caracterizado por las grietas
presentes en la direccion tangencial. La seccion transversal de la huella de desgaste se muestra en la figura
4.29. La tribocapa generada en la superficie presenta una intensa mezcla mecanica que resulta en un

tono de gris homogéneo, lo que sugiere que la composicion es uniforme. También se observa una zona de

deformacion pléastica subsuperficial generada durante el ensayo.
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Figura 4.24: Calculo de la solidificacion fuera de equilibrio (médulo Scheil-Gulliver) para las cua-

tro composiciones estudiadas. a) Composiciones Cu-1Mg-1Sn y Cu-1Mg-5Sn, b) Composiciones
Cu-5Mg-1Sn y Cu-5Mg-5Sn.

Tabla 4.4: Rugosidad méaxima (Rj,4z), rugosidad media cuadratica (Rgass) y pérdida de masa
en porcentaje (Am %) después de los ensayos de desgaste.

Composicion Ry [pm]  Rrus [um] Am | %]

Cu-1Mg-1Sn 10.3 1.8 7.15%x1073
Cu-1Mg-5Sn 14.8 3.5 18.00x1073
Cu-5Mg-1Sn 6.3 1.7 39.70x1073
Cu-5Mg-5Sn 7.4 1.6 5.20x1073

Estos resultados parecen indicar que tanto la dureza como la compatibilidad tribolégica en contacto con
acero mejoran con la adiciéon de Mg. Si bien el tribometro coaxial utilizado no permite realizar mediciones
cuantitativas confiables de los coeficientes de fricciéon, la generacién de tribocapas permite caracterizar el
comportamiento de manera cualitativa. Lo que se observa de manera experimental es que, al aumentar la

cantidad de Mg en la aleacion, el desgaste generado por el perno sobre la muestra es menor.
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Figura 4.25: Secciones transversales de las huellas generadas por los ensayos de desgaste. a) Cu-
1Mg-1Sn: Particulas subsuperficiales generadas por el desgaste abrasivo. b) Cu-1Mg-5Sn: Patrones
de flujo asociados a la deformaciéon plastica. ¢) Cu-5Mg-1Sn: Formacién de una tribocapa y
deformacion plastica subsuperficial con microgrietas en la fase CugMg. d) Cu-5Mg-5Sn: Formacion
de una tribocapa con composicion homogénea y deformacion plastica subsuperficial. En ¢) y d)
la microestructura eutéctica cerca de la superficie se pierde en la tribocapa debido a la elevada
mezcla mecénica.

a)

Figura 4.26: Perfil de las huella del ensayo de desgaste: a) aleacion Cu-1Mg-1Sn, b) aleacion
Cu-1Mg-5Sn.
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Figura 4.27: Perfil de las huella del ensayo de desgaste: a) aleacion Cu-5Mg-1Sn, b) aleaciéon
Cu-5Mg-55n.
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Figura 4.28: Micografia de la huella del ensayo de desgaste para la aleacion Cu-5Mg-1Sn. Las
grietas observadas son caracteristicas de un desgaste adhesivo.
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Figura 4.29: Seccion transversal de la huella mostrada en la figura 4.28. En la parte superior
se observa la formacién de una tribocapa con composicién homogénea. También se observa la
deformacion plastica subsuperficial generada por el ensayo de desgaste.



Capitulo 5

Discusion

Partiendo de una serie de obvservaciones con respecto a las necesidades de desarrollar nuevas aleaciones
tribologicas que puedan ser utilizadas en cojinetes de deslizamiento [2], se seleccion6 al Mg como elemento
de aleacién que a la vez de ser tribolégicamente compatible con el Fe, presenta caracteristicas metaltr-
gicas interesantes. Desde el punto de vista del subsistema binario Cu-Mg, la formacién del compuesto
intermetélico CusMg resulta en microestructuras de dos fases, una ductil (a-Cu) y esta fase de Laves que,

debido a sus caracteristicas quimicas y cristalograficas, es dura y fragil.

Los resultados presentados en este trabajo indican que se pueden fabricar y procesar aleaciones Cu-Mg-
Sn mediante técnicas muy similares a las que se utilizan para las aleaciones Al-Sn. Esto quiere decir que se
podrian tener técnicas (e infraestructuras) parecidas para procesar dos aleaciones tribolégicas distintas y
obtener las propiedades 6ptimas para las aplicaciones en las que se pretenden utilizar. No se debe perder de
vista que lo que se busca obtener es una aleacion que tenga mejores propiedades (principalmente se busca
maximizar la tenacidad y la compatibilidad tribologica) y que al mismo tiempo, el impacto ambiental que
se genere al producirla, utilizarla e incluso reciclarla, sea menor. En este sentido se tiene una funcionalidad

multiple en estas aleaciones, lo cual justifica su estudio.

Se podria pensar en utilizar aleaciones maestras para la fundicion de las aleaciones ternarias propuestas.
También se podria pensar en otras técnicas de fundicién u otros métodos para obtenerlas. Sin embargo, con
los experimentos preliminares realizados para este trabajo se determiné que el uso de aleaciones maestras
no es adecuado. La composicién eutéctica del sistema binario Cu-Mg se encuentra a una composiciéon
aproximada de 9 %Mg en peso y a una temperatura de 726°C. Arriba de esta temperatura se tiene una
fase liquida y, en presencia de oxigeno, el Mg se oxida por completo, lo que significa que es méas complicado
fabricar una aleacion maestra. Los otros métodos que se probaron (como encapsular el Mg en recipientes
de Cu cerrados) no resultaron satisfactorios. Es por esto que el desarrollo de la técnica de fundicion

propuesta es importante para poder continuar con el estudio de estas aleaciones.

73



Discusion

74

5.1. Proceso de Fundicién

Resulta indisipensable utilizar un crisol de grafito. Las herramientas utilizadas deben estar limpias,
secas y precalentadas. Recubrir con grafito todas las herramientas protege contra la contaminacion del
bano y reduce la oxidacién del Mg. Esto ayuda a controlar la composicién de dos maneras. La primera es
evitando que elementos como Si y Fe presentes en las herramientas se disuelvan en el liquido. La segunda
es mediante el control éptimo de la cantidad de Mg que se oxida. Durante el proceso es normal que haya
una pérdida de magnesio debido a la oxidacién, por lo que el control de la composicion es complicado.
Después de analizar las composiciones de los primeros lingotes se determiné que la cantidad de magnesio
requerida para obtener las composiciones deseadas es de un 20 % adicional para aquellas con 1% de Mg
y de un 30 % adicional para las de 5% de Mg. En algunos lingotes aparecen impurezas como Fe, Al y V.
Esto se debe a que el Sn utilizado para la fundicién era de pureza industrial. También se observa una
pequena cantidad de Pb en todas las aleaciones, lo cual ayuda a mejorar la maquinabilidad de los lingotes
[80].

Es importante mencionar que el volumen de liquido dentro del crisol debe ser lo suficientemente alto
para que cuando se introduzca el Mg, éste quede completamente cubierto por el bano liquido. Es decir, la
relacion de aspecto del crisol y el volumen de la carga de fundicién deben ser tales que permitan que el
Mg quede sumergido completamente. De no ser asi, parte del material queda en la superficie y se inicia la
reaccién de oxidaciéon. El empujar al Mg con un pistéon tiene ventajas particulares. Una de ellas es que, al
introducirlo en el tubo, el aire en el interior del tubo es desplazado hacia afuera. Una vez que el Mg cae
en el bano, parte de este se oxida y se genera una zona donde la cantidad de oxigeno es baja. Ademas,
el Mg que queda cubierto por el liquido comienza a fundirse y mezclarse en la fase liquida, evitando la

oxidacién.

Durante el proceso de desgasificacion, el CaCOg3 a una temperatura de 825°C se descompone en CaO +
COs. La pastilla desgasificadora utilizada funciona como desoxidante y como escoriador al mismo tiempo.
Ademas, el grafito de la barra también reacciona con el oxigeno disuelto en el bafio liquido para formar
COa. Con esto, los gases (hidrogeno y oxigeno) disueltos en el liquido son arrastrados a la superficie. Esto
garantiza que estén en una baja cantidad justo antes de realizar el vaciado. Si el proceso de vaciado es
demasiado rapido, se puede generar un flujo turbulento y mezclado de aire con el liquido, lo que genera

poros en el lingote.

El Mg se utiliza como elemento aleante y se debe anadir al bano liquido de bronce justo antes de
realizar el vaciado. Una buena proteccion del bano mediante una pequena cantidad de polvo de grafito es
fundamental. Manteniendo el Mg hasta el fondo del crisol se puede evitar que este flote hasta la superficie
y se oxide por completo. Ademaés de esto, si después de la desgasificacion llegase a quedar alguna pequetia
cantidad de oxigeno disuelto en el liquido, parte del Mg reaccionaré, formando MgO. Esto quiere decir
que el Mg también cumple la funcién de desoxidante. Por lo tanto, la adicion de Mg al bafnio liquido de
bronce debe realizarse después de la desgasificacion. Esto reduce las pérdidas y garantiza una composiciéon

final més precisa.
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5.2. Solidificacién

Los resultados experimentales obtenidos en las fundiciones de Cu-Mg-Sn muestran una gran comple-
jidad, debido a que no se alcanza el equilibrio termodinamico durante la solidificaciéon. La velocidad de
enfriamiento alcanzada experimentalmente es suficientemente grande como para que el proceso se encuen-
tre fuera de equilibrio termodinamico. En este caso, las cuatro diferentes composiciones tienen rangos de
solidificacién y temperaturas de fusion distintas. Ademas, la diferencia de las masas atémicas entre los
elementos de la aleacion hacen que el porcentaje en peso sea muy distinto al porcentaje atémico. Desde el
punto de vista tecnologico es mas facil manejar porcentajes en masa. Sin embargo, desde el punto de vista
cientifico, utilizar porcentajes atoémicos es més adecuado. Ademas, los diagramas de fases reportados estan
en porcentaje atomico. A pesar de que esto parece irrelevante, en la etapa de investigacion respecto a un
sistema ternario poco conocido, utilizar porcentajes atomicos resulta mas sencillo, especialmente cuando

se consideran compuestos estequiométricos.

Las dos fases ternarias reportadas en el sistema Cu-Mg-Sn son CuyMgSn y CuMgSn. La presencia de la
primera en una de las aleaciones fue demostrada mediante difraccion de rayos X. La segunda es muy poco
probable que se forme, incluso con una muy elevada segregacion, para las composiciones estudiadas. Esto
se puede ver en las figuras 2.10 y 2.15. El punto eutéctico e; en la figura 2.10 y el punto C en la figura 2.15
predicen que la segregacion ird en esa direccién. Es decir, para las cuatro composiciones estudiadas, la
reaccion eutéctica L — (Cu) + Cua Mg+ Cuy M gSn determina la direcciéon de la segregacion. Es por esto
que, a pesar de que la aleacion Cu-1Mg-1Sn deberia ser una aleacién monofasica, lo que se observa es la
presencia de dos fases: (Cu) y, en una muy pequenia cantidad que se podria considerar como un eutéctico

residual debido a la falta de equilibrio termodinamico, CusMg.

Ademaés de ésto, conforme la temperatura baja, las solubilidades de Mg y Sn en (Cu) disminuyen. En
la figura 2.9 se ve que a 400°C, las dos composiciones con bajo contenido de Mg estan dentro de la regiéon
de una sola fase. Sin embargo, al bajar la temperatura, la superficie de solvus se acerca cada vez més
hacia el Cu puro. Esto también quiere decir que, para la composicion Cu-1Mg-5Sn (que tiene relacion
atomica cercana a 1:1 de Mg:Sn) la superficie de solvus cruzara este punto en la composicion antes que el
punto de composicion de la aleaciéon Cu-1Mg-1Sn. Esto concuerda con los resultados tanto de difracciéon
de rayos X como con las microestructuras observadas. En la figura 5.1 se muestra la proyeccién de la linea
de solvus para la fase (Cu) calculada a partir de los diagramas de fases binarios. Conforme disminuye la
temperatura, la solubilidad de Sn y de Mg en la fase (Cu) va disminuyendo. Sin embargo, ésta tiene una

variacion mayor para el caso de Sn [22, 23].

Cuando la aleacion solidifica a velocidades de enfriamiento altas, por lo general se presenta microsegre-
gacion. El centro de las dendritas queda con mayor cantidad de solvente (Cu) y la parte externa de la
dendrita con mayor cantidad de solutos (Mg y Sn). Esto se model6 mediante la ecuacion de Scheil, que
predice la formacién de una microestructura eutéctica al final de la solidificacién debido al gradiente de
composicion. Las dendritas de cobre con Mg y Sn en solucién solida observadas en las microestructuras,

por lo tanto, no son homogéneas [110, 143]. Esto no debe influir demasiado en las propiedades tribologicas,
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Figura 5.1: Proyeccion de la superficie de solvus para la fase (Cu), calculada en la esquina rica
en Cu del diagrama ternario Cu-Mg-Sn.

donde debido al desgaste comunmente se generan microestructuras fuera de equilibrio [52]. No obstante,
se debe tomar en cuenta que, tanto para facilitar el anélisis de las fases obtenidas como para iniciar con
las mismas condiciones (homogéneas) y asi reducir las variables que son maés dificiles de controlar, seria
recomendable estudiar a mayor detalle los tratamientos térmicos de homogeneizado antes del proceso de

laminado.

Se sabe que a menor tamano de grano, la resistencia mecéanica de un material aumenta, por lo que
obtener un tamano de grano mas fino en el material serfa recomendable. Para este trabajo no se ha utilizado
ningin tipo de inoculante ni altas velocidades de enfriamiento. Para aleaciones Cu-Be que contienen de
1.6 a 2% en peso de berilio, se utiliza hasta un 0.25% en peso de cobalto para promover el refinamiento
de grano en el material de fundicion [80]. Esto también ayuda a reducir el crecimiento de grano durante
los tratamientos térmicos. Para las aleaciones Cu-Mg-Sn, las particulas de las fases CusMg y CuysMgSn

deben tener una funcién similar e inhibir el crecimiento de grano durante los tratamientos térmicos.
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Dependiendo de la velocidad de enfriamiento, en el sistema binario Cu-Sn (figura 2.7) se pueden retener
las fases §, 7 o B. La fase de equilibrio £ generalmente no dispone de la fuerza impulsora suficiente
para nuclear. Para el sistema binario Cu-Mg se tiene, bajo condiciones de enfriamiento extremadamente
rapido, una fase amorfa con composicion cercana al eutéctico Mg+CuMgs (hasta 85 % atéomico de Mg).
Esto sugiere que el sistema Cu-Mg debe ser revaluado para incluir esta fase amorfa [146]. En el caso del
sistema ternario, no se dispone de informacién con respecto a las fases que se forman fuera de equilibrio.
Sin embargo, las fases obtenidas para las composiciones estudiadas en este trabajo son suficientemente

estables como para no sufrir transformaciones durante los tratamientos térmicos a 600°C y 24 horas.

El uso de lingoteras instrumentadas permite documentar en detalle la historia del enfriamiento y aso-
ciarla con las microestructuras observadas [110]. Sin embargo, la medicion de temperatura, adquisicion
de datos y el material que se consume, por ejemplo, debido a que los termopares quedan injertados en
el lingote, resultan en complicaciones y desventajas. Ademas, existen algunas otras complicaciones para
poder filtrar de manera adecuada los datos obtenidos y asi facilitar la interpretacion. Por lo tanto, a
pesar de que en algunos experimentos se utilizaron lingoteras instrumentadas, para los lingotes que fueron
laminados en frio no se midieron temperaturas durante el enfriamiento. Sin embargo, las microestructuras
fueron consistentes y reproducibles [110], lo que sugiere que las variaciones respecto al enfriamiento son
despreciables. Esto quiere decir que los datos obtenidos con respecto a las curvas de enfriamiento son

confiables.

5.3. Microestructuras de Fundiciéon

Se produjeron 4 aleaciones con las composiciones descritas en la tabla 3.1. Podria considerarse que la
referencia es la aleacion Cu-1Mg-1Sn, donde la cantidad de la fase (Cu) es cercana al 100 %. Se puede
comparar esta composicion contra las otras para ver los efectos de los elementos aleantes. En la figu-
ra 4.3 se tienen algunas de las zonas mas representativas de las muestras metalograficas. Todas estas

microestructuras son dendriticas (de la fase a-Cu) y regiones interdendriticas con diferentes fases.

En las micrografias se observa muy claramente el efecto de la segregacion en las dendritas, resultando en
un nicleo dendritico consistiendo principalmente de cobre, el cual gradualmente se enriquece en Sn. Para
las composiciones con 1 % Mg las regiones interdendriticas presentan una microestructura muy fina, similar
a una reaccion eutectoide. Los resultados de difracciéon de rayos-X indican que estan presentes inicamente
las fases (Cu), CusMg y CuyMgSn. La ultima estd en una pequena cantidad, lo cual hace imposible un
analisis de composiciéon puntual por EDS confiable. Por esto, utilizar otras técnicas de caracterizaciéon

como microscopia electrénica de transmision (TEM) seria recomendable.

Para las aleaciones con 5 % Mg se observa una microsegregacion interdendritica fuerte. La concentracion
de los elementos aleantes aumenta del centro hacia la parte exterior de las dendritas, resultando en regiones

interdendriticas con microestructuras eutécticas y gradientes de composiciéon. Las regiones interdendriticas
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de las microestructuras con composicion Cu-5Mg-5Sn presentan zonas oscuras y claras. Es probable que

esto se deba a la solubilidad de Sn en la fase CusMg.

La microestructura de fundicion para la composicion Cu-1 %Mg-5 %Sn a bajos aumentos (figura 4.17-a),
confirma nuevamente la fuerte microsegregacion en el material. En la figura 4.3-b, se observa aproximada-
mente un 8.6 % volumétrico de material interdendritico, el cual, a mayores aumentos (figura 4.4-a), parece
consistir de un borde de reacciéon peritéctico y una microestructura interior eutectoide. La composicion
nominal de las zonas interdendriticas corresponde a una composiciéon aproximada CugMgSn, las dos fa-
ses individuales son demasiado finas para poder hacer un anélisis puntual por EDS, debido al volumen
de interaccion del haz de electrones. Considerando que la microestructura eutectoide observada consiste
de a-Cu y una fase intermetalica en partes aproximadamente iguales, se puede considerar que esta fase

corresponde a la fase CuyMgSn.

La morfologia fina y el borde de reacciéon hacen poco probable que se trate de un eutéctico formado
directamente del liquido [110]. Sin embargo, la microestructura muy fina, regular, en forma de varilla
podria interpretarse como una descomposicion eutectoide de la fase beta que se encuentra en el diagrama
binario Cu-Sn. Segun los célculos termodinamicos para el diagrama pseudobinario con relacién en peso
Mg:Sn de 0.2 (figura 4.21), a bajas temperaturas (aproximadamente 100 °C) la aleacion Cu-1Mg-5Sn
entra en la region de 3 fases (Cu)+CuysMgSn+CusSn. Esto quiere decir que existe la posibilidad de que
esta fase muy fina sea en realidad la fase CuzSn (e en el subsistema Cu-Sn). Por lo tanto, a pesar de que
no se detecto esta fase mediante difraccion de rayos X, esto puede deberse a que la fase se encuentra en

una fracciéon muy pequena que queda por debajo del umbral de deteccion de esta técnica.

5.4. Calculos Termodinamicos y Diagramas de Fases

Para evaluar el diagrama de fases ternario es necesario contar con los datos termodinamicos de todas las
fases en equilibrio. Para los subsistemas binarios, todas las fases reportadas en la literatura se encuentran
en la base de datos SSOL5. Con respecto al sistema ternario, se puede formar la fase ternaria CusMgSn
en el rango de composiciones estudiado. Esta fase, al igual que la fase binaria CuyMg, también es una
fase de Laves y presenta caracteristicas muy similares. Ambos compuestos tienen estructuras cristalinas
FCC y, como se mostré en la figura 2.11, en la fase ternaria los 4 &tomos de Sn sustituyen a los 4 dtomos
de Mg que se encuentran en los espacios intersticiales tetraédricos en la fase CusMg. Los radios atémicos
calculados de Mg y de Sn son ambos 145 pm. Las valencias de ambos elementos son iguales (2+) y las
electronegatividades son similares (1.96 para Sn y 1.31 para Mg). Esto quiere decir que, segtn las reglas
de Hume-Rothery, es muy probable que entre estos dos componentes (diagrama de fases cuasibinario

CuaMg-CuyMgSn) presente solubilidad solida completa.

Se realizaron simulaciones mediante paqueteria numeérica comercial (Thermo—calc®) para modelar la
solidificacion en equilibrio y fuera de equilibrio y comparar los resultados del modelado con las microes-

tructuras observadas. Sin embargo, como el sistema ternario Cu-Mg-Sn no ha sido evaluado de manera
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critica, las bases de datos disponibles hasta este momento son incompletas, lo que genera algunos errores
en los célculos termodinamicos. Por lo tanto, si se pretende continuar estudiando estas aleaciones, en

algiin momento serd necesario evaluar criticamente este sistema.

No obstante, con los datos termodindmicos que reportaron Miettinen y Vassilev [132], se logrd incluir la
fase ternaria CuyMgSn en los calculos termodinamicos realizados. En el apéndice C se muestra el codigo
fuente para agregar las dos fases ternarias en los calculos utilizando Thermo-cale®. Sin embargo, se debe

tomar en cuenta que ellos consideraron esta fase como estequiométrica.

Este trabajo demuestra la existencia de la fase ternaria CuyMgSn mediante difraccién de rayos-X
para un lingote con solidificacién fuera de equilibrio y composiciéon Cu-1Mg-5Sn. Las condiciones para la
existencia de esta fase es una relacion atéomica de Cu:Mg:Sn igual a 4:1:1, es decir, una relaciéon atéomica
de Mg:Sn de 1:1. Esto quiere decir que ésta fase se encuentra sobre el diagrama pseudobinario Cu-MgSn

(figura 2.14 como la fase 75 y figura 2.16 como la fase Ty).

Por lo anterior se debe tomar en cuenta el diagrama pseudobinario Cu-MgSn calculado en este trabajo,
con relacion de Mg:Sn igual a 1 en peso, el cual se muestra en la figura 4.20. Para las composiciones
Cu-1Mg-1Sn y Cu-5Mg-5Sn, en equilibrio y a bajas temperaturas, los calculos predicen que se deberian

tener las tres fases: a-Cu, CusMg y CusMgSn. Esto no es lo que se observo experimentalmente.

Los diagramas de fases reportados en la literatura y las observaciones mencionadas en este trabajo
sugieren que la fase ternaria presenta un amplio rango de composicién. Segun las figuras 2.9 y 2.14, esta
fase ternaria tiene un rango de composicion considerable, lo cual resulta evidente cuando se comparan
las figuras 2.14 y 2.16. Esto presenta una oportunidad para investigacion, ya que determinar el rango de

composicion de esta fase seria muy valioso para la evaluacion critica del sistema.

5.5. Propiedades Mecanicas y Efecto del Mg

Las aleaciones estudiadas en este trabajo presentan méas de una fase. Esto quiere decir que la contribu-
cion al endurecimiento de la aleacion estd dada de varias maneras. Por un lado se tiene la contribuciéon
al endurecimiento por solucion sélida de Mg y Sn en la fase (Cu). Tomando como referencia la aleacion
Cu-1Mg-1Sn, cuando se tiene un 5% de Mg (Cu-5Mg-1Sn) la dureza aumenta en mayor cantidad que
cuando se tiene un 5% de Sn (Cu-1Mg-5Sn). Esto se debe principalmente a la baja solubilidad de Mg en
Cu, lo cual resulta en una mayor cantidad de la fase CusMg. Por esto se puede considerar una contribucion
por las particulas de la fase CusMg que se encuentran en una microestructura eutéctica de Cu + CusMg.
Para tener un mejor endurecimiento por particulas se deberia modificar la microestructura eutéctica me-
diante un tratamiento térmico de homogeneizado. Se recomienda, entonces, una posible modificaciéon a
la microestructura de fundiciéon antes de realizar una deformaciéon en frio, tomando en cuenta que no
necesariamente tendra un beneficio en las propiedades tribologicas, por lo que se debe tener cuidado de

no realizar procesos innecesarios sin una justificacion cientifica rigurosa.
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La baja ductilidad de las composiciones con 5% de Mg es una limitante para el proceso de deformacion
en frio. Si el estado de esfuerzos al que estaréd sometido el material es inicamente de compresion, el desgaste
en la aleacion sera menor que para las composiciones con 1 %Mg. De cualquier forma, realizando algunas
pequenas modificaciones, como la adicién de fases blandas [147], o tratamientos térmicos [25, 31, 148] se
puede aumentar la ductilidad. Tampoco se puede descartar la posibilidad de realizar recocidos intermedios

durante la deformacion pléstica.

La curva esfuerzo-deformacion en aleaciones bifasicas puede mostrar diferencias significativas respecto
a los modelos conocidos para materiales monofasicos y representan un area de investigacion dentro de
la tematica de los compuestos “in situ” [26-29, 52, 149-155]. Durante el laminado en frio, si la segunda
fase es fragil, ésta se rompe y se redistribuye. La presencia de particulas duras provoca una deformaciéon
heterogénea en su entorno, por lo que induce una red de dislocaciones que resulta en un endurecimiento
mayor. Esto puede explicar la gran contribuciéon de dureza al agregar una mayor cantidad de Mg. Sin

embargo, si la segunda fase es contigua en la microestructura, las grietas se propagan y el material falla.

Por otro lado, en las regiones interdendriticas se tiene también la fase (Cu) como parte de una mi-
croestructura eutéctica, por lo que una segunda fase ductil se deforma junto con la matriz. Los limites
de fase forman obstaculos para las dislocaciones méas fuertes que los limites de grano, pero también per-
miten la eliminacion de dislocaciones para respetar la compatibilidad de deformacién entre las dos fases.
Normalmente, el efecto de los obstaculos predomina. En vista de que la distancia entre éstos disminuye
exponencialmente con la deformacion, se provoca un endurecimiento elevado comparado con materiales
monofésicos. Para analizar este fenémeno a mayor detalle, es necesario reconstruir las curvas de endure-
cimiento por trabajo en frio de las aleaciones ductiles mediante ensayos de traccion a diferentes niveles
de deformacién en frio. Con esto se podra expandir el estudio del endurecimiento por trabajo en frio en
materiales polifasicos, considerando tanto materiales en los cuales la segunda fase es dictil, como aquellos

en los que la segunda fase es fragil (como CusMg y CuysMgSn) y una combinacion de ambos.

La ductilidad que adquieren después de los procesos de deformaciéon y tratamientos térmicos algunos
materiales se debe al buen endurecimiento por trabajo en frio que presentan [156]. El endurecimiento ob-
servado durante los ensayos de tracciéon para estas aleaciones es grande. Esto quiere decir que la resistencia
que se puede alcanzar después de un proceso de laminado en frio podria superar muchas de las aleaciones
de cobre utilizadas hasta este momento. Es por ello que se requiere investigar de manera més profunda el

comportamiento mecénico de las aleaciones Cu-Mg-Sn trabajadas en frio.

5.6. Laminado

Para las composiciones con bajo contenido de Mg, al aplicar pasos de reducciéon pequetios (10 %), se
logra modificar la estructura de fundicién de manera suficiente para permitir deformaciones logaritmicas
equivalentes de 3, sin recocidos intermedios. Esto ya se ha logrado para aleaciones basadas en el sistema

Al-Sn-Si [39] que, debido a la presencia de fases fragiles, son dificiles de laminar en frio. La composicion de
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la aleacion y morfologia de la fase CusMg juegan un papel importante en la deformabilidad del material. A
pesar de que aun se tienen algunos problemas con pequenas porosidades y microrrechupes, estos defectos

se corrigen durante el laminado en frio.

El analisis de falla realizado para aquellas composiciones con 5% de Mg revela que la microestructura
juega un papel determinante en la capacidad para trabajar en frio al material. Las regiones interdendriticas
conectadas resultan en una facil propagacion de las grietas, resultando en la falla después de deformaciones
en frio muy pequenas. Por lo tanto, el contenido de Mg es determinante para la deformabilidad de estas
aleaciones. La fracciéon de volumen y la morfologia de los compuestos intermetalicos CusMg y CugsMgSn
debe ser controlada para que el resultado sea un material que tenga la suficiente ductilidad para iniciar el
proceso de laminado, pero que el efecto de endurecimiento que generen sea grande. Esto se puede lograr
teniendo particulas pequedias de la fase dura en una matriz duactil [42, 77, 128]. La cantidad de Mg debe
ser tal que se tenga la mayor cantidad de la fase CusMg sin que sea contigua en la microestructura si lo

que se requiere es laminar en frio estas aleaciones en su estado de colada.

5.7. Tratamiento Térmico de Homogeneizado

Las aleaciones Cu-Mg-Sn estudiadas son lo suficientemente estables (termodindmicamente) como para
ser utilizadas en procesos y aplicaciones tribolégicas industriales en su estado de colada. Después del
homogeneizado a 600 °C, no se observa ninguna transformacion de fase. Arriba de esta temperatura es
probable que se empiece a oxidar la muestra debido a que probablemente parte del material se transforma

en fase liquida. Es por esto que los tratamientos térmicos se realizaron a esta temperatura.

Este tratamiento térmico puede ayudar a mejorar la ductilidad y la resistencia de aleaciones de Cu en
su estado de colada mediante la reduccion de los gradientes de composicion generados por la solidificaciéon
fuera de equilibrio [80]. Por esto, el homogeneizado se vuelve mas importante en aquellas aleaciones que
presentan un gran rango de solidificacion. A pesar de que se tienen dendritas con nucleos de diferente com-
posicion en fundiciones de latén, bronce y aleaciones Cu-Be, el procesamiento mecénico posterior ayuda a
igualar la composicién y reducir estos gradientes de composicion mediante activacién mecanica. Ademas,
después del laminado en frio es necesario aplicar un tratamiento térmico de recocido para recuperar la duc-
tilidad, lo que resulta en una contribucién térmica para igualar la composicién en el material deformado.
Por 1ltimo, el proceso de desgaste también ayuda a igualar la composicién en la zona de contacto mediante
una eficiente mezcla mecanica, por lo que realizar tratamientos térmicos de homogeneizado puede resultar

innecesario.

5.8. Ensayos de Desgaste

Los resultados obtenidos en los ensayos de desgaste son en su mayor parte cualitativos. Por la observa-
cion (macro y microscopica) de las muestras y en comparacion con aleaciones tribologicas comerciales, el

comportamiento tribologico de las cuatro aleaciones estudiadas resulta satisfactorio. Es decir, el desgaste
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que se observo en las muestras (para condiciones equivalentes) resulté ser menor que para lo que se ha

observado en otros materiales como Al, Al-Sn, Al-Sn-Si, Cu-Pb y Fe [5, 6].

Con los resultados obtenidos se puede asegurar que estas aleaciones tienen un comportamiento tribo-
logico en contacto con acero aceptable. Ademas de esto, los ensayos tribologicos se realizaron inicamente
para el material en estado de colada. Seguramente, después de aplicar el proceso de laminado en frio y un
tratamiento térmico de recocido posterior, el material tendrd un menor desgaste. Esto se ha visto en las
aleaciones Al-Su [2, 5-7], donde debido al refinamiento de grano obtenido después del proceso de deforma-
cion y una recristalizacion completa debida al tratamiento de recocido, el desgaste observado disminuye

considerablemente.



Capitulo 6

Conclusiones

Este trabajo de investigacion es una parte importante en el desarrollo de nuevas aleaciones tribologicas.
Desde el punto de vista de innovacién tecnolégica en la industria metal mecénica convencional, lo cual
representa gran parte de la industria automotriz mexicana, se desarrolld la técnica de fundicién y se
demostré que las composiciones se pueden controlar con una precision adecuada. También se demostro
que algunas de estas aleaciones se pueden deformar en frio sin tratamientos térmicos de homogeneizado y
que el endurecimiento por trabajo en frio resulta en resistencias mecanicas superiores a las que se obtienen

en las aleaciones Cu-Pb y Cu-Be [80].

Particularmente este trabajo permitio llegar a las siguientes conclusiones:

= Se desarroll6 un proceso de fundicién para la obtenciéon de planchones delgados de aleaciones Cu-
Mg-Sn a partir de una técnica convencional, con el cuél se obtienen composiciones controladas y

una buena repetibilidad en las microestructuras resultantes.

= Se determiné que el uso de grafito en polvo para cubrir el Mg y el bano liquido son altamente

efectivos para evitar la oxidacion del Mg y poder controlar la composicién.

= Se analizaron las microestructuras obtenidas y se determiné que son dendriticas, tipicas de fundi-
ciones de Cu. Las dendritas son de la fase a-Cu y en las regiones interdendriticas el compuesto

intermetélico CusMg.

= Se detectd la presencia de la fase ternaria CuysMgSn tinicamente para la composicion Cu-1Mg-55n

utilizando técnicas de difracciéon de rayos-X.

= Se comprob6 mediante tratamientos térmicos de homogeneizado a 600°C y en atmosfera oxidante
que la estructura de fundiciéon se puede modificar sin que haya pérdidas excesivas de Mg por

oxidacion.

= Se determiné que la contribucion al endurecimiento de la aleacion es practicamente 4 veces mayor

para el caso de Mg que para el Sn.

83



Conclusiones

84

= Las aleaciones con bajo contenido (1% en peso) de Mg se laminaron en frio en su estado de
colada hasta deformaciones equivalentes de 3. Las aleaciones con alto contenido (5% en peso) de
Mg fallaron durante el laminado en frio debido a regiones contiguas de la fase fragil CusMg. La
morfologia y distribucion de esta fase son determinantes en la ductilidad de estas aleaciones. Por
lo tanto, se determiné que la distribuciéon y la cantidad de la fase CusMg es responsable de la falla

debido a la propagacién de las grietas a través de las regiones interdendriticas.

= Se realizaron los calculos termodinamicos para obtener diferentes secciones del diagrama de fa-
ses ternario. Se consider6 la fase ternaria CusMgSn como estequimétrica y se agregd de manera

satisfactoria a los calculos.

= Se comprobd que el Mg ayuda a mejorar las propiedades tribologicas de la aleacion, disminuye el

desgaste y ayuda a la formacién de una tribocapa en la zona de contacto.

= Se determin6é de manera cualitativa que la compatibilidad tribologica de estas aleaciones en su
estado de colada y en contacto con acero es suficiente para aplicaciones tribologicas en donde el

material esté sometido a esfuerzos de compresion.

El continuar estudiando este sistema servird para poder caracterizar las fases ternarias que se forman
y, en un futuro, tener un diagrama de fases ternario méas preciso y completo. Es necesario investigar el
efecto del proceso de laminado y recocido para obtener las propiedades requeridas para las aplicaciones
tribologicas deseadas en los cojinetes de deslizamiento. Este trabajo demuestra que estas aleaciones se
pueden fabricar mediante procesos de fundiciéon convencionales, lo cual permite producir material en

grandes cantidades, y que se puede utilizar como material funcional para aplicaciones tribologicas.



Capitulo 7

Comentarios Finales y Sugerencias
para trabajo futuro

Principalmente se generaron los conocimientos detallados con respecto al proceso de fundicién y la
solidificacion de una serie de aleaciones sobre las cuales existe poca informacion en la literatura cientifica
abierta. Se estudio la metalurgia fisica de 4 composiciones del sistema ternario Cu-Mg-Sn. También se
demostro que las aleaciones con bajo contenido de Mg se pueden trabajar en frio para formar laminas
delgadas. Por tltimo, se verific6 de manera cualitativa que el comportamiento tribolégico de estas alea-
ciones es similar al de las aleaciones utilizadas comercialmente, por lo que parecen prometedoras para

eventualmente ser utilizadas de manera industrial.

La solidificacién fuera de equilibrio y la falta de disponibilidad del diagrama ternario completo implica
que los diagramas de fases presentes en la literatura no son suficientes para un analisis completo de las
aleaciones estudiadas en este proyecto. Por lo tanto, es necesario realizar el anéalisis de las curvas de
enfriamiento, calorimetria diferencial de barrido y simulaciones teoricas de la solidificacion, tomando en

cuenta que las bases de datos para estas aleaciones no estan del todo completas.

Este trabajo es solo una parte inicial del proyecto, el cual a largo plazo contribuiré a través del desarrollo
de aleaciones con mejores propiedades mecanicas y tribologicas. Esto permitira eliminar el plomo en
algunos componentes de motores de combustion interna, disminuyendo también las pérdidas por fricciéon

en el mismo, reduciendo el peso y aumentando la eficiencia en el consumo de combustible [2].

Las pruebas realizadas indican que la técnica de fundiciéon convencional es factible para producir es-
tas aleaciones. El material se puede producir con composiciones precisas y manteniendo la cantidad de
impurezas relativamente bajas. Los planchones delgados obtenidos utilizando esta técnica estan libres de
defectos tecnolégicos considerables y se pueden caracterizar utilizando las técnicas descritas. Las compo-

siciones con bajo contenido de Mg (1 %) se pueden laminar en frio hasta una deformacion equivalente de
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von Mises de 3 sin ningtn problema. Sin embargo, para las composiciones con 5% de Mg y en el estado
microestructural de colada, el laminado en frio no es posible. Por lo tanto, se deben ir complementando
los resultados de este trabajo, para lo cual la descripciéon de la técnica de fundiciéon sera extremadamente
util. Como una parte inicial de un proyecto de investigaciéon de un sistema ternario poco conocido, se
tienen resultados confiables, reproducibles y satisfactorios. Con esto se puede pensar en seguir adelante
con la investigacion de estas aleaciones que parecen presentar propiedades mecénicas y tribolégicas muy

interesantes.

Una de las principales cuestiones que hay que determinar es el contenido de Mg adecuado para que el
material permita ser deformado en frio en su estado de colada. Para esto se debe considerar el analisis de
falla presentado en la seccién 4.5.1. Se debe tener una cantidad y morfologia de los compuestos interme-
talicos CusMg y CuysMgSn de tal manera que no sea contigua, para que la aleacién presente un mayor
endurecimiento por particulas, que las grietas no se propaguen y que por ende sea posible de laminar en

frio.

Variando las composiciones se puede determinar el limite superior de Mg y de Sn para poder realizar el
proceso de deformacion en frio y obtener laminas delgadas. También se podrian investigar otras variables
como el uso de inoculantes para refinar el tamano de grano, el uso de otros elementos aleantes para
aumentar la ductilidad y modificar la velocidad de enfriamiento para reducir el tamafno de grano. Para
la primera, se podria utilizar Co como refinador de grano. Para la segunda se podrian utilizar elementos
como Be, el cual forma fases metaestables con el Cu que pueden ser dtuctiles [80]. También se podria
realizar un estudio cinético de la solidificaciéon y de los tratamientos térmicos para controlar la cantidad

y morfologia de las fases presentes.

El homogeneizado a 600°C seria recomendable para modificar la estructura dendritica de colada. Los
tratamientos térmicos de recocido después del laminado en frio o en pasos intermedios, se deberian rea-
lizar a temperaturas menores. También se podria pensar en tratamientos térmicos de envejecimiento a
bajas temperaturas. Ademés de esto, se podria realizar un estudio mas profundo del sistema ternario,

enfocandose en la evaluacién critica del sistema y la construccion del diagrama de fases ternario.

Para algunas aplicaciones tribologicas, no es necesario llegar a deformaciones tan grandes para obtener
valores 6ptimos de resistencia y ductilidad [31]. Es por esto que un proceso de fundicion seguido por
laminado en frio y tratamientos térmicos de recocido relativamente breves pueden ser suficientes para
obtener las propiedades mecanicas y tribolégicas deseadas en los cojinetes de deslizamiento. Por lo tanto,
se debe estudiar la relacion entre la deformacion en frio, temperaturas y tiempos de recocido y la respuesta
mecanica y tribologica obtenida. Se podria optimizar la ductilidad y resistencia mediante superficies de

respuesta a través de un proceso termomecéanico como el que se ha descrito anteriormente [31, 37].

El anélisis descrito se podria complementar con otras técnicas. Debido a que se tiene una muy pequena
cantidad de las fases en cuestion, las técnicas utilizadas en este trabajo resultan ser suficientes para la

identificacion de las fases obtenidas. Sin embargo, se debe considerar que utilizar microscopia electronica
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de transmisiéon seria de gran ayuda. La técnica de difracciéon de electrones podria ser suficiente para
determinar con facilidad las fases observadas en las microestructuras. Por lo tanto, para trabajos futuros,
se recomienda realizar un anélisis mediante microscopia electrénica de transmisién, tomando en cuenta la
complejidad de la preparacién de muestras sobre todo cuando se intenta analizar una fase que se encuentra

en pequenas cantidades.
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Reflexiones tedricas de las fases Cu,
CuoMg y CusMgSn
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Tabla B.1: Reflexiones tedricas de las fases Cu, CugMg y CugsMgSn para la longitud de onda Cu-K, (A = 1,540562).

Cu CuyMg CuyMgSn

(hkl) 20 I L (hkl) 20 I Lo (hkl) 20 I Lo
111) 4332 671847.3 1.0000 (111) 21.86 9707092 0.7141 (111) 21.84 5262678 0.1890
200) 50.45 302589 0.4504 0.0000 (200) 2527 4193573 0.1506
220) 7413 1476255 0.2197 (220) 36.07 975956.2 0.0718 (220) 36.04 7723583 0.2774
311) 8994 155845.7 0.2320 (311) 4258 13592984 1.0000 (3 11) 4253 27840052 1.0000
222) 9515  44926.6 0.0669 (222) 44.57 9800206 0.7210 (222) 44.52 10959565 0.3937
400) 11694  25641.5 0.0382 (400) 51.94 2890266 0.2126 (400) 51.88 974308.3 0.0350
mazx  671847.3 (331) 57 1691712 0.1245 (331) 56.94 941364.9 0.0338
0.0000 (420) 5856 1361346 0.0489
(422) 64.86 274468.5 0.0202 (422) 64.79 2264669 0.0813
(333) 69.34 807625.7 0.0594 (333) 69.26 1708633 0.0614
(511) 69.34 2422504 0.1782 (5 11) 69.26 5125290 0.1841
(440) 7652 2969115 0.2184 (440) 76.43 5071239 0.1822
(531) 80.73 945089.6 0.0695 (531) 80.63 552257.8 0.0198
0.0000 (600) 82.02 111272.7 0.0040
0.0000 (442) 82.02 445080.2 0.0160
(620) 87.63 93018 0.0068 (620) 87.52 839332.5 0.0301
(533) 91.75 940469 0.0692 (533) 91.64 2072947 0.0745
(622) 93.13 2272559 0.1672 (622) 93.01 2604278 0.0935
(444) 98.65 442264.3 0.0325 (444) 9852 125257.4 0.0045
(551) 102.85 253577 0.0187 (551) 102.7  155758.7 0.0056
(711) 102.85 253555.5 0.0187 (711) 102.71 155724 0.0056
0.0000 (640) 104.11 272341.1 0.0098
(642) 110.01 111816.7 0.0082 (64 2) 109.85 1121102  0.0403
(553) 11446 650913.8 0.0479 (553) 114.28 1494044 0.0537
(731) 11446 1301768 0.0958 (73 1) 114.29 2988073 0.1073

mazr 1359298 mazx 27840052




Apéndice C

Archivo fuente para agregar las fases
CusMgSn y CuMgSn a los calculos
en Thermo-Calc

set-echo

go data

sw ss0lb

def-sys cu mg sn
1-sy

CONSTITUENT

@@ Para quitar todas las fases que no aparecen en el sistema

Q0@ Cu-Mg-Sn y dejar solo aquellas que si

rej ph * all

rest ph 1liq {fcc_al bcc_a2 hcp_a3 bect_ab cumg2 cusn_gamma_do3}

rest ph {cu3sn cuBsn5 cubsn5_P culOsn3 cu4lsnll mg2sn laves_C14 laves_C15}
get

go gibbs

?

@@ Para agregar la fase ternaria CU4MGSN

@@ Por alguna razdén, los nombres de los componentes

103



@@ deben estar en MAYUSCULAS!

@@ Los datos termodinadmicos son tomados de

ent-ph
CU4MGSN

0.666
0.167
0.167
CU

MG

SN

NO

ENT-PAR

G (CU4MGSN,CU:MG:SN;0)

298.15
0.666*GHSERCU+0. 167+*GHSERMG+0 . 167*GHSERSN-19600+5x*T ;
6000

N

@@ Y para la fase ternaria CuMgSn

ent-ph
CUMGSN
CUMGSN_L12
3

0.334
0.333
0.333

CU

MG

SN
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NO

ENT-PAR

G (CUMGSN,CU:MG:SN;0)

298.15
0.334*GHSERCU+0. 333*GHSERMG+0 . 333*GHSERSN-26500+10*T ;
6000

N

SAVE AMENDED-CUMGSN

SET-INTER

@@ Ahora las base de datos utilizada incluye las fases

@@ ternarias
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