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Resumen

Las aleaciones ferriticas de Fe-Ni-Al poseen un gran potencial para aplicaciones a altas
temperaturas debido a la alta resistencia obtenida de la precipitacion de la fase ordenada
B” (NiAl), el engrosamiento de estos precipitados es un asunto importante para mantener
las propiedades mecanicas a altas temperaturas. El presente trabajo analiza el efecto del
Cu sobre la cinética de engrosamiento de los precipitados B'((Fe,Ni)Al) en una matriz
ferritica. Para alcanzar este objetivo a partir del método convencional se fabricaron las
aleaciones Fe-10%Ni-15%Al-2.5%Cu y Fe-10%Ni-15%AI-5%Cu las cuales fueron
homogeneizadas a 1100°C y envejecidas isotérmicamente a 850 y 900°C por diferentes
tiempos; y para el método del gradiente de composicién macroscopico, se generd un par
difusor con las aleaciones Fe-10%Ni-15Al y Fe-10%Ni-15%Al-28%Cu mediante un
recocido de difusién a 1050°C por 7 dias y se envejecid isotérmicamente a 900°C por
0.5h. La caracterizacion se llevo a cabo mediante MEB, MEB-AR, MET, Microdureza
Vickers y nanoindentacion. El analisis de la evolucion morfoldgica y tamafio de los
precipitados mostr6 la presencia de dos tipos de precipitados, los cuales fueron
denominados como primarios, a los que se alinean preferencialmente en las direcciones
<100> y secundarios a los que se presentan intercaras a 45° respecto a los primarios.
Mediante analisis quimico por EDS se mostro que existe una diferencial composicional de
Cu y Al entre ambos tipos de precipitados. La evolucion morfoldgica observada en la
aleacién Fe-10%Ni-15%AI-2.5%Cu fue la siguiente: cubos -> paralepipedos
rectangulares (primarios) y cubos—>paralepipedos rectangulares—> paralepipedos con
caras irregulares (secundarios). Por su parte, en la aleacion Fe-10%Ni-15%Al-5%Cu el
desarrollo observado fue: cubos->paralepipedos rectangulares—>Agujas (primarios) y
cubos—>paralepipedos irregulares (secundarios). Mediante la medicién del radio
equivalente r de los precipitados en funcion del tiempo de envejecimiento t, se muestra
que 7 varia linealmente con t°2 para ambas aleaciones, es decir, que el engrosamiento esta
controlado por la difusion atomica. La cinética de engrosamiento se incrementa con
respecto a la adicién de Cu y la temperatura. Las constantes cinéticas obtenidas fueron
5.154x10* y 1.789 x10° nm?3/h para la aleacion Fe-10%Ni-15%Al-2.5%Cu; y 3.826x10° y
8.041 x10° nmé/h para la aleacién Fe-10%Ni-15%Al-5%Cu a 850 y 900°C,
respectivamente. La medicion de durezas y nanodurezas, mostré que un contenido del 5%
aumenta la resistencia mecanica del material. Finalmente, mediante el método del
gradiente composicional fue posible corroborar que el Cu influye sobre el tamafio y la
evolucion morfoldgica de los precipitados, asi como en la resistencia mecanica del
sistema Fe-10%Ni-15%Al.




Abstract

Fe-Ni-Al ferritic alloys have a great potential for applications at high temperature due to
the precipitation of the ordered B~ (NiAl) phase, the coarsening process of these
precipitates is an important issue to keep the mechanical properties at high temperatures.
This work analyzes the Cu effect on the coarsening kinetic of the B~ precipitates in a
ferritic matrix. To reach this goal, the Fe-10%Ni-15%Al-2.5%Cu and Fe-10%Ni-15%Al-
5%Cu alloys were fabricated and they were studied by the conventional method. The
alloys were homogenized at 1100°C for 24 h and then they were aged at 850 and 900°C
for different times. On the other hand, the compositional gradient method was applied by
a diffusion couple of Fe-10%Ni-15%Al and Fe-10%Ni-15%Al-28%Cu alloys. The
diffusion couple was diffusion annealed at 1050°C for 7 days and aged at 900°C for 0.5h.
The structural, microstructural and mechanical characterization was carried out by SEM,
HRSEM, TEM, Vickers hardness measurements and nanoindentation. The evolution in
size and morphology permit distinguish two kinds of precipitates: (i) primary precipitates
which are aligned preferential in the matrix <100> directions; and (ii) secondary
precipitates with interfaces at 45° with respect to the interfaces of the primary
precipitates. The chemical analysis by EDS showed a Cu and Al compositional difference
between both kinds of precipitates. The morphology evolution in the Fe-10%Ni-15%Al-
2.5%Cu alloy was as follows: cuboids - rectangular parallelepipeds and cuboids—>
rectangular parallelepipeds - parallelepipeds with irregular interfaces for the primary
and secondary precipitates, respectively. For the Fe-10%Ni-15%Al-5%Cu alloy,
cuboids—> rectangular parallelepipeds - needles and cuboids—> parallelepipeds with
irregular interfaces, for the primary and secondary precipitates, respectively. A lineal
dependence of the equivalent radii with respect to the time was observed for both alloys.
The coarsening mechanism is atomic diffusion-controlled attributed to the values of the
time exponent about 0.24-0.38 which are close to 1/3 as predicted by LSW theory.
Additionally, the coarsening kinetic enhances as the Cu and temperature is increased. The
kinetic constants were 5.154x10* and 1.789 x10° nmd/h for the Fe-10%Ni-15%Al-
2.5%Cu alloy; and 3.826x10° and 8.041 x10° nm?h for the Fe-10%Ni-15%Al-5%Cu
alloy, at 850 and 900°C, respectively. The hardness and nanoindentation measurements
showed that the addition of 5%Cu promotes a higher mechanical hardening. Finally, the
compositional gradient method results allow elucidating the copper effects on the size,
morphology evolution of the precipitates and the mechanical properties in the Fe-10%Ni-
15%Al system.
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Introduccion

El camino del progreso no es ni rapido ni facil.

Marie Curie



Capitulo I Introduccién

Introduccion

La investigacion y el desarrollo de nuevos materiales son derivados del avance tecnoldgico,
promoviendo la optimizacion de sus propiedades fisicas y mecanicas para condiciones de trabajo
mas severas. Especificamente en la industria aeroespacial y energética se requieren de materiales
que presenten una mayor resistencia para mantener sus propiedades a elevadas temperaturas por

largos periodos de tiempo.

Los materiales endurecidos por precipitacion revisten gran importancia industrial debido a sus
buenas propiedades mecanicas a altas temperaturas; en particular, las superaleaciones base
niquel, las cuales son ampliamente utilizadas en la industria de la generacion de electricidad, en
la industria aerondutica y nuclear. El principio en el cual basan sus excelentes propiedades
mecanicas es mediante el fortalecimiento por precipitacion de la fase y” (NisAl) usada para

endurecer una matriz de fase y (Ni), ambas con una estructura cubica centrada en las caras (fcc).

Con la finalidad de sustituir a las costosas superaleaciones base niquel, actualmente se
desarrollan nuevos materiales como el sistema Fe-Ni-Al. De manera analoga a las
superaleaciones base Ni, dichas aleaciones deben sus excelente propiedades a la precipitacion de
la sequnda fase B’ (Fe,Ni)Al en una matriz ferritica a-Fe, ambas con una estructura cubica
centrada en el cuerpo (bcc). Ademas exhiben algunas ventajas debido a que son menos densas,

mas econdmicas y soporta temperaturas de operacion mas altas.

Asi mismo, las propiedades mecanicas de aleaciones envejecidas estan intimamente relacionadas
con el tamafio, la forma y la distribucién de las particulas precipitadas, asi como de la naturaleza
de la interaccién entre precipitado y matriz. A su vez, la microestructura determina las
propiedades macroscopicas de ese material, como la resistencia o la tenacidad, por lo cual, la
manera y la velocidad a la que las particulas precipitadas engrosan tendrd un impacto

significativo sobre las caracteristicas Gltimas del material.

El engrosamiento de precipitados en una matriz fluida fue descrito por la teoria desarrollada por
Lifshitz y Slyozov [8] e independientemente por Wagner [9] (Teoria LSW), la cual supone una
fraccion de volumen infinitesimal de particulas de segunda fase engrosadas en un sistema libre de
estrés. Sin embargo, esta suposicién de que no hay tensiones o que son insignificantes, a menudo
no es valida en el sistema solido-sélido, particularmente cuando la intercara matriz-particula es

coherente y las particulas y la matriz tienen diferentes parametros reticulares. Como resultado, se
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han desarrollado una serie de teorias modificadas para explicar los efectos de la fraccion de

volumen y la coalescencia de particulas [13-16].

Una de las principales técnicas para investigar el endurecimiento por precipitacion es el conocido
método convencional, el cual involucra el estudio de una composicion definida a diferentes
tratamientos térmicos de envejecido. Por otra parte, una técnica novedosa para investigar las
transformaciones de fase de varias composiciones de aleacion en un mismo espécimen, es el
[lamado método del gradiente de composicién macroscopico, disefiado por Toru Miyazaki
[23,24], mediante el cual es posible construir diagramas T-t-p-c que permiten distinguir el modo
de separacion de fases, las lineas de equilibrio y las lineas de precipitacion coherente e

incoherente.

Para modificar la cinética de engrosamiento en las aleaciones Fe-Ni-Al se han adicionado
elementos que generan estabilidad microestructural. Dentro de la literatura se ha reportado que la
adicion de elementos como Cu, Cr, Mo y V promueven una disminucién en la cinética de
engrosamiento [34-36], que es de vital importancia para la fiabilidad de los materiales

estructurales a alta temperatura durante el servicio.

Por lo tanto, el presente trabajo pretende aportar informacion sobre el efecto del Cu sobre la
evolucion morfoldgica, tamafio, distribucion y cinética de engrosamiento de precipitados B’ en
una matriz ferritica bajo diferentes condiciones de temperatura y tiempo de envejecido. Asi
mismo, se espera que los resultados sean una guia para el desarrollo de nuevas superaleaciones

base Fe.
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So6lo hay un bien: el conocimiento. Solo hay
un mal: la ignorancia.
Saocrates.
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Muchas propiedades tecnolégicamente importantes de las aleaciones, tales como su
resistencia mecanica y tenacidad, resistencia a la fluencia y a la corrosion, y propiedades
magnéticas y superconductoras, estan esencialmente controladas por la presencia de
particulas precipitadas de una segunda fase. Esto comunmente resulta de la
descomposicién de una solucién sélida durante el enfriamiento. Una comprension
fundamental de la termodinamica, el mecanismo y la cinética de las reacciones de
precipitacion en solidos metalicos, que conducen a una microestructura bien definida, es

por lo tanto de gran interés en la ciencia de los materiales.

2.1  Transformacion de fase por precipitacion
Cuando se enfria una solucion sélida desde una region monofasica, de tal modo que al

pasar por una regién bifasica en el diagrama de fases, queda sobresaturada. Entonces se
forma una nueva fase por una reaccion de precipitacion de estado sélido. La nueva fase se
forma debido que al hacerlo disminuye la energia libre del sistema. Tal como se indica en
el diagrama de fases binario esquematizado en la figura 1, la fase a es una solucion solida
con composicion Co, y es térmicamente estable solo a temperaturas elevadas. A
temperaturas menores, la energia libre del sistema disminuye a través de la

descomposicion o separacion de la fase o en dos fasesa y .

Para iniciar una reaccion de precipitacion en orden, primero la aleacién es homogeneizada
en una region monofasica a Ty y entonces ya sea que: a) Se enfrie lentamente hasta la
region bifasica o y B° 0 b) Se enfrié rapidamente en un bafio para posteriormente
envejecerla isotérmicamente a una temperatura Ta dentro de la region de dos fases (ver
figura 1). En ambos casos, el equilibrio termodindmico es alcanzado si la sobresaturacion
Ac llega a ser cero y es definida como:

Ac(t)=c—ct (1)

Aqui c es la composicién media de la matriz para un tiempo t con ¢ =(t=0)=c,. Para el
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.
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El equilibrio puede ser alcanzado si la velocidad de enfriamiento es lo suficientemente
menor al intervalo de temperatura en el cual la difusion (D) de los atomos de soluto es

adecuadamente alta. La fraccion de volumen 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 descomposicion
bajo condiciones las cuales son faciles 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 envuelven la difusion de las
especies atébmicas mediante mecanismos intersticiales y/o vacancias. Entonces la
evolucion microestructural de los precipitados conduce al equilibrio termodindmico como

una funcion del tiempo y la temperatural*-.

o
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Fracciéon atémica, ¢

Figura 1 Diagrama de fase esquematico de una aleacién binaria exhibiendo una
region de solubilidad limitada. [1]
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2.2  Endurecimiento por precipitacion

La resistencia y la dureza de algunas aleaciones metalicas pueden aumentar por la
formacion de particulas extremadamente pequefias y uniformemente dispersas de una
segunda fase dentro de la original fase matriz; esto se puede conseguir mediante un
apropiado tratamiento térmico denominado “endurecimiento por precipitacion” porque las
pequeias particulas de la nueva fase se denominan “precipitados”. Tales precipitados
actlan para bloguear el movimiento de las dislocaciones y hacer mas resistente y duro al
metal. Es el principal tratamiento para hacer resistentes las aleaciones de aluminio, cobre,

magnesio, niquel y otros metales no ferrosos.

Los requisitos fundamentales para que una aleacion presente endurecimiento por

envejecimiento son los siguientes:

1. La aleacion debe presentar solubilidad creciente de un soluto o de una segunda
fase a medida que la temperatura aumenta.
2. Que el material a alta temperatura, en el cual hay mas solutos en solucién,
pueda ser templado cuando la aleacion se enfria a temperatura ambiente o por
debajo de ella. Puesto que la aleacion templada contiene méas soluto a
temperatura ambiente que cuando estd en equilibrio, se trata de una solucién
sobresaturada, inestable, que tiende a precipitar el exceso de soluto o fase.
3. Que los precipitados puedan asumir estructuras de transicion metaestables (con
respecto a la estructura de equilibrio) que sean coherentes con la red anfitrion.
El endurecimiento por precipitacion resulta del desarrollo de particulas de una nueva fase,
por lo tanto la explicacion del procedimiento del tratamiento térmico se facilita mediante
la utilizacién de diagramas de fases. En el endurecimiento por precipitacion se consigue
mediante dos tratamientos diferentes. El primero es un tratamiento térmico de disolucién
(recocido por difusion) en el que los atomos de soluto se disuelven para formar una
solucion sélida monoféasica. Dicho tratamiento puede ser explicado a partir de la Figura 2,
considerando una aleacion de composicion Co, el tratamiento consiste en calentar la
aleacion a una temperatura dentro del campo de fase a, To, para que la fase § presente se

disuelva completamente.
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A continuacion se enfria rapidamente a la temperatura Ty, lo que evita que ocurra la
difusion y previene la formacion de fase . Por lo tanto, a T1, existe una condicion de no
equilibrio, donde la fase a se encuentra como una solucion sélida sobresaturada con

atomos B.

El segundo tratamiento o tratamiento térmico de precipitacién consiste en calentar la
solucion solida sobresaturada o a una temperatura intermedia T> dentro de la region
bifasica (a+p), a la cual la velocidad de difusion es apreciable. El resultado es que la fase
precipitada f comienza a formarse como particulas finamente dispersas de composicion
Cs, en una matriz de composicion C,, proceso que a veces se denomina “envejecimiento”.
Después de permanecer el tiempo adecuado a la temperatura T2, la aleacion se enfria a

temperatura ambiente [,

o
3 e+ L B+L
é_TO —. _a_. M
& |
- TZ . N b a+ﬂ
|
N !
T] - 1t B
At !
Ca Co Composicién (% en peso B)Cﬂ

Figura 2 Diagrama de fases hipotético de una aleacién
endurecible por precipitacién de composicién Co.
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La combinacion de tiempo y temperatura en el proceso de precipitacion (envejecimiento)
es critica para lograr las propiedades deseadas en la aleacion. El efecto se ilustra en la
figura 3 a temperaturas elevadas en el tratamiento por precipitacién, como en el caso de
(@), la dureza se eleva en un tiempo relativamente corto; mientras que a bajas
temperaturas, como en (b), se requiere mas tiempo para endurecer la aleacién, pero su
méaxima dureza serd probablemente méas grande que en el primer caso. La continuacion
del proceso de envejecimiento como se observa en la grafica, da por resultado una

reduccion en las propiedades de dureza y resistencia. A esta reduccion se le da el nombre

de sobreenvejecimiento [5].

()
(a)

Dureza

| | 1 1 | .
0.01 0.1 1.0 10 100 1000
Tiempo, hrs.

Figura 3 Efecto de la temperatura sobre la cinética de
precipitacion.

2.3  Teorias de engrosamiento de precipitados

La resistencia de las aleaciones endurecibles por precipitacion esta relacionada
directamente con el tamafio de particula de los precipitados coherentes que se forman. Por
lo tanto, después de la formacién inicial de los precipitados coherentes es muy deseable
poder inhibir el crecimiento posterior. Esto es extremadamente importante en aleaciones

que se usan a altas temperaturas.
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2.3.1 Teoria de maduracion de Ostwald

El problema del engrosamiento de particula lo traté por primera vez W. Ostwald en 1900
y a menudo se le conoce como maduracién de Ostwald; predice que la variacion en el
tamafio medio de la particula precipitada como una funcion del tiempo durante el
tratamiento térmico isotérmico. El proceso describe que en la etapa inicial de la
descomposicion de fase, las regiones de alta concentracion de soluto aparecen
aleatoriamente en la solucidn solida sobresaturada, y la nueva fase, se forma en la matriz.
Durante un corto tiempo después de la formacion de nuevas particulas, la particula
individual continda creciendo al absorber los &tomos de soluto sobresaturado en la matriz
alrededor de la particula. A medida que las particulas crecen, el grado de sobresaturacion
disminuye, y la concentracion de soluto en la matriz disminuye hasta la concentracion de
equilibrio, es decir, el limite de solubilidad que corresponde a la concentracién maxima
soluble en la matriz. La formacion de la nueva fase se completa y su fraccion de volumen
se vuelve constante porque las particulas ya no pueden aceptar atomos de soluto de la
matriz. Es evidente que la fuerza motriz de tales cambios estructurales es el grado de
sobresaturacion. Por lo tanto, después de la finalizacion de la formacién de la nueva fase
ya no hay una fuerza motriz para la precipitacién durante el envejecimiento posterior. Sin
embargo, se produce el engrosamiento de las particulas y la estructura de las fases cambia
gradualmente. Este tipo de engrosamiento de particulas es un crecimiento competitivo
porque a medida que la fraccion volumétrica de particulas permanece constante: las
particulas mas grandes pueden seguir engrosando al absorber particulas mas pequefias [6].
Entonces la fuerza motriz para el crecimiento es la reduccion de la energia interfacial del
sistema. Esto se puede describir cualitativamente mediante la dependencia de la curvatura

2/r del potencial quimico p, de acuerdo a la siguiente expresion [6,7]:

Ap=V,02/r (2)

Donde Au es el gradiente de potencial quimico, V,, el volumen molar, ¢ la energia

interfacial y 2/r la curvatura de una superficie esfeérica.
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De la ecuacion 2 se observa que las particulas grandes tienen un menor radio de curvatura

que las particulas pequefias, por lo tanto, para que la energia del sistema disminuya, las

particulas pequefias deben desaparecer y las grandes crecer originando asi un aumento en

el tamafio promedio de particula (Fig.4) [8].

—_—

—
Flujo difusivo de
los atomos de B

“‘--____________/

Figura 4 Esquema representativo de dos precipitados de radio rl y r2 en una matriz
a mostrando el flujo difusivo de 1 a 2.

2.3.2 Teoria LSW

La teoria que satisface el proceso de Maduracion de Ostwald fue desarrollada por

Lifshitz, Slyozov [8] e independientemente por Wagner (Teoria LSW) [9]. Esta teoria

describe matematicamente el proceso de engrosamiento. Asi, las particulas grandes crecen

a expensas de las pequefias y el nimero de particulas disminuye en el sistema por la

reduccion de la energia interfacial. Esta teoria es valida para las siguientes suposiciones:

a)
b)

c)

d)

e)

Las particulas son esféricas con un radio r,

Las particulas estan fijas en el espacio,

Las distancias entre particulas es infinitamente mayor comparada con el radio de
particula, la cual significa que no hay interaccion entre particulas y la fraccion
volumétrica £, de la fase dispersada es infinitamente pequefia,

Tanto la matriz como la particula son fluidos y

Los atomos de soluto difunden bajo una condicidn de estado estacionario.

La teoria LSW considera particulas esféricas de segunda fase con una fraccion

volumétrica f, infinitesimal, las cuales engrosan en un sistema libre de esfuerzos, es decir,

solamente es aplicable a sistemas diluidos y fluidos (f, cercana a cero).
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La teoria LSW predice que el radio promedio de particulas 7(t) a un tiempo de envejecido
t esta expresado por la siguiente ecuacion:
()™ — r(0)™ = Kt 3)

Cuando t = 0 el radio promedio de la particula 7(0) es practicamente igual a 0, asi que la

ecuacion 3 se reduce a:
f(t) = Kt¥/m (4)

donde K es una constante cinética dada por la siguiente expresion:

86DV%,Ce
K==S%r— ()

donde o es la energia interfacial entre la matriz y el precipitado, C, es la concentracién de
equilibrio de soluto en la matriz, ¥, es el volumen molar del precipitado, D es el
coeficiente de difusion del soluto, T la temperatura absoluta y R la constante de los

gases[10].

Cuando el proceso de engrosamiento es controlado por el mecanismo de difusion, m =
0.33 y la cinética de engrosamiento obedece la ley temporal t/3. Si la reaccion de
engrosamiento de la particula es controlada por la intercara entonces m = 0.5 y el tamafio

de las particulas incrementa con t'/2, es decir:

r(t) = kt*/3 = Proceso controlado por la difusion

r(t) = kt*/2 - Proceso controlado por la intercara

La teoria LSW se ha adaptado ampliamente para determinar los valores de la energia
interfacial en la matriz dispersada.

El gradiente de concentracion AC, alrededor del precipitado, es provocado por la
diferencia de concentracién en la matriz préxima a la interfase C; y lejos de la interfase Ce
que promueve la transferencia de soluto a través del gradiente.

AC(r) = C.—C; (6)

Una manera hipotética de mostrar la concentracion de un precipitado grande L, uno
pequefio S y uno de radio critico r(t), M, es mediante una grafica tridimensional, como se

muestra en la figura 5.

10
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1. La particula mayor L, con r*>0, casi siempre crece,

2. Particulas con radios menor S, r'< 0 casi siempre se contrae y finalmente
desaparecen,

3. Las particulas cuyo radio es aproximadamente igual, M, r*= 0, posiblemente

engrose o contraiga, 0 permanezca sin cambio.

Concentracion

Figura 5 Gréafica de los tamafios de precipitado en funcion del radio critico.

2.3.3 Teorias modificadas de la teoria LSW sobre la cinética de
engrosamiento

La teoria de engrosamiento LSW, trata principalmente casos donde las particulas
se encuentran dispersas en una matriz de fase liquida interactuando escasamente entre ella
y su fraccion volumétrica es practicamente igual a cero. Sin embargo, la fraccion
volumétrica fv influye en el proceso de engrosamiento debido a que la cinética es
controlada por la difusion de soluto entre particulas. Entonces al aumentar la f, la
separacion media entre las particulas disminuye y la distancia de difusion se vuelve maés
corta, por lo cual se puede esperar un aumento en la cinética de engrosamiento [12].
En un sistema con fraccion volumétrica finita, la cinética de engrosamiento y la
morfologia de los precipitados pueden ser afectadas por interacciones difusivas o traslape
de campos difusivos. Entonces, los precipitados del mismo tamafio engrosaran con

diferente velocidad dependiendo de la distribucién local de otros precipitados del sistema.

11
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Muchos investigadores han tratado de modificar la teoria LSW tomando en cuenta el
efecto de la fraccion volumétrica, las interacciones de particulas cambiando la ecuacion
cinética que controla la velocidad de crecimiento o disolucion de particulas, o la ecuacién

de continuidad que gobierna la distribucion de particulas [12-17].

Ardell [13] propuso la modificacion de la teoria LSW (MLSW Modified LSW por sus
siglas en inglés) para la ecuacion de velocidad de crecimiento de una particula con una
fi£0. Ademas, incluy0 el efecto de la fv en la cinética de engrosamiento controlada por
difusion. Demostro asi, que la velocidad de crecimiento incrementa con fy y la distribucion

de tamafio se ensancha rapidamente.

Brailsford y Wynblatt (BW) [14], propusieron que la velocidad de crecimiento de la
particula de un tamafio estd en funcion de la distribucion de tamafio de particula y del
gradiente de concentracion que prevalece alrededor de la particula. Asi la velocidad de
crecimiento desarrollada fue sensitivamente menor a la fraccion volumétrica que en la
teoria MLSW.

La teoria propuesta por Davies y colaboradores (LSEM) [15], se basa en “encuentros”
entre particulas en crecimiento. Durante el proceso de engrosamiento de una cantidad de
particulas presentes, la interaccion entre los campos de difusion alrededor de dos
particulas puede atraer sus superficies causando coalescencia. Cuando se acerca una
particula grande a una pequefia, el campo de difusion de la particula grande sobre la otra,
como resultado hay una rapida disolucion y coalescencia de la particula pequefia. La
coalescencia de particulas incrementa la velocidad de crecimiento en un grado menor y la
distribucion de tamarfio de particula ensancha, aunque la velocidad de cambio del tamafio
de particula media permanece proporcional a t*3. La coalescencia segin Brown ocurre

solo con una fraccion volumétrica grande, f,>21.4%.

Marqusee y Ross (MR) [16] determinaron la ecuacion cinética mediante el uso de una
aproximacion de dispersion multiple considerando que las posiciones de las particulas son
independientes del tiempo. Ademas, calcularon la velocidad de crecimiento de una

particula bajo la suposicion que la difusion esta en un estado estacionario.

12
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Vorhees y Glicksman (VG) [17] desarrollaron una teoria que describe el crecimiento
simultaneo y el desvio de una fase aleatoriamente dispersa en una matriz, y la segunda
fase proporciona las Unicas fuentes de solutos, como es el caso durante la maduracion de
Ostwald. Esta teoria proporciona una descripcion de las interacciones difusionales entre
particulas que ocurren durante el engrosamiento. Ademas, dado que la teoria se desarrolld
en una forma que permite calcular las tasas de engrosamiento de un gran namero de
particulas, también es posible determinar la influencia de las interacciones difusionales
entre particulas sobre el comportamiento colectivo de un sistema de particulas de

maduracion.

2.3.4 Comparacion de las Teorias VG, MLSW, LSEM y BW
Las figuras 6 y 7 muestran un resumen representativo de las predicciones de estas teorias
y se puede observar el efecto de la f, sobre la constante cinética y la distribucion de
tamafio de particulas, respectivamente [12]. Evidentemente las diferentes aproximaciones

teoricas predicen velocidades de crecimiento diferentes para una fy dada.

En la figura 6 se observa que las curvas MLSW y LSEM presentan el mayor y menor
efecto de la f, sobre la constante cinética. Dicha prediccion de la teoria de Ardell (MLSW)
es debido a la consideracion de que solamente la trayectoria media entre particula y sus
vecinos mas cercanos afectan el valor de un radio caracteristico. Tal trayectoria no
considera el cambio del radio caracteristico con el tiempo. Por su parte Davies y
colaboradores (LSEM) considera que la coalescencia de las particulas es la principal

causa para incrementar la cinética de crecimiento.

La figura 7 muestra las predicciones de las distribuciones de tamafio de particula por las

diferentes teorias para f,=0.1 y f,=0.35.

Todas estas modificaciones han sido realizadas para tratar de desarrollar una teoria con

las siguientes caracteristicas:

a) Una ley cinética que no dependa de la fraccion volumétrica.

13
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b) Una constante cinética de engrosamiento, K, que dependa de la fraccion
volumétrica f, de precipitado.

c) Una distribucion universal de tamafio de precipitado para tiempos largos. Sin
embargo, la distribucion es mas amplia y simétrica que la predicha por la teoria
LSW.

MLSW(Ardell)

E(ﬂ) Asimov

K(0)

0.1 02 03 04 05 06

Figura 6 Efecto de la fy sobre la constante cinética de engrosamiento propuesta por las
teorias MLSW, BW, VH y LSEM [12].

LSW(Q=0)

ra) LSW Q= 0)
/

20—

Q=035

10

MLSW (Ardell)

05

0.0 05 10 15 0.0 05 1.0 1.5

Figura 7 Comparacion de las teorias LSW modificadas a) f,=0.1 y b) f\.=0.35 [12].
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2.4  Efectos de la deformacidn elastica sobre el engrosamiento

La teoria LSW y las modificaciones para incluir la fraccion de volumen discutido
anteriormente suponen el engrosamiento de particulas solidas en una matriz libre de
estrés. Esta suposicion de que no hay tensiones, o0 que son insignificantes, a menudo no es
valida en el sistema sélido-sélido, particularmente cuando la interfaz particula matriz es
coherente y las particulas y la matriz tienen diferentes pardmetros reticulares. En sistemas
solido-sélido con intercaras coherentes, la energia elastica total en el sistema, que incluye
tanto las energias elasticas de las particulas individuales como las energias de interaccion
elastica entre las particulas, puede ser facilmente del mismo orden de magnitud o mayor
que la energia interfacial total [18]. Por lo tanto, para comprender el engrosamiento en
sistemas elasticamente estresados, hay dos contribuciones importantes a la energia total

del sistema (Et) que deben considerarse,
ET = EE + ES (7)

donde E; es la energia elastica total en el sistema y Es es la energia superficial total en el
sistema. A medida que las particulas crecen, la energia elastica asociada con cada
particula crece como r2, donde r es del tamafio de un precipitado, mientras que la energia
interfacial asociada con cada particula crece como r?. A medida que aumenta la energia
elastica por particula, también aumenta la fuerza relativa de las interacciones elasticas
entre las particulas individuales. Por lo tanto, a medida que avanza el engrosamiento en
un sistema estresado elasticamente, la energia elastica se vuelve progresivamente mas
importante para controlar el comportamiento de las particulas de engrosamiento.
Entonces, en los primeros tiempos del proceso de engrosamiento, la energia interfacial es
dominante y se espera que el sistema actle como lo haria en ausencia de tension elastica,
mientras que en tiempos largos la energia eléstica se vuelve dominante y cualquier
desviacion del engrosamiento impulsado por energia interfacial deberia ser evidente. La
forma y distribucion de las particulas minimiza la energia eléstica de deformacion durante
las Gltimas etapas del engrosamiento. Trabajos tanto experimentales como tedricos
sugieren que la relacion de ley temporal cambia a medida que la energia eléstica se vuelve

dominante.
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El trabajo experimental y la teoria de Doi y colaboradores indican que el engrosamiento
puede desacelerarse a largos tiempos de engrosamiento, mientras que Nishimori y Onuki
han predicho que las tensiones elasticas incluso pueden conducir a la estabilizacion de un
sistema con respecto al engrosamiento. La teoria de Leo y colaboradores predice que las
tensiones elasticas pueden causar que el exponente de la ley temporal pueda cambiar de
1/3 a 1/2. Enomoto y Kawasaki también han predicho un cambio en el exponente de la ley

temporal debido a la energia elastica [19].

2.5 Morfologia de los precipitados coherentes

Un precipitado coherente es aquel cuya estructura cristalina y arreglo atobmico tienen
una relacién continua con la matriz que lo form4. En el caso de la nucleacién
homogénea, las particulas precipitadas son cominmente coherentes con la matriz. Los
cambios morfoldgicos son controlados por los siguientes factores: a) la energia
interfacial, b) la fraccion volumétrica de las particulas, c) la anisotropia de la energia,
d) el desajuste reticular entre la matriz y el precipitado, €) la deformacion plastica, f)

los esfuerzos aplicados y g) la orientacion cristalografica [12].

Las aleaciones base Ni y base Fe son sistemas que presentan una morfologia de
precipitados coherentes., mostrando diferentes tipos de forma de particula: esferas, cubos,
placas, barras, etc. Cuando la distribucion (uniforme, aleatoria o direccional, etc.) de los
precipitados es considerada, el alineamiento y la localizacion de las particulas es
totalmente especifica [20]. La relaciéon entre la forma y la distribucion es: particulas
aleatoriamente distribuidas en la matriz, y particulas cubicas o placas que exhiben
alineamiento direccional, por los efectos elasticos. Ardell y Nicholson [21] estudiaron en
el sistema Ni-Al las interacciones elasticas y descubrieron que la combinacion de un
desajuste coherente entre las fases y las direcciones elasticamente blandas en el cristal da
como resultado una microestructura que evoluciona desde precipitados esféricos
aleatoriamente alineados en los tiempos iniciales del engrosamiento, a cuboides

parcialmente alineados, y luego a una placa o varilla fuertemente alineada precipita a
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tiempos de engrosamiento méas largos. Estas formas paralelepipédicas tienen caras
paralelas a los planos cristalograficos {100} en el cristal, y tienden a alinearse a lo largo
de las direcciones cristalograficas [100]. En general, las teorias predicen que las particulas
esféricas tienen una energia de deformacion mayor, y las particulas en forma de placas
tienen una menor. Esto en el caso donde la fase precipitada es mas suave elasticamente
que la matriz, a pesar de la relacion de orientacion y anisotropia elastica. Para el caso
donde las particulas son duras en una matriz suave, la forma esférica representa la minima
energia de deformacion. Estas deformaciones elasticas influyen en la forma de las
particulas. Cuando una particula es coherente con la matriz, el desajuste reticular entre la
matriz y particula causa deformacion elastica y a su vez forman un campo de deformacion
elastico alrededor de la particula, que inducen a las interacciones elasticas que influyen en

el comportamiento de las particulas precipitadas, de acuerdo a la ecuacion (8):

§=r2 (8)

ay

donde a, y a, a son los parametros reticulares de la particula y de la matriz
respectivamente. Cuando el desajuste reticular & es casi igual a cero, las particulas son
esféricas. Si 6 >0.03, la forma de las particulas son placas o barras. Algunos sistemas de
aleacion tienen un desajuste reticular intermedio, por ejemplo, Ni-Al (6 = 0.03 — 0.005) y
Ni-Si 8 = -0.003), las particulas son cubos y estan alineados sobre alguna direccion

cristalogréafica de la matriz [22].

2.6 Meétodo del gradiente de concentracién macroscopico

Miyazaki y colaboradores del Instituto de Tecnologia de Nagoya, Japdn, propusieron un
nuevo método para el analisis del proceso de precipitacion en aleaciones. Dicho método
fue nombrado como el Método del Gradiente de Concentracion Macroscopico. La idea
para desarrollar este método surgid de los diagramas Temperatura-Tiempo-
Transformacion, TTT, y de la necesidad de construir un diagrama Temperatura-
Transformacion tiempo-composicion, T-T-t-c. Usando este método experimental se

demostrd exitosamente varios fendmenos criticos en la cercania de un limite de fase, entre
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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 nucleacién y crecimiento, y descomposicién espinodal, y la dependencia del tamafio de
particula con la solubilidad del soluto (tamafio critico). Es decir, este 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 este 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 generar el gradiente de composicion macroscopico: pares
difusores, fusion imperfecta por arco eléctrico de un sandwich de dos metales y

homogeneizacion imperfecta de precipitados discontinuos y gruesos. [23]

Miyazaki y colaboradores [24] aplicaron el método experimental del gradiente de
concentracion macroscopico para determinar el tamafio minimo critico de precipitado
estable en las proximidades del borde de la brecha de miscibilidad para las particulas de
precipitado de NizAl el sistema Ni-Al y CusTi en los sistemas de aleacion binaria Cu-Ti
Los resultados muestran la produccién de un gradiente de concentracién macroscopico,
asi como la determinacion de los limites de fase y el equilibrio de fases como se puede
ver en la figura 8. Las flechas negras pequefias muestran el primer frente de precipitacion
a 10.8 ks con una composicion de soluto de 12%at. Al, mientras que las blancas indican el
frente de precipitacion después de 86.4ks donde la composicidn de soluto es 11.7%at. Al,
se observa que el frente de precipitacion se desplaza hacia el lado de menor composicion
de Al Por lo tanto, estd claro que un envejecimiento posterior de 10.8 ks dio como
resultado la nucleacion de nuevas particulas. En consecuencia, se puede decir que las
particulas existentes en el frente de precipitacion indican un tamafio de nucleo critico de

precipitado para la composicion de soluto del frente de precipitacion.
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El trasfondo teodrico de la consideracion se explica en la figura 9 en donde son
representadas esquematicamente en las partes superior, en medio y abajo de la figura un
cambio en la composicién promedio local Cg, un desarrollo microestructural con el
tiempo de envejecido y los perfiles de composicion alrededor de las particulas localizadas

en las posiciones (1) y (2).

Por otra parte, la fraccion volumétrica del precipitado con respecto a la matriz es dado

por:
Cy— Cg

f=+7—"7""7

Cp— Cg

. J
ﬁ 13.0
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Figura 8 Microestructura formada al envejecer la aleacién de gradiente de
composicion de Ni-Al a 973 K durante 86,4 ks [24].
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Figura 9 llustracion esquematica mostrando como se alcanza la composicion de
equilibrio en las particulas de la intercara ce, de cuyo didmetro es 2r*[24].

A continuacién se presentan una serie de trabajos en los cuales se aplico el método del

gradiente de concentracion macroscopico (MGC):

Dayananda y colaboradores [25] midieron la difusividad en el sistema Fe-Al-Ni a 1000
°C usando un par difusor solido-solido uniendo aleaciones de una sola fase  (B2), y (fcc)
y aleaciones de dos fases (B+y). Sobre las bases de la posicién y la direccion de
movimiento de la interfase y planos marcado, la interdifusion con aleaciones con dos
fases (P+y) se encontré que era minima y las estructura de difusién observada resultdé en
el crecimiento de la fase f a expensas de la fase y y de la region de dos fases (B+y).
También observaron que la difusion del Fe y Al es mas rapida que la del Ni en la fase p.
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.
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Kainuma y colaboradores [26] estudiaron el efecto de los elementos en la estabilidad
morfologica de la interfase entre las fases y’ (L12) 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 planares 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 encontré que la rugosidad de la interfase no solo

depende del elemento aleante, sino también de la temperatura y tiempo de recocido.

E. Contreras y colaboradores [27] estudiaron el uso de pares difusores para analizar la
precipitacion en aleaciones Fe-Ni-Al, esta técnica les permitio observar la evolucién de la
morfologia en funcion del tiempo de envejecido. Asimismo, sus resultados muestran que
la cinética de engrosamiento sigue la teoria modificada LSW, que la velocidad de
engrosamiento incrementa con el aumento de la fraccion volumen de precipitados y por
ultimo mediante el analisis de dureza de las aleaciones envejecidas observaron que esta
incrementa con el aumento del contenido de Ni y Al. Concluyeron que el uso de pares
difusores permite seguir el proceso de engrosamiento de precipitados " del par difusor

Fe-Ni-Al y Fe puro.

2.6.1 Fuerza motriz para la difusion

La razon por la cual ocurre la difusién es siempre para producir una disminucion en la
energia libre de Gibbs. Para entender el proceso, se considera la figura 10. Dos bloques de
la misma solucion sélida de los componentes A y B, pero de distintas composiciones, se
juntan intimamente (contacto atomico) y se calientan a una temperatura suficientemente
elevada para que se produzca difusion de largo alcance. Si el diagrama de energia libre
molar-composicion para la aleacion a esa temperatura fuese el mostrado en la figura
10(b), la energia libre molar de cada bloque de aleacion estara dada por G1 y G2, e
inicialmente la energia libre del conjunto de ambos bloques sera G3. Sin embargo, si la
difusion ocurre como se indica en la figura 10(a), para eliminar la diferencia de
concentracion, la energia libre del sistema disminuira a G4 que es la energia libre de la

aleacion homogenea.
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Asi pues, en este caso se produce una disminucion de energia libre al difundir atomos de
Ay de B desde las zonas de mayor concentracion a las zonas de menor, es decir,
gradientes de concentracion hacia abajo o difusion “abajo de la colina”. Pero esto no
necesita ser siempre asi, como se ha expuesto anteriormente. En los sistemas aleados que
tienen un margen de inmiscibilidad, las curvas de energia libre pueden tener una curvatura
negativa a bajas temperaturas como se muestra en la figura 10(d), los atomos A y B
difundiran de las regiones de baja a alta concentracion; es decir, en gradientes de
concentracion hacia arriba o difusion “arriba de la colina” figura 10(c). Sin embargo, este

sigue siendo el proceso mas natural ya que reduce la energia libre desde G3 a G4.

Como puede verse en la figura 10(d), los atomos de A y de B difunden desde regiones
donde su potencial quimico es alto a regiones donde es bajo, es decir, desciende el
gradiente de potencial quimico en ambos casos. La difusion cesa precisamente cuando
los potenciales quimicos de los componentes se igualan en todo el sistema, cuando el
sistema esta en equilibrio. Sin embargo, como en la practica es mas facil medir
diferencias de concentracion que de potenciales quimicos, se suele relacionar la difusion

con gradientes de concentracion [2].

L~ 2 B+—»
//: @ G2 a3 G

A_ﬁ ]
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%i——ﬁ@ G2 — Gl
s L
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Figura 10 Cambios de energia libre y potencial quimico durante la difusién
(@) y (b) difusién abajo de la colina y (c) y (d) arriba de la colina.
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2.7 Sistema Fe-Ni-Al

Los materiales metalicos estructurales de alto rendimiento a altas temperaturas obtienen
sus propiedades mecanicas excepcionales de sus caracteristicas microestructurales. Una
de estas caracteristicas es la fina dispersion de particulas de segunda fase de tamafio de
nanomeétrico, por ejemplo, precipitados intermetalicos, que afectan la movilidad de la
dislocacion y, por lo tanto, aumentan la resistencia del material. Algunos ejemplos son
aceros martensiticos envejecidos, superaleaciones base Ni y Fe, aleaciones de Al, por
nombrar solo algunos. Su influencia en las propiedades mecanicas del material se controla
mediante parametros como tamario, forma, densidad numérica y fraccion de volumen. El
ajuste de estos parametros, realizando los tratamientos mecanicos y térmicos apropiados
para obtener la microestructura requerida, es de gran importancia para la industria de

produccion y procesamiento de materiales [28].

Los materiales ferriticos de alta temperatura son una alternativa interesante debido a su
menor expansion térmica, mayor conductividad térmica y menores costos de materiales
[29]. En el sistema Fe-Ni-Al la existencia de una brecha de miscibilidad entre el Fe
(BCC) y B2-NiAl (BCC) permite el endurecimiento por precipitacion de la fase de matriz
Fe BCC mediante la formacion de precipitados de NiAl B2 en una amplia gama de
composiciones y fracciones de volumen [2-4]. Debido a un pequefio desajuste de los
pardmetros reticulares entre los precipitados de NiAl y la matriz ferritica (0.2887 y
0.2866, respectivamente), se puede obtener una fraccion de alto volumen de precipitados
coherentes, similar a la estructura y/y” encontrada en superaleaciones base Ni. Esta
caracteristica microestructural de dos fases dota a estas aleaciones de un excelente

endurecimiento y resistencia a la fluencia a alta temperatura [30].

Dentro de la literatura Bradley y Taylor [31,32], enfocaron su investigacion en las
regiones y+B" y a+f del sistema Fe-Ni-Al en un rango de temperaturas de 750° a 1050°C.
Demostraron que en la region de estudio del presente trabajo, es posible promover un

reforzamiento de la aleacién por la precipitacion de la fase B en una matriz ferritica a.

23



Capitulo Il Consideraciones tedricas

De acuerdo a los diagramas ternarios del sistema mostrados en la figura 11, en la region
rica en Fe, donde se localiza la composicion Fe-10Ni-15Al el proceso de precipitacion
correspondiente es a2 o + .

Es necesario mencionar que el sistema Fe-Ni-Al es muy importante para el disefio y
desarrollo de varias aleaciones a base de Fe. Por ejemplo, el proceso de precipitacion de
la fase B' es relevante para la aleacion que se refuerza a altas temperaturas en diferentes
aleaciones de ingenieria tales como aceros inoxidables de PH y aleaciones a base de Fe-
Cr-Ni-Al que se aplican para fabricar diferentes componentes industriales que usualmente
requieren una combinacién de buena resistencia mecanica y resistencia a la oxidacion a

temperaturas elevadas [33].

() 1100°C (b) 750°C N

\
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Fe Ni Fe 20 40 60 B0

Figura 11 Diagramas ternarios del sistema Fe-Ni-Al [50].
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2.7.1 Efecto de elementos de aleacion en el sistema Fe-Ni-Al

Para modificar la cinética de precipitacion en las aleaciones endurecibles por
precipitacion, comunmente se adicionan elementos que promueven cambios en la
evolucion microestructural, asi como el tamario, morfologia, densidad y fraccion volumen
de las particulas precipitadas. El conocimiento de la influencia de diferentes elementos, es
indispensable para predecir el comportamiento mecanico y estructural de este tipo de

aleaciones.

Miller y colaboradores [34] evaluaron adicionar 1 y 4% at. de Mo al sistema
Fe-10Ni-15Al, mediante un analisis de sonda atdbmica, analizaron la distribucién de
elementos en la matriz y los precipitados, los resultados mostraron que el molibdeno vy el
hierro se particionan en la matriz o, mientras que el niquel y aluminio en los precipitados
B". En adicion al alto contenido de niquel y aluminio, los precipitados B° contenian un
significante porcentaje de hierro del 11% para las aleaciones con 1%Mo. Adicionalmente
a los precipitados NiAl, algunos precipitados FeMo fueron observados en la aleacion con
4%Mo, el analisis composicional mostr6 un alto contenido de Mo de 48.5% y 49.3 de Fe,
lo que indica que el Mo fue consumido por los precipitados y explica el bajo contenido de
Mo en la matriz para esta aleacion. El reparto preferencial del molibdeno a la matriz rica
en hierro es evidente, pero en ninguno de los dos casos hubo evidencia de
enriquecimiento de molibdeno en la interfase precipitado-matriz que promoveria la
estabilizacion de los precipitados a través de cambios en la energia interfacial y la tension

superficial.

Por su parte, H. Dorantes y colaboradores [35] estudiaron la cinética de engrosamiento y
el cambio morfoldgico de precipitados coherentes B (Fe, Ni)Al en una matriz ferritica en
las aleaciones Fe-10Ni-15Al y Fe-10Ni-15Al-1X (X =Cr, Cu). En la figura 12 se muestra
el andlisis microestructural mediante MEB (Microscopia Electronica de Barrido) que hace
evidente el efecto de la temperatura y tiempo de envejecido para cada aleacion. En
general, se puede observar que al incrementar la temperatura (T) y el tiempo de

envejecido (t), los precipitados crecen en tamafio y disminuyen en cantidad.
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A partir de las micrografias determinaron la evolucion del tamafio de precipitados y
calcularon la cinética de engrosamiento asi como la energia de activacion a partir de una
grafica tipo Arrhenius para cada aleacion, mostrando el valor més alto la aleacion con Cu.
El efecto de elementos ternarios ¢ cuaternarios es reducir los procesos cinéticos o de otra

forma, que la difusividad atémica sea mas dificil, siendo éste efecto mayor al agregar Cu.

T P

Figura 12 Efecto microestructural de la adicion de Cu. a) Fe-10Ni-15Al vy
b) Fe-10Ni-15AI-1Cu.

Asociaron el efecto endurecedor por la adicién de Cu o Cr a la aleacién base, con un
endurecimiento por solucion solida, ya que dichas adiciones no formaron fases
intermetélicas. Sabiendo que el Cr tiene una gran solubilidad en Fe, mientras que, el Cu
puede estar particionado ya sea en la matriz, precipitado o en la intercara matriz-particula
y alterar la energia interfacial. Finalmente concluyeron que la adicion de Cu al sistema
ternario Fe-10Ni-15Al promueven un incremento en dureza, manteniendo su dureza por
tiempos de envejecido mas prolongados, a todas las temperaturas de envejecido; asi como
una mayor resistencia al engrosamiento lo cual se evidencia con el aumento en la energia
de activacion, las cuales fueron: 212.8 y 247.8 kJ mol* para Fe-10Ni-15Al-1Cr vy
Fe-10Ni-15AI-1Cu, respectivamente.
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Schnitzer y colaboradores [36] estudiaron la evolucion de la precipitacion en el sistema
Fe-Cr-Ni-Al-Ti adicionando Cu. Observaron la formacion de dos fases precipitadas
durante el proceso de envejecido. Basados en su composicion quimica las fases
encontradas son la fase B2 NiAl y la fase m Nis(Ti, Al). Cada fase se desarrolla
independientemente, observandose que el Cu acelera la precipitacion de las mismas. Sin
embargo, el efecto del Cu sobre la nucleacion de estas fases es diferente: por un lado, en
el caso de NiAl, el Cu esté incorporado al precipitado y entonces disminuye la energia de
activacion por la reduccion el desajuste reticular y por otro lado, el Cu actlia como sitios
de nucleacion para la precipitacion de Niz(Ti, Al) por la formacion independiente de

agrupaciones de Cu.

Dentro de los ultimos estudios reportados del efecto del Cu en sistemas endurecibles por
la fase B, Q. Shen y colaboradores [37] investigaron la evolucion microestructural de la
precipitacion en las aleaciones Fe-NiAl y Fe-NiAl-Cu, mediante APT (Atom Probe
Tomography por sus siglas en inglés). La figura 13 muestra los mapas de atomos de las
aleaciones Fe-NiAl y Fe-NiAl-Cu de 0.5 horas, comparando los mapas se puede inferir

que la adicion de Cu promueve la formacién de nanoparticulas de NiAl.
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Figura 13 Analisis de la composicion de precipitados NiAl mediante ATP [37].
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Se ha reportado que en una matriz de Fe, el Cu precipita nucleando después de tiempos de
envejecimiento extremadamente cortos debido a la baja solubilidad de Cu en ferrita y
martensita por debajo de 500°C. Entonces el Cu puede separarse facilmente de la matriz,
como se muestra en la figura 14(a). Para los cortos tiempos de envejecimiento, las
particulas ricas en Cu exhiben una estructura BCC, que es coherente con la matriz de
ferrita. Por lo tanto, la interfaz entre las nanoparticulas de Cu y la matriz generara mucha
energia de deformacion coherente, que puede proporcionar la energia de nucleacion para
las nanoparticulas de NiAl. Ademas, las nanoparticulas de Cu actuan como sitios de
nucleacion para las nanoparticulas de NiAl, lo que lleva a que los grupos de NiAl estén
situados adyacentes a los cumulos de Cu, como se muestra en la figura 14(b). En el
envejecimiento prolongado de 128 h, las nanoparticulas de NiAl no encapsulan
completamente las nanoparticulas de Cu como en estructuras perfectas nucleo-coraza.
Esto se atribuye a que después de un mayor envejecimiento, los precipitados de Cu
comienzan a transformarse a una estructura 9R y Cu (FCC). Esta transformacion se
acompafia de un cambio en la morfologia de equiaxial a alargada. Con el fin de minimizar
la energia interfacial total, el NiAl precipita nucleado con una morfologia esferoidal, en
lugar de una cubierta que cubre todo el cobre precipitado en una estructura nicleo-coraza,
lo que implicaria una mayor relacion area interfacial a volumen. En general, los
resultados revelaron que la adicion de Cu efectivamente incrementa el nimero de
densidad de precipitados NiAl, atribuido a que el Cu promueve la nucleacion de las
particulas NiAl por el incremento de la fuerza motriz quimica y la disminucion de la

energia interfacial.
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Figura 14 Evolucion de la composicion de los precipitados NiAl.
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3.1 Esquema general del procedimiento experimental

El estudio de la precipitacion de fases intermetalicas B Al (Fe,Ni) se analizd6 mediante (i)
el método convencional en las aleaciones Fe-10%Ni-15%Al-2.5%Cu y Fe-10%Ni-
15%AI-5%Cu vy (ii) el método del gradiente de composicion macroscopico mediante un
par difusor que se generd con las aleaciones Fe-10%Ni-15%Al y Fe-10%Ni-15%Al-
28%Cu. A continuacién se muestra un esquema general de la metodologia que se

desarrollé en este proyecto.

Fabricacion de las aleaciones
Calculo y medicion del ‘

peso de las cargas

Fabricacion del par difusor y
encapsulado al vacio

Método Convencional Par difusor

Tratamientos térmicos

Tratamiento térmico de Tratamiento de Tratamiento térmico de
homogeneizacion recocido por difusion envejecido

Caracterizacién y analisis de
resultados

0.\?’ i ;
| T i-:._. :

Microscopia Electronica de Microscopia Electrénica de Microdurezas HV
barrido de Alta Resolucién Transmision y nanodurezas

Figura 15 Esquema general de experimentacion.
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3.2 Fabricacion de las aleaciones de composicidn fija

La preparacion gravimétrica se realizo6 empleando una balanza digital modelo OHAUS
marca Pioneer con una precision de 0.001 gr. Las aleaciones de Fe-10%Ni-15%Al,
Fe-10%Ni-15%Al-2.5%Cu, Fe-10%Ni-15%AI-5%Cu y Fe-10%Ni-15%AI-28%Cu en
porcentaje atdmico, se prepararon a partir de la fusion de elementos de alta pureza (Fe
98.98, Ni 99.95%, Al 99.99% y Cu 99.99%) empleando un mini horno de arco eléctrico
modelo MAM1 marca Edmund Bihler bajo una atmdsfera inerte de gas argon. Se
obtuvieron muestras de 15 gramos en forma de monedas de dimensiones de 2 cm de

diametro y 7 mm de espesor.

3.3 Tratamiento térmico de homogeneizado

Las aleaciones Fe-10%Ni-15%Al, Fe-10%Ni-15%Al-2.5%Cu, Fe-10%Ni-15%Al-5%Cu
fueron tratadas térmicamente a 1100°C por 24 horas en un horno marca Carbolite CWF
con la finalidad de romper la estructura de colada proveniente de la fusion y obtener una
microestructura homogénea para los posteriores tratamientos térmicos de envejecido. De
acuerdo al diagrama pseudobinario mostrado en la figura 16, a la temperatura de 1100°C

solo la fase o esta presente.
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Figura 16 Diagrama pseudobinario de la aleacion Fe-10%Ni-15%Al y Cu.
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3.4 Fabricacion del par difusor

A partir de las aleaciones Fe-10%Ni-15%Al vy la aleacion Fe-10%Ni-15%Al -28%Cu se
procedid a dar una geometria rectangular a las muestras con dimensiones 1.5 cm x 1 cm.
0-5 cm para la fabricacion del par difusor. Posteriormente, se procedidé a desbastar
mecanicamente las caras de los bloques con papel abrasivo de carburo de silicio y para el
pulido se emple6 un pafio de pelo corto con alumina de 0.3 y 0.05um hasta tener una
superficie espejo. Ambas caras fueron puestas en contacto de forma paralela empleando
un dispositivo de acero inoxidable tipo prensa. La muestra se encapsulé al vacio en tubo
de cuarzo para realizar un tratamiento térmico de recocido de difusion por 7 dias a
1050°C, al término del tratamiento el material fue enfriado al aire. Formado el par difusor
la muestra se cortd transversalmente a la unién de las aleaciones y se encapsulo

nuevamente para realizar el tratamiento térmico de envejecido.

3.5 Tratamientos térmicos de envejecido

El tratamiento térmico de envejecido realizado a las muestras Fe-10%Ni-15%Al-2.5%Cu,
Fe-10%Ni-15%Al-5%Cu se ilustra en la figura 17, consistié en calentar la solucion sélida
sobresaturada o a una temperatura intermedia (Tenvejecido) dentro de la region bifésica,
temperatura donde la velocidad de difusion es apreciable. La fase B~ precipita en forma de
particulas dispersadas en una matriz ferritica a, debido al envejecimiento térmico.
Después de permanecer el tiempo adecuado la muestra es enfriada al aire hasta
temperatura ambiente. Las muestras fueron envejecidas a 850 y 900°C, en un intervalo de

30 minutos hasta 100 horas
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Figura 17 Esquema de los tratamientos térmicos de homogeneizado y envejecido
térmico.

3.6 Caracterizacion por Microscopia Electronica de Barrido convencional y de
Alta Resoluciéon (MEB y MEB-AR)

Para el estudio y caracterizacion de las aleaciones tanto del Método Convencional como
el Método del Gradiente de Composicion Macroscopico, las muestras se prepararan
metalograficamente, primero con papel abrasivo desde grado 320 hasta 2000 y
posteriormente se pulieron con alimina de 0.3 y 0.05 um hasta obtener una superficie
espejo. Para revelar la microestructura se realiz6 un ataque quimico con una solucion de
15 ml de &cido clorhidrico (HCI), 10 ml acido nitrico (HNO3) y 10 ml de &acido acético
(CH3-COO) por intervalos de tiempo de 10 a 30 segundos, dependiendo de las

condiciones a las cuales se haya tratado térmicamente.

Utilizando un microscopio electronico de barrido marca JEOL modelo JSM6300 equipado
con espectrémetro de energia (EDS) se realizé un mapeo composicional a lo largo del par
difusor para tener referencia de la distribucion de los elementos presentes. Mediante un
microscopio electrénico de barrido de alta resolucion marca JEOL modelo JSM6701F y

utilizando electrones secundarios se obtuvieron imagenes digitalizadas de todas las
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muestras las cuales permitieron caracterizar la evolucion de forma, tamafio y distribucion

de las particulas precipitadas en funcion de la temperatura y el tiempo de envejecido.
3.7 Medicion de durezas Vickers

Por medio de las mediciones de microdureza, se siguio la secuencia de precipitacion,
mediante estos resultados fue posible determinar una relacién entre las caracteristicas de
las particulas precipitadas con sus resistencia mecanica. Las mediciones se realizaron
utilizando un microdurémetro Vickers marca Future Tech, serie FM7249, con una carga

de 100g por 12 segundos.
3.8  Medicién de nanodurezas

Las mediciones de nanodureza se realizaron utilizando un nanodurémetro Berkovich
marca Nanovea, con una carga de 100mN y con una taza de carga y descarga de 200mN

por minuto.
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Si buscas resultados distintos, no hagas siempre lo mismo.

Albert Einstein



Capitulo 1V Analisis y discusion de resultados

El presente capitulo muestra los resultados y analisis de la precipitacion de fases
intermetalicas en una matriz base Fe mediante el método convencional partir de dos
aleaciones con contenidos de Cu de 2.5y 5% a la aleacion Fe-10%Ni-15%Al (%at.) y el
método del gradiente de composicion generado en un par difusor de las aleaciones Fe-
10%Ni-15%Al y Fe-10%Ni-15%Al-28%Cu.

41 METODO CONVENCIONAL

4.1.1 Analisis quimico

La tabla 1 muestra los analisis quimicos semicuantitativos obtenidos por MEB-EDS
correspondientes a las aleaciones empleadas en el presente estudio. Los resultados
obtenidos muestran que la composicién quimica real de las aleaciones esta de acuerdo a

las composiciones propuestas.

Tabla 1 Analisis composicional de la muestra para el método convencional

Aleacion Nominal %Fe %Ni %Al %Cu
Fe-10Ni-15Al-2.5 Cu 73.2 9.7 14.5 2.6
Fe-10Ni-15Al-5.0 Cu 70.6 9.7 14.9 4.8

4.1.2 Analisis microestructural

La evolucion morfoldgica de las particulas B° de las aleaciones con 2.5 y 5%Cu
envejecidas a 850 y 900°C se realiz0 a partir de microscopia electrénica de barrido de alta
resolucién (MEB-AR) empleando electrones secundarios, donde los precipitados tienen
un contraste claro y la matriz en contraste oscuro. Las micrografias se obtuvieron a 5y
10kX para observar la distribucion general de la precipitacion, y a 20kX para observar a
detalle su morfologia. Dichas micrografias fueron digitalizadas para la medicion del
tamafio, forma y distribucion, para poder determinar el mecanismo dominante y la

cinética de engrosamiento.
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a) Tratamiento de Homogeneizado

Las aleaciones Fe-10%Ni-15%AIl-2.5%Cu y Fe-10%Ni-15%AIl-5%Cu fueron
homogeneizadas a 1100°C por 24 horas con el objetivo de eliminar la estructura
proveniente de fusion y conseguir un material de composicion homogénea. La figura 18
muestra las micrografias de MEB-AR en condicion de homogeneizado de las aleaciones
empleadas. En estas se observa la ausencia de la estructura dendritica de colada, lo que
confirma que se tiene un material con composicién homogénea. Asimismo, se observa la
presencia de particulas en contraste claro, las cuales son precipitados generados durante el
enfriamiento en ambas aleaciones. A partir de esta condicién se realizaron los

tratamientos térmicos de envejecido.

G DTN BT o pHCE TR
m 1pm WD 9.8mm

Figura 18 Micrografias de las aleaciones (a) Fe-10%Ni-15%Al-2.5%Cu vy
(b) Fe-10%Ni-15%Al-5%Cu homogeneizadas a 1100°C.

b) Tratamientos de Envejecido Fe-10%Ni-15%Al-2.5%Cu

Las micrografias de MEB-AR de las figuras 19 y 20 corresponden a la aleacion
Fe-10%Ni-15%Al-2.5%Cu y muestran la evolucion morfoldgica de las particulas
precipitadas B AI(Ni,Fe) después de envejecerlas térmicamente a 850 y 900°C por
diferentes tiempos. De manera general se observa que los precipitados presentan un
alineamiento preferencial y que crecen en relacién al tiempo de envejecido, disminuyendo

en cantidad.
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La secuencia de micrografias de la figura 19 muestra el cambio morfologico que se
presenta a 850°C. En la figura 19(a) se observa que después de 5 h de envejecimiento, la
forma de los precipitados es cubica con esquinas redondeadas. Las intercaras de los
precipitados estan alineadas preferencialmente, esto ha sido reportado mediante estudios
de microscopia electrénica de transmision en sistemas Ni-Al que dichas intercaras se
alinean en las direcciones [100] de la matriz, y es atribuido a que son direcciones
elasticamente suaves [18, 19, 21]. Algunos precipitados empiezan a agruparse entre si
como se puede ver en la figura 19(b) después de 10h, pero predomina una distribucion al
azar. La figura 19(c) muestra que después de 25 h de tratamiento, la forma de los
precipitados permanece cubica, sin embargo es evidente su crecimiento y un alineamiento
entre si formando agrupamientos de precipitados (Rectangulos amarillos). Posterior a las
50 horas de envejecido es notable en la figura 19(d) que algunos precipitados han
evolucionado perdiendo su simetria cuboidal formando hileras de 6 o 7 particulas
(Flechas amarillas), sin embargo aln prevalecen algunos precipitados cubicos. La figura
19(e) muestra que después de 100 horas de envejecimiento los precipitados en su mayoria
son paralepipedos rectangulares que se han reducido en cantidad y ha aumentado la
distancia entre ellos, manteniéndose alineados preferencialmente en hileras formadas por

particulas grandes y pequefias.

La fraccion area promedio de las particulas a 850°C es fa= 0.15, con una diferencia en el

tamafio promedio de las particulas entre 5y 100 horas de 97nm.

La figura 20 presenta la evolucion de los precipitados de la aleacion Fe-10Ni-15Al-2.5Cu
a 900°C por diferentes tiempos. En esta condicion se observé que con el aumento del
tiempo de envejecido, se generaban precipitados con dos formas y orientaciones distintas,
por lo cual se procedio a clasificarlas de acuerdo a sus intercaras, estableciendo como
precipitados primarios a aquellos con intercaras planas y precipitados secundarios a los
precipitados con intercaras irregulares. La figura 20(a) muestra la microestructura de esta
aleacién envejecida por 5 horas, se observan precipitados con un diferente contraste, los
precipitados de contraste claro (Flecha amarilla) que con el aumento del tiempo de

envejecido mantienen su orientacion en la direccion [100] respecto a la matriz y los de
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contraste oscuro (Flecha blanca) orientados a aparentemente a 45° respecto a los
precipitados con contraste claro, ambos con forma de paralepipedos rectangulares. A
tiempos posteriores de 10 horas de envejecimiento no se observa un cambio aparente en la
forma de los precipitados, pero si un agrupamiento de los precipitados con un contraste
mas oscuro como se muestra en la figura 20(b). La figura 20(c) correspondiente a un
envejecimiento de 25 horas, muestra como las particulas observados en el tiempo anterior
se han ensanchado y es notable un aumento en la curvatura de sus lados. En las figuras
20(d) y 20(e) para 50 y 100 horas respectivamente, es posible identificar como
precipitados primarios a los que siguen orientados en la direccion elasticamente suave y
precipitados secundarios a los que se alinean a 45°C respecto a los precipitados primarios,
lo que se atribuye a una alineacion en una direccidn elasticamente mas suave que la [100].
También es notable en la figura 20(d), que la distancia de separacién entre precipitados
primarios y secundarios se hace mas corta e incluso se forman grupos entre ambos
(Flecha amarilla). Finalmente a las 100 horas de envejecimiento, es evidente una
disminucion en el nimero de particulas y una mayor distancia entre ellas, posiblemente
derivado de que el agrupamiento de precipitados en el tiempo anterior, promovio la
formacidn de hileras de precipitados secundarios de mayor tamafio con paralepipedos con
intercaras irregulares e hileras de precipitados primarios de menor tamafio con un menor

namero de particulas con paralepipedos rectangulares.

La fraccion area promedio de las particulas a 900°C es fa= 0.12, con una diferencia en el

tamafio promedio de las particulas entre 5 y 100 horas de 127nm.

Es evidente que el engrosamiento de los precipitados fue mayor a la temperatura de
900°C, debido a que al incrementar la temperatura se esta mas cerca de la linea de solvus,
lo cual promueve una cinética de engrosamiento mas acelerada, atribuido a una mayor

difusividad atébmica.
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Figura 19 Micrografias de la aleacion Fe-10%Ni-15%Al-2.5%Cu envejecida a
850°C por diferentes tiempos (a)5, (b)10, (c)25, (d)50 y (e) 100h.
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Figura 20 Micrografias de la aleacion Fe-10%Ni-15%Al-2.5%Cu envejecida a
900°C por diferentes tiempos (a)5, (b)10, (c)25, (d)50 y (e) 100h.
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c) Tratamientos de Envejecido Fe-10%Ni-15%Al-5%Cu

Las micrografias de MEB de las figuras 21 y 22 y muestran la distribucion y evolucién
morfologica de las particulas precipitadas B~ AI(Ni,Fe) de la aleacion Fe-10Ni-15Al-5Cu
después de envejecerlas térmicamente a 850 y 900°C por diferentes tiempos. Se observa
un marcado cambio morfoldgico en funcidn de la temperatura y tiempos de envejecido.

En las micrografias de la figura 21 correspondientes al envejecido isotérmico a 850°C, la
figura 21(a) muestra que después de 1 hora de envejecimiento los precipitados tienen
forma de cubos y estan distribuidos homogeneamente. La figura 21(b) muestra que
después de 5 horas de tratamiento las particulas presentan un tamafio bimodal y estan
distribuidos aleatoriamente, manteniéndose una distribucion homogénea. Posterior a las
10 horas de tratamiento, en la figura 21(c) se observa que los precipitados tienen 2
formas principales: paralepipedos rectangulares que forman hileras y cubos formando
agrupamientos de precipitados de 4 a 6 particulas. La figura 21(d) correspondiente a las
25 horas, se hace evidente un cambio en la forma, tamafio y orientacién de las particulas
precipitadas, es apreciable que los precipitados han perdido sus caras planas y no tienen
una forma definida. Este cambio se ve mas claramente después de 50 horas de
envejecimiento en la figura 21(e), por lo cual para describir la microestructura se retoma
el criterio anteriormente usado, definiendo a las precipitados en forma de paralepipedos
rectangulares como precipitados primarios y a las particulas orientadas preferencialmente
a 45° como precipitados secundarios, los cuales tienen una forma de paralepipedos con
intercaras irregulares. Finalmente, en la figura 21(f) se observa que después de 100 horas
de envejecido tanto precipitados primarios como secundarios se han alargado, y se
observa precipitados de tamafio nanométrico con forma cubica atribuidos al proceso de

enfriamiento de la muestra.

La fraccion area promedio de las particulas a 900°C es fa= 0.17, con una diferencia en el

tamafio promedio de las particulas entre 5y 100 horas de 257nm.
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En figura 22 se muestran las micrografias correspondientes al envejecido isotérmico a
900°C. De manera general es evidente un cambio morfologico de las particulas entre 1 h
y 5 h de envejecimiento, donde las particulas con forma de paralepipedos rectangulares
cambian a precipitados primarios en forma de agujas y secundarios en forma de
paralepipedos con intercaras irregulares. A tiempos posteriores de 10 a 100 h los
precipitados primarios alineados a lo largo de la direccion [100] se hacen mas largos a
medida que el tiempo de envejecimiento aumenta. Ademas, la longitud de los extremos de
las particulas se reduce, y la curvatura promedio de los lados de la particula aumenta, y es
clara una disminucion en el namero de particulas y un aumento en la distancia entre un
precipitado y otro. En el caso de los precipitados secundarios, se observan particulas con
curvas positivas y negativas, que se alinean preferencialmente en una direccion
elasticamente mas suave que la [100] a 45° respecto a los precipitados primarios.

En la figura 22 (a) correspondiente a 1 hora de envejecimiento, se observa que los
precipitados primarios estan distribuidos aleatoriamente y no se presentan precipitados
secundarios, en tiempos posteriores se muestra un cambio drastico en la forma de las
particulas precipitadas en contraste con la forma de placas alargadas en el tiempo
anterior. La figura 22(b) correspondiente a 5 horas muestra la presencia de precipitados
primarios y secundarios distribuidos homogéneamente. A 10 horas de envejecido en la
figura 22(c) se observa solo un cambio en la fraccion de ambos tipos de particulas,
posteriormente a 25 horas en la figura 22(d) es evidente un alineamiento preferencial, asi
como un alargamiento de los precipitados secundarios. Para 50 horas de envejecmiento
los precipitados aumentan su tamafio sin cambio en su distribucién como puede verse en
la figura 22(e). Finalmente en la figura 22(f) es apreciable que el nimero de precipitados
ha disminuido, generando mayor distancia entre las particulas, siendo mayor la

disminucion de los precipitados secundarios.

La fraccion area promedio de las particulas a 900°C es fa= 0.11, con una diferencia en el
tamafio promedio de las particulas entre 5 y 100 horas de 356nm. Nuevamente el
engrosamiento de los precipitados fue mayor a la temperatura de 900°C, como
previamente se argumento, esto es debido a que al incrementar la temperatura se genera

una mayor difusividad atomica.
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Figura 21 Micrografias a 10,000X de la aleacion Fe-10%Ni-15%Al-5%Cu
envejecida a 850°C por diferentes tiempos (a)1, (b)5, (¢)10, (d)25, ()50 y (f) 100h.
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Figura 22 Micrografias a 5000X de la aleacion Fe-10%Ni-15%Al-5%Cu envejecida a
900°C por diferentes tiempos (a)1, (b)5, (¢)10, (d) 25, ()50 y (f)100h.
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Es bien sabido que las propiedades mecanicas tecnologicamente mas importantes de las
aleaciones endurecibles por precipitacion estdn intimamente relacionadas con la
morfologia, distribucion espacial, fraccion volumétrica y tamafio de las particulas de
segunda fase embebidas en la matriz, debido a ello se analizé la evolucion morfoldgica de
los precipitados primarios y secundarios presentes en las aleaciones de interés. La
secuencia de micrografias en las figuras 24-27 muestra un resumen de la evolucion de la
morfologia de los precipitados observados durante los tratamientos térmicos de
envejecido en las aleaciones Fe-10%Ni-15%Al-2.5%Cu y Fe-10%Ni-15%AIl-5%Cu, que
permiten evaluar la transicion morfologica de los precipitados y establecer las causas que

lo promueven.

Para poder describir y explicar el fendmeno que promueve los cambios en la forma de las
particulas, es importante definir que desde un punto de vista termodindmico, la forma de
equilibrio corresponde al minimo de la energia total libre del sistema. Sin embargo, la
evolucion morfologica de tal sistema es gobernado por la competicién de tres diferentes
energias: (i) energia libre quimica, (ii) energia de deformacion elastica y (iii) el exceso de
energia interfacial. Para un sistema libre de esfuerzos, sélo la energia quimica determina
la fraccion volumen total de cada fase de equilibrio y la minimizacién del area interfacial
tiende a reducir la energia interfacial. Por otra parte, si existe una diferencia en
parametros reticulares entre precipitado y matriz, un desajuste por deformacion esta
presente, y entonces la energia de deformacion elastica juega un papel importante en la
evolucién de la morfologia de precipitacion, lo cual ha sido demostrado mediante
observaciones experimentales, que la energia de deformacion elastica puede influir
significativamente en la forma, tamafio asi como en la distribucion espacial de la

particulas durante las transformaciones de fase [39].

Los resultados obtenidos en el presente trabajo muestran que la variacion morfoldgica
cambia desde particulas cubicas con distribucion aleatoria hasta paralepipedos alineados
en una direccién preferencial. Posteriormente los precipitados toman otras formas de
equilibrio, perdiendo sus caras planas con respecto a la matriz. Comparando los resultados

con los reportados por Doi y Fahrmann [40, 41], estos eventos evidentemente muestran
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que el cambio de morfologia esté relacionado con las interacciones elasticas, lo que da
lugar a que el sistema evolucione predominantemente por la tendencia a reducir la energia

de deformacion elastica.

X. Zhao y colaboradores simularon los efectos de la energia quimica, elastica e interfacial
sobre las formas de equilibrio de particulas desajustadas debido a la separacién de fases
en aleaciones binarias en condiciones de equilibrio quimico-mecanico, considerando que
el sistema puede estar dominado por la energia interfacial o la energia de deformacion
elastica, siendo estas simulaciones consistentes con los resultados experimentales
obtenidos en el sistema de estudio [39]. La figura 23 muestra la evolucion morfologica
simulada por Zhao y colaboradores, donde el parametro adimensional o representa la
proporcion de densidad de energia quimica y densidad de energia de deformacion
elastica. Una a mas grande significa que la energia quimica es dominante sobre la energia
de deformacion elastica, y viceversa. El parametro adimensional 3 proporciona la relacion
de la densidad de energia de deformacion elastica y la densidad de energia interfacial.
Una mayor B significa que la energia de deformacion elastica es dominante sobre la

energia interfacial, y viceversa.

A partir de las comparaciones realizadas, es posible atribuir que para la aleacién Fe-
10%Ni-15%Al-2.5%Cu a 850°C que el sistema es dominado por la energia interfacial
sobre la energia de deformacion eléstica, ya que los precipitados conservan una forma
cubica y se mueven uno hacia el otro ligeramente, pero no se unen, lo que previene el
crecimiento de las particulas en volumen, los resultados simulados son consistentes con
los resultados experimentales como se puede ver en la figura 24. ElI cambio morfolégico
observado en las aleaciones Fe-10%Ni-15%AI-2.5%Cu a 900°C y Fe-10%Ni-15%Al-
5%Cu en ambas temperaturas, coincide con los resultados que se muestran cuando el
sistema es dominado por la energia de deformacién elastica, promoviendo que las
particulas se unan en una particula alargada a lo largo de la direccion [100], debido a la
anisotropia elastica; haciéndose mas alargada, entre mayor sea la energia de deformacion
elastica, como se puede apreciar en las figuras 25, 26 y 27.Adicionalmente los resultados

también coinciden con las observaciones experimentales de Ardell y Nicholson [21,25],
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que durante el envejecimiento térmico, el nimero de precipitados en aleaciones Ni-Al
disminuye significativamente y los precipitados sobrevivientes son en su mayoria

particulas finas tipo barras alineadas con direcciones [100].

Asi mismo, la presencia de dos tipos de morfologias en sistemas Ni-Ni ha sido reportado
mediante simulaciones por X. Li y colaboradores [42], cuando la energia elastica es lo
suficientemente grande. Asumen que la forma de equilibrio de un precipitado depende del
valor de L” (Donde L’ puede ser interpretado como la relacion entre la energia elastica y
la interfacial). Describen que para valores pequefios de L", la forma de equilibrio tiene
simetria cuadruple y es circular o cuadrada; cuando el valor de L™ es mayor a un valor
critico, indicado por L’¢, existen al menos dos tipos de formas de equilibrio, uno sigue
manteniendo simetria cuadruple y el otro tiene forma rectangular con doble simetria. Por
lo tanto, para valores de L < L, el equilibrio es una simetria cuadruple y minimiza la
energia total; para L"> L’, el equilibrio estable es una simetria doble y posee la energia
total minima, pero la simetria cuadruple es inestable y es un punto minimo de un
espinodal en la energia total, es decir, que los sistemas que exceden el nivel critico de
energia elastica que da lugar a la generacion de ambas particulas, para disminuir la
energia total y mantener la coherencia del sistema. En el presente estudio, se observaron
precipitados cubicos y prismas rectangulares en los primeros tiempos de envejecido, lo
cual puede ser atribuido a las interacciones elasticas provocadas entre la matriz y el

precipitado como lo sugiere X. Li y colaboradores.

Por otra parte, las intercaras de los precipitados mantienen una relacion con respecto a la
matriz en las direcciones <100> [18,19 ,21]. Sin embargo, a medida que crecen los
precipitados secundarios (de mayor tamarfo), las intercaras con la matriz sufren una
desviacion angular cercana a 45°, lo que hace suponer que una orientacion <110>, podria
ser activada durante su crecimiento. Dicha observacidn podria ser confirmada mediante
analisis por MET. A partir de la discusion anterior, se puede establecer que la evolucion
de las particulas de una forma aproximadamente equiaxial a una forma no equiaxial y su
la alineacion, son derivados de la minimizacion de la energia de interaccion elastica entre

los precipitados.
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Figura 23 Formas de equilibrio (lineas continuas) de sistemas de dos particulas en
una matriz grande con a = 10y (a) =2, (b) =5, (¢) p =10y (d) B = 20.
El punteado las lineas representan las formas iniciales de las particulas.

PRIMARIOS

.-'.;.‘..: ¥ .. _A--' . .. R ‘ | - . -
Figura 24 Evolucion de la morfologia de los precipitados para la aleacion
Fe-10%Ni-15%Al-2.5%Cu a 850°C por diferentes tiempos (a) 5, (b) 10, (c) 25, (d) 50
y (e) 100h.
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PRIMARIOS

SECUNDARIOS

Figura 25 Evolucion de la morfologia de los precipitados para la aleacion Fe-10Ni-
15AI-2.5Cu a 900°C por diferentes tiempos a) 5(a, f), b) 10(b, g), c) 25(c, h), d) 50
(d, 1) y e) 100h(e, j).
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PRIMARIOS

SECUNDARIOS

Figura 26 Evolucién de la morfologia de los precipitados para la aleacion
Fe-10%Ni-15%Al-5%Cu a 850°C por diferentes tiempos a) 5(a, f), b) 10(b, g),
c) 25(c, h), d) 50(d, i) y €) 100h(e, j).
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PRIMARIOS

SECUNDARIOS

Figura 27 Evolucién de la morfologia de los precipitados para la aleacion
Fe-10%Ni-15%Al-5%Cu a 900°C por diferentes tiempos a) 5(a, f), b) 10(b, g),
c) 25(c, h), d) 50(d, i) y e) 100h(e, j).
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4.1.3 Microscopia Electronica de Transmision

La Figura 28 muestra las micrografias obtenidas mediante microscopia electronica de alta
resolucion con la finalidad de establecer la orientacion preferencial de las intercaras de los
precipitados en la condicion de 5h a 850°C de la aleacion Fe-10%Ni-15%AI-5%Cu. Las
imagenes fueron obtenidas en condicion de campo claro (Figs. 28 (a) y (¢)), y el patrén de
difraccion de electrones de area selecta (PDAS) (Fig. 28(b)) correspondiente al eje de
zona B=001, con su correspondiente indexacién (Fig. 28(d)). Dicha figura muestra
precipitados preferentemente de paralelepipedos rectangulares, atribuido al efecto de las
interacciones elasticas entre precipitados y matriz [18, 19, 21]. Asimismo, se puede
corroborar claramente que las intercaras estan alineadas en las direcciones de la matriz

[100] y [010], lo cual es indicativo de la coherencia entre precipitado y matriz.
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Figura 28 Micrografias de MET-AR en condicion de (a) Campo claro, (b) PDAS, (c)
Campo claro mayores aumentos y (d) Indexacion correspondiente al eje de zona B=001.
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4.1.4 Analisis composicional de los precipitados

De acuerdo a los resultados obtenidos mediante un mapeo composicional por
Microscopia Electronica de Barrido (MEB), en la figura 29 se muestra la distribucion de
los elementos tanto en los precipitados como en la matriz. Es evidente que ambos tipos de
precipitados estan formados principalmente por Ni, Al y Cu y la matriz es rica en Fe.
Asimismo, se puede observar que el Ni, Al y Cu se encuentran en la matriz pero con una

proporcién mucho menor.

Para establecer la diferencia composicional entre precipitados primarios y secundarios, se
procedid a realizar un analisis composicional puntual tanto de los precipitados como de la
matriz en la aleacion Fe-10%Ni-15%AIl-5%Cu a 850 y 900°C; los resultados son
mostrados en las figuras 30 y 31. Estos resultados muestran, que efectivamente existe una
diferencia en la composicion principalmente de Cu y Al entre ambos tipos de
precipitados, donde los primarios tienen un mayor contenido de Cu pero menor contenido
de Al que los secundarios y visceversa. Los resultados sugieren que el Cu esta ocupando
una posicion diferente en los precipitados primarios que en los secundarios.
Adicionalmente, la posicion que ocupa en Cu en la red del NiAl modificara el desajuste
reticular entre precipitado y matriz. Bozzolo y colaboradores [43,44] identificaron que la
adicion de Cu promueve la formacion de la fase B (Ni(Al,Cu)) debido a que los &tomos de
Cu prefieren la ocupacion de los sitios Al en aleaciones ricas en Ni. Asimismo, reportaron
que la adicion de Cu disminuye el parametro de red desde 2.8867 a 2.8545 A para 0 y
25%Cu, respectivamente. Esto podria involucrar que los precipitados secundarios con
menor contenido de Cu promuevan un mayor desajuste reticular provocando que los
efectos de las interacciones elasticas sean mayores, es decir, que el fendmeno de
engrosamiento sea mayor en los precipitados secundarios, teniendo efecto en las

orientaciones de las intercaras y por lo tanto en la morfologia.

Por otro lado, analizando la composicion de la matriz, es evidente que al aumentar la
temperatura hay mayor disolucién de Ni, Al y Cu y una disminucion de Fe en la matriz

(ver figura 30).

52



Capitulo 1V Analisis y discusion de resultados

Es importante mencionar que cuantificar el efecto del Cu sobre la precipitacion de la fase
NiAl puede tener cierto de grado de error debido a los efectos sinérgicos de los otros
elementos de la aleacion. Sin embargo, se puede establecer que los precipitados primarios
y secundarios tendran diferentes mecanismos de engrosamiento, debido a la diferencia en
la energia de deformacién de los precipitados intermetalicos en la matriz, siendo a su vez,
la diferencia de composicion quimica entre los precipitados la responsable de las
diferentes energias de deformacion [38].

Figura 29 Mapeo composicional de la aleacion Fe-10%Ni-15%Al envejecida a
900°C por 100h.
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Figura 30 Composicién quimica de los precipitados primarios y secundarios a 850 y
900°C de la aleacion Fe-10%Ni-15%Al-5%Cu.
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Figura 31 Composicion quimica de la matriz a 850 y 900°C de la aleacion
Fe-10%Ni-15%Al-5%Cu.
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4.1.5 Cinética de engrosamiento
A partir de las imagenes de las figuras 19-22 se midio el area de los precipitados para
obtener un radio equivalente de las particulas y los valores se presentan en las tablas
2y 3.

Tabla 2 Tamafio de los precipitados en la aleacion Fe-10%Ni-15%Al- 2.5%Cu

Fe-10Ni-15Al-2.5Cu

: 850°C 900°C

Tiempo de

envejecido Primarios Secundarios Primarios Secundarios
5 82 133 195
10 98 145 236
25 135 190 265
50 151 210 261
100 177 270 297

Tabla 3 Tamafio de los precipitados en la aleacion Fe-10%Ni-15%Al- 5%Cu.

Fe-10Ni-15Al-5Cu

. 850°C 900°C

Tiempo de

envejecido Primarios Secundarios Primarios Secundarios
5 85 104 137 325
10 130 197 185 332
25 176 207 326 456
50 187 268 354 494
100 342 392 430 952

Algunas observaciones de estos resultados son:
a) El radio equivalente incrementa con el aumento de la temperatura y el tiempo de
envejecido termico.
b) Los precipitados primarios tienen un mayor tamafio en la aleacién con mas
contenido de Cu.
c) Los precipitados secundarios crecen mucho mas rapido que los precipitados

primarios en todas las condiciones evaluadas.
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Estas observaciones evidencian los efectos del Cu sobre la cinética de precipitacion de las
particulas B°. Algunas sobreestimaciones del tamafio de precipitado pueden ocurrir debido
a las caracteristicas de proyeccién sobre una imagen plana, sin embargo, no se espera que
sean muy significantes. Es importante definir que para las particulas grandes de forma
indefinida, el concepto de radio equivalente probablemente no es apropiado y podria en
efecto producir errores en los valores de la velocidad de engrosamiento, por lo cual, este
estudio se centra en el analisis del tamafio y engrosamiento de los precipitados primarios,

excluyendo la evolucidn de los precipitados secundarios.

El incremento del radio equivalente promedio en funcion del tiempo se observa en las
graficas de las figuras 32 y 33. Los puntos de la grafica tienen una tendencia lineal como
lo propone la teoria LSW [9,10], de la cual se determina la pendiente (m) para cada
aleacién y temperatura. Para el caso de la aleacién Fe-10%Ni-15AI1-2.5Cu, m es 0.26 y
0.24; y para Fe-10Ni-15Al-5Cu, m es 0.33 y 0.38 a 850 y 900°C, respectivamente. Estos
valores estan cerca de lo predicho por la teoria de engrosamiento LSW (ley temporal de
t13), lo cual indica que el proceso de engrosamiento esta controlado por el mecanismo de
difusion [9,10]. Cabe sefialar que solamente a 900°C, los precipitados secundarios
presentaron una pendiente m=0.12, lo cual est4 aparentemente relacionado con la baja
fraccion de este tipo de particulas ¢ al crecimiento concomitante de ambos tipos de
precipitados. Sequeira y col. [45] siguieron el engrosamiento de precipitados bimodales
en aleaciones Ni-Al, mostraron que la cinética de los precipitados pequefios obedece lo
propuesto por la teoria LSW con una pendiente m=0.3, mientras que los precipitados

grandes reduce su cinética de engrosamiento reportando valores de m=0.07 a 0.09.

Dentro de la literatura se han reportado trabajos que sugieren que la relacion de ley
temporal cambia a medida que la energia elastica se vuelve dominante. Leo y col. [46]
afirman que las tensiones elésticas pueden causar que la ley temporal cambie de 1/3 a Y.
Enomoto y Kawasaki [47] han predicho un cambio en la ley temporal debido a la energia

elastica.
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De acuerdo a los valores obtenidos de m, es apreciable una desviacion respecto a la ley
temporal de t3, lo que sugiere que es debido a la fraccion volumen y a las interacciones

elasticas, siendo mayor esta desviacion en la aleacion Fe-10%Ni-15%Al-5%Cu a 900°C.
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Figura 32 Radio promedio contra tiempo de envejecido para la aleacion

Fe-10%Ni-15%AI-2.5%Cu (a) 850 y (b) 900°C.
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Figura 33 Radio promedio contra tiempo de envejecido para la aleacion
Fe-10%Ni-15%Al-5Cu (a) 850 y (b) 900°C.
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Tipicamente, el proceso de engrosamiento como una funcion del tiempo es descrito de
acuerdo al modelo LSW por la siguiente expresion:

73— 73 =kt
Consecuentemente, la ecuacion ha sido aplicada al comportamiento de engrosamiento de
los precipitados, donde los tamarios o radios equivalentes r2, es graficado en funcion del
tiempo de envejecido t. Los valores de la constante K son obtenidos de la pendiente de
estas curvas como se muestra en las figuras 34 y 35. Dichas figuras muestran que la
cinéticas de crecimiento K de la aleacion Fe-10%Ni-15%AlI-2.5%Cu fueron 5.154x10*
nm3/h y 1.789 x10° nm%/h a 850 y 900°C, respectivamente y para la aleacion Fe-10%Ni-
15%AIl-5%Cu fueron 3.826x10° nm®h y 8.041 x10° nm’h a 850 y 900°C,
respectivamente. La cinética de engrosamiento resultd ser mas rapida a mayor
temperatura, debido a que la temperatura seleccionada se encuentra mas cerca de la linea
de solvus, lo cual promueve un proceso de engrosamiento mas acelerado, atribuido a su
mayor difusividad atomica. El incremento de la constante cinética también es reflejo de
una mayor fraccion volumétrica como lo predice la teoria, ya que a medida que aumenta
la fraccion de volumétrica, las particulas que se contraen se acercan a las particulas en
crecimiento y, por lo tanto, los gradientes de concentracién son mas grandes y la

velocidad de crecimiento aumenta.

Por otra parte, es evidente que los diferentes contenidos de Cu influyen sobre la velocidad
de engrosamiento. EIl rol que juega el Cu sobre la cinética de precipitacion de particulas
NiAl ha sido previamente estudiado y discutido por diversos investigadores, sin embargo
no ha sido definido su efecto. Mientras que Schnitzer y col. [36] mostraron que la adicion
de Cu acelera la precipitacion de nanoparticulas NiAl en aceros maraging, Horing y
colaboradores [38] reportaron que el Cu inhibe el engrosamiento de los precipitados NiAl
durante prolongados periodos envejecimiento en aleaciones Fe-Cr-Ni-Al. Por su parte
Cayetano y col. [35], mostraron que al adiciones de Cu al sistema Fe-Ni-Al promueven
una cinética de precipitacion mas lenta de las particulas p°AI(Ni, Fe) que aquellas libres
de Cu.
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Los resultados obtenidos en este trabajo se compararon con los reportados por Cayetano
por la similitud de los sistemas, los cuales se muestran en la figura 36. Se observa que con
un contenido de 2.5 %at. Cu, la constante cinética a 850°C es menor que con un
contenido de 1%at., es decir, el engrosamiento es mas lento; mientras que con 5%at.
promueve una cinética mayor. Por lo tanto, se puede establecer que la composicion
idonea para disminuir la cinética de engrosamiento es un contenido de 2.5%Cu a 850°C.

El aumento de contenido de Cu de 5%at. no promovié una cinética de engrosamiento mas
lenta en ambas temperaturas, por el contrario, como se mostré anteriormente, mayor
contenido de Cu, genera agrupamiento de las particulas, el engrosamiento de las mismas y

probablemente la pérdida de coherencia.

Finalmente, se puede establecer que la constante de engrosamiento K, incrementa con la
fraccion volumen promoviendo mayor deformacion eléstica por la interaccion entre las
particulas, obteniendose un mayor valor de K cuando existen precipitados alargados
(mayor energia de deformacion elastica) y menor en los precipitados que mantuvieron una

forma cubica (menor energia de deformacion elastica).
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Figura 34  Engrosamiento de los precipitados de la  aleacidn
Fe-10%Ni-15%Al-2.5%.
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Figura 35 Engrosamiento de los precipitados de la aleacion
Fe-10%Ni-15%Al-5%Cu.
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Figura 36 Valores de la constante cinética (K) para varios contenidos de Cu con un
envejecido a 850°C.
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4.1.6 Analisis de la distribucion de tamafio de precipitado

La evolucion y distribucion del tamafio de las particulas de determind a partir de las
micrografias digitalizadas de MEB. De estas mediciones se obtuvo un radio equivalente
que se utiliz6 como parametro de tamafio. La distribucion de tamafios f(r) por MEB se
determind contando el ndmero de precipitados con radio equivalente r en intervalos
consecutivos (r, r +Ar) alrededor del tamafno promedio 7, la normalizacion se realizo
usando la siguiente expresion:

N;(r,r + Ar)r
IN;(r,r + Ar)Ar

p? f(p) =

donde:
p? f(p) = Densidad de probabilidad
r = Radio promedio de la particula

N;(r,r + Ar) = NUmero de particulas en un intervalo dado

La curva LSW se obtuvo a partir de la relacion de la densidad de probabilidad contra el
radio normalizado empleando la siguiente ecuacion [30, 31]:

81 p? 1

h( o) — P
(p) 25/3 (3/2_p)11/3 (3+p)7/3 exp( 3/2_pj

Las figuras 38-41 presentan las distribuciones de tamafio de precipitados para las ambas
aleaciones envejecidas a 850 y 900°C por diferentes tiempos. De manera general se puede
observar que al aumentar el tiempo de envejecido, se reduce la densidad de probabilidad y
se aumenta el radio promedio de los precipitados, resultado del engrosamiento de los

precipitados durante el envejecido.

Se observa que la distribucion de particulas difiere de lo predicho por la teoria LSW. Este
fendmeno puede estar asociado a que la teoria LSW predice que la cinética de maduracién
y la funcion de distribucion del tamafio de particula son aplicables sélo a los sistemas
diluidos (es decir, cuando la fraccion de volumen Q de la segunda fase es préxima a cero),
en la cual las interacciones entre particulas y particulas no son importantes. Los modelos
mas realistas derivados de las teorias LSW modificada en fracciones de volumen finito

(Q) de fase de engrosamiento desarrollados por diversos investigadores como Ardell,
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Brailsford-Wynblatt (1979), Voorhees-Glicksman (1983), Marqusee-Rose (1984), y los
modelos Enomoto-Tokuyama-Kawasaki (ETK) (1986) [32-35] muestran como la fraccion
volumétrica y las interacciones elasticas provocan un ensanchamiento y reduccion en
tamafio en las curvas de densidad de distribucion como se observa en la figura 37 y es
evidente que a medida que aumenta la fraccion de volumen Q, las diferencias aparecen
gradualmente entre estas teorias. Derivado del andlisis previo, es aceptable que las
distribuciones obtenidas en el presente estudio no se ajusten al comportamiento de
engrosamiento esperado por la teoria LSW; ademés estas desviaciones han sido
observadas en sistemas soélido-solido con fracciones volumétricas finitas y bajo la
influencia de deformaciones elasticas debido a la interaccion entre particulas [48,49], lo

cual promueve la formacién periddica de grupos y la posible coalescencia de precipitados.
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Figura 37 Las funciones de distribucion de ETK p (p) en varias fracciones de
volumen Q. Los resultados de otras teorias también se incluyen. (a) Q = 0.1 (b) Q =
0.35.
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Figura 38 Distribucion de tamafio de los precipitados de aleacion

Fe-10%Ni-15%Al-2.5%Cu envejecida a 850°c por diferentes tiempos.
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Figura 39 Distribucion de tamafio de los precipitados de aleacion

Fe-10%Ni-15%Al-2.5%Cu envejecida a 900°c por diferentes tiempos.
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4.1.7 Evolucion de la dureza de las aleaciones con composicion fija

El comportamiento de la dureza durante el proceso de engrosamiento en las aleaciones
estudiadas, se llevé a cabo mediante la medicion de Microdurezas Vickers. Las figuras 42
y 43 muestran los resultados para la aleacion Fe-10%Ni-15%Al-2.5%Cu y Fe-10%Ni-

15%Al-5%Cu, respectivamente.

En la figura 42 correspondiente a la aleacion Fe-10%Ni-15%Al-2.5%Cu, se observa que
el pico maximo de dureza para las temperaturas de envejecido de 850 y 900°C, se alcanza
rapidamente alrededor de 10 h, con una dureza de 479 y 469 HV, respectivamente.
Posteriormente, la dureza disminuye ligeramente después de 50h y se mantiene constante
hasta 100 h, obteniendo una dureza de 467 y 462 HV, para 850 y 900°C, respectivamente.
A pesar de que la diferencia en dureza no es muy marcada, es evidente una diferencia
microestructural, la dureza mayor es la obtenida a 850°C donde s6lo se observd la
presencia de precipitados primarios agrupados con una forma preferentemente cuboidal.
Es importante mencionar que a pesar de que a 900°C se obtuvo una menor dureza, en esta
condicion se presentan precipitados primarios y secundarios, donde los primeros tienen
formas de paralepipedos rectangulares con un una mayor fraccién volumétrica que los

secundarios los cuales tienen orientaciones de las intercaras a 45°.

El comportamiento de la dureza en la aleacion Fe-10%Ni-15%Al-5%Cu se muestra en la
Figura 42. De la misma manera, la dureza se incrementa rapidamente en los primeros
tiempos, y un incremento gradual a tiempos mayores. En este caso, la dureza se
incrementd en todo momento hasta 100h de envejecido para ambas temperaturas,

obteniendo una dureza maxima de 480 y 496 HV para 850 y 900°C, respectivamente.

Es importante resaltar, que la dureza se midié a temperatura ambiente, obteniendo
precipitados de enfriamiento de menor tamafio. Para la aleacion Fe-10%Ni-15%Al-
2.5%Cu el comportamiento obtenido es igual al esperado, sin embargo, para aleacion
Fe-10%Ni-15%AIl-5%Cu, la mayor dureza fue obtenida a 900°C. Para explicar este
comportamiento, se analizd detalladamente la microestructura obtenida en ambas
temperaturas, observandose que a 900°C hay mayor fraccion volumétrica de precipitados

de temple y de menor tamario que a 850°C.
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Estos resultados sugieren que el efecto del Cu sobre la dureza esta mayormente
relacionado con la formacion de precipitados nanométricos homogeamente distribuidos.
Qin Shen y col. evaluaron el efecto de Cu sobre precipitados nanométricos de Ni y Al,
identificando que el Cu incrementa la velocidad de nucleacion de estas particulas, lo cual
es atribuido al hecho de que el Cu incrementa la fuerza motriz quimica y la disminucién
de la energia interfacial, lo cual explicaria los resultados de la composicién de la matriz
presentados en la seccidn 4.1.4, atribuyéndose que este comportamiento es debido a que a
mayor temperatura hay mayor cantidad de Cu, Ni y Al en la matriz, lo que promueve la
formacion de un mayor numero de finos precipitados de NiAl.

Finalmente, los resultados son consistentes con los reportados en la literatura para

sistemas similares, los cuales se encuentran en un intervalo de 480 a 510 HV [35].
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Figura 42 Evolucién de la dureza de la aleacién Fe-10%Ni-15%Al-2.5%Cu
envejecida a 850°C y 900°C por diferentes tiempos.
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Figura 43 Evolucién de la dureza de la aleacion Fe-10%Ni-15%Al-5%Cu envejecida
a 850°C y 900°C por diferentes tiempos.

En general, es evidente que al envejecer las aleaciones, las particulas se someten a una
evolucion bastante compleja, involucrando cambios en el tamafio, morfologia,
composicion y numero de densidad, lo cual se ve reflejado en el grado reforzamiento
monitoreado a través de la medicién de la microdureza Vickers. Es sabido que pequefias
variaciones de contenidos de Ni, Al y Cu pueden producir diferencias en las
caracteristicas de precipitacion [36], lo cual se hace evidente al modificar los contenidos

de Cu en el sistema de estudio.

Los resultados muestran que un contenido de 5%at.Cu promueve una mejor respuesta al

reforzamiento por la precipitacion de una segunda fase.
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42 METODO DEL GRADIENTE COMPOSICION MACROSCOPICO

Un meétodo mas reciente para estudiar la cinética de precipitacion en aleaciones Fe-Ni-Al
es mediante el Método del Gradiente de Composicion Macroscopico, el cual permite
evaluar distintas composiciones en una sola muestra, siendo de gran utilidad para evaluar

los efectos de la variacion del contenido de Cu en el sistema de interés.

4.2.1 Analisis quimico
La tabla 4 muestra los analisis quimicos obtenidos por MEB-EDS correspondientes a las
aleaciones empleadas para la elaboracion del par difusor del presente estudio. Los
resultados obtenidos muestran que la composicion quimica real de las aleaciones esta de

acuerdo a las composiciones propuestas.

Tabla 4 Analisis composicional de la muestras para el método de par difusor.

Aleacion Nominal 9%oFe %N %Al %Cu
Fe-10Ni-15Al 75.5 9.9 14.7
Fe-10Ni-15Al-28 Cu 48.2 9.9 14.4 27.5

4.2.2 Precipitacion de fases en el par difusor Fe-10%Ni-15%Al/
Fe-10%Ni-15%AI-5%Cu

El par difusor se gener6 por la union de las aleaciones Fe-10%Ni-15%Al/
Fe-10%Ni-15%AI1-28%Cu, mediante un tratamiento térmico de recocido de difusiéon a
1050°C por 7 dias para promover la formacién de un gradiente composicional.
Posteriormente se envejecié térmicamente a 900°C por 30 minutos para permitir la
precipitacion de las fases intermetalicas. La figura 44 (a) muestra la zona donde se realiz6
el analisis elemental en el par difusor mediante el modo Line Scan del EDS. La figura
44 (b) presenta los perfiles de concentracion de los elementos presentes en el par difusor,
estos resultados permiten establecer que ocurre difusion atomica del Cu de la aleacién
Fe-10%Ni-15%Al-28%Cu a la aleacion que no contenia cobre, con una maximo de
14%at. de Cu difundido. Asi mismo, se observa que el Fe, Ni y el Al se mantienen
constantes, lo cual permite evaluar el efecto del Cu sobre la precipitacion de las fases

intermetalicas en la aleacidén Fe-10%Ni-15%All.
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Figura 44 Par difusor envejecido a 900°C por 30 min. a) Micrografia de la zona
donde se realizo el anélisis composicional lineal y b) Variacion de la composicion vs
la distancia mostrando el gradiente formado por el Cu.
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La figura 45 muestra la microestructura presente a lo largo del gradiente generado en
aproximadamente 1000 um desde la intercara, es evidente un cambio en la morfologia,
tamafio y distribucién de los precipitados conforme va cambiando la composicion. A
medida que disminuye el contenido de Cu se observan precipitados primarios y
secundarios, el tamafio de ambos tipos de disminuye notablemente, e incluso los
secundarios no llegan a precipitar con bajo contenido de Cu como muestran la secuencia
de micrografias en la figura 45 (a-i) y de manera analoga a la microestructura vista en la
aleaciones evaluadas mediante el método convencional. La figura 45 (a) muestra la zona
mas cercana a la intercara, la cual corresponde a la de mayor contenido de Cu, , se
observan precipitados primarios en forma de paralepipedos alargados e interconectados y
orientados preferencialmente en la direccion [100], asi como precipitados secundarios
gruesos orientados a 45° respecto a los primarios. La figura 45 (d) corresponde a una
composicion de 5% de Cu, mostrando precipitados primarios en forma cuboidal con una
distribucion homogénea. Finalmente la figura 45(i) con un contenido de Cu menor al 1%
muestra precipitados con forma esférica distribuidos homogéneamente.

En resumen, es evidente que el Cu influye sobre la morfologia de los precipitados,
promoviendo precipitados alargados e interconectados cuando se sobrepasa el 5%at. Cu y
manteniendo una forma cuboidal con contenidos de Cu menores al 1%.

Los resultados obtenidos en el par difusor son consistentes con los obtenidos mediante el

método convencional.
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Figura 45 Evolucion de precipitados en un gradiente de composicion del par difusor
Fe-10%Ni-15%Al/ Fe-10%Ni-15%A-30%Cu envejecida a 850°C durante 5h a
diferentes distancias de la intercara, (a) 40, (b) 121, (c) 253, (d) 330, (e) 440, (f) 550,
(9) 736, (h) 824 y (i) 945 um.
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Cont. Figura 45 Evolucion de precipitados en un gradiente de composicion del par
difusor Fe-10%Ni-15%Al/Fe-10%Ni-15%Al-30%Cu envejecida a 900 °C durante 30
min. a diferentes distancias de la intercara, (a) 40, (b) 121, (c) 253, (d) 330, (e) 440,
(f) 550, (g) 736, (h) 824 y (i) 945 um.

4.2.3 Evolucion de la dureza

a) Microdureza
En la figura 46 se puede observar la variacion de la dureza en funcién de la composicion
de Cu, es claro que el Cu tiene un efecto importante ya que se muestra que con
contenidos de Cu entre 0 y 2% el valor de la dureza es de aproximadamente 400HV, al
aumentar el Cu hasta un maximo de 5% se observa un incremento y posteriormente una
rapida disminucién con contenidos de Cu mayores al 5%, estos resultados indican que el

intervalo adecuado de contenidos de Cu se encuentra entre 2 y 5 %at.; las micrografias de
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la figura 46 b-d muestran la forma y distribucion de los precipitados con un alto, medio y
bajo contenido de Cu, respectivamente. La micrografia 46 (c) corresponde la aleacion que
presenta mayor dureza con un contenido de 5%at. Cu, se observa la presencia de
precipitados primarios con una morfologia de paralepipedos rectangulares distribuidos
homogéneamente y la posible formacion de precipitados secundarios. Acorde a la
literatura, las propiedades mecanicas de los materiales metalicos endurecibles por
precipitacion estdn intimamente relacionadas con la morfologia, distribucién espacial,
fraccion volumétrica y tamarfio de particulas de una segunda fase y estos a su vez estan en

funcion de la composicion y la temperatura como lo muestran los resultados.

b) Nanodurezas
La Figura 47 muestra las indentaciones generadas mediante un Ultrananodurometro en el

gradiente generado en el par difusor Fe-10%Ni-15%Al/Fe-10%Ni-15%AI-28%Cu. Las
micrografias de MEBAR muestran claramente la indentacion del identador tipo
Berkovich con una apariencia piramidal. Similar a cualquier medicion de dureza, la
resistencia que opone a ser penetrado esta relacionado con la dureza del material, lo cual
indica que en la Fig. 47(b) tiene el menor tamafio. También es posible observar en dichas
micrografias la distribucion de precipitados. En este caso la Figura 48 muestra que las
mediciones del ultrananodurometro son superiores a las medidas en el microdurémetro
Vickers. Sin embargo, el comportamiento es similar entre ambos equipos, donde se
observa un maximo de dureza en la zona sombreada que corresponde a un porcentaje de
Cu alrededor de 5%. Asimismo se observa el comportamiento del modulo de Young, el
cual presenta un comportamiento similar a ambas durezas, tomadas. Cabe sefalar, que
estas son las primeras mediciones en este equipo, lo cual puede atribuirse a una

calibracién del mismo.
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Figura 46 Gréafica de distancia, composicion y dureza del par difusor envejecido a
900°C por 30 min. Las micrografias correspondientes a la microestructura para

(@) 14, (b) 5y (c) 0.7 % at. Cu.
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Figura 47 Indentaciones generadas en el ultrananoduréometro, donde (a), (b), (c) y (d)
estan sefialadas en la Fig. 45.
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Figura 48 Comparacion entre la microdureza Vickers y las mediciones mediante un
ultrananodurometro, asi como, el comportamiento del médulo de Young en el
gradiente composicional del par difusién Fe-10%Ni-15%Al/Fe-10%Ni-15%Al-
28%Cu
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Si nos perfeccionamos en una sola cosa y la comprendemos bien, adquirimos
por afadidura la comprension y el conocimiento de muchas otras cosas.

Vincent Van Gogh



Conclusiones

Del analisis de la evolucion morfologica y la cinética de precipitacion del sistema
mediante el método convencional en las aleaciones Fe-10%Ni-15%Al-X%Cu (X=2.5
5%at.) y el método del gradiente de composiciébn macroscopico se puede concluir lo
siguiente:

1. El contenido de Cu promovié una diferencia en la evolucion morfolégica de los
precipitados, generando la formacién de precipitados primarios y secundarios. El
cambio morfoldgico de los precipitados fue el siguiente:

a) Fe-10%Ni-15%Al-2.5%Cu
Primarios: Cuboidal-> Paralepipedos rectangulares

Secundarios  Cuboidal->Paralepipedos rectangulares—> Paralepipedos con caras

irregulares
b) Fe-10%Ni-15%Al-5%Cu
Primarios: Cuboidal->Paralepipedos rectangulares->Agujas—> Paralepipedos

con caras irregulares
Secundarios  Paralepipedos rectangulares—>Paralepipedos con caras irregulares.

2. La forma de los precipitados esta dominada por la energia de deformacion eléstica,
lo cual promueve que los precipitados primarios se alinean preferencialmente en la
direccion elasticamente suave [100], mientras que los precipitados secundarios en
una direccion elasticamente mas suave que la [100].

3. El proceso de engrosamiento de los precipitados es controlado por la difusién para
las dos aleaciones, obteniendo las siguientes pendientes para la aleacién
Fe-10%Ni-15Al-2.5Cu, m es 0.26 y 0.24; y para la aleacion Fe-10%Ni-15%Al-
5%Cu, m es 0.33 y 0.38 para 850 y 900°C, respectivamente, cercano a lo que indica
la ley temporal de t 0.33.

4. La aleacién Fe-10%Ni-15%Al-2.5%Cu muestra una cinética mas lenta que lo
reportado para la aleacion Fe-10%Ni-15%Al-1%Cu a 850°C, mientras que la
aleacion Fe-10%Ni-15%Al-5%Cu presentd una mayor constante cinética en ambas
temperaturas, es decir, controlando el contenido de Cu se puede modificar la cinética

de engrosamiento.

79



Conclusiones

La distribucion de tamafio de precipitados no se ajusta a la curva LSW, ya que se
ensancha y disminuye en intensidad conforme se incrementa el tiempo de envejecido
atribuido a la fraccion volumétrica.

Los valores de dureza méas altos corresponden a la aleacién
Fe-10%Ni-15%AlI-5%Cu obtenidos mediante el método convencional; lo cual es
consistente con los resultados obtenidos por el método del gradiente composicional,
concluyendo que existe aproximadamente un intervalo entre 2.5 y 6%Cu para
aumentar la resistencia mecanica del material y es debido a la sinergia entre los
precipitados primarios y secundarios y precipitados nanométricos distribuidos
homogéneamente.

El método del gradiente de composicién macroscopico permite estudiar el efecto del
Cu sobre el tamafio y morfologia de los precipitados en el sistema Fe-10%Ni-
15%A\, observandose en la region con contenido de Cu mayor a 5% la presencia de
precipitados primarios y secundarios de mayor tamafio y en la region con contenido

menor al 2.5% solo la presencia de precipitados primarios de menor tamafio.
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