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Resumen

En el presente trabajo se desarroll6 el metodo del gradiente de composicion macroscopico para
el estudio de la precipitacion de la fase B~ en aleaciones del sistema Fe-Ni-Al durante
tratamientos térmicos de envejecido isotermico. EI metodo consistié en fabricar pares difusores
de Fe-8%Ni-12%Al/Fe-25%Ni-25%Al (Al/A2) y Fe-25%Ni-25%Al/Fe (Al/Fe) mediante
tratamiento termico de difusion a 1100°C durante 4 dias y enfriados a temperatura ambiente. Con
la finalidad de inducir la precipitacion de fases se realizaron tratamientos térmicos de envejecido
a 850°C por diferentes tiempos para el par difusor Al/Fe. Mientra que para el par difusor A1/A2,
los envejecidos fueron a 850, 900 y 950°C durante 5h. Las muestras fueron caracterizadas
mediante difraccion de rayos X (DRX), microscopia electronica de barrido (MEB), microscopia
electronica de barrido de alta ressolucion (MEB-AR) y mediciones de microdureza Vickers. Los
resultados de DRX mostraron la formacion de una solucion sélida sobresaturada (ousss) posterior
al recocido de difusion, y la presencia precipitacion de la fase B~ y la matriz o (rica en Fe)
durante los tratamientos termicos de envejecido. El analisis por MEB muestra la generacion del
gradiente de composicion para ambos pares difusores en estudio. La precipitacion de la fase B’ se
observo desde la intercara hacia la aleacion Al y en ambos lados desde la intercara hacia las
aleaciones Al y A2, para los pares difusores Al/Fe y Al/A2, respectivamente. La fraccion
volumertrica de los precipitados incrementa con el aumento en contenido de Ni y Al para todos
los casos. El cambio de la morfologia de los precipitados fue de cubos redondeados a placas
alargadas y finalmente a interconectadas como se incrementa el tiempo de envejecido. La
cinética de engrosamiento de los precipitados esta de acuerdo a las teorias modificadas de
Lifshitz, Slyosov y Wagner (LSW). La resistencia al engrosamiento de los precipitados

disminuye con el aumento en la fraccion volumétrica.



Abstract

The macroscopic compoition gradient was used to study the precipitation process of the f~ phase
in Fe-rich Fe-Ni-Al alloys by aging treatments. The diffusion couples of Fe-8%Ni-12%Al/Fe-
25%Ni-25%Al (A1/A2) and Fe-25%Ni-25%Al/Fe (Al/Fe) were fabricated by the diffusion heat
treatment at 1100°C durin 4 days. For the Al/Fe diffusion couple, the aging treatments were
made at 850°C for different times. For the A1/A2 diffusion couple, the aging treatments were
made at 850, 900 and 950°C for 5h. Samples were characterized by X ray diffraction (XRD),
scanning electron microscopy (SEM), high resolution scanning electron microscopy (HRSEM)
and hardness Vickers measurements. XRD results showed the formation of a supersaturated
solid solution (owsss) after the diffusion heat treatment, while the appearance of the XRD peaks
corresponding to the NiAI-B~ phase are evident in the XRD pattern after the aging treatments.
SEM results showed confirmed the formation of composition gradienmts in both diffusion
couples. The precipitation of B phase was observed in the Al alloy side for the Al/Fe diffusion
couple, and for both sides for the A1/A2 difussion couple. The morphology of precipitates was
rounded cuboids and it changed to elongated plates as the aging progressed the precipitate
coarsening kinetics followed the modified LSW theories. The precipitate coarsening resistance
decrease with the increase in the volume fraction of precipitates. In order to evaluate the effect of
the precipitation process on the mechanical properties of the alloy tested, microhardness Vickers

was measured, showing an increase of hardness on the Al and Ni content increased.
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l. Introduccion

Las propiedades fisicas y mecénicas de las aleaciones endurecibles por precipitacion dependen
en gran medida de forma, tamafio y distribucion de los precipitados [1]. Generalmente, los
precipitados son compuestos intermetalicos en una matriz ductil, donde los que producen el
mayor endurecimiento son aquellos que se encuentran distribuidos finamente y son coherentes
con la matriz [1,2]. Aunado a esto, las caracteristicas de los precipitados pueden ser controladas
a partir de tratamientos térmicos de envejecido. El estudio convencional para conocer el efecto
del tamafio, forma y distribucion de precipitados involucra obtener una solucion solida
sobresaturada de la aleacion y tratarla térmicamente mediante un envejecido por debajo de la
temperatura de ““solvus’. Este procedimiento permite obtener cinéticas de crecimiento, energias
de activacion y evolucién de las propiedades mecénicas bajo una composicion definida [3]. Otro
fendmeno interesante de analisis es el conocido como engrosamiento, el cual se presenta
posterior a la nucleacion y crecimiento de los precipitados. El fendmeno de engrosamiento inicia
cuando el precipitado agota todo el soluto de la matriz y crecen a expensas de los vecinos mas
cercanos. Adicionalmente, existen muchas teorias sobre este fenémeno siendo la pionera la
desarrolla por Lifshitz, Slyosov y Wagner, conocida como la teoria LSW. Es conocido que, las
etapas finales durante el engrosamiento es la degradacion de las propiedades mecanicas de una

aleacion, lo cual ha sido tema de estudio para poder retardarlo o controlarlo [4-5].

Un ejemplo de los materiales endurecibles por precipitacion son las superaleaciones base Ni [6],
Fe-Ni-Al [7], Ti-Al [8], Al-V [9], Al-Cu [10], entre otras. En el caso de las superaleaciones base
Ni, el endurecimiento se produce por la presencia de precipitados NisAl (y") finamente
distribuidos y coherentes embebidos en una matriz rica en Ni (o). Por su parte, en las aleaciones
Fe-Ni-Al pueden ser endurecidas por precipitados NiAl (”) en una matriz rica en Fe (o). En
ambos sistemas, las excelentes propiedades de resistencia a altas temperaturas dependen del tipo
de precipitados. Recientes investigaciones han mostrados que es factible realizar un seguimiento
de la precipitacion en el sistema Fe-Ni-Al mediante microscopia electronica de barrido [11],




Por otra parte, Toru Miyazaki [12] propuso un método para el andlisis del proceso de
precipitacién, llamado método del gradiente de composicién macroscopico. Este método puede
analizar varios fendmenos dependientes de la composicion, particularmente en las cercanias de
un limite de fase utilizando un microscopio electronico de transmision. EI método, permite
analizar limites de solubilidad de precipitados coherentes e incoherentes, transformaciones de
fase de orden-desorden, el limite morfolégico entre la descomposicion espinodal y la
descomposicion de fases nucleacion y crecimiento y la dependencia de la solubilidad de soluto

en el tamafio de particulas; es decir la relacion Gibbs-Thomson.

El proposito del presente estudio es aplicar el método del gradiente de composicion en la
caracterizacion microestructural de la precipitacion en aleaciones ternarias del sistemas Fe-Ni-Al
utilizando pares difusores para formar el gradiente de composicion. Asimismo, se obtendran
cinéticas de crecimiento, energias de activacion, mecanismos de descomposicién y analisis de

los fendmenos de engrosamiento de este tipo de aleaciones.



II. Consideraciones Tedricas
2.1 Teoria Clasica de Transformaciones de Fase.

Cuando se enfria una solucion sélida desde una region monofasica, de tal modo que al pasar por
una region bifasica en el diagrama de fases, esta solucion solida queda sobresaturada, se forma
una nueva fase por una reaccion de precipitacion de estado solido. La nueva fase se forma debido
a que disminuye la energia libre del sistema. Por consiguiente, es necesario comprender coémo
varia la energia libre del sistema al cruzar los limites de fase del diagrama de fases. Tal como se
indica en el diagrama de fases binario esquematizado en la figura 1, la fase o es una solucién
solida con composicion C, y es térmicamente estable solo a temperaturas elevadas. A
temperaturas menores, la energia libre del sistema disminuye a traves de la descomposicién o

separacion de la fase o en dos fases o y 3 [1].

Para iniciar una reaccion de precipitacién en orden, la aleacion es homogeneizada en una region
monofasica a Ty y entonces ya sea que: a) Se enfrie lentamente hasta la region bifasica oy B o
b) Se enfrié rapidamente en un bafio para posteriormente envejecerla isotérmicamente a una

temperatura Ta dentro de la region de dos fases ilustrado en la figura 1.

En ambos casos, el equilibrio termodinamico es alcanzado si la sobresaturacion Ac definida

como:

llega a ser cero. Aqui c(t) es la composicion media de la matriz para un tiempo t con

c=(t=0)=c,. Parael caso a) el cual prevalece frecuentemente durante el proceso industrial, la

temperatura de envejecido y el limite de solubilidad de equilibrio asociado con c. disminuye

continuamente. El equilibrio puede ser alcanzado si la velocidad de enfriamiento es lo
suficientemente menor al intervalo de temperatura en el cual la difusién (D) de los atomos de

soluto es adecuadamente alta. La fraccion de volumen de la fase precipitada (fp) y la dispersion

de las particulas de segunda fase pueden ser controladas por la velocidad de enfriamiento.




El Procedimiento b) es frecuentemente usado para estudios de cinética de descomposicién bajo
condiciones las cuales son féciles de controlar y describir teéricamente (T = Ta = constante; D =
constante) que para el caso a). Esto conduce a una microestructura de precipitacion cuya fraccion
volumétrica y dispersion de particulas dependen de Ac(T) y del tiempo de envejecido. Las
reacciones de descomposicion involucran la difusion de las especies atdmicas mediante
mecanismos intersticiales y/o vacancias. Entonces la evolucién microestructural de los
precipitados conducen al equilibrio termodindmico como una funcion del tiempo y la

temperatura [1].
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Figura 1. Diagrama de fase esquematico de una aleacion binaria exhibiendo una region de
inmiscibilidad [1].

La precipitacion de una nueva fase a partir de una solucion solida sobresaturada en una 0 mas
fases puede ser dividida en tres diferentes etapas: (1) Nucleacion de la nueva fase, (2)
Crecimiento de los nicleos hasta alcanzar la concentracion de equilibrio en la matriz y (3)
Engrosamiento de los precipitados debido al crecimiento competitivo sin cambio en su fraccion
volumetrica [13-15]. Las primeras etapas pueden ocurrir por dos mecanismos diferentes: Si las
fluctuaciones en concentracion son inestables y tienden al equilibrio, la reaccion de precipitacion
ocurre por nucleacion y crecimiento (ver Figura 2a). Mientras que, si existen pequefias
fluctuaciones en la concentracion la energia libre disminuye y la reaccion de precipitacion ocurre

espontaneamente via descomposicion espinodal (ver figura 2b) [13, 16].




*

nuc 2R Etapa 2 A(ty)

¢ = ce ] f—— —- [ —
P B . cp b - sesm ssspas
g inicio s
Co ey - «
¢ — = ——
2R(t2)
g
B .
o | T
¢, 1—-8 £
uﬂ & '-‘.g.. a e
‘g [ e
S . 2R(t3) 2R(t3)
- C
g B
£
=
S g J=fm =i =
Dl = T -

Distancia, x

a) fluctuacion b) fluctuacion
heterofase homofase (espinodal)
(nucleacion)

Figura 2. Variacion de la distribucion de soluto durante a) una reaccion de nucleacion y
crecimiento y b) una reaccion continua de descomposicién espinodal, ambas al inicio

(t,) y al final (t,) de la reaccion de descomposicion [1].

La fuerza motriz para el cambio microestructural es la disminucién de soluto en la matriz. Por lo
gue después de completarse la formacion de la nueva fase no hay fuerza motriz para la
precipitacion durante envejecidos posteriores. Por esta razon, el engrosamiento de las particulas
toma lugar y la estructura bifasica cambia gradualmente. Este tipo de engrosamiento de
particulas es un crecimiento cooperativo porgue la fraccion volumétrica permanece constante. A
este tipo de cambio microestructural se le conoce como engrosamiento o maduracién de
Ostwald. El engrosamiento de las particulas es muy importante practicamente desde el inicio al

final de la microestructura pues las propiedades se ven disminuidas considerablemente [17].




En la mayoria de las transformaciones de fase en el estado sélido los esfuerzos elésticos ocurren
en ambas fases debido a los cambios en forma y volumen en las regiones cercanas a los nucleos.
El diagrama de la figura 3 indica que el tamafio de los precipitados disminuye cuando se
incrementa el contenido de soluto a una temperatura dada. Esa mayor sobresaturacion conduce a
un tamafio critico mas fino del nucleo, por lo tanto, un precipitado final méas finamente

distribuido en la matriz [18].

Temperatura ———jn-

Composicion

Figura 3. Diagrama de fases binario[18].

2.2 Teoria Clasica Sobre la Maduracion de Ostwald (Teoria LSW).

La teoria que explica mas ampliamente la maduracion de Ostwald es Illamada cominmente
teoria LSW, la cual fue propuesta inicialmente por Lifshitz y Slyozov e independientemente por
Wagner. Esta teoria considera particulas esféricas de segunda fase con una fraccion volumétrica
f, infinitesimal, las cuales engrosan en un sistema libre de esfuerzos. Es decir, la teoria LSW

solamente es aplicable a sistemas diluidos (f, cercana a cero) y fluidos, [19, 20].

La teoria LSW predice que el radio promedio del tamafio de particulas r(t) a un tiempo de
envejecido t esta expresado por la siguiente ecuacion:
r(t)" —r(0)" =Kt ...... (2)




Cuando t = 0 el radio promedio de la particula r(0) es practicamente igual a 0, asi que la
ecuacion 1 se reduce a:

r(t)=Kt"m...... (3)
donde K es una constante de cinética dada por la siguiente expresion:

80DV C
K=—-""¢% .. 4)
9RT
donde o es la energia interfacial entre la matriz y el precipitado, C. es la concentracion de
equilibrio de soluto en la matriz, V, es el volumen molar del precipitado, D es el coeficiente de

difusion, T latemperatura absoluta y R la constante de los gases [17, 21].

Cuando el proceso de engrosamiento es controlado por el mecanismo de difusion, m =3 y la
cinética de engrosamiento obedece la ley temporal t*3. Si la reaccién de engrosamiento de la
particula es controlada por la intercara entonces m = 2 y el tamafio promedio de las particulas se

incrementa con tY2[17,22]. Es decir,
/3 e .,
r(t) =kt proceso controlado por la difusion

/2 :
r(t) = kt' proceso controlado por la intercara

2.3 Ecuacién Gibbs-Thomson.

Con el fin de predecir y modelar las transformaciones de fase, como solidificacion, precipitacion
o transformaciones masivas, es necesario evaluar con exactitud la energia libre de Gibbs de los
sistemas multifasicos. La influencia de las interfaces en equilibrio (es decir la curvatura de la
interfase) hay que tomarlas en cuenta. Este es el efecto llamado Gibbs-Thomson que modifica
los limites de solubilidad dados por equilibrio termodinamicos (diagramas de fase). La mayoria
de las veces tal efecto es muy pequefios, pero en algunos casos particulares, como la nucleacion
o el crecimiento, el efecto Gibbs-Thomson tiene que ser incorporado en los limites de
solubilidad. La teoria LSW se basa en la ecuacion de Gibbs-Thomson (G-T) que describe la
concentracion en la interfase de la matriz que rodea la particula esférica: esta concentracion es

sefialada como c(r) cuando el radio de la particula esférica es r. La ecuacion indica que a una




temperatura T, la concentracion cambia debido al cambio en la forma interfacial de plana a
esférica la cual es inversamente proporcional al radio, r.
20V_c(w0) 1

Ac(r) =c(r) —c(w) = TRT T (5)

donde, o es la energia superficial, V,, es el volumen molar de la particula, R es la constante de
los gases, y Zovmc(oo)/(RT) es la longitud capilar. La ecuacion también describe el efecto

interfacial sobre la estabilidad de las particulas.

El comportamiento del soluto de un precipitado esférico en una matriz diluida infinita es descrito
cuantitativamente por la ecuacion (G-T) de la forma siguiente:

n Ca() _20V0 g

I -
C, () RTr

si se consideran valores tipicos y se sustituyen en la parte derecha de la ecuacion anterior se
obtiene lo siguiente:

C,(r) 107

In =
C, () r

asi, para cualquier precipitado cuyo radio sea mayor que unos nanémetros, entonces la ecuacion

de G-T se puede simplificar de la siguiente manera:

20V,
C,(r)=C, (oo)(1+ RTrj ...... 8)

Esta ecuacion anterior indica que el exceso de concentracion de soluto en las particulas pequefias
varia inversamente con el r de las particulas. La maduracion de Ostwald indica que las particulas
grandes pueden engrosar por absorcion de las particulas pequefias cuya solubilidad depende de
sus radios y es descrita por la ecuacion G-T. Consideremos un sistema simple de dos particulas
esféricas de diferente radio ry y r, (ver figura 4). Si consideramos que el proceso esta controlado
por la difusion. Significa que la concentracion de soluto en la matriz para cada precipitado podria
estar en equilibrio segun la ecuacion G-T. Por lo que, el contenido de soluto en equilibrio del
precipitado 1 podria ser mas grande que en el precipitado 2, y asi ocurriria el flujo masivo de los

atomos de B a través de la matriz de 1 a 2 [23, 24].
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Figura 4. Precipitados esfericos B de radios r; y r, en una matriz o, donde el flujo difusivo

ocurre de 1 a 2[25].

2.4  Crecimiento Controlado por la Difusion.

En la teoria LSW la fraccion volumétrica de las particulas influye en el proceso de
engrosamiento porque la cinética esta controlada por la difusion del soluto a partir de la
disolucién de unas particulas y el crecimiento de otras. Como la fraccion volumétrica incrementa
el tamafio promedio de las particulas, la trayectoria para difusion del soluto entre ellas es mas

corta [26].

Si consideramos un arreglo de precipitados esféricos de radio r; rodeado por particulas de
diferente radio r. Suponiendo un arreglo de particulas distribuidas aleatoriamente de manera

dispersas en la matriz como se muestra en la figura 5 donde el tamafio promedio de las particulas
es r y la concentracion en la particula muestreada cuyo radio es r, la distribucion radial de
soluto alrededor de este precipitado es C, dentro del precipitado, C,(r) para R=r,y se
incrementa, a R > r , la concentracion de soluto C, (r) corresponde al radio promedio de las

particulas.



El valor de C_(r)es tomado como la relacion de equilibrio Gibbs-Thomson, el cual se aplica si

las dos fases estdn en equilibrio local. Es decir, si no hay una barrera significante para la

transferencia de atomos a través de la interfase matriz precipitado.

— Cp(r)
@ %) Cs
o e %
< Ca(M
@ ? @ c/\ b
o | (1) (b)
r R

Figura 5. a) Arreglo de precipitados alrededor de un precipitado de radio r y b) variacién de la

concentracion desde el centro de los precipitados.

El flujo difusivo, en moles por segundo, hacia el precipitado, a una distancia R desde el

precipitado es:

flujo = &rea x coeficiente de difusion x gradiente de concentraciéna R

flujo = 4nR2D3; ...... (9)

donde C es la concentracion en atomos por unidad de volumen. Esto es,

N  fraccionmolar

V Volumenmolar

m

flujo = —47R> D(dcj\/m ...... (9.a)
drR

este flujo negativo, en la direccion —R, dado el flujo positivo que alimenta el crecimiento de los

precipitados, 3: esto puede ser determinado desde el volumen del precipitado V dado por,

V=4m?/3
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y asi, el numero de moles, n, de soluto dentro del precipitado, C, —C,, esta dado por,

4
n=v-= 4ar*(C,-C,/3V,,

m

por la tanto,
dn 5
D _4ar(C,-C)HIV
a7 (©s = CV
y
M _ 47 IV YC. ~C Ya It
=@ IV)C,=Cdrek...... (10)

por simplicidad en el anélisis se asumio que los precipitados B eran casi de soluto B puro , asi
C?~1 y la matriz es casi pura de A, C, =0. Sobre esta simplicidad asumimos que
(C, -C,) ~1, asi que la ecuacion anterior usualmente esta dada por,

?;: = (4mr? IV, )dr/dt......(10.a)

La ecuacion anterior indica el flujo requerido para el crecimiento del precipitado, asi,

comparando las ecuaciones 9.a y 10.a se obtiene,

(4ar? IV _)dr/dt =42R*D(dC /dR)V,, ...... (11)
dR/R? =DdC/r?(dr/dt)...... (12)

integrando para el radio de los precipitados, r, donde C =C_(r) para valores grandes de la

distancia radial R, obtenemos,

R=c0 c,(r)
de/R?: IDdC/rz(dr/dt) ...... (12a)

R=r C,(r)
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C aR = o es tomado como C_(r), la composicion de la solucion en equilibrio de un precipitado

de radio promedio r. Integrando la ecuacion anterior y asumiendo que las velocidades de
crecimiento instantanea, dr/dt, y la del radio r, sean constantes, de modo que el perfil de
composicion no cambien durante el tiempo que le toma a un atomo de soluto difundirse hasta el

precipitado. Si se integra la ecuacion 20a se obtiene la siguiente ecuacion,

1/r=D|[C,(r)-C, (r)]/r?(dr/dt)....... (13)

haciendo un cambio en la ecuacion anterior se obtiene,
dr/dt=(D/r)[C,(r)-C,(r)]......(13a)
y sustituyendo la ecuacion G-T para particulas esféricas en la ecuacion 22a se obtiene la
ecuacion de velocidad de crecimiento dada como,
dr/dt=(2DoC,V, /RTr)L/r-1/r)....... (14)

esto se representa graficamente en la figura 6 para dos valores de r. A partir de esta relacion

pueden ser vistos diferentes factores,

i) Todas las particulas mas pequefias que r se disolveran, la velocidad de disolucion se
incrementa rapidamente como r/r hasta aproximarse a cero.
i) Todas las particulas mas grandes que r creceran, pero la velocidad de crecimiento en
términos de dr/dt se incrementa desde cero para r =r a un valor maximo hasta
r = 2r y entonces disminuye.
i) Como r incrementa, la velocidad de crecimiento de los precipitados mas grandes que

r disminuye.

Estos factores podrian causar una dispersion inicialmente fina con un intervalo de particulas de

diferente tamario, las particulas pequefias se volveran mas pequefias hasta desaparecer mientras

que las grandes creceran. La dispersion de las particulas se hara mas gruesa y su radio medio r

se incrementard con el tiempo. Esto tendra resultados fatales para aquellas particulas que

inicialmente creceran con r =~ r asi su crecimiento sera mas lento que dr/dt hasta disolverse.

12
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Figura 6. Variacion de la velocidad de crecimiento dr/dt con el radio del precipitado r para el

crecimiento controlado por la difusion de dos particulas con diferentes valores de

radio medio r, para la curva mas baja r es 50% mayor [23].

Los precipitados mas grandes que 2r podrian crecer, muy lentamente, pero estas particulas

requieren mucho mas soluto para crecer que las particulas con r = 2r .

Una solucion apropiada de la variacion de r con el tiempo puede suponerse que sera igual al

valor maximo de dr/dt para r = 2r esto es,

ddr/dtz((;:j _DoN,V, /3RTT"
asi
r’dr=DoN_V, at
2RT

la integracion de esta ecuacion a partir de r =ro para un tiempo t=0, para r = rta un tiempo

t, entonces,

ri—ro=3DoN,V, t/2RT ......(15)
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Un analisis muy riguroso de LSW da un resultado muy similar. El anélisis de LSW demostré que
una distribucion Gaussiana inicialmente estrecha del tamafio del precipitado relaja a una

distribucion constante de los tamarios del precipitado (ver figura 7). La distribucion de tamafo es
usualmente graficada contra el radio normalizado(r/r). La ecuacion de la velocidad de

engrosamiento LSW después que se haya alcanzado una distribucion constante, es,

ri—ro=8DoN_V, t/9RT (16)

fir/F)

0 0.5 1O 1.5
X P

Figura 7. Distribucion del tamafio de particula en funcion del radio normalizado controlado por

el mecanismo de difusion durante el proceso de engrosamiento.

2.5 Crecimiento Controlado por la Intercara.

Las condiciones bajo las cuales la etapa del proceso de engrosamiento es mas lenta, es la
transferencia de atomos a través de la interfase matriz precipitado, la difusion podria hacer que la
concentracion de soluto en la matriz alcance un valor casi constante cuando r — «, que es
C =C_(r), la velocidad local de crecimiento del precipitado sera determinada por la velocidad a
la cual los &tomos de soluto puedan moverse a través de la intercara, un proceso conducido por la
desviacion local del equilibrio. Esta desviacion del equilibrio se puede calcular a partir del
contenido de soluto en equilibrio en el precipitado de radio r, C_(r), determinado por la
ecuacion G-T. La energia libre molar parcial de equilibrio (potencial quimico) de atomos de

soluto para un precipitado de radio r es,
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G,(r)=G°+RTIna(r)=G°+RTInC_(r)+RTIny,_(r)
La diferencia entre la energia libre molar actual de G, (r)y el valor de equilibrio de G, (r)es
por lo tanto,
G,(r)-G,(r)=RTIn[C,(r)/C,(r)]~ RT[C,(r)-C,]/C,(r) ......(17)
La ecuacion anterior es valida puesto que C_(r)/C_(r) = 1. La diferencia en el potencial quimico,
es la fuerza motriz para la transferencia de a&tomos a traves de la intercara, y es proporcional a la
diferencia en soluto: C_(r)—C,(r), asi, si la velocidad, dr/dt, es linealmente dependiente de la

fuerza motriz entonces la ecuacién empleada sera,

‘;’t’ =K[C,(N~C,(1)]......18)

Donde K es una constante de proporcionalidad que incluye la movilidad de la intercara
desconocida. Esto puede ser comparado con la expresion dr/dt para el engrosamiento

controlado por la difusion.

Para un control interfacial, podemos sustituir los valores de la ecuacion G-T en la ecuacion
anterior y obtener lo siguiente,
dr/dt = (2KoC,V,, /RT)[@/r)-1/r]......(18a)

sobre la base de esta relacion y de la sustitucién previa que
dr/dt~dr/dt para r =2r
Obtenemos

rdr = KoC,V, dr/RT
La integracion de esta expresion para obtener r como una funcion del tiempo produce la

siguiente relacion,

ri —ro =2KoC,V, t/RT ......(19)

Wagner proporciono la siguiente relacion

ri —ro = (64/81)KoC,V t/RT ......(20)
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2.6  Efecto de la Fraccion Volumétrica en el Engrosamiento.

La teoria de engrosamiento (LSW), trata principalmente casos donde las particulas se encuentran
dispersas en una matriz de fase liquida interactuando escasamente entre ellas y su fraccion
volumétrica f, es practicamente igual a cero. Sin embargo, muchos investigadores han
modificado la teoria LSW con respecto al efecto que provoca la fraccion volumétrica finita de

particulas en sistemas sélidos.

La fraccion volumétrica de las particulas influye en el proceso de engrosamiento, ya que la
cinética es controlada por la difusion del soluto a traves de la matriz. Conforme la f, se
incrementa la separacion media entre las particulas disminuye y la trayectoria para la difusion de
los 4tomos de soluto se hace mas corta. Por consiguiente la velocidad de engrosamiento debe
incrementar con el incremento de la fraccion volumétrica. Sin embargo la f, no es un parametro
en la teoria LSW.[26]

Ardell modifico por primera vez la teoria LSW con respecto a la fraccion volumetrica de las
particulas. Esta teoria fue llamada “Teoria MLSW?”. El presenté la relacion entre r y t de la

siguiente forma:

r(t) —r(0)° = K(f)t......(21)

8 La cinética de

puede notarse que la constante K esta en funcion de la f, y se mantiene la ley t
engrosamiento depende por si misma de la f, a través de K (f,): es decir, el engrosamiento se
incrementa cuando se incrementa la f, . La distribucion de tamafio de particula llega a ser

rapidamente mas amplia con el aumento de la f, incluso cuando el valor de la f, es pequefio.

La teoria MLSW con una f,=0 predice que el comportamiento de engrosamiento es igual a la
propuesta por la teoria LSW. La teoria MLSW sobreestima el efecto de la fraccion volumétrica
en el comportamiento del engrosamiento: la cinética de engrosamiento es muy sensible a la fv y

la distribucion de las particulas es mucho mas amplia que la distribucion real.
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Brailsford y Wynblantt (BW), tomaron en consideracion el ambiente de crecimiento de las
particulas. Ellos aplicaron una teoria de caracter quimico para el crecimiento de las particulas.
También propusieron que la velocidad de crecimiento de las particulas de cierto tamafio estan en

funcién de la distribucién de tamafio de las particulas y de los gradientes de concentracion que
existen alrededor de las particulas. La teoria BW predice la relacion ri(t)3 ~ Kt, donde K es una
constante en funcion de f,. Esta teoria también predice la dependencia f, de K la cual es

compatible con los resultados de los experimentos actuales: los valores de K son poco sensibles a

f, que los derivados por la teoria MLSW. Cuando la f, es alta, una particula al tocarse con

otra crece y coalesce. Tal fenomeno es llamado “encuentro” [17, 27, 28].

Davis, Nash y Stevens (LSEM) consideraron el efecto de encuentro en la maduracion de
Ostwald. Su teoria es conocida como; la teoria Modificada de Encuentro Lifshitz-Slyozov
(LSEM). Los procesos de formacion de crecimiento competitivo fueron estudiados por Marqusse

y Ross: ellos investigaron el efecto de la fraccion volumétrica en base a un sistema estadistico.

En esta teoria la ley temporal t''®

se considera buena aunque ocurra el encuentro entre las
particulas engrosadas. Durante el proceso de engrosamiento de una cantidad de particulas
presentes, las interacciones entre los campos de difusion alrededor de dos particulas puede atraer
sus superficies causando asi una coalescencia entre ambas particulas. Cuando se acerca una
particula grande a una pequefia, el campo de difusion de la particula grande es mayor, como
resultado hay una rapida disolucién y coalescencia de la particula pequefia. Cuando la fraccion
volumétrica de las particulas se incrementa, la constante K se incrementa y por lo tanto la
velocidad de engrosamiento es mas rapida. Al mirar la distribucién de tamafio de las particulas,
la teoria LSEM predice un comportamiento de ensanchamiento y achatamiento en la distribucion

que lo predicho por LSW.

Voorhees y Glicksman (VG) consideraron una simulacion por computadora, también estudiaron

la difusion estandar de las multiparticulas para varios valores de f,. EI nimero maximo de las

particulas en la simulacion fue de 320 lo cual es demasiado pequefio para obtener una cantidad
promedio tal como la funcion de distribucion de tamafio de las particulas. Ellos desarrollaron una
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teoria que describe por simulacion numérica, el crecimiento y desaparicion de una fase
dispersada aleatoriamente en la matriz. Esta teoria menciona una descripcion de las interacciones

entre particulas durante el engrosamiento con varias f,.

Las modificaciones a la teoria LSW han tratado de obtener una teoria con las siguientes

caracteristicas:

1. Una ley cinética de engrosamiento que no dependa de la fraccion volumetrica.

2. Una constante cinética de engrosamiento, K, que dependa de la fraccién volumétrica f, de
precipitado.

3. Una distribucion universal de tamafio de precipitados para tiempos largos. Sin embargo,

la distribucion es mas amplia y simétrica que la predicha por la teoria LSW[17, 20, 26].

2.7 Metaestabilidad e inestabilidad.

Considere una aleacion binaria de N, atomos solventes A'y N, atomos de soluto B, con N, +
N; =N, o, en términos de las fracciones atomicas, C,= N, /Ny C,= N, /N, con C,+C_, = 1.

Como solo una variable permanece independiente, se puede representar la composicion de la

aleacion como ¢ =c [29].

La separacion de fases de una aleacion monofésica sobresaturada a un estado bifasico,
comunmente ocurre a temperatura y presion constantes, y se lleva a cabo por la reduccion de la
energia libre de Gibbs:

G=H-TS........ (22)
con la entalpia definida como:

H=U+PV...... (23)

El equilibrio termodinamico se logra cuando dG ha alcanzado un valor minimo, es decir:
dGT,p=dU + PdV -TdS =0...... (24),
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Usualmente, para la separacion de fases en sélidos el termino PdV puede ser despreciado con
respecto a los otros dos en la ecuacion (24). Asi, una buena aproximacién para G esta dada por la
energia libre de Helmholtz:

F=U-TS....... (25),
la cual puede ser usada como la funcion termodindmica relevante para el estudio de
transformaciones de fase en metales solidos. El equilibrio se logra si F o la correspondiente
densidad de energia libre (F por unidad de volumen) es minimizada.

La separacion de fases ocurre si la transicion del estado monoféasico disminuye la energia
libre; es decir, si dF <0 [26]. Para una temperatura, volumen y concentracion de soluto dadas
para una aleacion binaria, el equilibrio entre las dos fases o y B sélo puede lograrse si las

concentraciones de A y B en las dos fases han sido establecidas de tal forma que:

JF“ oF P
=|— ... (26).
(?H;' o {?.P?;' o
TV 0 TV .nj
ug(%)
Pendiente:& X
d¢ Co

=
g
=
: Ny grn
=1} L LL=
E /y/ B
=

o

o a+ p B
0 ce Co ce=c cnuc 1
¢ B P p
Composicion, ¢
Figura 8. Representacion de la energia libre en funcion de la composicion para una aleacion

binaria con solubilidad limitada [29].
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. ] .. o OF¢ =4
En otras palabras, en el equilibrio los potenciales quimicos =? Yy 4 :E del
i i

componente i (ya sea A o B) en las dos fases deben ser iguales y que las dos fases tengan una

tangente comun a las curvas de energia libre asociadas. Esto es ilustrado en la figura 8. Para una

solucidn solida sobresaturada de composicion c,, la cual se separa en una fase o pobre en By en

una fase f rica en B de composiciones c¢, y C% , respectivamente, los valores de ¢, y c% se fijan

or la tangente comun a las curvas de energia libre de las fases, asi, c® -c representa la region
a “p

de solubilidad limitada.

2.8 Fuerza motriz para la difusion.

La difusion ocurre ya que ésta origina una disminucion de la energia libre. Como una simple
ilustracion considere la figura 9. Dos bloques de la misma solucion sélida A-B pero con
diferentes composiciones se soldaron juntos formando un “par difusor”, el cual, se calent6 a una
temperatura dada por un tiempo largo para que la difusion ocurriese. Este tratamiento térmico se
conoce como “recocido de difusion”. Si el diagrama de energia libre molar es como el mostrado
en la figura 9 (b), la energia libre molar de cada parte de la aleacién serd dada por G; y G, , e
inicialmente la energia libre del blogue total sera Gs ; sin embargo, si la difusion ocurre como se
indica en a figura 9 (a) para eliminar las diferencias en concentracion la energia libre disminuira
hacia G4, la energia libre de la aleacion homogénea. Asi en este caso, la disminucion de la
energia libre es producida por la difusion de &tomos A y B de regiones de alta concentracion a
regiones de baja concentracion; es decir, en gradientes de concentracion hacia abajo o difusion
“abajo de la colina”. Sin embargo, este no siempre es el caso y en los sistemas de aleacion que
contienen una laguna de inmiscibilidad, las curvas de energia libre tienen una curvatura negativa
a bajas temperaturas como se muestra en la figura 9 (d) los atomos A y B se difundiran de las
regiones de baja a alta concentracion; es decir, en gradientes de concentracion hacia arriba o
difusion “arriba de la colina”. Sin embargo, este tipo de difusion es un proceso natural ya que
reduce la energia libre de G3 a G4. Como puede observarse de la figura 9 (d), los &tomos Ay B
se difunden de las regiones de potencial quimico alto a donde es bajo.
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- r—_

abajo de la colinay ¢) y d) arriba de la colina [2].

2.9  Mecanismos atomicos para la difusion

Hay dos mecanismos comunes por los cuales los &tomos pueden difundirse a través de un solido
y el mecanismo operativo depende del tipo de sitio ocupado en la red cristalina. Los atomos
substitucionales usualmente se difunden por un mecanismo de vacancias mientras que los
atomos intersticiales se mueven forzando su camino entre los atomos mas grandes; es decir, en

una forma intersticial.

2.9.1 Difusion de atomos sustitucionales

Smigelskas y Kirkendall mediante sus experimentos mostraron que los &tomos de cada especie
que componen una solucién solida se mueven a una velocidad diferente. Su estudio consistio en
la difusion de cobre en zinc en la zona de composicion donde el zinc se disuelve en el cobre y la

aleacion retiene la estructura cristalina cubica centrada en las caras (zona del laton alfa).
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La figura 10 es una representacion esquematica de un par difusor de Kirkendall: una vista
tridimensional de un bloque metélico formado al soldar dos metales unidos de composiciones
diferentes. En el plano de la soldadura se ha incorporado cierto nimero de alambres finos de un
metal refractario, el cual no se disolvera en el metal de estudio. Estos sirven como sefiales que

permiten estudiar el proceso difusivo.

Metal B Metal A

soldadura

Figura 10.  Par difusor de Kirkendall [2].

Suponiendo que este par difusor esta formado por un metal A y otro B, después de efectuar un
recocido de difusion a una temperatura donde el movimiento de los atomos sea considerable y
enfriar, se extraen secciones delgadas. Estas se analizan quimicamente y se grafican como una

funcién a lo largo de la barra, grafico que se le conoce como perfil de concentracion, figura 11.

100 % de B 100 % de A

'\ Concentracion

del componente A

Concentracion
del componente B

X

Intercara original
{posicion de la soldadura)

0% de B 0% de A

Figura 11.  Perfil de concentracion de un par difusor [2].
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El resultado mas importante del experimento de Kirkendall fue la observacion del movimiento
de los marcadores durante la difusion. La figura 12 ilustra este movimiento. En esta figura los
alambres se han movido hacia la derecha a través de una distancia x. Esta pequefia distancia es
perfectamente medible y varia segun la raiz cuadrada del tiempo, durante el cual se mantuvo la
probeta a la temperatura. La Unica forma de explicar el movimiento de los marcadores es que los

atomos de A se difunde con una mayor rapidez que los de B.

El efecto Kirkendall puede tomarse como una confirmacion del mecanismo de difusion por
lugares vacantes a través de los afios se ha propuesto cierto namero de mecanismos para explicar
el movimiento de los atomos dentro de la red cristalina. Estos mecanismos se pueden agrupar
aproximadamente en dos clasificaciones: los que implican el movimiento de un solo atomo a un

tiempo y los que implican el movimiento cooperativo de dos 0 mas atomos [2].

Metal B puro Metal A puro

Alambre _»g Intercara
js—de la soldadura

b
(A)
— % j— 100% de A
Intercara original I ’
Curva de Alambre
penetracién (por ,"
ciento de A)
ik
(B) 0% de A

Figura 12.  Movimiento de los marcadores en un par de Kirkendall [2].

Dentro del primero esta el mecanismo de vacancia ilustrado en la figura 13 y dentro de los

segundos, el méas simple es el de intercambio directo mostrado en la figura 14.

Sin embargo, célculos tedricos de la energia requerida para hacer un intercambio directo indican
que es mucho mas grande que la requerida para que un atomo salte a un lugar vacante. Otro
posible mecanismo en soluciones solidas sustitucionales es el mecanismo de anillo de Zener. El
cual se muestra en la figura 15. En este caso se supone que las vibraciones térmicas son

suficientes para causar que cierto namero de atomos formen un anillo natural en el cristal y
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salten simultaneamente en una forma coordinada en el cristal avanzando su posicién alrededor
del anillo. Sin embargo, en base a calculos, Zener ha sugerido que este mecanismo seria factible
en una estructura cristalina abierta como la bcc pero no en una compacta. Ademas la principal
objecion para la aceptacion de estos dos ultimos mecanismos, es el efecto de Kirkendall que
implica que la especie atbmica con menor punto de fusién se mueve mas rapidamente que la de
mayor alto punto de fusion en un par, y esto no es satisfecho por los mecanismos de anillo de
Zener y de intercambio directo. Debido al efecto Kirkendall, porosidad puede presentarse del

lado del par difusor que tienen a la especie atbmica con mayor movilidad.

Figura 13.  Mecanismo de difusion por vacancias [2].

Figura 14.  Mecanismo de difusion por intercambio directo [2].

Figura 15.  Mecanismo de anillo de Zener para difusion [2].
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2.10 Meétodo de gradiente de composicidn macroscépico

El método del gradiente de composicion macroscopico fue propuesto por Toru Miyazaki [30]
donde la composicion de un soluto cambia continuamente desde un limite de fase. Usando éste
método experimental se demostr6é exitosamente varios fendmenos criticos en la cercania de un
limite de fase, entre los que destacan, el limite de solubilidad de la precipitacion coherente e
incoherente, transiciones de fase orden-desorden, morfologia de los limites entre las
descomposiciones de nucleacion y crecimiento, y descomposicién espinodal, y la dependencia
del tamafio de particula con la solubilidad del soluto (tamafio critico). Es decir, éste método
permite estudiar las transformaciones de fase en sistemas de aleacion endurecibles por
precipitacion provenientes de nucleacion y crecimiento, y/o descomposicion espinodal.
Asimismo, al presentarse éste gradiente de concentracion, seria equivalente a tener una serie de
aleaciones con diferentes composiciones envejecidas a un misma temperatura y tiempo de

envejecido, lo cual, presenta una gran ventaja en el estudio de transformaciones de fase.

Existen varios métodos para inducir en la muestra un gradiente de composicién macroscépico:
(a) pares difusores, (b) fusién imperfecta por arco eléctrico de un sandwich de dos metales y (c)

homogeneizacién imperfecta de precipitados grandes y discontinuos.

El método de gradiente de composicién macroscopica ha sido inducido en los sistemas Ni-Al
[12, 31], Cu-Ti [12, 30], Cu-Co [12] y Ni-Si [12]. El caso (a) fue utilizado en un par difusor
formado por NizAl y Ni donde el gradiente se indujo mediante un tratamiento de recocido de
difusion a 1073K por 95 ks y a 1173 K por 10.8 ks [31]; en el caso (b) se utiliz6 una aleacion Ni-
15%A\l con Ni se indujo el gradiente mediante fusion de arco de corto timepo [12]; y el caso (c)
se ha utilizado en el sistema Cu-Ti donde la homogeneizacién imperfecta se aplicé en una
aleacion Cu-4%Ti formando grandes precipitados discontinuos de la fase CuzTi a 973K por 86.4

ks seguido de una homogeneizacion a 1173 K por 10 a 15 s [12].

A continuacidn se presentan una serie de trabajos en los cuales se aplico el método de gradiente

de concentracion macroscopico.
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Watanabe y colaboradores [31] realizaron estudios en la interfase de un par difusor formado por
Ni/NizAl, usando un microscopio electronico de transmision equipado con espectrometro de
dispersion de energia de rayos-X y un microscopio electronico de alta resolucion. Los resultados
mostraron que la solucion sélida de la fase rica en Ni (fase y), se transforma desde la fase
intermetalica base NisAl (fase y") y que ésta se extiende en la fase y* durante el recocido de
difusion. Asimismo, se demuestra que no existe relacion de orientacion previa al recocido, y que
la nueva fase formada y posterior al recocido tiene la misma orientacion que la fase intermetalica
y". Esto permitio establecer que existe una coherencia a través del limite de fase de y/y". Por otro
lado, la posicion del limite de equilibrio de fases no estd bien definido. De sus observaciones
microestructurales y el analisis de los patrones de difraccion de area selecta de la interfase
presente en el par difusor Ni/NizAl da como resultado del envejecido una nueva fase y
transformada desde la fase original y* mientras se mantenga su orientacion casi idéntica a la de la
fase y". Los poros de Kirkendall se formaron exclusivamente en la nueva fase y, implicando que
la difusion del Al fue més rapida que la difusion del Ni en la fase y. Esto sugiere que la difusion

del Al se retarda en la fase y".

T. Miyazaki y colaboradores [12] determinaron experimentalmente el tamafio minimo de ndcleo
critico de los precipitados estables en la vecindad de la laguna de inmiscibilidad para las
particulas precipitadas de NisAl en el sistema Ni-Al, usando el método de gradiente de
concentracion macroscépico por fusion imperfecta por arco eléctrico de un sandwich de Ni puro
y la aleacion Ni-7%Al (%peso). Los resultados obtenidos muestran que el tamafio de ndcleo
critico se incrementa con la composicion en la vecindad del limite de fase, mientras que una
pequefia dependencia de la composicion es revelada para el caso cuando la composicion se aleja
de el limite de fase. Este incremento marcado es observado en una region de composicion muy
angosta menor a 0.3 %eat desde el limite de fase. EI didmetro del nucleo critico aumenta algunos
nanometros en la cercania del limite de fase. Y los nicleos largos estan energéticamente
explicados por las teorias convencionales de nucleacion, pero cinéticamente permanecen sin

explicacion.
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T. Miyazaki [30] mediante la aplicacion del método de gradiente de concentracion
macroscépico, determind varios limites de fase , tales como, la linea bimodal coherente, la linea
de transicion orden/desorden para los sistemas aleacion Ni-Al, Cu-Ti, Cu-Co y Ni-Si. Ademas, la
composicion de equilibrio en la interfase precipitado/matriz puede experimentalmente ser
obtenida para varios tamafios de particulas, y entonces ser verificada por la relacion de Gibbs-
Thomson. El tamafio critico minimo de los precipitados estables en la cercania de la laguna de

inmiscibilidad fue experimentalmente obtenido para los sistemas de aleacion binarios.

Una explicacion de como se realiza el método del gradiente de concentracion es utilizando la
representacion esquematizada en la figura 16. Donde son representadas esquematicamente en las
partes superior en medio y abajo de la figura un cambio en la composicién promedio local ce, un
desarrollo microestructural con el tiempo de envejecido y los perfiles de composicion alrededor
de las particulas localizadas en las posiciones (1) y (2). La fraccion volumétrica del precipitado
con respecto a la matriz es dado por:

f=Cn—-Ce/Cp-Ce...... 27
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Figura 16.  llustracion esquemética mostrando como se alcanza la composicion de equilibrio

en las particulas de la intercara c., de cuyo didmetro es 2r* [12].
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El perfil de composicion de una particula que se encuentre en una area de gran composicion
puede ser medida por EDS, determinando asi la composicién de soluto a diferentes distancias de
la interfase y a diferentes tamarios de particula de los precipitados, tal como se muestra en la

figura 17.
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Figura17. Relacion entre el tamafio critico r* y la composicion de soluto c, para las
aleaciones a) Cu-Ti y b) Cu-Co y c) Ni-Si, respectivamente [12].
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Dayananda y colaboradores [32] midieron la difusividad en el sistema Fe-Al-Ni a 1000 °C
usando un par difusor solido-sélido uniendo aleaciones de una sola fase p (B2), y (fcc) y
aleaciones de dos fases (B+y). Sobre la bases de la posicion y la direccion de movimiento de la
interfase y planos marcado, la interdifusion con aleaciones con dos fases (B+y) se encontré que
era minima y las estructura de difusion observada resulté en el crecimiento de la fase B a
expensas de la fase y y de la region de dos fases (B+y). También observaron que la difusién del
Fe y Al es mas rapida que la del Ni en la fase . Mientras que las interacciones difusionales entre
el Fe, Ni y Al son importantes y que los coeficientes de difusion varian apreciablemente como

una funcién de la composicion.

Kainuma y colaboradores [33] estudiaron el efecto de los elementos en la estabilidad
morfoldgica de la interfase entre las fases y’ (L1,) y B (B2) en el sistema Ni-Al-X usando un par
difusor ternario de Ni-Al-X recocido en un rango de temperaturas de 1173 a 1573 K. Observaron
intercaras planas en los pares Ni-Al-X con X= Co, Cr, Cu, Fe, Mn, Si y V, mientras que las
intercaras no planares con una estructura Witmanstatten fueron formadas con X= Mo, Nb, Ta Ti
y W. Se encontro que la rugosidad de la interfase no solo depende del elemento aleante, sino
también de la temperatura y tiempo de recocido.

2.11 Precipitacion en aleaciones Fe-Ni-Al

Las aleaciones basadas en el sistema binario Ni-Al son de la clase de materiales intermetalicos
mas importantes y empleados [34]. Esto es debido a su resistencia a altas temperaturas, muchas
de estas aleaciones son endurecibles por precipitacion debido a la presencia de particulas finas
coherentes y’ con una estructura del tipo-L1, (ordenada), en una matriz fcc rica en Ni. Por
analogia, las aleaciones base Fe contienen particulas coherentes que pueden ser utilizadas para
producir materiales de alta temperatura que podrian ser una alternativa para remplazar a las super

aleaciones base-Ni [35].

Por otra parte, varios estudios han mostrado que las fases ferriticas y martensiticas en aceros

inoxidables incluyendo los endurecidos por precipitacion (PH por sus siglas en ingles) con
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contenidos de niquel y aluminio pueden ser endurecidos por envejecido a temperaturas arriba de
400 °C. El reforzamiento reportado es debido a la fase ordenada B2-NiAl la cual tiene una
estructura del tipo CsCl. Esta fase es de gran interés en el desarrollo de materiales a altas
temperaturas, debido a su alto punto de fusién (~1680 °C) y su excelente resistencia a la
oxidacion, sin embargo es fragil a temperatura ambiente. Este problema puede ser evadido con la

adicion de las fases desordenadas o ricas en Fe (bcc desordenada) y y (fcc desordenada) [2,36].

En afios recientes, Munroe y colaboradores[33] estudiaron el efecto de la adicién de Fe en la
microestructura y propiedades mecanicas en aleaciones base Ni-Al con y sin una fase ductil bcc.
Los materiales estudiados tenian las mismas cantidades atdmicas de Ni y Al, con adiciones del
10, 20, 30 y 44 % atomico. Las aleaciones con contenidos del 10 y 20 % hierro mostraron una
sola fase con una estructura ordenada bcc (o estructura B2), mientras que las aleaciones con
contenido del 30 y 44 % mostraron dos fases, una matriz B2 con precipitados finos bcc. La
adicion de hierro no tuvo un efecto significativo en la ductilidad, mientras que la dureza y la

cedencia aumentaron con el contenido de Fe.

De manera similar Mufioz [37] estudio la microestructura y propiedades mecanicas antes y
después de un tratamiento térmico de recocido en la aleacion Fe-35 % Ni-20 % Al, observando
cambios significativos en la estructura dendritica inicial. EI material de fusion presenté fragilidad
debido al clivaje a través de la region B2, a pesar de la presencia de la fase ductil interdendritica
fcc, la precipitacion en el recocido suavizo el material, con llevando una notable ductilidad a

temperatura ambiente.

Por otra parte, Calderon y colaboradores [39] estudiaron la cinética de engrosamiento de la fase
coherentes 3” en una aleacion Fe-10% Ni-15% Al atomico después de ser envejecida a 1233 Ky
a diferentes tiempos, donde observaron la formacion de grupos de particulas en las primeras
etapas del envejecido, posteriormente a tiempos mas largos de envejecido se producen particulas

mas grandes que se parten en particulas en forma de placas.
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I11. Desarrollo Experimental

3.1  Material y equipo empleado.

Las caracteristicas de los materiales a emplear y la composicion para la fabricacion de las
aleaciones y el hierro se describen en la tabla 1. La figura 18 muestra la ubicacion de las
aleaciones en el diagrama ternario. La fusion de los elementos se llevo a cabo en un mini horno
de arco eléctrico marca Edmund Bihler bajo una atmdsfera inerte de gas argon. Las aleaciones
que se obtuvieron tienen forma de pequefios cilindros con dimensiones de 3 cm de longitud por

8 mm de diametro.

Tabla 1. Caracteristicas y composicion.
Composicion Composicion real Composicion Composicion
Elemento | Pureza nominal (%at.) (Yat.) nominal (%at.) real (%at.)
Al Al A2 A2
Fe 99.98 50 50.04 80 79.44
Ni 99.95 25 22.5 8 7.12
Al 99.9 25 27.46 12 13.48
% atoémico de Niquel
Figura 18.  Diagramas de fases ternario del sistema Fe-Ni-Al a 850 °C.
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3.2  Fabricacion de los pares difusores

Se fabricaron dos tipos distintos de pares difusores, el primero fue hecho de la aleacién Fe-25Ni-
25Al unido con Fe puro, y para mayor simplicidad sera identificado por Al/Fe, mientras que, el
otro se hizo a partir de las aleaciones Fe-25Ni-25Al y Fe-8Ni-12Al y sera identificado por
Al1/A2. Las aleaciones y el hierro en forma de cilindro se desbastaron con lijas de carburo de
silicio para obtener probetas rectangulares de 20 x 5 x 4 mm, posteriormente se pulié una de las
caras de dos probetas con alimina de 0.3 um con la finalidad de facilitar la difusion, una vez
pulidas se montaron en soportes de acero inoxidable uniendo ambas caras como se muestra en la
figura 19. Una vez que se tiene montado todo el mecanismo se llevo a cabo el tratamiento de
recocido por difusion en una mufla a 1100 °C por 4 dias, todo el mecanismo estaba encapsulado
en tuvo de cuarzo con atmdsfera controlada de argon para evitar que la oxidacién del material.

soporte de Acero Inoxidable

Aleacion 1
o o i
Aleacion 2
o Par difusor
Metal puro l
;
Desbaste Corte

Figura 19.  Pasos para la fabricacién del par difusor.
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3.3  Tratamientos Térmicos de Envejecido.

Se cortaron muestras de 1 mm de espesor y se encapsularon en tubos de cuarzo bajo una
atmosfera de gas inerte. Posteriormente, el par difusor Al/Fe fue envejecido isotérmicamente a
900°C por 5, 10, 25 y 50 h mientras que las muestras del par difusor A1/A2 fue envejecido a 850,
900 y 950 °C por 5 h. La finalidad del tratamiento térmico fue la de inducir un endurecimiento

por precipitacion para analizar la cinética de descomposicion.

34 Medicion de Microdureza Vickers (MDV)

Las mediciones de la dureza durante los tratamientos térmicos de envejecido se realizaron en un
microdurémetro Vickers marca Future-Tech, con una carga de identacion de 100 g¢. Se

realizaron varias mediciones por muestra por cada tratamiento.

3.5 Caracterizacion por Microscopia Electronica de Barrido y de Alta Resolucion (MEB
y MEB-AR)

Las muestras antes y después de ser tratadas térmicamente se caracterizaron por Microscopia
Electrénica de Barrido de Alta Resolucién en un microscopio JEOL 6701F equipado con un
espectrometro de energia dispersa (EDS — Energy Dispersive Spectrometer). EI MEB-AR se
empled para observar el tamafio de grano, morfologia de los precipitados, y el cambio en
composicion por EDS. Para esto, las muestras se prepararon metalograficamente mediante el
desbaste con lijas de grado 220, 320, 400, 600, 1000, 1500, 2000 y 4000, y se pulieron a espejo
con alimina 0.3 y 0.05um. Por Gltimo, la microestructura se rebeld para su observacion mediante
un ataque electroquimico con un reactivo basado en 10 % vol. de agua acido clorhidrico y 90 %

vol. de alcohol metilico.
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IV. Resultados y Discusion
4.1. Pares difusores

La figura 20 muestra las micrografias de los dos pares difusores posteriores al tratamiento
térmico de recocido de difusion a 1100 °C durante 4 dias, con su respectivo andlisis elemental
mediante el modo “line scan” del EDS. La linea vertical punteada y las flechas en las
micrografias y en los analisis indican la intercara de los pares difusores, mientras que la linea
horizontal con puntos indica las mediciones de composicion que fueron obtenidas mediante el
EDS. Los perfiles de concentracion indican que hay un gradiente de composicion a ambos lados
del par difusor. Es decir que las regiones ricas en Fe difunden hacia las regiones pobres en Fe
hacia Al, mientras que el Ni y Al van de regiones de alta concentracion (Al) hacia regiones de

baja concentracion (Fe y A2, respectivamente).
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Figura 20. a) Micrografias del los pares difusores a) Al/Fe y b) A1/A2 y con sus respectivos
perfiles de concentracion del Fe, Ni y Al del par difusor.
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En la figura 21 se muestran los mapeos realizados en las mismas regiones, los cuales indican la
distribucion de los elementos presentes en el par difusor, la linea vertical punteada como en la
figura anterior indica la intercara de los pares difusores, en estas imagenes se puede apreciar mas
claramente que el lado derecho es mas rico en Fe y que va disminuyendo conforme se acerca a la
composicion del la aleacién Al, mientras que el Ni y Al va disminuyendo hacia el lado del Fe y
de A2, respectivamente.

Figura2l. Mapeo de los elementos de los pares difusores a) Al/Fe y b) A1/A2.

4.2.  Evolucién de la precipitacion

La tabla 2 muestra las composiciones seleccionadas para el par difusor Al/Fe después de ser
envejecido isotérmicamente a 900 °C por diferentes tiempos, de todo el gradiente de
composicion se tomaron 6 puntos que estan designados de C; a Cg donde el cambio en tamafio,
fraccion y morfologia son mas evidentes. Cabe sefialar que los puntos seleccionados fueron
tomados desde la intercara hacia la aleacion Al, debido a que solamente en éste gradiente se
detectd la presencia de precipitacion después del tratamiento de envejecido. Mientras que, la
tabla 3 indica los 10 puntos seleccionados para las muestras del par difusor A1/A2 después de
ser envejecidas isotérmicamente a las temperaturas de 850, 900 y 950 C por 5 h. Estas puntos
fueron identificados como C;-Cs para las que estan de lado izquierdo de la intercara hacia Al y

Cp1-Cps las que estan a la derecha de la intercara hacia A2
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Tabla 2. Composicién quimica de los puntos seleccionados del par difusor Al/Fe.

Punto | Fe (at. %) Ni (at. %) | Al (at. %)
C; | 81.88+0.522 | 9.84+0.526 | 8.28+0.352
C, | 76.87+0.262 | 11.98+0.538 | 11.16+0.380
Cs | 72.71+0.135 | 13.39+0.422 | 13.91+0.692
Cs4 | 70.12+0.587 | 14.88+0.509 | 15.09+0.570
Cs | 61.67+0.537 | 18.33+0.462 | 20+0.549
Ce | 54.26+0.349 | 22.5+0.520 | 23.24+0.599

Tabla 3. Composicidn quimica de los puntos seleccionados del par difusor A1/A2.

Punto | Fe (at. %) Ni (at. %) | Al (at. %)
Ci5 | 56.98+0.352 | 20.46+0.562 | 22.55+0.325
Ci4 | 57.89£0.462 | 20.35+0.538 | 21.76+0.348
Ci3 | 60.58+0.267 | 18.44+0.325 | 20.98+0.491
Ci2 | 65.78+0.014 | 15.53+0.396 | 18.69+0.382
Cy1 | 70.50+0.298 | 13.20+0.400 | 16.30+0.688
Cp; | 71.66+0.255 | 11.97+0.420 | 16.37+0.192
Cpy | 73.03£0.248 | 11.67+0.248 | 15.29+0.125
Cps | 75.36+0.384 | 10.33+0.727 | 14.31+0.348
Cps | 77.23£0.064 | 9.58+0.191 | 13.25+0.057
Cps | 78.12+0.057 | 9.13+0.148 | 12.75+0.092

Las micrografias de los puntos seleccionados de los pares difusores después de ser envejecidos a
diferentes condiciones son mostradas en las figuras 22-23. La figura 22 muestra las imagenes del
par difusor Al/Fe envejecido a 900 °C por 5, 10, 25 y 50 h. En dicha figura se muestra como
referencia una micrografia correspondiente al tratamiento térmico de difusion a 1100 °C por 4
dias, donde no existe ninguna fase precipitada (C;). Adicionalmente, la figura 22 muestra
claramente que después del envejecido existen dos fases con contraste obscuro y claro, las cuales
corresponden a la matriz y los precipitados, respectivamente. Por otra parte, la fraccion
volumétrica de la fase precipitada incrementa desde C; (0.092+0.014) a Cs (0.514+0.018). Es
decir, el enriquecimiento del contenido de Ni y Al, y por consiguiente el empobrecimiento en el
contenido de Fe promueve un incremento en la fraccion volumétrica. Mientras que, la
morfologia de los precipitados cambia con respecto a la fraccion volumétrica. Para las
composiciones de C; a C4 en los dos primeros tiempos de envejecido la morfologia es de cubos
con esquinas redondeadas conforme aumenta la fraccion cambia a placas alargadas y finalmente

a una morfologia interconectada. Conforme aumenta el tiempo de envejecido los precipitados
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van aumentando de tamafio y puede observarse que a la composicién de C,4 la morfologia cambia
de cubos con esquinas redondeadas a placas alargadas y esta se mantiene hasta Cs aunque
también se pueden observar algunos interconectados. En todos los casos, existe una cierta
alineacion en ciertas direcciones cristalograficas. Muchos trabajos han demostrado que los
precipitados esta alineados a lo largo de la direcciones <100> de la matriz. Este comportamiento
es atribuido a las interacciones elasticas debido a pequefias diferencias en los parametros de red
de la matriz y precipitados y ha sido observado en relacion al engrosamiento en superaleaciones

base Ni y también en aleaciones Fe-Ni-Al [ 11, 40].

Las micrografias del par difusor A1/A2 envejecido a 850, 900 y 950 °C por 5 h son mostradas en
las figuras 23. A las dos primeras temperaturas al igual que para el otro par difusor la fraccién
volumétrica de la fase precipitada varia linealmente de 0.063+0.025 para Cps y de 0.545+0.038
para Cis. La morfologia de los precipitados a 850 °C de los puntos Cps a Cps es de esferas
finamente dispersas al azar, a composiciones posteriores la morfologia cambia de esferas a cubos
con esquinas redondeadas hasta que finalmente cambian a una morfologia irregular o
interconectada. A 900 °C de Cps a Cy; la morfologia es de cubos con esquinas redondeadas
posterior a estas composiciones cambia la morfologia a irregular. Por Gltimo para 950 °C de Cps
a Cps no se ve ningdn tipo de precipitado esto puede ser debido aque a esta temperatura no se
este dentro de la laguna de precipitacion, después de estas composiciones se puede observar una
morfologia de cuadrados con esquinas redondeadas hasta Cp;, posterior a esta composicion se
puede observar la morfologia de placas a largadas y posterior la interconectadas. Sin embargo, a
partir de la composicion del punto C3, la fase precipitada es rica en Fe mientras que la matriz es
Ni-Al. Esto concuerda con la microestructura observada por Baker y col. [41] para aleaciones
Ni-Al-Fe ricas en Ni. Adicionalmente, es evidente que la temperatura tiene un fuerte efecto en el

engrosamiento de las particulas precipitadas.
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Figura23.  Micrografias del par difusor A1/A2 del lado izquierdo después de ser envejecido a 850, 900 y 950 °C por 5 h. (continta)
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Figura 23 (continuacion). Micrografias del par difusor A1/A2 del lado derecho después de ser envejecido a 850, 900 y 950 °C por 5 h.
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En la figura 24 se muestran los resultados de difraccion de rayos X (DRX) de una muestra
solubilizada y una envejecida a 900 °C por 50 h. En el caso de la muestra solubilizada solamente
se observan los picos correspondientes a la solucion solida sobresaturada, o.sss, CON una estructura
cubica centrada en el cuerpo (bcc). En contraste, después de envejecer la muestra por 50 h a 900
°C, esta presenta los picos caracteristicos de la fase ord¢hiadaliAl) también con una
estructura bcc, pero con un pico de difraccion adicional (100) que indica que f corresponde a

una fase ordenada.

(110) + NiAl (B)
¢ (04
<
= 100) (200)
8| :
3 (2}1) soh
D
j=
Y Y oh

20 0 60 80 100 120

20 (grados)

Figura 24.  Patron de difraccion de rayos-X del par solubilizado a 1100 °C y envejecido a 850
°C por 150 h.

A partir de los resultados obtenidos por difraccion de rayos-X, el gradiente de concentracion
macroscopico no afecta la secuencia de precipitacion durante el tratamiento térmico de

envejecido a 900 °C, dicha secuencia de precipitacion es la siguiente:

Osss— o+’
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donde asss €s la solucion solida sobresaturadaa es la matriz menos rica en soluto y fla fase
precipitada (Fe,Ni)Al, la cual de acuerdo a la literatura [24] es una fase ordenada con una
estructura cubica centrada en el cuerpo (bcc) del tipo B, (CsCl)[42]. La figura 25 muestra la
distribucion atémica del Fe, Ni y Al de la fase p"[43].

Y
Ay
O
o
0x
\.\:(
[ )
O\

Figura 25. Distribucion atomica de la fase B (Fe, Ni)Al (B2): ® Aluminio, O Hierro o Niquel.

Adicionalmente, la composicién de los puntos de estudio mostrados en las tablas 2 y 3, fueron
ubicados en cortes isotérmicos del diagrama ternario Fe-Ni-Al [44] como se muestra en las
figuras 26 y 27. En el caso del par difusor Al/Fe envejecidas a 900°C, se utilizé el corte
isotérmico a 950°C, ver figura 26. Las composiciones desde la intercara hacia la aleacion Al (de
Cy, a Cg) atraviesan la region bifasicaa+p” (BCC+B2) . Esto confirma el incremento en la
fraccion volumétrica de los precipitados conforme las aleaciones se encuentran en regiones mas
ricas en Ni y Al.

En el caso del par difusor A1/A2 envejecido a 850, 900 y 950°C (figura 27) , las composiciones
fueron ubicadas en los cortes isotérmicos a 850°C y 950°C. En dichos diagramas se muestra
claramente que las composiciones se ubicaron encuentran dentro de la region biféasica a 850 y

950°C, excepto las composiciones de Cps y Cps, donde no hay precipitacion.
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Figura26. Diagrama de equilibrio de fases Fe-Ni-Al a 950 °C para las composiciones

seleccionadas del par difusor Al/Fe
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Figura 27.  Diagrama de equilibrio de fases Fe-Ni-Al a 850 950 °C para las composiciones

seleccionadas del par difusor A1/A2.
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La figura 28 muestra un mapeo donde podemos apreciar como se estd distribuyendo los
elementos. Podemos observar claramente que los precipitados son formados por niquel y

aluminio debido a que los colores son mas intensos, mientras que la matriz esta formada

principalmente por hierro.

Figura28.  Mapeo elemental del los precipitados y de la matriz.

4.3. Cinética de crecimiento del engrosamiento de precipitados

A partir del las micrografias tomadas del par difusor Al/Fe se midio el tamafio de radio con el
programa “SIGMASCAN PRO”, de las cuatro primeras composiciones Ci- C4, solamente se
tomaron en consideracién los precipitados con morfologia de cuadrados con esquinas
redondeadas. La figura 29 muestra la grafica In t vs. In r, donde el ajuste lineal permitié obtener
el valor de la pendiente. La cinética de engrosamiento es expresada por la siguiente ecuacion
[45]:

r=k,t"...... (27)

donde r es el radio de los precipitados y t el tiempo , k; es la constante de velocidad y n es el
exponente del tiempo. Los valores de la pendiente n pueden ser obtenidos de la figura 29 y estos
valores fueron 0.270, 0.274, 0.274 y 0.280 para las composiciones Ci- C4 respectivamente.
Estos valores son cercanos a 1/3 lo cual es predice que el engrosamiento es controlado por la
difusion de acuerdo a la teoria LSW [46] y la teoria modificada de la LSW para aleaciones
ternarias [47]:

rP-rod = kit.....(28)
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donde r, y r son el radio promedio a un tiempo cero y el radio promedio, respectivamente, t es el
tiempo y k; es la constante cinética.

La figura 30 muestra la grafica de r*-r,® contra el tiempo t. La constante cinética, k,, para el
proceso de engrosamiento de la fase B' en la matriz ferritica fue determinado mediante la
pendiente y los valores son 2.47, 2.53, 3.02 y 3.90 x 10° nm°h™* para las composiciones de C;-

C4, respectivamente. Estos valores son similares a los reportados en la literatura [48].
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Figura30.  Grafica del r-r,> contra t para los precipitados en C1-C,
4.4. Distribucion del tamafio de precipitados
La figura 31 muestra las distribuciones del tamafio de particula para las composiciones de C1-C4
a diferentes tiempos de envejecido con la funcion de distribucion tedrica predicha por la teoria
LSW [1]. En esta figura el eje de las ordenadas es p*f(p) donde p representa el tamafio de
particular normalizado definido por la teoria LSW. El valor empirico de p*f(p) fue calculado de
acuerdo a [49]
P2(0)=(N(rr+ar/ENrean ) (FFIAT)(9/4)........(28)
donde N r+ar) representa el numero de particulas en un intervalo dado Ar. La particulas medidas
estuvieron entre un rango de 500-1500. La funcion de distribucién predicha por la teoria LSW
fue calculada de la siguiente ecuacion [50]
h(p)=(8112°")( p?I312- p)*3(1I(3+ p)"Pexp[p/32- p?].....(29)
donde, p=r/r*
La distribucion de tamafios de precipitados son simétricas y obedecen la distribucién propuesta
por la teoria LSW durante los primeros tiempos de envejecido. Conforme se incrementa el
tiempo de envejecido, las distribuciones muestran una mayor dispersion y menor altura. Este
comportamiento ha sido descrito que ocurre en las primeras etapas en sistemas sélidos con
volumenes de fraccion [51] como un resultado de las interacciones elasticas en sistemas
policristalinos. Sin embargo, evidentemente, estos eventos son asociados con la formacion

periddica de grupos y la posible coalescencia de precipitados.
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Figura 31. Distribucion del tamafio de particula para el par difusor A1l/Fe envejecida a 900 °C por 5, 10 y 25 h.




4.5. Comportamiento del endurecimiento por precipitacion

La figura 32 muestra la grafica de dureza Vickers contra la distancia para el par difusor Al/Fe
envejecida a 900 °C por diferentes tiempos. Las barras de error representan la desviacion
estandar de las mediciones. La dureza va incrementando conforme nos alejamos de la intercara
debido a que la fraccion volumétrica de la fase B~ aumentando esto es debido a que las
cantidades de Ni y Al aumenta mientras que el Fe disminuye. La dureza del par difusor aumenta
con el tiempo de envejecido debido a los precipitados coherentes formados durante el proceso de
envejecido. Mientras que la figura 33 muestra la grafica de dureza para el par difusor A1/A2
envejecida a 850, 900 y 950 °C por 5 h. Las curvas de envejecido para 850 y 900 °C muestran el
mismo comportamiento que el par difusor Al/Fe la dureza va aumentando debido a que las
cantidades de Ni y Al aumenta y el Fe disminuye, el aumento se da hasta un pico maximo y
posteriormente disminuye debido a que la fase p~ engrosa. Para 950 ° C podemos observar que
la dureza es mucho menor esto es debido a que en ese punto no hay ningun precipitado, pero
conforme va incrementando la fraccion la dureza va aumentado en este caso no hay un una
perdida en dureza porque a las ultimas composiciones la fas§” prima se vuelve la matriz y los

precipitados se vuelven ricos en Fe.
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Figura 32. Grafica de dureza Vickers vs. Distancia para el par difusor Al/Fe envejecida a 900

°C por diferentes tiempos.

49



490 -
_ —o0—850°C
—0—900°C
480 - 950 °C
S 4704 o
E i / \O"C)
v 460
_9? 1 /O \ o
< e
S 4504 o = / \
S o \O A °—o
O 440 / o o
= o
o 4304 O o—
420 -
v I v I v I v I v I v I
-400 -200 0 200 400 600 800
Distancia (um)

Figura 33.  Grafica de dureza Vickers vs. Distancia para el par difusor A1/A2 envejecida a
850, 900 y 950 °C por 5h.

En resumen, los resultados muestran que la dureza de las aleaciones incrementa con el aumento
en los contenidos de Ni y Al debido a la fraccion volumétrica de los precipitados B, sin
embargo, la resistencia al engrosamiento disminuye rapidamente al aumentar los contenidos de
Ni y Al debido al aumento en la fraccion volumétrica de los precipitados . De manera que
tenga una buena resistencia al engrosamiento y la dureza mas alta en aleaciones Fe-Ni-Al ricas
en Fe, los contenidos de Ni y Al deben ser menores al 15 % at. Ni y 15 % at. Al, de acuerdo a las
figuras. Si fuera necesario contenidos de Ni y Al més altos, la cinética de engrosamiento podria
ser mas rapida. En este caso, seria mejor considerar las aleaciones Fe-Ni-Al ricas en Ni con
austenita y precipitados B, los cuales tienen buena resistencia al engrosamiento debido a que la

fase austenitica tiene una baja difusion en comparacion con la fase ferritica bcc [44].
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V1. Conclusiones

De acuerdo a los resultados de difraccion de rayos X, microscopia electrénica de barrido,
microscopia electronica de barrido de alta resolucion y mediciones de microdureza Vickers de
los gradientes de composicion generados a partir de los pares difusores FeNiAl/Fe y

FeNiAl/FeNiAl se concluye que:

1. El método del gradiente de composicién macroscopico aplicado en este trabajo permitio
analizar diferentes composiciones del sistema ternario Fe-Ni-Al, asi como, el
seguimiento del proceso de engrosamiento de precipitados de la fase .

2. La fraccion volumétrica de los precipitados incrementa con respecto al aumento en
contenido de Ni y Al para todos los casos.

3. El engrosamiento de los precipitados es controlado por difusion con valores de n cerca de
1/3 como lo predice las teorias LSW y las modificaciones de la LSW.

4. La distribucion de tamafios de precipitados son simétricas y obedecen la distribucion
propuesta por la teoria LSW durante los primeros tiempos de envejecido. Conforme se
incrementa el tiempo de envejecido, las distribuciones muestran una mayor dispersion y
menor altura.

5. La cinética de engrosamiento de los precipitados B~ aumenta conforme se incrementa la
composicién de Ni y Al en el gradiente de composicién, desde 2.47 hasta 3.90 x 10
nm°h™. Es decir, la resistencia al engrosamiento de los precipitados disminuye con el
aumento en la fraccion volumétrica.

6. La evolucion de la morfologia en el gradiente de composicion durante el proceso de
engrosamiento fue de cubos redondeados a placas alargadas y finalmente a precipitados
interconectados.

7. El aumento en fraccién volumétrica de precipitados promueve una mayor dureza en las

aleaciones en estudio.
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