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Resumen

El presente trabajo muestra el estudio del engrosamiento de precipitados B’'(Fe-Ni)Al
en una matriz Fe-a en la aleacion Fe-10%Ni-15%AI-5%Cu que se llevé a cabo
mediante tratamientos isotérmicos de envejecido. La fabricacién de la aleacion
Fe-10%Ni-15%AI-5%Cu se obtuvo por fundicion en un minihorno de arco eléctrico a
partir de los elementos con pureza minima de 99.7%. La aleacion fue cortada en
segmentos que se encapsularon a una presion de vacio equivalente de 200 mbar en
gas argon y solubilizada a 1100°C por 24 h seguido de un enfriamiento al aire. La
precipitacion de fases se llevd a cabo mediante envejecidos a 850 y 900°C por
diferentes tiempos. Posteriormente, las muestras se caracterizaron por microscopia
electronica de barrido convencional (MEB) y de alta resolucién (MEB-AR), y ensayo
de microdureza Vickers. El analisis composicional por MEB mostré una composicion
cercana a la nominal y se encuentra en un campo bifasico a+p’ a 850 y 900°C. Para
ambas temperaturas de envejecido, la evolucion morfolégica diferencié a dos tipos de
precipitados, los primarios orientados entre si a 90° con una evolucién de cuboides
—paralelepipedos rectangulares —placas, y los secundarios, con zonas oscuras en
su estructura tienen una evolucidon de cuboides —paralelepipedos rectangulares —
morfologias irregulares orientados a 45° con respecto los primarios asociado a las
interacciones elasticas del sistema. La dependencia del crecimiento de los precipitados
con respecto al tiempo fue de m=0.338 y 0.382 para 850 y 900°C, respectivamente.
Dichos resultados fueron cercanos a m=0.33 de acuerdo a la predicho por la teoria
propuesta por Lifshitz, Slyozov y Wagner (LSW), donde el mecanismo de
engrosamiento dominante es la difusion. La cinética de engrosamiento para los
precipitados primarios fue mayor a la reportada en bibliografia obteniendo 3.73x10° y
8.13x10%nm?3/h para 850 y 900°C, respectivamente. En ambas aleaciones, la densidad
de distribucién de precipitados con respecto a su radio equivalente normalizado
muestra un ensanchamiento y disminucién de intensidad con respecto al tiempo de
envejecido atribuidos a las interacciones elasticas. Ademas, se observé un aumento
de la relacién de aspecto de los precipitados con respecto al tiempo y la temperatura
de envejecido. Finalmente, el comportamiento de la dureza para ambas temperaturas
muestra un incremento rapido en las primeras 5 h de envejecido, seguido de un
incremento gradual hasta 100 h. La mayor dureza fue obtenida después de 100h de
envejecido a 900°C, con un valor de 495.9 HV.
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Introduccion

Introduccion

Las aleaciones con propiedades mecanicas resistentes a altas temperaturas son
tecnolégicamente importantes en la industria. Las mejores condiciones mecanicas son
obtenidas en aleaciones endurecidas por precipitacion de segunda fase, las cuales
son frecuentemente procesadas por tratamiento térmico de envejecido controlado,
donde las propiedades mecanicas y el grado de endurecimiento son dependientes de
la distribucién espacial, fraccion volumétrica, morfologia y tamafo de los precipitados
obtenidos, ademas de la coherencia que tienen con la matriz 5. Como ejemplo, las
superaleaciones base Ni que presentan excelentes propiedades a altas temperaturas,
que dependen de la formacién de precipitados coherentes y’ (NisAl), los cuales, por su
distribucion, espaciamiento, fraccidn volumétrica y cinética de engrosamiento
proporcionan a la aleacion alta resistencia a la corrosion y excelentes propiedades
mecanicas al trabajar a temperaturas cercanas a los 1000°C [2, Estas aleaciones
tienen su aplicacion en engranajes para tren de aterrizaje en la industria aeroespacial,
componentes en reactores nucleares o aplicaciones en la industria petroquimica,
donde se requiere resistencia a la fractura por corrosion a bajos esfuerzos. Del mismo
modo, aleaciones como los aceros 17-7PH, PH13-8Mo y Nitralloy-N comerciales,
presentan propiedades similares al tener particulas precipitadas tipo B2(CsCl) en la
fase [B’(Fe-Ni)Al también coherentes con la matriz. Estudios recientes hacen
candidatas a las aleaciones del sistema Fe-Ni-Al por sus propiedades semejantes, y
ventajas como sus puntos de fusion altos (T=1638°C) y densidad menor a la de base
Ni (5.7 sistema Fe-Ni-Al y 8g/cm? superaleacion base Ni) y menores costos de

fabricacion [17-22],

Las aleaciones endurecidas obtenidas por precipitacion en tratamientos de envejecido,
atraviesan un proceso que involucra las etapas de nucleacion, crecimiento y
engrosamiento de las particulas, fendmeno descrito por Ostwald. Sin embargo, el
proceso de engrosamiento también involucra la perdida de las propiedades mecanicas

del material al transcurrir el tiempo de envejecido en sus etapas finales [2-9].




Introduccién

Gracias a los estudios en sistemas con multiples elementos a distintas temperaturas,
se determinaron zonas de sobresaturacion metaestable monofasicas, asi como las
lineas de solvus para zonas bifasicas donde se produce los precipitados. El
crecimiento de los precipitados ha sido estudiado ampliamente existiendo actualmente
muchas teorias, siendo pionera la propuesta por Lifshitz y Slyozov e
independientemente por Wagner, conocida como teoria LSW, que predice que el radio
promedio al cubo de las particulas incrementa linealmente con el tiempo, ademas de
proponer una densidad de distribucion de particulas. Las modificaciones a dicha teoria
con el fin de obtener modelos mas realistas sobre el engrosamiento de los precipitados
involucran efectos de la fraccion volumétrica, energias elasticas dentro del sistema,
coalescencia, composicién quimica, morfologia, alineacion y crecimiento de los

precipitados 68,

El objetivo del presente trabajo es estudiar el endurecimiento por precipitacion de la
aleacion Fe-10%Ni-15%AI-5%Cu describiendo la evolucion morfoldgica, cinética,
distribucion de particulas, caracteristicas del engrosamiento y su efecto en la dureza
en el sistema de aleacion, el cual se tratoé isotérmicamente por envejecido a 850 y
900°C. La razdn del sistema de aleacion esta basada en los estudios realizados en el
sistema Fe-10%Ni-15%Al que con adiciones de 1% Cr y 1%Cu, donde se encontrd
gue estos elementos retardaban la cinética de engrosamiento de los precipitados,
conservando las propiedades del sistema [2224],




Capitulo | Antecedentes teoricos

l. Antecedentes tedricos

1.1 Endurecimiento por precipitacion.

En endurecimiento en las aleaciones, es un factor que hay que tener en cuenta para
el control de las propiedades mecéanicas considerando como factor principal el
movimiento de las dislocaciones. Este movimiento de dislocaciones promueve la
deformacion plastica de las aleaciones, que en aplicaciones mecanicas es
desfavorable por la pérdida de la geometria, por lo cual los mecanismos de
endurecimiento se basan en la restriccion de e impedimento del movimiento de las
dislocaciones dificultando la deformacién plastica de una aleaciéon 12, Existen tres
meétodos principales de endurecimiento: reduccion de tamafio de grano, deformacion
y dispersién de solucién sdlida. De esta Ultima se deriva el endurecimiento por
precipitacion, el cual se obtiene cuando pequefias particulas de una fase llamados
precipitados, que por lo regular son muy resistentes y duros, se dispersan en una

matriz mas ductil.

Para que ocurra el endurecimiento por precipitacion se busca que en el material se

tengan las siguientes condiciones:

a) La matriz debe ser blanda y ductil, mientras que la fase precipitada debe ser
dura y resistente. Los precipitados interfieren con el deslizamiento de las
dislocaciones, mientras que la matriz provee ductilidad a la aleacién en general.

b) Los precipitados deben ser discontinuos, mientras que la matriz debe ser
continua.

Cc) Los precipitados deben ser pequefios y numerosos, incrementando la
probabilidad de interferir con el proceso de deslizamiento de las dislocaciones,
dado que el area de la interfaz de interfases aumenta de manera significativa.

d) Sila geometria de los precipitados es redonda es menos probable que inicié
una grieta o actué como muesca.

e) Las concentraciones mas altas de precipitados incrementan la resistencia de la
aleacion.

f) Una distribucion homogénea de los precipitados asegura el efecto del
endurecimiento en geometria de la aleacion M.
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1.1.1 Coherencia de la precipitacion

Sin embargo, la dureza, discontinuidad, tamafio, geometria, concentracion y
distribuciéon no son los Unicos parametros que hacen efectivo el endurecimiento por
precipitacion es importante tener en cuenta el efecto provocado por el ajuste entre la
estructura del precipitado y la matriz 4. La alteracién de la estructura cristalina nos
define a los precipitados en coherentes, coherentes con deformacidn, semicoherentes
con deformacion e incoherentes. En la Figura 1 se muestra el efecto de un precipitado
en la estructura cristalina, cuando un precipitado es incoherente con la matriz no existe
relacion con la red cristalina ver Figura 1(a) lo cual provoca que el precipitado no tenga
el efecto deseado para endurecer la aleacion y ademas se vuelve una inclusion que
favorecera la dispersion y el movimiento de las dislocaciones. Cuando se forma un
precipitado con coherencia, los planos de atomos de la estructura cristalina del
precipitado estan relacionados con los planos de la estructura cristalina de la matriz, o
incluso con estos planos Figura 1 (b) en ese punto se crea una disrupcion extendida
de la estructura cristalina de la matriz, y el movimiento de una dislocacién se impide,

aun en el caso de que la dislocacién simplemente pase cerca del precipitado coherente
[1.3.4]
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Figural. (&) Un precipitado no coherente no tiene relacion con la estructura cristalina de la matriz circundante.
(b) Se forma un precipitado coherente de modo que hay una relaciéon definida entre las estructuras
cristalinas del precipitado y la matriz !
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1.1.2 Obtencion de precipitados de segunda fase

El endurecimiento por precipitacion se puede producir por una secuencia de
transformaciones de fase que lleva a una dispersién uniforme de precipitados
coherentes a nanoescala en una matriz mas ductil y blanda. Para que un precipitado
de fase B se forme a partir de una matriz solida de fase a se forme por transformacion
deben de ocurrir tanto la formacion de nudcleos y el crecimiento de las particulas. Los
pasos para el endurecimiento por precipitacion por tratamiento térmico de envejecido

como el que se muestra en la Figura 2:

1. Tratamiento térmico por solucion. En el tratamiento por solucion, la aleacion
se calienta primero arriba de la temperatura de solvus y se mantienen asi hasta
gue se produce una solucion a solida homogénea. Este paso reduce cualquier
segregacioén microquimica presente en la aleacion original.

2. Tratamiento térmico de temple. Después del tratamiento por solucion, la
aleacion, que contienen a en su estructura, se enfria rapidamente, es decir, se
templa. Los atomos no tienen tiempo de difundirse a sitios potenciales de
formacién de nudcleos, de modo que se conserve la microestructura del
homogeneizado. Después del temple, la fase presente es una solucion solida
sobresaturada ass que no es una estructura en equilibrio a esa temperatura, es
decir es una estructura metaestable., contiendo un exceso en uno o mas de los
componentes de la aleacién

3. Tratamiento térmico de envejecido. Finalmente, ass se calienta a una
temperatura debajo de la temperatura de solvus. A esta temperatura de
envejecimiento, los atomos se difunden solo cortas distancias. Como la ass es
metaestable, los atomos adicionales se difunden a numerosos sitios de
formacién de nucleos y los precipitados crecen. Se mantienen la aleacién
durante tiempo suficiente a la temperatura de envejecimiento, se produce un
equilibrio entre a+8 y la estructura estable a temperatura ambiente. Cuando se
pasa por las tres etapas descritas previamente, se produce la fase 6 en forma
de particulas de precipitado de segunda fase dispersas de manera uniforme y

ultra fina (1431,
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F 3
Tratamiento
por solucién
o —— ™"
2 / \
o -]
f / \ o A
[ .3 S -
o / \ °’/_-3o Envejecido
1= 5 FTTTTTTT TS Ny
[+ 3 P
& / \. © 'l’ \ %‘3—%9
/ v / 5. ¢
/ w.__/ °
Tiempo
Figura2. Esquema de tratamiento térmico para la generacién de precipitados por envejecido

1.1.3 Requisitos para el endurecimiento por envejecimiento

Uno de los principales requisitos para que se obtenga el endurecimiento por

precipitacion en tratamiento térmico de envejecido es que el sistema de aleacion

presente solubilidad solida decreciente con una temperatura decreciente. En otras

palabras, la aleacion debe formar una sola fase al calentarse arriba de la temperatura

de la linea solvus y luego entrar a una region de al menos dos fases al enfriarse como

se esquematiza en el diagrama de fase de la Figura 3.

g 7 o+ B
= e e e
© “a /7 Ca ©p
o / |
Q Ac] . \ '
g Tast—-- Ac Il _—~f3' { metastable |
® | * H
" i t
A l’_“!’:fuo B
05?5
(ST

Atomic fraction, ¢

Figura 3. Diagrama de fases esquematico de una aleacion binaria exhibiendo una regiéon de
inmiscibilidad. Las lineas punteadas muestran la linea coherente de solvus y una posible

fase metaestable intermetalica 3’ ¢!
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Los precipitados son el resultado de la descomposicion de una solucién solida
sobresaturada durante su enfriamiento. Por consiguiente, es necesario comprender
como varia la energia libre del sistema al cruzar los limites de fase [>¢l. Tal como se
indica en el diagrama de fases binario esquematizado en la Figura 3, la fase a es una
solucién solida con composicion Co y es térmicamente estable sb6lo a temperaturas
elevadas. A temperaturas menores, la energia libre del sistema disminuye a través de
la descomposicion o separacion de la fase a en dos fases o’ y 3, es decir partiendo de
una fase homogénea a alta temperatura la cual es metaestable, se producen dos fases

o’ que en este caso seria la matriz por y B que es el precipitado. [©

Para iniciar la reaccion de precipitacion, primero la aleacion es homogenizada en una

regidbn monofasica TH y entonces ya sea que:

a) La aleacion se enfrie lentamente hasta otra region bifasica o’+f3.
b) La aleacién se enfrie rdpidamente para posteriormente ser envejecida
isotérmicamente a una temperatura TA dentro de la region de dos fases ver

Figura 3.

En ambos casos, el equilibro termodindmico se obtiene si la sobresaturacion Ac llega

a ser cero, el cual se define como:

Ac(t) =c—cg Q)

Doénde c(t) se define como la composicibn media de la matriz para un tiempo t con
c=(t=0) =co. Para el caso: a) el cual prevalece frecuentemente durante el proceso
industrial al cual se somete la aleacion durante su operacion funcional, la temperatura
de envejecido y el limite de solubilidad de equilibro asociado con cg disminuye
continuamente. El equilibrio puede ser alcanzado si la velocidad de enfriamiento es
menor al intervalo de temperatura en la cual la difusion (d) de los atomos de soluto es
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. En el caso

b) el cual frecuentemente usado en los estudios de cinética de descomposicion bajo

7
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condiciones controladas y descriptibles tedricamente (t=Ta =constante: D= constante).
Lo cual 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 difusidon de las especies atomicas mediante
mecanismos intersticiales y o vacancias. Entonces la evolucion microestructural de los
precipitados conduce al equilibrio termodindmico como una funcion del tiempo y la

temperatura [©,

1.1.4 Tamafo de precipitacion

La nucleacién y crecimiento de los precipitados depende de la composicion y
sobrenfriamiento que se realice a la aleaciébn a trata por envejecido, donde las
transformaciones de fase en el estado solido y los esfuerzos elasticos ocurren en
ambas fases debidos a cambios en la forma y el volumen en las regiones cercanas a
los nucleos. El diagrama de la Figura 7 indica que el tamafio de los precipitados
disminuye cuando se incrementa el contenido de soluto a una temperatura dada, la
cercania a la linea de solvus favorece la nucleacién por el aumento de energia en esta
zona, también es mayor la sobresaturacion lo cual conduce a un tamafio critico mas

fino del nucleo, por lo tanto, precipitados mas finamente distribuido en la matriz [,

Temperatura

Composicion

Figura4 Diagrama esquematico de precipitados esperados
de acuerdo a la concentracion de la fase diluida !
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1.2 Teoriaclasica de transformaciones de fase.

Las transformaciones fase de los materiales se han utilizado a lo largo de la historia
en la industria como uno de los principales métodos para mejorar las propiedades

mecanicas de un material, comunmente logradas por un tratamiento térmico.

La transformacion de fase se puede dar por dos mecanismos diferentes. Si las
fluctuaciones en concentracion son inestables y tienden al equilibrio, la reaccion de
precipitacion ocurre por nucleacion y crecimiento (Figura 5). Mientas que, si existen
pequefias fluctuaciones en la concentracion de la energia libre que disminuye y la
reaccion de precipitacion ocurre espontaneamente via descomposicion espinodal

Figura 5 24,

@ Classical nucleation and growth

_<~ 3 P —

fit H

NI~ L= 1T
Early Later Final
Distance —»-

(®)  Spinodal decomposition

Concentration

Early Later Final
1 t 13

Figura 5. 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 (t1) y al final (t3)
de la reaccion de descomposicién, donde Co es la composicion sobresaturada, C: fase a
y Co fase g1




Capitulo | Antecedentes teoricos

1.2.1 Nucleacién y crecimiento

La transformacion que se da durante la nucleacion y crecimiento de los precipitados
en una solucion sobre saturada inicia con la formacion de pequefias particulas sélidas
0 nucleos, los cuales aparecen al tener un enfriamiento 1K hacia una fase solida
distinta. La transformacion esta dada por la energia libre asociada al cambio de fases
por unidad de volumen y la fuerza motriz de la transformacion. Partiendo de la
geometria con menor energia superficial que se forma, una esfera, la cual aumenta
conforme aumenta el tamafio, a diferencia del cambio de energia libre con respecto al
volumen la cual disminuye con tal de provocar la menor energia que lleva a la
estabilidad del nucleo. Por lo cual para que la particula sea estable es necesario tener
un cambio de energia libre el cual esta denotado por un radio critico como se muestra
en la Figura 6. La energia necesaria para el aumento en volumen de esta particula es

menor, lo cual favorece el crecimiento de la segunda fase alrededor del nicleo 161,

Interfacial energy

AG | e AG*

—_

*
—
k]
=2
=
[F 5]

Volume free energy

Figura 6 Energia libre contra radio, donde AG* es el cambio total de energia libre
y r* representa el radio critico de la particula para dicho cambio 2
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A medida que las particulas crecen y el grado de sobresaturacion disminuye, la
concentracion de soluto en la matriz decrece hasta alcanzar la concentracion de
equilibrio, es decir, alcanza el limite de solubilidad el cual corresponde a la
concentracion maxima soluble en la matriz. Entonces se dice que la formacion de la

nueva fase ha terminado y su fraccién volumétrica permanece constante 1,

1.2.2 Descomposicién espinodal

La descomposicion espinodal es caracteristica de las aleaciones con lagunas de
miscibilidad en donde una sola fase solida se descompone en dos soluciones solidas
como se muestra en la Figura 7, donde la mezcla es estable cuando la variacion de
energia libre con respecto a la composicion molar es positiva, es decir cuando esta
variacion es minima, lo que se cumple siempre cuando una temperatura igual o mayor
a T1. Si la temperatura descendiendo por debajo de ese valor hasta T2 la energia libre
aumenta debido a la disminucion de estabilidad del sistema. A Tz aparecen dos valores
minimos S1y S2, a los que corresponde un cierto reajuste elemental microestructural
que, por un mecanismo de nucleacion homogénea, conduce a la formacion de dos
fases metaestables de minima energia, cuya composicion molar respectivas son x1 y
x2. Entre dichos puntos coexisten ambas fases. La separacion de fases requiere un
mecanismo de nucleacion homogénea y solo llega a producirse por fluctuaciones
locales de composicién, que provoca que los gérmenes alcancen el tamafio critico
necesario para vencer la barrera de potencial termodindmico. Sin embargo, a
composiciones t temperaturas singulares la energia libre vuelve a aumentar hasta
alcanzar un valor maximo y la separacion de fases transcurre de forma espontanea sin
formacién de nucleos criticos previos, ya que en este caso no hay que superar una
barrera previa de potencial. La curva de trazo continuo, denominada curva bimodal o
campana de inmiscibilidad, delimita la regién en que sélo existe una fase (zona exterior
a) y la region en que coexisten dos fases separadas. Dentro de ésta existen otras dos
zonas, una de metastabilidad (zona) y otra de inestabilidad o espinodal (zona ai+az),

delimitadas por la curva de trazo discontinuo (curva espinodal) 241,

11
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: " Chemical
: spinodal
|
)
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G(T))
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N
(b) A X Xg — X3 B

Figura7 Las aleaciones entre los puntos espinodales son inestables y pueden descomponerse en la fase
coherente aly a2 sin superar una barrera de energia de activacion, las aleaciones entre las lagunas de
miscibilidad coherentes y las espinodales son metaestables y pueden descomponerse solo después de
la nucleacion de la otra fase [2.

1.2.3 Maduracion Ostwald

La fuerza motriz para el cambio microestructural es la disminucion de soluto en la
matriz. Por lo que después de completarse la formacién de la nueva fase no hay fuerza
motriz para la precipitaciéon 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
12
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porque la fraccidn volumétrica permanece constante. A este tipo de cambio
microestructural se le conoce como engrosamiento o maduracion 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 [2-6],

1.3 Teoria Clasica de Engrosamiento LSW (Lifshitz - Slyozov -

Wagner)

El crecimiento entre particulas ocurre cuando las particulas con varios tamafios estan
dispersas y distribuidas aleatoriamente en una matriz, dicho crecimiento se origina
desde un gradiente de concentracion alrededor de las particulas, provocado por la
demanda termodindmica. La disminucién de la energia cercana al equilibrio esta
acompafiada por el engrosamiento de la particula cuya solubilidad depende del radio
y es descrita por la ecuacion de Gibss-Thomson [26], ecuacién (2).

€= Co(1+ %)=, + 22l @)

RT

donde o es la tensién superficial, 1}, es el volumen molar, R es la constante de los
gases ideales [8.314 J/molK], C, es la concentracién de soluto en la matriz en equilibrio
con una particula de radio infinito, v relaciona la longitud de la capilaridad y T la

temperatura absoluta 261,

La teoria explica mas ampliamente la maduracion de Ostwald es llamada comunmente
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 fy infinitesimal, las cuales engrosan en un
sistema libre de esfuerzos. Es decir, la teoria LSW solamente es aplicable a sistemas
diluidos (fv cercana a cero) y fluidos, donde la fraccion volumétrica de particulas es

cercana a 016,

13
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La teoria LSW predice que el radio promedio del tamafio de las particulas r(t) a un

tiempo de envejecido t esta expresado por la siguiente ecuacion:

r(®)™ —r(0)™ =Kt (3)

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

la ecuacién 3 se reduce a :

r(t) = Ktm 4)

Donde K es una constante de cinética dada por la siguiente expresion:

2
K — 89DVACe (5)

9RT

Donde o es la energia interfacial entre la matriz y el precipitado. Ce es la concentracion
de equilibro de soluto en la matriz, Vi es el volumen molar del precipitado, D es el
coeficiente de difusién, T la temperatura absoluta y R la constante de los gases ideales.

Cuando el proceso de engrosamiento es controlado por el mecanismo de difusién m=3
y la cinética de engrosamiento obedece la ley temporal t¥3. Si la relacion de
engrosamiento de la particula es controlada por la intercara entonces m=2 y el tamafio

promedio de las particulas incrementan con 2179, Es decir:

1
r(t) = kts  Proceso controlado por difusion (6)

1
r(t) = ktz  Proceso controlado por la intercara (7

14
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1.3.1 Crecimiento Controlado por Difusion

En la teoria LSW la fraccidén volumétrica (f,) de las particulas influye sobre el proceso
de engrosamiento, porgue la cinética esta controlada por la difusion del soluto a partir
de la disolucion de unas particulas y el crecimiento de otras. La cinética de
engrosamiento de las particulas precipitadas se incrementa conforme se tiene una
mayor f,, contenida en la matriz, debido a que al incrementarse la f, la separacion
entre las particulas de un tamafio promedio dado disminuye y la trayectoria para la

difusion de soluto entre ellas es mas corta.

Considerar una particula de radio r rodeada por un arreglo de precipitados esféricos
de diferente radio r; distribuidos de manera aleatoria y dispersa en la matriz como se
muestra en la Figura 8. La distribucion radial de soluto alrededor de esta particula es
(Cg = 1) dentro del precipitado, C, (1) para R = r, y como se incrementa, para R > r,
la concentracion de soluto €, () corresponde al radio promedio de las particulas. El
valor de C, (r) es tomado como la relacién de equilibrio Gibbs-Thomson, el cual se
aplica si las dos fases estan en equilibrio local, es decir, si no hay una barrera

significativa para la transferencia de atomos a través de la interfase matriz—precipitado.

O — Ca(1)
Cp

@ e |4

Ca(r) ®)
{a) l

r R

Figura 8. (a) Arreglo de precipitados alrededor de un precipitado de radio r y (b) Variacion de la concentracion
desde el centro de los precipitados [
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La teoria LSW, indica que el crecimiento de los precipitados esta controlado por
difusion, es decir, que el flujo de los &tomos de una particula est4 controlado por la
velocidad de transferencia de masa a través de la intercara matriz—precipitado o por la

difusién desde la particula hacia la matriz [,

Partiendo del flujo difusivo, considerando coeficientes de difusion del soluto a través
de una matriz, particulas de volumen esférico; asumiendo que la velocidad de
crecimiento del radio de las particulas, de tal modo que la composicion no cambia
durante el tiempo que le toma a la particula difundirse hasta el precipitado se llego a

la ecuacion de densidad de distribucion siguiente

dr

— = (D/T)[C(7) — Co(1)] (8)

dat

y sustituyendo la ecuacion (2) para particulas esféricas en la ecuacion (8) se obtiene

la ecuacioén de velocidad de crecimiento dada como,

= = (2D0CaVin /RTT)[(1/7 = 1/7)] (9)

esto se representa graficamente en la Figura 9 para dos valores de 7. A partir de esta

relacion se puede establecer lo siguiente,

)] Las particulas mas pequefias que 7 se disolveran, la velocidad de disolucién
se incrementa rapidamente como r/+ hasta aproximarse a cero.

i) Las particulas mas grandes que 7 creceran, pero la velocidad de crecimiento
en términos de dr/dt se incrementa desde cero para r /7 a un valor maximo
hasta r = 27 y entonces disminuye.

1)) Como 7 se incrementa, la velocidad de crecimiento de los precipitados mas

grandes que 7 disminuye.

16
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Esto podria provocar una dispersion inicialmente fina de particulas con un intervalo de
diferente tamafio, las particulas pequefias se volverdn mas pequefias hasta
desaparecer mientras que las grandes creceran. La dispersion de las particulas se
hara mas gruesa y su radio medio 7 se incrementara con el tiempo. Asi para aquellas
particulas que inicialmente creceran con r =~ 7 su crecimiento serd mas lento que

dr/dt hasta disolverse completamente.

dr
dt

Figura 9. Variacion de la velocidad de crecimiento dr/dt con el radio del precipitado para el crecimiento controlado
por la difusion de dos particulas con diferentes valores de radio medio 7, para la curva mas baja 7 es
50% mayor. [

Los precipitados méas grandes que 27 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 7 con el tiempo puede suponerse que sera

igual al valor maximo de dr/dt para r = 27 esto es,

di/dt ~ () = DoNgVy/2RTr2 (10)

max

Asi

—2 - d
r72dr = DoNgVy — (11)

17
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la integracion de esta ecuacion a partir de ¥ = 1, para un tiempo t= 0, para r = 't a un

tiempo t entonces

1.3 — 1,73 = 3DN,V,,t /2RT (12)

Un andlisis muy riguroso de LSW da un resultado muy similar. El analisis de LSW
demostré que una distribucion Gaussiana inicialmente estrecha del tamafio del
precipitado relaja a una distribucion constante de los tamafios del precipitado (ver
Figura 10). La distribucion de tamafio es usualmente graficada contra el radio
normalizado (r / 7). La ecuacién de la velocidad de engrosamiento LSW después que

se haya alcanzado una distribucién constante, es,

T‘t_3 - r0_3 - 8DNant/9RT (13)

LsSw

Densidad de Probabilidad

0,5=

'-‘")
5
3
=

0,0+ T T T
00 05 1.0 1,5 20

Radio Normalizado r/7

Figura 10. Distribucion del tamafio de particula y el radio de particula normalizado controlado por el mecanismo
de difusién durante el proceso de engrosamiento !
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1.3.2 Efecto de la Fraccion Volumétrica en el Engrosamiento

La fraccién volumétrica (fv) de las particulas influye en el proceso de engrosamiento,
ya que la cinética es controlada por la difusion del soluto a través de la matriz. Una fy
diferente de cero no altera el exponente temporal predicho por la teoria LSW, pero
altera la amplitud de la ley de crecimiento. Conforme la fvse incrementa la separacion
media entre las particulas disminuye y la trayectoria para la difusion de los atomos de
soluto se hace mas corta. Por consiguiente, la velocidad de engrosamiento debe

incrementar con el incremento de la fraccién volumétrica.

Muchos trabajos de investigacion se han enfocado en determinar un modelo mas

realista con valores de f, mayores:

Ardell (MLSW) (1972). Considerando el efecto de la difusion controlada y la cinética
de engrosamiento, siguiendo la teoria de t® donde la cinética de engrosamiento es
funcién de la fraccion volumétrica, sin embargo, para los sistemas Ni-Cr-Al y Ni-Al no

es aplicable en f, entre 0.09 y 0.60

Brailsford y Wymbladt (BW) (1979) suponen que la tasa de crecimiento de la particula
de una clase de tamafio es una funcion de la distribucion de tamafo de particula
completa y el gradiente de concentracion predominante alrededor de la particula.
Entonces la tasa de crecimiento esta determinada por un medio continuo que tiene
una tasa de pérdida homogénea y una tasa de produccién homogénea de atomos de

soluto, en funcioén de la fraccion volumétrica.

Marqusee y Ross (MR) (1984). Utilizando estudios en la teoria de las reacciones
controladas por difusién derivaron una ley de crecimiento para una particula en
presencia de otras particulas dependiente de la fraccion volumétrica, considerando el
crecimiento de las particulas de mayor tamafio a partir de la disolucién de particulas
de menor tamafio a sus alrededores. Cuando la fy aumenta la k incrementa

aumentando la velocidad de engrosamiento.

Enomoto (ETK) (1986) investigd el efecto de una fracciébn de volumen finito de

particulas precipitadas en la maduracion de Ostwald sobre la base de una teoria
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estadistica. Esta teoria toma en cuenta tanto el crecimiento competitivo como el

llamado efecto de colisién blanda de las particulas. [67]
La Figura 11 muestra las teorias MR, BW ETK y MLSW donde se puede ver el efecto

de las fracciones volumétricas 0.1 y 0.35 en comparacion con la teoria LSW.

LSwia=g) LSW(Q=0)

20~
Q=01 Ew 7[ :
/ 15|
15+ i
N
"& a
T tol 101~
% MLSW{Ardel)
MLSW (Ardell)
05 |- 05
00 05 10 15 00

Figura 11. Efecto de la fraccion volumétrica en las teorias MR, BW, ETK y MSW comparacion con la
teoria LSW, donde P(p) es la densidad de probabilidad p es el radio normalizado. a) f,=0.1y b)
fv=0.35 [0

1.3.3 Efecto de las Interacciones Elasticas

Kelly y Nicholson discutieron los efectos del desajuste reticular sobre las formas de las
particulas. Mencionan que las formas principales de las particulas que se consideran
son cuatro: esféricas, cubicas, placas y agujas. Ademas, sefialan que, las particulas
esféricas se forman cuando el desajuste reticular es igual o menor al 3%, mientras que
las placas se forman cuando su desajuste es igual o mayor al 5%. Mientras que los
cubos estan en un estado intermedio y pueden ser considerados basicamente iguales

a las esferas modificadas levemente por la anisotropia elastica comun en los metales.
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Durante el engrosamiento de las particulas coherentes con la matriz, se generan
esfuerzos elasticos. Si la restriccion elastica es muy fuerte o no depende de la
magnitud del desajuste reticular &, un valor grande de |8| implica una fuerte restriccion
elastica. El desajuste del parametro reticular 6 sobre la forma de las particulas

coherentes en una matriz esta expresado por:

5= (14)

ay

donde ay y ay, son los pardametros reticulares de la particula y de la matriz

respectivamente.

Dado que las teorias de densidad de distribucién de las particulas no consideran las
distintas formas que pueden tomar producto del desajuste presente entre precipitado-
matriz, este provoca el ensanchamiento y contraccién en amplitud de la grafica de

densidad de distribucion de particulas contra radio normalizado 12,

1.4 Sistema Fe-Ni-Al

Las superaleaciones base Ni dependen de la presencia de particulas intermetalicas
precipitadas de forma ordenada y’ (Ni3Al) con la estructura L1”2 embebida en la matriz,
para dar excelentes propiedades mecanicas a elevadas temperaturas. Los
precipitados y’ son coherentes con la matriz, asi como termodinamicamente estables.
Por analogia nuevas aleaciones base Fe pueden ser desarrolladas para aplicaciones
a elevadas temperaturas con caracteristicas similares debido a los precipitados B’ tipo
(Fe,Ni)Al los cuales tienen una estructura ordenada B2 (CsCl) que satisfacen estos
requerimientos en las aleaciones ferriticas bcc. Algunas aleaciones base hierro tales
como 17-7PH (17%Cr-7%Ni-1.2%Al-0.07%C en %peso) y nitraloy-N (4.8%-Ni-1.98%-
Al-0.5%Cr-0.4%Mn-0.2%Mo0-0.2%C en %peso) imitan sus aplicaciones a
temperaturas moderadas. Estas aleaciones son ferriticas relativamente a bajas
temperaturas. Su temperatura de transformacion de a a y impide su uso a elevadas

temperaturas.
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El sistema Fe-Ni-Al ha tenido una importancia practica y tecnolégica para el desarrollo
de aleaciones magnéticas y aceros inoxidables PH. Estas aleaciones tienen buenas
propiedades mecanicas y excelentes niveles de resistencia a la corrosion cerca de los
1000°C. Ademas, poseen buena ductilidad y dureza, ofrecen mejores condiciones de
operacion bajo ambientes severos superiores a los aceros 17-7PH, PH13-8Mo, a las
aleaciones base Niy a los Nitralloy-N, se han usado como materiales estructurales, en
engranajes para tren de aterrizaje en la industria aeroespacial, componentes en
reactores nucleares o aplicaciones en petroquimicas que requieran resistencia a la
fractura por corrosion a bajos esfuerzos. Estas aleaciones basan sus buenas
propiedades principalmente a la presencia de un componente intermetélico ordenado
(Fe-Ni)AI.

Brandley y Taylor [17:18] determinaron mediante difraccion de rayos X la existencia de
dos campos de fase ordenados a’ (NisAl) y B’ (Fe-Ni)Al). El sistema Fe-Ni-Al posee
una region bifasica de la cual coexisten las fases 3 desordenada, que corresponde a
la fase matriz con una estructura cubica centrada en el cuerpo bcc y la fase ’ ordenada
que corresponde a los precipitados. Bradley y Taylor [1920 enfocaron su investigacion
en dos regiones y + 'y a + f” del sistema Fe-Ni-Al, determinaron mediante la técnica
de difraccién de Rayos-X, dentro de la regidén de estudio (temperaturas de 750° a
1050°C) que a presenta una estructura cubica centrada en el cuerpo (bcc) que
corresponde a la fase matriz y para f° que corresponde a los precipitados con una

superestructura del tipo NiAl.

Mencionan que la segunda fase que precipita, 8” es una estructura ordenada en la cual
el excedente de atomos de hierro reemplaza al niquel y/o aluminio en forma aleatoria

en la estructura NiAl. Ademas, la precipitacion de 8 es un proceso ordenado.

Estos autores mencionan que la fase B’ precipita en un intervalo de temperaturas de
750°C a 950°C. En las Figuras 12 y 13 se muestran algunos cortes isotérmicos del
diagrama de fases a 750, 850 950 y 1150°C. En estas imagenes se puede ver que la

region bifasica se incrementa rapidamente conforme disminuye la temperatura.
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Figura 12. Diagramas ternarios en %atomico a 750 y 850°C mostrando las fases
presentes a dichas temperaturas 24!
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Figura 13. Diagramas ternarios en %atémico a 950 y 1150°C mostrando las fases
presentes a dichas temperaturas 24!
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El endurecimiento por precipitacion en el sistema Fe-10%Ni-15%Al presenta un
engrosamiento de particulas el cual le da sus propiedades mecanicas. La
microestructura de los precipitados de aleacidn en matriz ferriticas parte de formas
cuboides que paulatinamente crecen, dependiendo de la temperatura de envejecido y
por lo tanto de la cinética de engrosamiento del sistema los precipitados tienden a
formar paralelepipedos rectangulares, y placas en tiempos de hasta 500 h como se
muestra en la Figura 14. El estudio de la adicién de 1%Cu al sistema Fe-10%Ni-15%Al,
encontré una cinética de engrosamiento y evolucion de precipitados de segunda fase
NiAl B’ distintos 22, Esta nueva aleacion se estudio isotérmicamente por tratamientos
térmicos de envejecido a 750, 850 y 950°C, teniendo la precipitacion de fase 8’ en una
matriz ferritica. Donde le proceso de engrosamiento fue mas lento que en sistema Fe-
10%Ni15%Al como se puede observar en la Figura 15, la respuesta de endurecimiento
por precipitacion también fue mejor con la presencia de Cu que contiene aleacion, con
una etapa de desaceleracion mas lenta ver Figura 16. La cinética del engrosamiento
siguié el comportamiento predicho por las teorias modificadas de Lifshitz-Slyozov-

Wagner para engrosamiento controlado por difusion como se puede ver en la Tabla 1.

Figura 14 Imagenes (MEB) de Fe-10%Ni-15%Al envejecido a 750 °C durante (a) 25, (b) 200 y (c) 500 h; a 850°C
por (d) 25, (e) 200 y (f) 500 h; y a 950°C por (g) 25, (h) 200 e (i) 500 h [22
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Figura 15 Imagenes (MEB) de Fe-10%Ni-15%AI-1%Cu envejecido a 750°C durante (a) 50, (b) 100 y
(c) 500 h; a 850°C por (d) 25, (e) 100y (f) 200 h; y a 950°C por (g) 25, (h) 75 e (i) 200 h 22
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Valores del exponente de tiempo m, constante de velocidad kr para Fe-10%Ni -15%Al y Fe-10%Ni-

15%Al-1%Cu [22]

750°C
0.32
0.29

850°C

0.27
0.27

950°C 750°C 850°C 950°C
0.28 1.1x10* 1.2x10°  4.4x10°
0.28 5.5x10* 9.5x10°®  1.7x10°
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. Desarrollo experimental

El proceso experimental consistio en la fabricacion de la aleacion Fe-10%Ni-15%Al-
5%Cu para estudiar el proceso de engrosamiento a las temperaturas de envejecido de
850 y 900°C, lo cual provoca un cambio en la precipitacion de la fase B(NiAl) y su
dureza. La Figura 17 muestra el diagrama de bloques experimental para alcanzar el

objetivo planteado.

Calculo y pesaje de carga
Fe-10%Ni-15%Al-5%Cu

Fusién de aleacion Analisis EDS
en MAE en MEB
Cortey

encapsulado

Homogeneizado a

1100°C por 24 h
Envejecido a 850°C Envejecido a 900°C

de 0.5 h hasta 100 h de 0.5 h hasta 100 h

Medicién de
microdureza Vickers

l

Caracterizacion
metalografica

¥

Analisis en MEB-AR

Figura 17. Diagrama de la metodologia experimental
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2.1 Fabricacion de Aleaciones

Para lograr resultados coherentes con los ya reportados en otros trabajos, la aleacion
se fundié en un mini-horno de arco eléctrico (MAE), ver Figura 18(a). Los elementos
utilizados para la fabricacion de la aleacion son Fe, Ni, Aly Cu con una pureza minima
en %peso de 98.98, 99.95, 99.00 y 99.99, respectivamente.

El célculo de carga de la aleacion Fe-10%Ni-15%AI-5%Cu (%at.) se hizo para generar
botones de 8g, empleando las ecuaciones (15), (16) y (17). El pesaje de cada elemento
se realizo en una balanza analitica mara OHAUS ver Figura 18(b) y los resultados de

la carga en peso para cada elemento se muestra en la Tabla 2.

(b)

Figura 18. (a) Mini horno de arco eléctrico, marca Edmund Buhler, para cargas de 5 a 20g para
materiales de hasta 3500°C de punto de fusion, y (b) Balanza analitica, OHAUS

%atémico peso molecular

Peso molecular por elemento = (15)
100 Numero de Avogadro
eso molecular por elemento
%peso = E P X 100 (16)
XY pesos moleculares
peso = %peso X 8g X 100 a7
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Tabla2 . Resultado del calculo de la carga para la fusion de la aleacion Fe-10%Ni-
15%AI-5%Cu

70 74.91 5.993
10 11.25 0.900
15 7.76 0.620
5 6.09 0.487

Previo a la fusion de las aleaciones se limpiaron superficialmente los elementos con
una carda de acero inoxidable, posteriormente se sonicaron mediante ultrasonido
empleando etanol por 4 minutos. Para la fusién de la aleacion los elementos fueron
colocados en el interior del horno en una platina de cobre, acomodandolos de manera
piramidal tratando de tener los pedazos de material mas pequefios y los de menor
punto de fusién en la base e interior de la piramide. Ya acomodada la carga, el horno
se cierra, se verifica que el sistema de enfriamiento de la platina este en recirculacion,
al encender el equipo se realiza una extraccion del aire de la cadmara de fusion
mediante una bomba rotatoria promoviendo un vacio en la cAmara de 400mbar. La
camara de fusion se purga mediante la inyeccion de gas argén con el fin de desplazar
el aire residual, se realiz6 esta operacion 3 veces. Para iniciar el proceso de fundicion
es necesario tener una atmosfera de argén de 1000mbar, lo cual permite generar el
arco eléctrico entre un electro de tungsteno y el material a fundir. Para garantizar la

fusidbn homogénea de cada elemento, los botones fueron refundidos al menos 3 veces.

El tamafio promedio de los botones fundidos fue de 1.5cm de diametro x 1cm de altura,
los cuales fueron cortados de tamafios de 0.7x0.7x0.7 cm?® mediante una cortadora de
precision marca Pace Technologies, modelo PICO0155, ver Figura 19.
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Figura 19. Cortadora, marca Pace Technologies, modelo
PICO0155, para corte de precisiéon con brazo movil.

2.2 Tratamientos térmicos de homogeneizado y envejecido

Una vez con los botones seccionados en partes mas pequefias y después de pasar
por sonicacién en ultrasonido empleando agua destilada las pizas cortadas se
encapsularon en tubos de cuarzo de diametro de 1.2cm, mediante un sistema de vacio
rotatoria marca LEYBOLD, el cual se muestra en la Figura 20, para realizar el cierre
las capsulas se empled un soplete butano-oxigeno con el fin de poder moldear al tubo
de cuarzo a alta temperatura y generar capsulas adecuadas al tamafio de las
muestras. Con el fin de evitar la oxidacion de las muestras durante el tratamiento
térmico se utiliz6 gas inerte de Ar para purgar el sistema de encapsulado.
Posteriormente, la capsulas fueron cerradas a una presion de vacio de 200mbar con

ayuda del soplete.

La Figura 21 muestra un diagrama de fases pseudo-binario obtenido mediante el
software Thermo-Calc, sefialando la aleacion Fe-10%Ni-15%AI-5%Cu que, a 1100°C
la composicién se encuentra en una region monofasica de fase a. Por lo tanto, para
obtener la homogeneizacion de dicha aleacion y el rompimiento de la microestructura
dendritica clasica de la solidificacion, las muestras encapsuladas fueron
homogenizadas a 1100°C por 24 h seguidas de un enfriamiento al aire (tratamiento de
normalizado), para obtener una solucion sélida sobresaturada, la cual es necesaria

para llevar a cabo el proceso de precipitacion de una segunda fase -3,
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Figura 20. Bomba de vacio, marca LEYBOLD
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Posteriormente, se llevaron a cabo tratamientos térmicos de envejecido a 850 y 900°C,
las cuales se encuentran por debajo de la linea de solvus de acuerdo al diagrama de
la Figura 21 y en una region bifasica a+@3, los tratamientos de envejecido se realizaron
siguiendo la secuencia que se muestra en la Tabla 3, y el enfriamiento se realiz6 al
aire en todas las muestras. Dichos tratamientos se llevaron a cabo en un horno de
camara marca Carbolite modelo CWF 1200 Figura 22 con un control de la temperatura
de £5°C.

Tabla 3. Tratamientos térmicos experimentales para la aleacién Fe-10%Ni-15%Al-5%Cu

Temperatura Tiempo (h)

850°C 1 5 10 25 50

900°C ez 1 5 10 25 50 100

Figura 22. Horno de camara, marca Carbolite CWF 1200r
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2.3 Preparacion Metalografica

Una vez sometidas las muestras al tratamiento térmico de envejecido al tiempo
correspondiente se procedid a prepararlas metalograficamente basados en el
procedimiento ASTM E3. Las muestras fueron desbastadas con lijas de carburo de
silicio con grado 320, 600, 1000, 1200, 1500, 2000, 2400, 4000; y pulidas a espejo
dindmicamente con alimina 0.05um vy silica coloidal de 0.02 um. El equipo utilizado
tanto para el desbaste y pulido fue una pulidora marca Pace-Technologies modelo
LaboPol-1100T mostrado en la Figura 23 (a). Posteriormente, las muestras fueron
atacadas electroliticamente para revelar la microestructura y los precipitados de
interés, lo cual se realizd en un equipo marca Struers modelo LectroPol-5, ver Figura
23 (b), empleando un reactivo de 300 ml HCI, 200 ml Acido acético y 200 ml de HNOs,
de acuerdo a la ASTM E-407 2002. El tiempo de ataque fue entre 10 y 15 segundos a
0.02V, después para eliminar los residuos de la solucién de ataque se realizé un lavado

con alcohol y la muestra se seco con aire soplado.

(b)

Figura 23. (a) Pulidora marca Pace-Technologies modelo LaboPol-1100T y (b) Electropulidora equipo marca
Struers modelo LectroPol-5
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2.4 Caracterizacion por microscopia electronica de barrido
convencional MEB y microscopia electrénica de barrido de
alta resolucion (MEB-AR).

La evolucion de los precipitados de segunda fase durante los tratamientos térmicos de
envejecido se logré observar gracias a las técnicas de preparacion de muestras y el
analisis de las mismas llevado a cabo en un microscopio electrénico de barrido de alta
resolucién (MEB-AR) marca JEOL modelo JSM6701F, ver Figura 24 (a). Las imagenes
fueron obtenidas con electrones secundarios para obtener un contraste superficial con
un voltaje de 15 kV con distancias de trabajo entre 7 y 13mm. Asimismo, se llevo a
cabo la caracterizacion de la composicién quimica semicuantitativa en un microscopio
electrénico de barrido convencional (MEB) marca JEOL modelo JSM6300 equipado
con un espectrometro de energia dispersiva de rayos X (EDS) marca NORAN ver
Figura 24 (b).

Figura 24. a) MEB-AR marca JEOL modelo JSM6701F. b) MEB marca JEOL modelo JSM6300
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2.5 Caracterizacion por microdureza

La microdureza en cada condicion se midié en un microdurometro marca Future Tech
modelo FM7249, ver Figura 25, en escala Vickers con una precarga de 100 g por un
tiempo de 12 segundos. El ensayo se basa en la resistencia que opone el material a
ser penetrado, el penetrador o indentador tiene geometria piramidal con base
cuadrada de diamante, el resultado de la indentacion es la formacion de una huella en
forma de rombo de la cual se miden las longitudes perpendiculares, los ensayos se
realizaron por la superficie del material de acuerdo con el procedimiento técnico
establecido por la norma ASTM-E384-99.

Figura 25. Microdurémetro, marca FutureTech, serie FM7249
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lll.  Andalisis y discusion de resultados

En esta seccibn se muestran los resultados obtenidos de la caracterizacion por
microscopia electronica de barrido convencional, microscopia electronica de barrido
de alta resolucion, medicion de precipitados por software ImageJ y medicion de
microdureza Vickers de la aleacion Fe-10%Ni-15%Al-5%Cu tratada térmicamente por
envejecido a 850 y 900°C hasta 100 h.

3.1 Analisis por microscopia electronica de barrido

convencional (MEB)

La Tabla 4 muestra los resultados semicuantitativos de 3 diferentes zonas y el
promedio correspondiente por elemento. Los resultados confirmaron que la
composicion real es cercana a la composicibn nominal propuesta. La Figura 26
muestra un espectro de energia representativo obtenido por MEB-EDS de la aleacion
Fe-10%Ni-15%Al-5%Cu proveniente de fusién. La superficie fue desbastada hasta lija

grado 1000 y se analizé globalmente a 100 aumentos.

Full scale counts: 2762 Fe10Ni15A15Cu(3)
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0 T T T T T T T ' J N‘I T T
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keV

Figura 26. Espectro de energia obtenido por MEB-EDS representativo de los botones de aleacién Fe-10%Ni-
15%AI-5%Cu
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Tabla 4. Resultados representativos semi cuantitativos de elementos obtenidos por EDS en MEB de la aleacion
Fe-10%Ni-15%Al-5%Cu

14.30 14.33 14.37 14.33 15
71.15 71.43 71.31 71.30 70
9.87 9.55 9.89 9.77 10
4.67 4.68 4.43 4.59 5

3.2 Analisis por microscopia electronica de barrido de alta
resolucion (MEB-AR)

3.2.1 Fe-10%Ni-15%Al-5%Cu envejecida a 850°C

La evolucioén de la forma, tamafio, distribucion y fraccion volumétrica se realiz6 a partir
de las micrografias obtenidas por MEB-AR. Las muestras atacadas promueven una
diferencia en contraste de las fase presentes, donde los precipitados 3’ (bcc-(Ni;Fe)Al),
tienen mayor brillo en comparacion de la matriz de la fase a (bcc-Fe) 2224 | as Figuras

27-34 muestran los resultados de la evolucién de los precipitados a 850 y 900°C.

En las Figuras 25y 26 se muestra la evolucion de la aleacion Fe-10%Ni-15%Al-5%Cu
tratada térmicamente a 850°C hasta 100 h de envejecido a 10,000 y 20,000 aumentos,
respectivamente. La distribucidon de los precipitados tratados térmicamente en
envejecido hasta 100 h se puede observar en la Figura 27, sin embargo, en los
primeros tiempos estos no se distinguen claramente, por lo tanto, para su mejor
observacion, la Figura 28 muestra a 20,000 aumentos la evolucién de los precipitados.
En dichas figuras se muestra una distribucibn homogénea de precipitados de la fase
B’, después de 0.5 h (Figura 28 (a)) con intercaras aparentemente planas con una
alineacion preferencial. Se puede observar la presencia de precipitados con aparentes

agujeros, donde se observa un contraste similar a la matriz a, atribuido a lo descrito
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por Y. Kuno y col. ?° quienes describen un fenémeno similar en su observacion de la
aleacion Fe-10.3mol%Ni-14.3mol%Al, donde reportan una separacion de fases dentro
de los precipitados de la fase B’ (B2), dando como resultado la formacion una nueva
fase a (A2) en el interior de la fase B’. Evidentemente, existe una diferencia morfologica
entre precipitados (con y sin agujeros), denominandolos como (i) precipitados
primarios y (ii) precipitados secundarios. Es decir, en estos ultimos en comparacion
con los primarios al ser atacadas quimicamente las muestras su aspecto general
aparenta estar incompleto o agujerado en su estructura, estos agujeros en la

micrografia se ven completamente oscuros.

A mayor tiempo de envejecido, se observa un aumento en el tamafio de los
precipitados primarios y secundarios, haciendo evidente la diferencia entre ambos (ver
Figuras 27-28 (b)-(g)). Es decir, los precipitados primarios incrementan su tamafio con
el tiempo de envejecido, alinedndose entre si y formando morfologias alargadas,
mientras que los precipitados secundarios se agrupan y crecen con una morfologia
aparentemente irregular e intercaras planas entre sus agrupaciones. Ambos tipos de
precipitados son sefialados en la Figura 29. Posterior a 100 h, no se distingue una
diferencia morfolégica entre ambos tipos de precipitados, teniendo una morfologia
irregular, atribuido a una aparente perdida de coherencia de los precipitados para

mantener la energia minima del sistema [2-€l,

Para analizar la evolucion de la aleacion envejecida a 850°C, se construy6 la Figura
29, separando la transicion de los precipitados primarios y secundarios. En el caso de
los primarios Figura 29 (a), la morfologia inicial a 0.5 h es una forma de cuboides con
esquinas redondeadas, después de 1 h aumentan su tamafio preferencialmente y
empiezan a alinearse con otros precipitados dando como resultado paralelepipedos
rectangulares y cuboides alineados entre si. El engrosamiento de los precipitados,
hasta por 10 h, promueve la disminucion de los precipitados cuboidales dando lugar a
una mayor cantidad de precipitados de paralelepipedos rectangulares donde su lado
mas largo aumenta en tamafio. Posteriores tratamientos y hasta por 100h, se observo
solamente un ensanchamiento de los paralelepipedos en su lado mas corto,

manteniendo el largo similar al tiempo anterior. Los precipitados con forma alargada
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en ciertas direcciones preferenciales estan relacionados con las interacciones
elasticas entre precipitado y matriz, como resultado de mantener la coherencia entre
ambos [2-6:26 Asimismo, se observa que empiezan a presentar intercaras irregulares,
es decir, tienen lados menos rectos. Finalmente a 100 h, los precipitados se vuelven
con intercaras irregulares, ensanchandose en su seccion mas corta, formando
precipitados gruesos poco alargados y de gran tamafio. Este tipo de morfologia ha sido

atribuido a la perdida de coherencia entre matriz y precipitados [2-6:26],

En caso de los precipitados secundarios de la Figura 28(b) la morfologia inicial es
aparentemente en forma de paralelepipedos rectangulares con la presencia de
agujeros en el interior (0.5 h) provocados por el ataque quimico preferencial. Posterior
a 1y 5 h, se agrupan entre si con intercaras planas entre los precipitados y crecen
aparentemente a expensas de los precipitados de menor tamafio que los rodean. A 10
h de envejecido, se observa una cantidad menor de precipitados que rodean a los de
mayor tamafo, teniendo intercaras planas en la periferia de las agrupaciones e
intercaras curvas presentes en los precipitados que se encuentran a menor distancia
al interior de las agrupaciones. Posterior a 25 h, presentan intercaras desorientadas
con la matriz, siendo mas evidente después de 50 h las intercaras se encuentran
inclinadas con respecto a la orientacién preferencial de los precipitados primarios.
Finalmente, a 100 h, los precipitados tienen intercaras irregulares, perdiendo la

orientacion preferencial, atribuido también a la pérdida de coherencia [2-6:261,
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Figura 27. Micrografias a 10,000 aumentos por MEB-AR de la aleacion Fe-10%Ni-1%5AI-5%Cu envejecida
a 850°C durante (a) 0.5, (b) 1, (c) 5, (d) 10, (e) 25, (f) 50y (g) 100 h
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Figura 28. Micrografias a 20,000 aumentos por MEB-AR de la aleacion Fe-10%Ni-15%Al-5%Cu envejecida
a 850°C durante (a) 0.5, (b) 1, (c) 5, (d) 10, (e) 25, (f) 50y (g)100 h
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10 h

25h

50 h

Figura 29. Secuencia de micrografias Fe-10%Ni-15%Al-5%Cu envejecida a 850°C por 100 h
(a) transformacion precipitados primarios y (b) transformacion precipitados secundarios
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Como resultado de la evolucion de los precipitados primarios y secundarios, fue
necesario buscar la relaciéon angular. La Figura 30 muestra la aleacion Fe-10%Ni-
15%AI-5%Cu envejecida a 850°C durante 50 h, donde se puede observar que
preferentemente los precipitados primarios tienen una relacion angular de 90° entre
ellos, mientras que los precipitados secundarios presentan tanto intercaras a 90° como
de 45°. Investigaciones de aleaciones del sistema Fe-Ni-Al 7] en la region bifasica
a+B’, han mostrado que los precipitados se alinean las direcciones <100> de la matriz
a, las cuales corresponden a direcciones elasticamente suaves. Sin embargo, la
presencia de intercaras a 45° con respecto a la matriz, hacen suponer que la adicion
de Cu promueve que el alineamiento también sea favorecido en la direccion
elasticamente mas suave, es decir, <110>, lo cual deberéa ser corroborado mediante
técnicas como microscopia electronica de transmisién o difraccion de electrones

retrodispersados en MEB [22-24],

R v

ESIQIE SEI 15.0kY X10,000 WD 9.0mm Tum

Figura 30. Micrografia Fe-10%Ni-15%AI-5%Cu envejecida a 850°C por 50 horas, se muestra la orientacion
entre los precipitados
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3.2.1 Fe-10%Ni-15%Al-5%Cu envejecida a 900°C

En las Figuras 31 y 32 se muestran la evolucion de los precipitados de la aleacion Fe-
10%Ni-15%Al-5%Cu tratada térmicamente a 900°C hasta 100 h de envejecido a 5y
20,000 aumentos, respectivamente. La distribucion general de los precipitados se
puede observar en la Figura 31. De la misma manera, a 0.5, 1 y 5 h, no se distinguen
claramente, por lo tanto, para su mejor observacion, se muestra a 20,000 aumentos la
evolucion de la precipitacion en la Figura 32. En dichas figuras se muestra una
distribucion homogénea de precipitados de la fase ', después de 0.5 h (Figuras 31(a),
con una morfologia preferentemente cuboidal, donde las intercaras planas tienen
alineacion preferencial (Figura 32(a)) y algunos tienden a presentar un alineamiento
entre si. En aleaciones del sistema Fe-Ni-Al se han reportado que los precipitados se
alinean preferencialmente en las direcciones <100> de la matriz y atribuido a las
interacciones elasticas entre precipitado y matriz [2224, Otra caracteristica es que
algunos precipitados con forma de paralelepipedos rectangulares de mayor tamafo
presentan una region oscura en su interior similar a un agujero y con el mismo
contraste que la matriz de Fe-a. En este caso el ataque quimico ataca
preferencialmente a la matriz de Fe, y hace suponer que dicho agujero corresponde a
la fase a. Este resultado fue corroborado por Y. Kuno y col. [2], los cuales observaron
un fendbmeno similar en aleaciones Fe-10.3mol%Ni-14.4mol%Al, donde reportan una
separacion de fases dentro de los precipitados de la fase B’ (B2), dando como
resultado la formacion una nueva fase a (A2) en el interior de la fase B’. Ya destacada
la diferencia de tamafos, la presencia de agujeros y la agrupacién de ciertos
precipitados se pueden denominar como (i) precipitados primarios y (ii) precipitados
secundarios. A saber, que en los ultimos mencionados su tamafio y morfologia
muestra un aspecto disto tanto en tamafio y contraste en ciertas zonas en comparacion

con los precipitados primarios.

Transcurridas las 5 h de envejecido como se puede observar en las Figuras 31 y 32
(b) a (g), los precipitados primarios y secundarios aumentaron considerablemente su
tamafio, por un lado, los precipitados primarios incrementaron su tamafio a formas de

alargadas como paralelepipedos rectangulares, orientados entre si con intercaras
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planas, continuando su engrosamiento hasta el tiempo de 100 h conservando
intercaras planas en sus lados mas largos e intercaras irregulares en los otros.
Mientras que para los precipitados secundarios se agrupan y crecen con morfologia
de aparentemente irregular segmentados por intercaras planas coherentes con la

matriz [2:27],

Con tal de analizar de una manera mas eficiente el cambio en la morfologia de
precipitacion en el envejecido a 900°C se construyé la Figura 33. Para el caso de los
precipitados primarios Figura 33 (a), la mayor transformacién ocurre entre los tiempos
de 0.5y 1 h donde estos pasan de ser en su mayoria cuboides a formas alargadas
(paralelepipedos rectangulares) y estos tienen una orientacién preferencial e
intercaras planas con respecto de la matriz que se conservan hasta las 100 h.
Asimismo, a tiempos mayores a 1 h de envejecido, se observa claramente que existe
una relacion de aspecto muy notable, donde el lado mayor del precipitado crece con

mayor proporcion que el lado menor.

Para los precipitados secundarios ver Figura 33 (b), la morfologia inicial son
agrupaciones con precipitados paralelepipedos rectangular agujerados, de mayor
tamafo, esto al tiempo de 0.5 h teniendo intercaras planas con respecto a la matriz, al
llegar a 1 h de envejecido pasan a formas aparentemente irregulares de mayor tamafno
teniendo aun pequefios precipitados a su alrededor, con intercaras planas, sin
embargo algunos muestran la aparicion de al menos una de sus intercaras no
coherente con la matriz. Al tiempo de 5 h su cantidad es menor que la de los
precipitados primarios, ademas de la aparicién de nuevas intercaras no coherentes
con la matriz en su morfologia. Es hasta el tiempo de 10 h donde es mas evidente la
incoherencia de las intercaras, el tamafio crece con en mayor proporciéon que los
primarios y conservando intercaras planas coherentes con los precipitados primarios,

se pierde también la orientacion preferencial.
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Figura 31 Micrografias a 5,000 aumentos por MEB-AR de la aleacion Fe-10%Ni-15%Al-5%Cu envejecida
a 900°C durante (a) 0.5, (b) 1, (c) 5, (d) 10, (e) 25, (f) 50y (g) 100 h
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Figura 32. Micrografias a 20,000 aumentos por MEB-AR de la aleacion Fe-10%Ni-15%Al-5%Cu envejecida
a 900°C durante (a)0.5, (b)1, (c)5, (d)10, (e)25, (f)50, (g)100 y (h)100 h
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Figura 33. Secuencia de micrografias Fe-10%Ni-15%AIl-5%Cu envejecida a 900°C (a) transformacion precipitados
primarios y (b) transformacién precipitados secundarios
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Al igual que en la aleacion envejecida a 850°C, se busca la relacion angular entre los
precipitados mostrada en la Figura 35. Donde se muestra la aleacion Fe-10%Ni-
15%AI-5%Cu envejecida a 900°C por 10 h, en la cual también se observa que
preferentemente los precipitados primarios tienen una relacion angular de 90° entre
ellos mientras que los precipitados secundarios presentan como ya se ha mencionado
intercaras con relaciones angulares a 90°con respecto a los precipitados primarios y
45°. Nuevamente se atribuye este fenomeno a la alineacién en las direcciones
elativamente suaves <100> en el caso de los precipitados primarios y la posible
alineacion de los precipitados secundarios con las direcciones elasticamente mas
suaves <110> por la parecencia de cobre, como se ha mencionado en otras
investigaciones del sisma Fe-Ni-Al 2224, Por lo tanto, también se debera de corroborar
esto con técnicas de microscopia electronica de transmision o difraccidon de electrones

retrodispersados en MEB

4y e

PR

SEI 15.0kV X10,000 WD 9.9mm Tum

Figura 34. Micrografia Fe-10%Ni-15%Al-5%Cu envejecida a 900°C por 10 horas, se muestra la orientaciéon
entre los precipitados.
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3.3 Cinéticade engrosamiento de los precipitados primarios

Partiendo de las micrografias obtenidas por MEB-AR se midi6 el area de los
precipitados mediante el uso de un software disponible en linea IMAGEJ. Se
analizaron al menos 100 precipitados por temperatura y tiempo de envejecido. A partir
de los datos obtenidos se calcul6 el radio equivalente a un circulo, el cual se usé como

parametro de tamario.

Las Figuras 35 y 36 muestran las graficas de logaritmo natural del radio equivalente
en funcion del logaritmo natural del tiempo de envejecido para la aleacion Fe-10%Ni-
15%AI-5%Cu tratadas a 850 y 900°C respectivamente. Las Figuras 35 y 36 muestran
las pendientes (m) de las rectas, representado estas el cambio de tamafio de los
precipitados con respecto al tiempo de envejecido, y su valor es un indicativo del
mecanismo dominante durante su crecimiento 671, Los valores de m obtenidos para la
aleacion tratada a 850°C (Figura 35) fueron de 0.346, 0.276, 0.338 para los
precipitados primarios, secundarios y el promedio de estos respectivamente. Para la
aleacién envejecida a 900°C (Figura 36), los valores de m fueron 0.397, 0.384, 0.382
para precipitados primarios, secundarios y el promedio respectivamente. Es
importante remarcar, la baja fraccion de precipitados secundarios en ambos
tratamientos, podria evidenciar una diferencia en los valores obtenidos de m, como se
observ6 a 850°C. En general, los valores de las pendientes son cercanos a lo predicho
por la teoria LSW correspondiente a la ley temporal de t¥3 (m=0.33), donde este valor
es indicativo de que el proceso de engrosamiento esta controlado por el mecanismo
de difusion 8l. Es decir que el radio promedio, r*, aumenta con el tiempo de envejecido,

t, de acuerdo a la siguiente ecuacion:
r*3(t) —r*3(0) = kt (17)

Donde r*(0) es el radio de la particula promedio a un tiempo cero y k es la constante

de crecimiento.
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Figura 35. Logaritmo natural del radio equivalente contra logaritmo natural del tiempo
de la aleacion Fe-10%Ni-15%AI-5%Cu envejecida a 850°C
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Figura 36. Logaritmo natural del radio equivalente contra logaritmo natural del tiempo
de la aleacion Fe-10%Ni-15%Al-5%Cu envejecida a 900°C
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La Figura 37 muestra la variacion de r® en funcién del tiempo, se observa una buena
correlacion lineal entre los pardmetros como lo predicen las teorias de engrosamiento
en sistemas ternarios [>71, en esta figura la cinética de crecimiento de precipitados
resulto ser mas rapida a mayor temperatura debido a la cercania con la linea solvus
de acuerdo al diagrama pseudo binario de la Figura 21, es decir, la mayor temperatura
promueve una mayor difusividad atdbmica y provoca que el proceso de engrosamiento
sea mas acelerado. Las pendientes de la Figura 37 representan la constante cinética
de engrosamiento (k) para la aleacion Fe-10%Ni-15%AI-5%Cu envejecida a 850 y
900°C, las cuales fueron de 3.73x10° y 8.13x10°nm?/h, respectivamente. La cinética
de engrosamiento reportada a 850°C para aleaciones Fe-10%Ni-15%Al, sin y con
adiciones de 1%Cu o0 1%Cr, en %atémico, fue de 1.18x10°, 9.56x10* y 8.65x10*m?3/h,
respectivamente 2224, De acuerdo a estos trabajos reportados, la adicion de 1%Cu 6
Cr, dificulta el proceso difusivo provocando una disminucion en la cinética de
engrosamiento. En el presente estudio, la adicién de 5%Cu a la aleacion Fe-10%Ni-
15%Al promueve un aumento en la cinética de engrosamiento, lo cual estaria

relacionado con una mayor degradacion de las propiedades mecanicas a alta

temperatura.
1.0x10°
Fe10Ni15AI5Cu
8.0x10" =
O 850°C k=3.73x10° nm°h”
& 900°C k=8.13x10° nm’h”’
6.0x10" =
ME ,
5 4.0x10 =
mh
2.0x10" -
0.0 4

v L]
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
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Figura 37. Cinética de engrosamiento de precipitados 8’ de la aleacion Fe-10%Ni-15%Al-5%Cu
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Posteriormente se obtuvo la distribucién de tamafios de los precipitados a los
diferentes tiempos y temperaturas y también a partir de las mediciones de las areas
convertidas a radios equivalentes de un circulo de las micrografias correspondientes.
Para poder comparar los resultados se emplearon unidades adimensionales "], una
densidad de probabilidad en el eje Y obtenida con la ecuacién (18) con respecto a un
radio normalizado obtenido por la relacion del radio de intervalo entre el radio

promedio.
2 _ N(T,T+AT) 7'_* 2
P*(0) = G (G (18)

Las Figuras 38 y 39 muestran la distribucién de tamafio de precipitados primarios para
850 y 900°C respectivamente. Para el célculo de la densidad de probabilidad solo se
consideraron los precipitados primarios por su fraccion volumétrica y distribucion
homogénea. En ambas figuras se incluye la distribucién propuesta por la teoria LWS
[>-71 con motivos de comparacion. En la Figura 38 se puede observar que en los
primeros tiempos una distribucion desplazada a la izquierda con respecto a la LSW.
Conforme se incrementa el tiempo envejecido, la distribucién media se desplaza hacia

a la distribucion LSW, con una disminucién en altura y un ensanchamiento de la misma.

La Figura 39 correspondiente a 900°C muestra que después de 0.5 h, la densidad de
probabilidad es cercana a la distribucién predicha por la teoria LSW. A partir de 10 h

de envejecido, las gréaficas de distribucion se ensanchan y disminuyen su densidad [
7,26-28]

En ambos casos la distorsion de la densidad de distribucion se puede atribuir a los
efectos provocados por la fraccion volumétrica, forma de los precipitados,
interacciones elasticas internas, orientaciones preferenciales, crecimiento de los

precipitados [5-7:26-28],
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Figura 38. Evolucion de densidad de probabilidad con respecto al radio normalizado de la aleacion
Fe-10%Ni-15%AIl-5%Cu envejecida a 850°C a los tiempos de a) 0.5, b) 1, ¢) 5, d) 10, e) 25, f) 50 y
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Figura 39. Evolucion de densidad de probabilidad con respecto al radio normalizado de la aleacion

Fe-10%Ni-15%Al-5%Cu envejecida a 900°C a los tiempos de a) 0.5, b) 1, c) 5, d) 10, e) 25, f) 50 y

g) 100h
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3.5 Relacion de aspecto

La adicion de Cu al sistema Fe-Ni-Al modifica las interacciones elasticas entre
precipitado y matriz provocando la formacién de precipitados alargados siendo méas
evidentes a mayor temperatura de envejecido [?6-28], La Figura 40 muestra la evolucion
de la relacion de aspecto (b/a), de los precipitados identificados como primarios. La
morfologia geométrica de paralelepipedos de los precipitados permitié establecer dos
longitudes perpendiculares, designando a la longitud menor o ancho como “a” y la
longitud mayor o largo como “b”, siendo un cuadrado o cuboide la relacion b/a=1. Se
puede observar que en los primeros tiempos de envejecido para ambas temperaturas
la relacion de aspecto es cercana a 1; y conforme se incrementa el tiempo de
envejecido la relacion de aspecto aumenta. La gran diferencia en la relacién de
aspecto entre ambas temperaturas es evidente desde 5 h de envejecido, con una
relacion de aspecto (b/a) de 3 (rectangulo) y 12 (barra) para 850 y 900°C. En la etapa
final a 900°C (100 h), se obtuvo b/a=15.08 con una morfologia de placa con formas
angulares en los extremos. Mientras que a 850°C la relacion b/a disminuye de 6 (50 h)
a 2 (100 h), atribuido a la morfologia irregular de los precipitados, lo cual puede estar
relacionado con la posible pérdida de coherencia con la matriz. De acuerdo a los
estudios de Thompson et. Al. [¥2 la morfologia es dependiente de la minimizacion de
la energia libre del sistema, siendo una esfera (3D) o un circulo (2D), la morfologia que
la minimiza y por lo tanto es considerada como la morfologia inicial, cuando el proceso
de nucleacién y crecimiento finalizan [2,32]. Los factores que modifican la morfologia
de equilibrio de los precipitados en estado sélido son: (i) las constantes elasticas de la
matriz y el precipitado, (ii) constantes de la energia superficial y (iii) el desajuste
reticular. Es decir, de acuerdo a las investigaciones de Zhu, Wang, Ardell, Zhou, Liu,
Chen 7], Li, Thornton, Nie, Voorhees, Lowengrub 28, Thompson, Su, Voorhees [?6],
entre otros, el efecto de las interacciones elasticas para mantener la coherencia entre
matriz y el crecimiento de un precipitado es promover un cambio de morfologia de
esferas a cubiodes, con lados preferencialmente alineados en direcciones suaves de

la matriz, y éste es considerado como un fenémeno de engrosamiento.
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En el presente trabajo, la aleacion Fe-10Ni-15%Al-5%Cu envejecida a 850 y 900°C
presento la siguiente evolucién de la morfologia en 2D: cuboides con esquinas
redondeadas— paralelepipedos rectangulares —Placas con formas angulares en los
extremos, siendo el cambio de la morfologia dependiente del tiempo y la cinética de

engrosamiento, que es mayor a 900°C en este caso [2:26-28],

Fe-10Ni-15Al-5Cu

14 =
] l.
12 =
10 + —8-— 850°C
. -7 900°C
8 o

Relacion de aspecto (b/a)

1 s —

]
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
Tiempo (h)

Figura 40. Relacion de aspecto con respecto al tiempo de la aleacion Fe-10%Ni-15%Al-5%Cu
a 850y 900°C
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3.4 Microdureza Vickers

La Figura 41 ilustra graficamente el comportamiento de la microdureza Vickers de la
aleacion Fe-10%Ni-15%Al-5%Cu tratada térmicamente a temperaturas de envejecido
de 850 y 900°C por diferentes tiempos de envejecido. En dicha figura se observa que
la dureza para ambos tratamientos se incrementa rapidamente en las primeras 10 h 'y
gradualmente hasta 100h de envejecido. La aleacion envejecida a 900°C presenta la
dureza mayor en todos los tiempos de envejecido. De acuerdo a la literatura, los
precipitados que endurecen en mayor medida a las aleaciones endurecibles por
intermetalicos, son aquellos que son coherentes y estan finamente distribuidos en una
matriz ductil [1-€1, Adicionalmente, entre mayor sea la cantidad de precipitados mayor
efecto en el endurecimiento promueve, es decir a mayor fraccién volumétrica de
precipitados, mayor dureza. Los resultados muestran un efecto inverso, donde la
aleaciéon envejecida a 900°C, con menor fraccion volumétrica, mayor tamario tanto de
los precipitados primarios como secundarios, asi como la mayor cinética de
engrosamiento de los precipitados presenta la mayor dureza. Las principales
diferencias encontradas fue que los precipitados primarios a 900°C tienen la mayor
relacion de aspecto (hasta a/b=15.08), en comparacion con 850°C que fue de
a/b=1.49. Esto puede producir un efecto mayor en las interacciones elasticas o los

campos de deformacion entre matriz precipitado a 900°C [2-29-31],

Otra caracteristica de este tipo de aleaciones es que durante el enfriamiento la matriz
librea el soluto que tiene a elevadas temperaturas mediante la formacion de
precipitados de menor tamafio dispersos en toda la matriz rodeando a los precipitados
primarios y secundarios. Estos promueven una mayor dureza a temperatura ambiente,
y debido a que la fraccion de volumétrica de precipitados es menor a 900°C, promueve
una mayor cantidad de precipitados de enfriamiento que a 850°C. Es decir, para
analizar el efecto de la precipitacion en la dureza o en otra propiedad mecanica es
recomendable hacerlo a la temperatura de interés o el uso de nanoindentacion para

determinar la dureza de solamente los precipitados primarios y secundarios.
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Microdureza Vickers 0.1/12s (gflmmz)
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Figura 41. Microdureza Vickers contra tiempo de a aleacion Fe-10%Ni-15%AI-5%Cu a 850 y 900°C. Se

acotan las temperaturas a 10,50 y 100 h, donde b/a es la relacion de aspecto de los precipitados
primarios y r*ps es el radio equivalente promedio de los precipitados secundarios
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IV

Conclusiones

De acuerdo al analisis de los resultados obtenidos por MEB y dureza en la aleacion

Fe-10%Ni-15%Al-5%Cu envejecida isotérmicamente a 850 y900°C se concluye que:

1.

El mecanismo de engrosamiento de los precipitados a 850 y 900°C es
controlado por la difusién atomica de acuerdo a los valores de m=0.338 y 0.382,
respectivamente.

La adicion de 5%Cu a la aleacién Fe-10%Ni-15%Al acelera la cinética de
engrosamiento de precipitados en comparacidén con lo reportado la literatura,
los valores obtenidos fueron de 3.73x10% y 8.13x10°nm3/h, para 850 y 900°C
respectivamente.

La adicion de Cu promueve la formacion de precipitados primarios y
secundarios de mayor tamano, donde las intercaras de los precipitados
primarios presentan una relaciéon angular de 90°, mientras que, los secundarios
tienen intercaras a 45° con respecto a los primarios.

La evolucion morfolégica de los precipitados primarios fue de cuboides
—paralelepipedos rectangulares — placas y para los secundarios de
cuboides— paralelepipedos rectangulares — morfologias irregulares.

La distribucion de tamafo de precipitados se ensancha y disminuye en
intensidad conforme se incrementa el tiempo de envejecido atribuido a las
interacciones elasticas.

La relacion de aspecto aumenta aceleradamente a tiempos menores a 10h y
gradualmente hasta las 100h, con una relacion de aspecto de 5.08 y 15.08 a
850 y 900°C de envejecido.

La dureza incrementa rapidamente en los primeros tiempos de envejecido, y
gradualmente de 10 hasta 100 h, para ambas temperaturas. La mayor dureza
fue obtenida después de 100h de envejecido a 900°C, con un valor de 495.9
HV.
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