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None but those who have experienced them
can conceive of the enticements of science

Mary Shelley, Frankenstein

Science enhances the moral value of life, because it furthers a love of truth and reverence
—love of truth displaying itself in the constant endeavor to arrive at a more exact
knowledge of the world, of mind and matter around us, and reverence, because every
advance in knowledge brings us face to face with the mystery of our own being.

Max Planck, Where is Science Going?



Resumen

Este trabajo se enfoca en el estudio de las transformaciones de fase en la region rica en Fe
de los sistemas Fe-Ni-Al y Fe-Ni-Al-Cr. Para el estudio del sistema Fe-Ni-Al se empled un par
difusor de las aleaciones base Feo.75Nio.10Alo.15 ¥ FeosoNio.2sAloas. El par difusor se fabrico
mediante un tratamiento de recocido de difusién a 1100°C por 4 dias en una atmdsfera
inerte. Posteriormente se sometid a un tratamiento de envejecido a 900°C por 5 horas para
promover la precipitacion de segundas fases. El andlisis quimico realizado con un
Espectrometro de Energia Dispersiva (EDS por sus siglas en inglés) indica que el gradiente
composicional se extiende por cerca de 700 um y que ha ocurrido interdifusién entre ambas
aleaciones.

El analisis microestructural por Microscopia Electrénica de Barrido de Alta Resolucion
(MEB-AR) muestra que la fraccion de fases precipitadas, su morfologia y distribucién cambian
a lo largo del gradiente composicional. Al incrementar el contenido de NiAl, la morfologia
cambia de esférica a cuboides con esquinas redondeadas y termina en una estructura
irregular, semejante a un laberinto. Esta estructura irregular, presente en composiciones con
contenido de Fe menor al 60% sugieren un fendmeno de descomposicidon espinodal en las
composiciones donde la relaciéon a/B’ es cercana a 1:1. El andlisis mediante indentacion
instrumentada (nanoindentacién) indica que el mdédulo de Young se incrementa con un
mayor contenido de NiAl. Esta misma tendencia se aprecia en las mediciones de microdureza
Vickers, y es atribuible a que el intermetalico NiAl presenta un maédulo eldstico y dureza
mayores a los de la fase a.

Para el estudio del sistema Fe-Ni-Al-Cr se emplearon pares difusores de las aleaciones
base Fep75Nio.10Alo1s ¥ FeoasNio10Alo15Croso. Una serie de pares difusores se fabricaron
mediante un recocido de difusién a 1100°C durante 7 dias en una atmdsfera inerte.
Posteriormente los pares difusores fueron sometidos a un tratamiento de envejecido
isotérmico a 850 y 900°C durante 5, 25 y 50 horas para promover la precipitacion de
segundas fases. El analisis quimico por EDS indica que el gradiente composicional se extiende
por cerca de 2000 um, y que ha ocurrido interdifusién entre ambas aleaciones. La



caracterizacion microestructural por MEB-AR indica que la fase B’ es estable a 1100°C con
contenidos de Cr cercanos al 20 %at. Durante los tratamientos de envejecido fue posible
observar que un mayor contenido de Cr promueve una mayor fraccion de la fase ’ y una
menor resistencia al engrosamiento. Ademas, tras un envejecimiento prolongado, los
precipitados B’ en las aleaciones ricas en Cr, pierden parcialmente su coherencia y cambian
a una forma esférica.

Para un analisis detallado de |la pérdida de coherencia en estas condiciones se decidid
realizar estudiar tres aleaciones de composicion fija  (Feo.eoNio.10Alo.15Cro 15,
Feos3Nio10Alo1sCro22 Yy FeoasNio10Alo15Croso) mediante Microscopia Electronica de
Transmisién (MET). El analisis microestructural revela tras 50 h de envejecido a 900°C la
presencia de dislocaciones alrededor de los precipitados de la aleacion Feg s3Nio.10Al0.15Cro.22.
Tras 250 h de envejecido a 900°C la formacion de una red de dislocaciones alrededor de los
precipitados B’ de la aleacion Feg.asNio.10Alo.15Cro 30 confirmo la pérdida parcial de coherencia
de los precipitados con la matriz.

Para determinar el impacto del contenido de Cr sobre la temperatura de precipitacién
de la fase B’ se empled dilatometria en calentamiento y enfriamiento continuo. El analisis
dilatométrico confirmo las observaciones de los pares difusores, mostrando que la fase B’ es
estable a temperaturas mayores cuando se incrementa el contenido de Cr. De igual manera,
fue posible observar que la temperatura de Curie se desplazd a temperaturas menores con
un mayor contenido de Cr. Esto se atribuye a que la mayor cantidad de interacciones Cr-Cr
disminuye la capacidad de ordenamiento ferromagnético, como se ha observado en
aleaciones del sistema Fe-Cr.



Abstract

This work focuses on the study of phase transformations in the Fe-rich regions of the Fe-Ni-
Al and Fe-Ni-Al-Cr systems. For the study of the Fe-Ni-Al system a diffusion couple made of
alloys Feq.75Nio.10Alo.15 and Feo soNio.25Alo 25 was used. The diffusion couple was fabricated with
a diffusion annealing treatment at 1100°C for 4 days in an inert atmosphere. Afterwards it
was subject to an aging treatment at 900°C for 5 hours to promote second phase
precipitation. The chemical analysis made with an Energy Dispersive Spectrometer indicates
that the compositional gradient has an extent of 700 um and that interdiffusion has taken
place between both alloys.

The microstructural analysis made by High-Resolution Scanning Electron Microscopy
(HR-SEM) shows that the fraction of precipitate phases, their morphology and distribution
change along the compositional gradient. By increasing the content of NiAl the morphology
change from spheres to rounded cuboids and ends in an irregular maze-like structure. This
irregular structure, present in compositions with Fe content below 60% suggest the
occurrence of a spinodal decomposition in compositions where the a/f’ relationship is close
to 1:1. The analysis with instrumented indentation indicates that the Young’s modulus
increases with higher NiAl content. The same trend could be observed in the Vickers
microhardness measurements. Both are caused by the fact that the NiAl intermetallic
presents a higher hardness and Young’s modulus than those of the a phase.

For the study of the Fe-Ni-Al-Cr system diffusion couples made of alloys
Feo.7sNio.10Alo.1s and Feo.asNio.10Alo.15Cros0 were used. The series of diffusion couples were
fabricated with a diffusion annealing treatment for 7 days under inert atmosphere.
Afterwards the diffusion couples were subject to aging treatments at 850 and 900°C for 5,
25 and 50 hours to promote second phase precipitation. The chemical analysis by EDS
indicates that the compositional gradient has an extent close to 2000 um, and that
interdiffusion took place. Microstructural characterization by HR-SEM indicate that the B’
phase is stable at 1100°C when the Cr content is close to 20% (at.). It was observed that,
during aging, a higher Cr content promotes a higher fraction of the B’ phase and a lower



coarsening resistance. Also, after prolonged aging, the B’ precipitates in Cr-rich alloys present
a partial loss in coherency and change to a spherical morphology.

For a detailed analysis of the loss of coherency in these conditions, three alloys with
fixed composition (Feo.eoNio.10Al0.15Cro.15, Feo.s3Nio.10Alo.1sCro22 and  Feo.ssNio.10Al0.15Cro.30)
were analyzed with Transmission Electron Microscopy (TEM). The microstructural analysis
reveals after 50 h of aging at 900°C the presence of dislocations around the precipitates of
alloy Feos3Nio.10Alo.15Cro22. After 250 h of aging at 900°C the formation of a dislocation
network around the B’ precipitates of the FeosNio.10Alo.15Cro 30 alloy confirmed the partial
loss of coherency between precipitate and matrix.

Dilatometry was used for the determination of the impact of Cr content over the
precipitation temperature during continuous heating and cooling cycles. The dilatometric
analysis confirmed the observations of the diffusion couples, showing that the B’ phase is
stable at higher temperature when there is an increase in the Cr content. Also, a
displacement of the Curie point to lower temperatures with higher Cr content was observed.
This is attributed to the fact that the increase in Cr-Cr interactions lowers the capacity of
ferromagnetic ordering in the system. This phenomenon was also observed in alloys of the
Fe-Cr system.
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composicional durante el envejecido a (a) 850°Cy (b) 900°C.

Gréfica r® — t de aleaciones seleccionadas durante el envejecido a (a) 850°C
y (b) 900°C.
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Introduccion

Los nuevos requerimientos de materiales para componentes de turbinas ultrasupercriticas
exceden las propiedades de las aleaciones empleadas actualmente. Si bien las
superaleaciones base Ni se caracterizan por sus excelentes propiedades a alta temperatura,
su elevado costo hace inviable su utilizacion en otros componentes. Las aleaciones ferriticas
reforzadas con precipitados del intermetdlico NiAl (B’) presentan una microestructura
andloga a la de las superaleaciones base Ni, con una relacion coherente entre precipitado y
matriz. Esta relacion de coherencia, ha demostrado incrementar en mayor medida la
resistencia de las aleaciones [1].

Este tipo de aleaciones presentan menor costo y densidad en comparacion con las
superaleaciones base Ni, lo que representa una ventaja que favorecen su adopcion. No
obstante, también poseen una limitada resistencia a la corrosién y a la termofluencia,
estando esta Ultima relacionada con la resistencia al engrosamiento de los precipitados.
Debido a esto, es necesario afiadir elementos aleantes como el Cr, que incrementa la
resistencia a la corrosion y proporciona endurecimiento por solucién sélida.

Para el desarrollo de nuevas aleaciones con aplicaciones en altas temperaturas es necesario
profundizar la informacién disponible sobre las transformaciones de fase de los sistemas Fe-
Ni-Al y Fe-Ni-Al-Cr en factores como los efectos de la temperatura y composicién sobre los

fendmenos de precipitacidon y engrosamiento.

Teniendo esto en consideracién, el objetivo de este trabajo es estudiar la precipitacién y
engrosamiento de la fase B’ en gradientes composicionales generados mediante pares
difusores de los sistemas de aleacion Fe-Ni-Al y Fe-Ni-Al-Cr durante envejecidos isotérmicos
a alta temperatura. Se espera que la informacién obtenida sea de utilidad en el desarrollo de
nuevas aleaciones.
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Consideraciones tedricas

1.1 Nuevos desarrollos en plantas generadoras

El Departamento de Energia de los Estados Unidos ha establecido como meta para
incrementar la eficiencia de turbinas de vapor ultrasupercriticas el elevar la temperatura y
presion de operacion de los 600°C a 760°C y 38.5 MPa [2—4]. Esto representaria un
incremento en la eficiencia del 42% de las plantas ultrasupercriticas actuales a un 48% y una
reduccion en las emisiones de CO, de hasta un 25% con respecto a plantas subcriticas.
Actualmente los candidatos mas adecuados para los dlabes de alta presion (rotores 1-4) son
aleaciones Udimet 720 LI y para la zona de media y baja presién (rotores 5-17) dalabes
fabricados con aceros 9-10% Cr [5].

Figura 1.1 — Turbina de vapor ultrasupercritica RDK 8 de General Electric [6].

No obstante, el costo relativamente elevado de la matriz de Ni (como en la aleacion Udimet
720) en comparacion con el Fe [7] representa un incremento en los costos de fabricacion y
operativos de este tipo de maquinaria. Algunas aleaciones alternativas que resultan
econdmicamente mas atractivas son aquellas basadas en el intermetalico equiatémico NiAl
que presentan caracteristicas deseables para aplicaciones a alta temperatura [8,9] no
obstante su practicamente nula ductilidad a temperatura ambiente dificulta en gran medida
los procesos de manufactura de los componentes. Otra alternativa son las aleaciones
ferriticas reforzadas por precipitados del tipo B2, que de igual manera presentan
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caracteristicas deseables [10] con la problematica de una limitada resistencia a la
termofluencia.

Se sabe que la resistencia a la termofluencia es mayor en aleaciones que contienen
precipitados coherentes con cierto grado de desajuste entre precipitado y matriz. La
resistencia es mayor conforme la magnitud del desajuste de red entre precipitado y matriz
aumenta, incrementando el campo de deformacién eldstica creado en la matriz por los
precipitados [11]. Este efecto también se vuelve mas pronunciado conforme el tamafio de
precipitados es mayor [12,13] y es explicado por el hecho de que el campo eldstico en la
matriz es creado por precipitados con desajuste, lo que refuerza la interaccion eldstica entre
el precipitado vy las dislocaciones moviles [14], reduciendo la tasa de escalamiento de las
dislocaciones que sobrepasan los precipitados, y, por lo tanto, disminuyendo la tasa de
termofluencia de la aleacién. Para una mejor comprension de estos fendmenos, es adecuado
remitirse a los fundamentos tedricos de la precipitacién de segundas fases.

1.2 Precipitacidn de segundas fases

La precipitacion es la formacion de un sélido a partir de una solucion. El endurecimiento por
precipitacion en materiales metadlicos fue observado por primera vez por Rudolf Martens
mientras trabajaba en aleaciones Al-Cu. La precipitacién de segundas fases es
tecnoldgicamente relevante por ser un método de mejorar las propiedades mecdnicas de los
materiales. Los limites entre fases en solidos pueden dividirse con base en su estructura
atdmica en tres clases: coherente, semicoherente e incoherente [15].

1.1.1 Intercaras coherentes

Una intercara coherente surge cuando dos cristales combinan perfectamente en el plano de
la intercara, de manera que las dos redes son continuas a través de la intercara (Figura 1.2
(b)). Esto soélo puede lograrse si, sin tomar en cuenta su composicion elemental, el plano
interfacial tiene la misma configuracién atdmica en ambas fases, y esto requiere que ambos
cristales estén orientados entre ellos de cierta manera [15].

Las fases que poseen una red similar a la matriz pueden precipitar coherentemente, esto es,
sin cambiar la continuidad de la red cristalina. En estos casos, la ligera variacion causa una
deformacion que puede restringir significativamente el movimiento de dislocaciones y por lo
tanto fortalecer la matriz [16].
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Figura 1.2 —(a) intercara incoherente (b) intercara coherente [17].

1.1.2 Intercaras semicoherentes

Los esfuerzos asociados con una intercara coherente elevan la energia total del sistema, y
para un desacomodo atdmico lo suficientemente grande, o area interfacial, se vuelve
energéticamente mas favorable para reemplazar la intercara coherente con una
semicoherente en la cual la discrepancia es periddicamente resuelta por dislocaciones
acomodadas [15].

1.1.3 Intercaras incoherentes

Cuando el plano interfacial tiene una configuracion atémica muy diferente en las dos fases
adyacentes, no hay posibilidad de una buena combinacién a través de la intercara. Los
patrones de atomos podrian ser muy diferentes en las dos fases o, si es similar, las distancias
interatdmicas podrian diferir mas del 25%. En ambos casos la intercara se dice que es
incoherente [15]. En general, las intercaras incoherentes resultan cuando dos cristales
orientados aleatoriamente son unidos a través de cualquier plano interfacial (Fig. 1.2 (a)).

Hay poca informacién respecto a la estructura atomica detallada de intercaras
incoherentes, pero tienen muchas caracteristicas en comun con limites de grano de alto
angulo. Por ejemplo, estan caracterizados por una alta energia (~500-1000 mJ m™2) la cual es
relativamente insensible a la orientacion del plano interfacial. Probablemente tienen una
estructura atomica desordenada en la que la intercara carece de la periodicidad de largo
alcance de las intercaras coherentes y semicoherentes [15].
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1.2 Maduracion de Ostwald

La maduracién de Ostwald es un fenédmeno observado en soluciones sdlidas o liquidas que
describe el cambio de una estructura homogénea con el tiempo. Las particulas pequefias se
disuelven para posteriormente volverse a depositar en particulas mdas grandes. Este
fendmeno es llamado asi en honor a Wilhelm Ostwald, quien lo describid por primera vez en
1896. La teoria que explica mas ampliamente la maduracion de Ostwald es llamada
comunmente teoria LSW, la cual fue propuesta inicialmente por Lifshitz y Slyozov [18] e
independientemente por Wagner [19]. Esta teoria considera particulas esféricas de segunda
fase con una fraccién volumétrica f, infinitesimal, las cuales engrosan en un sistema libre de
esfuerzos. Es decir, la teoria LSW solamente es estrictamente aplicable a sistemas diluidos
(fv cercana a cero) y fluidos [20,21].

La teoria LSW predice que el radio promedio del tamafio de particulas 7(t) a un tiempo de
envejecido t esta expresado por la siguiente ecuacion:

F ("= 7(0)" = Kt (1)

Cuando t = 0, el radio promedio de la particula 7(0) seria semejante al radio critico medio
de los precipitados. Debido al tamafio de las particulas en su etapa de nucleacién, el valor
del radio medio en este tiempo es, para fines practicos, muy cercano a cero, asi que la
ecuacioén 1 se reduce a:

1
7(t) = K tn (2)
donde K es una constante de cinética dada por la siguiente expresion:

_ 8oDV/C,
ORT

K (3)

donde G es la energia interfacial entre la matriz y el precipitado, C, es la concentracién de
equilibrio de soluto en la matriz, V,,, es el volumen molar del precipitado, D es el coeficiente
de difusién, T la temperatura absoluta y R la constante de los gases [22].

Cuando el proceso de engrosamiento es controlado por el mecanismo de difusion, n = 3y
la cinética de engrosamiento obedece la ley temporal t3. Si la reaccidn de engrosamiento
de la particula es controlada por la intercara entonces m=2 y el tamafio promedio de las
particulas se incrementa con t¥? [23]. Es decir,

r (t) = kt'/3 proceso controlado por la difusién
r (t) = kt'/? proceso controlado por la intercara

4
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Ardell [24] modificd por primera vez la teoria LSW, tomando en cuenta la fraccién
volumétrica de las particulas. A este postulado se le conoce como Teoria LSW modificada.

1.3 Aceros endurecibles por precipitacion

Los aceros inoxidables endurecibles por precipitacién (PH, por sus siglas en inglés) son
designados como tales debido a que derivan una parte significante de su resistencia de
reacciones de precipitacion. Se agrupan juntos debido a que contienen elementos que
forman precipitados finos cuando reciben tratamientos térmicos. El endurecimiento de la
mayoria de estos aceros también se logra mediante la formacion de martensita. Son capaces
de lograr alta resistencia a la tension, sobre 1520 MPa (220 ksi) en algunos grados. En adicion
a su resistencia, tienen buena ductilidad y tenacidad si son adecuadamente tratados
térmicamente. Las temperaturas de servicio estan tipicamente limitados a alrededor de
315°C (600°F) para servicio continuo, aunque algunos grados austeniticos pueden usarse
hasta 650°C (1200°F) o incluso mayores [25].

Elementos de aleacion

El cromo es el principal aleante promotor de la ferrita (hierro-a), otros elementos tienen
efectos similares, aunque ninguno produce la misma calidad de “inoxidabilidad”. La adicién
de Si, Al, Mo, W, Nb y Ti favorece la estabilidad del hierro-a [16]. Mientras que la adicién de
C, N, Mn, Niy Cu expanden el rango de temperaturas sobre el cual existe el hierro-y.

Los elementos que promueven la ferrita sobre la austenita también tienen el efecto, a
temperaturas aun bajas, de promover la formacién de intermetalicos, generalmente
compuestos de Fe, Cr, o de alglin otro esos elementos aleantes.
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1.4 Sistema Fe-Ni-Al

Dentro del sistema Fe-Ni-Al existen dos regiones relevantes (Fig. 1.3y 1.4) en al drea de las
superaleaciones debido a sus propiedades mecanicas fuertemente influenciadas por la
precipitacion de fases coherentes: y+y'y a+f.

La regidon y+Yy’ es la base de las superaleaciones base Ni. En ella ambas fases
presentan una estructura cubica centrada en las caras (CCC) y los parametros de red
correspondientes a las fases Yy y’' a 273 K son 0.358 y 0.359 nm respectivamente [26]. Por
otro lado, en la regién a+ la estructura corresponde a la clbica centrada en el cuerpo (CC)
y los pardmetros de red de las fases oy B a 273 K'son 0.28665 y 0.28864 nm respectivamente
[27].

Al Data / Grid: at.%
Axes: at.%

Fe Ni

Figura 1.3 —Isoterma del sistema Fe-Ni-Al a 950°C (ejes en %at.) [28].



Consideraciones tedricas

Data / Grid: at.%
Axes: at.%

Fe Ni

Figura 1.4 — Isoterma del sistema Fe-Ni-Al a 850°C (ejes en %at.) [28]

La region o+ es la base de algunas aleaciones maraging, que implica que su principal
microconstituyente es martensita envejecida. En el caso de estas aleaciones, cuando el
contenido de Ni se encuentra en el rango de 10 a 20%, la adicion de Ti es mas efectiva para
el endurecimiento que la adicion de Al. Sin embargo, con contenidos de Niquel de 5%, la
adicion de Al es mas util en el endurecimiento por precipitacién [29]. Las propiedades
magnéticas de aceros maraging del sistema Fe-Ni-Al, son relativamente pequefias en
comparacién con los grados con adiciones de Co y Mo.

Por otra parte, en las aleaciones ferriticas de este sistema endurecidas por
precipitacion, la reaccién de descomposicion que se presenta es la siguiente [30]:

aSSS_)a-I_ ﬁ,

Los precipitados son coherentes con la matriz y presentan la siguiente relacion de
orientacion [30]:

(200)5'// (200) aFe

[001]B’// [001] aFe
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La cinética de engrosamiento de los precipitados de B’ esta controlada por el mecanismo de
difusién y el proceso de engrosamiento sigue la ley temporal t1/3 predicha por la teoria LSW
[30]. La energia de activacion, Q, para el engrosamiento, fue de 220 kJ mol™.

H. Dorantes [31] estudid el engrosamiento de precipitados en aleaciones ferriticas
reforzadas por particulas de NiAl. Encontrd que la evolucion de la morfologia en los
precipitados de la aleacion Fe-10%Ni-15%Al (% at.) en un tratamiento de envejecido a 1233
K (960°C) es: cubica = paralelepipedo rectangular = placas.

Estudios realizados en aleaciones Fe-5%Ni-2%Al (% peso) demuestran que la
precipitacion de la fase NiAl ocurre desde el principio de los tratamientos de envejecido por
debajo de 1000°C [32]. Analisis realizados mediante difraccién de electrones muestra la
presencia de reflexiones de superestructura de precipitados ordenados. El analisis
microestructural mediante campo oscuro en las superreflexiones {100} confirmo la presencia
de una estructura de tipo CsCl (B2) que crecen orientados con respecto a la matriz BCC.

1.5 Efecto de elementos de aleacidn sobre el sistema Fe-Ni-Al
1.5.1 Adiciones de Cromo

Adiciones de 1% at. Cr en aleaciones Feg 75Nio.10Alp.15 han demostrado promover una mayor
resistencia al engrosamiento de precipitados de 8’ durante envejecidos a 750, 850 y 950°C,
asi como una mayor respuesta al endurecimiento por precipitacién [33]. Esto es atribuido a
la presencia de Cr tanto en la matriz como en los precipitados de .

Se ha demostrado que pueden obtenerse microestructuras aptas para el
endurecimiento por precipitacion en el sistema Fe-Al-Ni-Cr con precipitados ordenados (Ni,
Fe)Al en una matriz ferritica [34]. Estos precipitados llevan a niveles mayores de resistencia
a la cedencia a temperaturas elevadas que en aleaciones convencionales base Fe de alta
temperatura. Los resultados muestran que los materiales investigados exhiben la mayor
resistencia a la cedencia tras el tratamiento de solubilizado, y menores valores tras el
envejecido, lo que indica la precipitacion de particulas finas durante el normalizado. La
disminucién en la resistencia a la cedencia en el caso posterior fue mas pronunciada para
aleaciones con mayor contenido de precipitados.

Estudios sobre el comportamiento mecdnico con enfoque en la ductilidad de
aleaciones Fe-Al-Ni-Cr en rangos de temperatura que van desde temperatura ambiente
hasta 1000°C [35] muestran que el tratamiento térmico tiene una fuerte influencia en la
temperatura de transicion ductil-fragil. En la condicién de solubilizado, el espacio entre
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particulas es mas pequefio, y en las aleaciones investigadas se observd una mayor
temperatura de transicion ductil-fragil. Tras un envejecido de dos etapas, la temperatura de
transicion fue reducida considerablemente. Esto es causado por un incremento en el
espaciamiento inter-particulas.

La presencia de precipitados provenientes del enfriamiento tras el tratamiento de
solubilizado, tras el tratamiento de envejecido en dos etapas se considera como la razén por
la que las temperaturas de transicion contindan siendo relativamente elevadas (e.g. ente 400
y 500°C). Las pruebas de termofluencia muestran que la dependencia en el esfuerzo de la
tasa secundaria de termofluencia puede describirse por una ley de potencia con un esfuerzo
de umbral dentro de la temperatura y rangos de esfuerzos estudiados. Los resultados de los
ensayos de termofluencia a 600°C muestran que las aleaciones se comparan favorablemente
con la aleacién investigada por Zhu y col. [36] la cual contiene una menor fraccion
volumeétrica de precipitados.

1.5.2 Adiciones de Molibdeno

Se ha encontrado que la adicion de Molibdeno a las aleaciones Fe-Ni-Al (cercanas a Fe-
10%Ni-15%Al y Fe-3%Ni-10%Al) mejoran la resistencia al engrosamiento de los precipitados
(Fe, Ni)Al [37,38]. La segregacion del Molibdeno en la matriz de hierro conlleva un
incremento en el parametro de red y por lo tanto una reduccién en su desajuste con los
precipitados (Fe,Ni)Al. Esto a su vez reduce la contribucion elastica del precipitado.

1.5.3 Adicion conjunta de Cromo y Molibdeno

La superlacion ferritica Fe-10%Ni-6.5%AIl-10%Cr-3.4%Mo endurecida por precipitados
ordenados (Ni, Fe)Al tipo B2 es un material candidato para aplicaciones por encima de 923 K
de turbinas de vapor ultra-supercriticas. Se empled difraccion de neutrones para investigar
la evolucién en la deformacién de la red y los mecanismos microscépicos de compartimiento
de carga durante la deformacién en tension a temperaturas elevadas. Los resultados
mostraron que los mecanismos de deformacion cambian de deslizamiento de dislocacién a
aquellos relacionados con escalamiento de dislocaciones, flujo difusional y posiblemente
deslizamiento de limites de grano, por debajo y por encima de los 873 K respectivamente
[39].

La aleacion ferritica Fe-10%Cr-10%Ni-5.5%Al-3.4%Mo-0.25%Zr-0.005%B (% peso)
endurecida por precipitados coherentes de estructura B2 (Ni,Fe)Al con una fraccion
volumétrica de 13% y radio promedio de precipitado de 62 nm, fue sujeta a termofluencia

9
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en el rango de 30-300 MPa y el rango de temperatura de 600-700°C. La dependencia del
esfuerzo de la tasa de deformacidn estable puede representarse por una ley de potencias
con altos exponentes de esfuerzo aparente de 6-13 y altas energias de activacion aparentes
de 510-680 kJ mol ™.

Los esfuerzos limite en todas las temperaturas estudiadas fueron observados,
variando de 69 a 159 MPa, de lo cual se determinaron un exponente de esfuerzo verdadero
de ~4 y una energia de activacion verdadera de 243+/-37k) mol?, los cuales son iguales a
aquellos por termofluencia, por dislocacion y difusion de red en la matriz ferritica,
respectivamente. Con base en estos resultados y en observaciones detalladas mediante
microscopia electronica, se determind que el mecanismo de termofluencia es escalamiento
general de dislocaciones con interaccion eldstica repulsiva entre precipitados coherentes y
las dislocaciones de matriz [40].

1.5.4 Adiciones de Cobre

Al adicionar 1% Cu (%peso) en una aleacion Fe-10%Ni-15%Al (% peso) se observa que la
adicion de Cu presenta un proceso de engrosamiento de la fase f” mas lento, con una energia
de activacion mayor (248 kJ mol™?) en comparacién con aleaciones sin contenido de Cu (194
k) mol). También mejora la respuesta al endurecimiento por precipitacion y la etapa de
sobreenvejecimiento se vuelve mas lenta. La cinética de engrosamiento sigue el
comportamiento predicho por la teoria LSW modificada para engrosamiento controlado por
difusion [41].

1.5.5 Adiciones de Manganeso

En aleaciones Fe-5%Ni-1%Al-3%Mn (% peso), el Mn se particiona preferencialmente a las
nanoparticulas de NiAl e incrementa de manera dramatica la densidad de numero de
particulas por mas de un orden de magnitud, triplicando el reforzamiento [42]. Los analisis
estructurales atomisticos revelan que el Mn es energéticamente mas favorable que se
particione a las nanoparticulas de NiAl al ocupar preferencialmente la subred del Al, lo cual
no solo incremente la fuerza motriz, sino que también reduce la energia de deformacion para
la nucleacién, disminuyendo significativamente la energia critica para la formacion de las
nanoparticulas de NiAl.

10
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1.6 Formacion de precipitados jerarquicos en aleaciones del sistema FeNiAl

Si bien se han logrado mejoras importantes en la resistencia a la termofluencia de las
aleaciones ferriticas reforzadas por precipitados de NiAl, estas no satisfacen los
requerimientos para las turbinas ultrasupercriticas de nueva generacion [2-4].
Recientemente se ha logrado mejorar ain mas la resistencia mecdnica y a la termofluencia
de aleaciones Fe-Ni-Al mediante la precipitacidn jerarquica coherente de la fase de Heusler
L21 presente también en aleaciones Ni-Ti-Al [43—-45].

Liebscher y colaboradores [46—-50] han obtenido una microestructura jerarquica en
una aleacidon con composicion Fe-8.1%AI-12.2%Cr-1.9%Mo-18.2%Ni-2.0%Ti (% peso)
solidificada melt-spinning. Los listones mostraron una dispersion aleatoria de precipitados
ordenados NiAl (del tipo B2), llevando a una microestructura que exhibe tres tipos de
jerarquias: (i) una estructura jerarquica debido a ordenamiento quimico, con una matriz
desordenada de Fe-q, los proximos vecinos son precipitados ordenados NiAl y los siguientes
préoximos vecinos son precipitados ordenados NixTiAl (tipo L21) ubicados dentro de los
precipitados B2, (ii) una jerarquia dimensional con una matriz continua de Fe-a, con
precipitados coherentes B2 embebidos, con un tamafio en el rango entre 60-200 nm vy la
subestructura de precipitados coherentes, con la fase L21 y dimensiones entre 15-20nm. (iii)
Una jerarquia espacial donde los precipitados B2 estan embebidos en la matriz de Fe-a y los
precipitados L21 nuclean y crecen solo dentro de los precipitados B2. En adicion, se verifica
gue la intercara entre B2 y L21 es coherente y adopta un perfil estructural difuso.

Por otra parte, Song y colaboradores [46] han estudiado aleaciones ferriticas
reforzadas mediante precipitados Ti;Al y precipitados jerarquicos NiAl/Ni;TiAl. Los resultados
experimentales revelaron que la estructura jerarquica da lugar a intercaras coherentes entre
el Fe y las fases precipitadas con esfuerzos de desajuste de red optimizados, los cuales
permiten una excelente resistencia a la termofluencia a 973 K (700°C). Del modelado
micromecanico de la deformacién de la red, el mecanismo particionador de carga resulta ser
transferencia de carga de la matriz de Fe a los precipitados duros, lo que indica el insuficiente
flujo difusional a lo largo de la intercara matriz/precipitado y una fuerte interaccién entre la
matriz y las dislocaciones maviles.
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1.7 Método del gradiente composicional macroscdpico y su aplicacién para el
estudio de las transformaciones de fase

Toru Miyazakiy col. [51-55] proponen el método del gradiente composicional macroscopico
(MCG por sis siglas en inglés) para investigar las transformaciones de fase cerca de los limites
de fase. El método MCG es una nueva técnica para investigar las transformaciones de fase
en aleaciones de varias composiciones utilizando un solo espécimen, teniendo el gradiente
macroscépico de composicién de soluto (Figura 2).

Al utilizar el método MCG, se han investigado diversos tipos de transformaciones de
fase, como los limites coherentes e incoherentes de precipitacién, la transicion
orden/desorden y el cambio morfoldgico en la linea espinodal. El tamafio critico de un nucleo
de precipitado y la tasa de nucleacidon cerca del limite de solubilidad pueden obtenerse
experimentalmente para nucleos respectivos. Este método ha sido empleado exitosamente
para el estudio de los sistemas Ni-Al, Cu-Tiy Cu-Co [53-55].

La idea general del método del gradiente composicional macroscépico

La descripcion comprensiva de las transformaciones de fase debe realizarse de forma de un
diagrama tridimensional consistente de los ejes de temperatura, tiempo y composicion. La
seccion paralela a los ejes de temperatura y composicion es bien conocida como diagrama
de fases, y la seccion paralela a los ejes de temperatura y tiempo es el diagrama TTT.

[Aleacion composicionalmente homogénea]

® o® L o ® g ....~..~‘

o Poferessate

[Aleacion con gradiente composicional]

Figura 1.5 — Comparacién esquematica entre: (a) Aleacidon composicionalmente homogénea
(b) Aleacién con gradiente composicional [52].
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1.8 Estudio del sistema Fe-Ni-Al mediante el método del gradiente
composicional

Lépez-Monrroy [56] empled el método del gradiente de composicién macroscépico para
estudiar la precipitacion de segundas fases en la regién a+p del sistema Fe-Ni-Al. Observo
gue la fraccion volumétrica de los precipitados se incrementa conforme el gradiente se
acerca a la region rica en Ni y Al. De igual manera, la dureza se incrementa conforme el
gradiente se aproxima mas a la aleacion rica en Niy Al.

Contreras y col.[57] lograron fabricar de manera exitosa pares difusores Fe/(Fe-25%
Al- 25% Ni) (Fig. 6) y estudiaron su envejecido a 900°C. La morfologia de los precipitados
cambio de cuboides redondeados a placas alargadas conforme progresé el envejecimiento.
La cinética de engrosamiento siguié la teoria LSW modificada. La dureza de las aleaciones
envejecidas se incrementa con el contenido de Niy Al.

Figura 1.6 - Micrografias del gradiente composicional a diferentes tiempos de envejecido [57]
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1.9 Indentacioén instrumentada

También conocida como nanoindentacion. Recientemente ha recibido mucha atencién como
una técnica invaluable para el estudio de materiales a escalas extremadamente pequefias
[58]. La nanoindentacién ha sido utilizada para medir el médulo de Young y la dureza de
peliculas delgadas [59-61], fases microestructurales [62—64], y materiales masivos [65].

Se obtuvo el modulo de Young al medir la rigidez al contacto, S, en los ensayos de
nanoindentacién. Este pardmetro puede obtenerse de la curva de descarga dP/dh. La
rigidez de contacto puede relacionarse con el médulo de Young reducido mediante la

relacion:

_JEs
“pa W

Donde B es una constante relacionada con la geometria del indentador y A es el area

E

proyectada de indentacion. A su vez, el mddulo de Young reducido puede relacionarse con
el médulo de Young mediante la siguiente relacion [66]:
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2.1 Calculos termodinamicos

Se calcularon diagramas pseudo-binarios y pseudo-ternarios basandose en el método
CALPHAD [67]. Para este fin, se utilizé el software comercial Thermo-Calc 2017b con la base
de datos TCNI8 para obtener una estimacion de las condiciones de equilibrio de los sistemas
de aleaciones. La base de datos TCNI8 fue desarrollada con un enfoque en superaleaciones
base Ni. Sin embargo, la documentacion extendida de la base de datos [68] indica que el
sistema Fe-Ni-Al ha sido evaluado exitosamente en todas sus composiciones. Considerando
que en el caso del sistema Fe-Ni-Al-Cr se evaluaran composiciones muy ricas en Fe y Cr, es
posible que existan desviaciones importantes. La informacion obtenida fue analizada
teniendo estas limitaciones en cuenta y fue solo tomada como una guia.

Adicionalmente, se hicieron cédlculos de equilibrio en un solo punto a diferentes
temperaturas para la identificacion de las fases de equilibrio presentes. Los cdlculos se
realizaron a partir de 750°Cy cada 50°C hasta llegar a 1200°C. Para el calculo de los diagramas
pseudo-binarios del sistema cuaternario Fe-Ni-Al-Cr, se fijo el contenido de Niy Al, quedando
el Fe y Cr como variables. Para el calculo de los diagramas pseudo-ternarios de fijo el
contenido de Ni en 10%.

2.2 Fundicidn de aleaciones

Para el estudio experimental de los sistemas Fe-Ni-Al y Fe-Ni-Al-Cr se fabricaron una serie de
aleaciones en un horno de arco eléctrico Edmund Biihler MAM-1 bajo una atmdsfera de Ar.
La pureza de los elementos se detalla en la Tabla 2.1. La composicion de las aleaciones
fabricadas se detalla en las secciones siguientes.

Tabla 2.1 - Pureza de los elementos de fundicidn

Elemento Pureza (%)

Fe | 99.98
Ni | 99.90
Al 99.99
Ccr | 99.90
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2.3 Dilatometria de alta resolucion

Para el analisis dilatométrico se fabricaron 5 aleaciones, cuya composicién nominal y real se
indican en la tabla 2.2. La metodologia empleada para la fabricacién se encuentra descrita

en la seccién 2.2 de este trabajo.

Tabla 2.2 — Aleaciones analizadas mediante dilatometria

Denominacion Composicion nominal Composicion real (%at.)
(%at.) %Fe %Ni %Al %Cr
FAN Fe-10%Ni-15%Al 74.6+0.4 99+04 155+04 O
FCANS Fe-10%Ni-15%Al-5%Cr 70.1+1.1 98+0.7 155+0.7 41+0.2
FCAN10 Fe-10%Ni-15%AI-10%Cr  65.8 £ 0.5 96+04 145404 10.0%x0.1
FCAN15 Fe-10%Ni-15%AIl-15%Cr  59.7 £ 0.5 99+05 150404 154+0.3
FCAN20 Fe-10%Ni-15%AI-20%Cr  56.4 £ 0.8 9.7+03 147+04 19308

Para el analisis por dilatometria de alta resolucién, se empled un dilatdmetro horizontal
modelo Bahr 805A/D. Este equipo emplea dos barras como palpadores, las cuales van
conectadas a un transductor del tipo LVDT. Los palpadores pueden estar fabricados de
alimina o cuarzo, sin embargo, se prefiere este Ultimo debido a su baja conductividad
térmica y bajo coeficiente de expansién.

La geometria de las probetas de dilatometria probetas rectangulares, de dimensiones
10 mm x4 mm x 4 mm. El ciclo térmico que se aplico a las probetas se ilustra en la figura 2.1.
En todos los casos se comenzd con un calentamiento de 10 K/s desde temperatura ambiente
hasta alcanzar 1200°C. Se mantuvo esta temperatura por 1 minuto para lograr la
homogeneidad composicional del material. Posteriormente se siguio el ciclo térmico que se
muestra en la figura 2.1 donde las subsecuentes tasas de calentamiento y enfriamiento
fueron: 0.3, 1y 10 K/s. Las tasas de enfriamiento mas lentas pudieron realizarse en condicién
de vacio. Sin embargo, para el enfriamiento a 10K/s fue necesario realizar inyeccion de Ar
para lograr una mayor tasa de enfriamiento.
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A

1200°C, 1 min 1200°C, 1 min

Temperatura

300°C, 2 min
Tiempo

v

Figura 2.1 — Ciclo térmico del analisis por dilatometria.

2.4 Disefio de pares difusores

Se fabricardn dos tipos de pares difusores, cuyas composiciones base se detallan en la Tabla
2.3. El gradiente a formar en el par difusor 1 se estudiara con la finalidad de profundizar la
informacion disponible de la precipitacion en la region a+f del sistema Fe-Ni-Al. El par difusor
2 busca crear un gradiente de Cr. Debido a sus propiedades anticorrosivas y su efecto sobre
el engrosamiento de las fases precipitadas [45], la adicion de Cr resulta de interés para
mejorar la resistencia a la termofluencia de la aleacion.

Tabla 2.3 — Disefio de Pares Difusores

Par difusor No. Aleacion 1 (%at.) Aleacion 2 (%at.)
1 Fe-10%Ni-12%Al Fe-25%Ni-25%Al
2 Fe-10%Ni-15%Al Fe-10%Ni-15%Al-30%Cr

2.5 Fabricacién de pares difusores

Para la fabricacion de los pares difusores se parte de barras cuadradas maquinadas a partir
de las aleaciones detalladas en la Tabla 6.1. Estas barras seran desbastadas y pulidas en una
de sus caras mas grandes hasta llegar a un pulido final con silica coloidal de 0.02 um. Las
barras seran colocadas con las caras pulidas encontradas en una prensa fabricada de acero
inoxidable 304 (Fig. 2.2).
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(a)

Figura 2.2 — Proceso de fabricacion de pares difusores. (a) Pulido de muestras maquinadas;
(b) Colocacion de las muestras en una prensa y encapsulado en cuarzo;
(c) Tratamiento térmico a 1100°C; (d) Par difusor resultante.

Esta prensa serd encapsulada en cuarzo bajo una atmadsfera de argdn a baja presion y seran
sometidas a un tratamiento de recocido de difusion a 1100°C por 7 dias lo que provocara la
union por difusion (Fig. 2.3) y la difusion de los elementos de aleacion. Con base en lo
reportado por Contreras y col. [11] se espera que se forme un gradiente composicional de
longitud cercana a 300 um. Esto unird las dos aleaciones en una sola muestra que
posteriormente serad seccionada en una cortadora de precision en segmentos de 5 mm. Los
tramos seccionados seran de igual manera encapsulados en cuarzo en atmodsfera de Argdn,
para después ser sometidos a tratamientos térmicos de envejecido como se detallan en la
siguiente seccion.
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Fuerza

(a) (b) (c) (d)

Fig. 2.3 — Pasos del proceso de unién por difusion: (a) inicialmente el area de contacto es pequefia,
(b) la aplicacion de presién deforma la superficie, incrementando el drea de contacto, (c) la difusién de limites
de grano permite la reduccion de los huecos, (d) la eliminacion final de los huecos requiere difusién de
volumen [17].

2.6 Tratamientos térmicos de envejecido

Los tratamientos térmicos a los que se someteran las probetas se detallan en la siguiente
tabla. Se estudiardn dos temperaturas a tres tiempos diferentes para poder determinar la
cinética de engrosamiento de precipitados. Los tratamientos de envejecido se encuentran
detallados en la Tabla 2.4.

Tabla 2.4 — Tratamientos térmicos de envejecido

Temperatura (°C) Tiempo de envejecido (h)
850

5 25 50
900

2.7 Caracterizacion de pares difusores

La caracterizacion se llevo a cabo empleando las siguientes técnicas:
*  MEB: Microestructura, distribuciéon de fases.
* EDS: Composicidn semi-cuantitativa.
* HV: Microdureza.
* DRX: Fases presentes.
* Nanoindentacion: Mdédulo de Young.
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La preparacion metalografica se realizd desbastando gradualmente con lijas de SiC hasta
llegar a la lija grado 4000. Posteriormente se procedid a pulir las muestras con silica coloidal
de 0.2 um. La microestructura fue revelada empleando una solucion de 50%HCI-25%HNOQOs-
25%HCOOH por periodos entre 10 y 15 segundos.

Para la caracterizacion quimica de las aleaciones y del par difusor se empled un
microscopio electréonico de barrido (MEB) modelo JEOL JSM6300 equipado con un
espectrémetro de energia dispersiva (EDS), este ultimo fabricado por Thermo Fischer
Scientific. Se empled un voltaje de aceleracién de 20 kV y una distancia de trabajo de 15 mm.
Para la caracterizacion microestructural a mayores magnificaciones se empleé un MEB de
alta resolucion modelo JEOL JSM6701F con un voltaje de aceleracion de 15 kV y una distancia
de trabajo de 11 mm.

Se utilizd el software analizador de imagenes Imagel para obtener el drea de los
precipitados a partir de las micrografias obtenidas por MEB. Este software utiliza un
procedimiento sistematico de conteo de pixeles para calcular el drea de las particulas. Esta
informacion permitio calcular el radio equivalente de las fases precipitadas para su posterior
andlisis de acuerdo con los postulados de la teoria LSW.

El andlisis por difraccion de Rayos X fue utilizado para determinar la estructura
cristalina de las fases y su pardmetro reticular. Para este estudio se empled un difractémetro
modelo Bruker D8 Focus, con una fuente colimada de Cu Ko (A = 1.54184 A) en un rango 26
de 30 a 110° y una velocidad de barrido de 2°/min.

Para el analisis mediante indentacion instrumentada se empled un mdédulo de
nanoindentacién de la marca Nanovea, equipado en una base CB500. Para el analisis se eligio
un indentador del tipo Berkovich. El caculo del mdédulo de Young se realizé siguiendo el
método de Oliver y Pharr [66].

2.8 Estudio de la intercara precipitado-matriz

Para el estudio de la intercara precipitado-matriz se fabricaron tres aleaciones cuya
composicion se detalla en la tabla 2.5. Se empled un Microscopio Electrénico de Transmision
(MET) modelo JEOL JEM-2000FX I, el cual estd equipado con un filamento de emisidon
termoidnica de W. El andlisis microestructural se realizd con un voltaje de aceleracion de 200
kV. Para la preparacion de las muestras se empled una electropulidora de doble chorro con
una solucion de 10% HCIO4, 10% Glicerol y 80% metanol a -70°C con un voltaje de 30 Vy una
corriente aproximada de 20 A.

Tabla 2.5 — Composicion nominal y real de las aleaciones analizadas por MET
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Denominacidn

Composiciéon nominal
(%at.)

%Fe

Composicion real (%at.)
%Ni %Al %Cr

FCAN15
FCAN22
FCAN30

Fe-10%Ni-15%AIl-15%Cr
Fe-10%Ni-15%AI-22%Cr
Fe-10%Ni-15%AI-30%Cr

22

Bal.
Bal.
Bal.

9.2+04 13504 152+0.2
96+0.7 15607 22.6+0.2
95+04 14504 32.0x0.1
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3.1 Sistema de aleacidn Fe-Ni-Al

3.1.1 Gradiente composicional

La Figura 3.1 ilustra la variacion en la composicién en funcidn de la distancia a lo largo del
gradiente composicional del par difusor. Es apreciable como el gradiente se extiende por
cerca de 500 um. Al sobreponer estos valores sobre el diagrama de equilibrio del sistema Fe-
Ni-Al (Figura 3.2 (a) y (b)) es evidente que la trayectoria difusiva no sigue un comportamiento

lineal.

(b)

0

% atomico

L] v T v T v a v T o T v T
300 -200 -100 0 100 200 300
Distancia (pm)

Figura 3.1 — (a) Microestructura y (b) perfil de composicién del par difusor FeosoNio.23Al0.27/Feo.soNio.10Al0.12

Las figuras 3.2 (a) y (b) muestran la proyeccién de diez puntos seleccionados del gradiente
composicional sobre el diagrama de equilibrio elaborado por Bradley [69]. Es notorio que a
850°C todas las composiciones incluidas en el par difusor se encuentran dentro de la region
bifasica a+p’. Por otro lado, a 950°C, las regiones R1, R9 y R10 se encuentran fuera del campo
bifasico.
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Figura 3.2 - (a) Diagrama de equilibrio de fases Fe-Ni-Al a 850y (b) 950°C.
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3.1.2 Evolucion microestructural a 900°C

La serie de micrografias presentes en la Figura 3.3 muestra la evolucion microestructural a
lo largo del gradiente composicional. Es notorio el cambio en la morfologia y fraccién
volumétrica de las fases precipitadas. En las zonas con un alto contenido de Fe (>74%) la
morfologia de la fase B’ es esférica. Al disminuir el contenido de Fe a cantidades cercanas al
73% la morfologia de los precipitados cambia a cuboides de esquinas redondeadas. Por
debajo del 69% de Fe la morfologia de los precipitados se vuelve irregular y finalmente al
aproximarse a la composicién con 62% Fe los precipitados se presentan de manera
interconectada.

1 um

Figura 3.3 - Micrografias que muestran los precipitados presentes a lo largo del gradiente composicional.
Se indica el contenido local de Fe.

Las superaleaciones base Ni han sido tomadas como referencia respecto a la microestructura
objetivo de este trabajo. La mayoria de estas aleaciones, presenta una fraccion de fases
precipitadas mayor a 0.5 [70]. En el caso de las aleaciones ferriticas reforzadas con
precipitados de B’, es evidente que en composiciones donde la fraccion de la fase B’ se
encuentra por encima del 45% se presenta una microestructura irregular, de granos
interconectados de esta fase intermetalica. Este tipo de microestructura sugiere una
descomposicion espinodal, como se ha observado en aleaciones similares [71-73] y en
simulaciones hechas mediante el método de campo de fases [74]. Debido a que la separacion
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de fases mediante descomposicion espinodal es un fendmeno repentino, controlar las
caracteristicas microestructurales de estas composiciones a manera de lograr una
microestructura similar a las de las superaleaciones base Ni no es posible con los métodos
empleados en este trabajo.

3.1.3 Evaluacién de propiedades mecanicas en el gradiente composicional

La medicion de microdureza Vickers (figura 3.4) en el gradiente composicional del par difusor
Feo.soNio23Al0.27/Feo.soNio.10Alo.12, sugiere que una mayor dureza se correlaciona con una
mayor fracciéon de la fase B’. Esto es comprensible puesto que la dureza de la fase a es menor
aladelafase B’ [75,76].

540 80
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Distancia desde la intercara del par difusor

Figura 3.4 - Evolucién de la microdureza Vickers en funcién del contenido de Fe a lo largo del gradiente
composicional.

La Figura 3.5 muestra la evolucion del modulo de Young a lo largo del gradiente de
composicion FegsoNio23Alo27/FeosoNio10Alo12. Cada indentacion se realizd a 100 um con
respecto a la anterior y fueron correlacionadas con la composiciéon empleando un barrido
lineal de EDS.

La tendencia indica que a un mayor contenido de la fase B’ se presentara un modulo
de Young mas elevado, por lo que un incremento en la fraccion de esta ultima conlleva un
incremento del mdédulo de Young de cada composicion en particular.
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Figura 3.5 - Evoluciéon del médulo de Young determinado por nanoindentacion en funcion del contenido de Fe
a lo largo del gradiente composicional.

A pesar de que las propiedades mecdanicas son sustancialmente mejores en aleaciones con
mayor contenido de NiAl, los desarrollos mas prometedores respecto a aleaciones ferriticas
reforzadas con precipitados B’ se basan en composiciones con una fraccion
comparativamente baja de NiAl [77]. El motivo de esta situacién es que una fraccién elevada
de B’ reduce de manera importante la ductilidad de las aleaciones a temperatura ambiente,
por lo que la maquinabilidad se ve comprometida.
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3.2 Sistema de aleacion Fe-Ni-Al-Cr

3.2.1 Calculos termodinamicos

Como se menciond en la metodologia experimental, se empled el software Thermo-Calc
2017b junto con la base de datos TC-NI8 [68] para calcular los diagramas pseudo-binarios y
pseudo-ternarios del sistema Fe-Cr-Al-Ni. Con el método CALPHAD es posible hacer
predicciones de sistemas multi-componentes mediante la extrapolacién en un espacio multi-
componente de informacién criticamente evaluada y basada en sistemas binarios, ternarios
y en ocasiones de orden mayor [68,78].

Si bien esta base de datos fue disefiada para superaleaciones base Ni, en la
descripcion extendida de la base de datos termodindamica se expone que el sistema ternario
Fe-Ni-Al fue evaluado exitosamente en todas sus composiciones [68]. La transicion
orden/desorden de las fases BCC ay B’ es calculada con un modelo de dos subredes usando
una sola curva de energia libre de Gibbs [68]. Tomando esto en consideracion, se estima
razonable emplear esta base de datos para brindar un panorama general de las condiciones
de equilibrio del sistema multi-componente Fe-Ni-Al-Cr, si bien no es posible asegurar un
alto grado de conformidad, por lo que es necesario correlacionar esta informacion con
experimentos tales como dilatometria o calorimetria de barrido diferencial.

La figura 3.6 muestra el diagrama pseudo-binario Fe-14%AI-10%Ni-Cr mientras que
la figura 3.7 muestra el diagrama pseudo-binario correspondiente al sistema Fe-15%Al-
10%Ni-Cr. Las similitudes entre ambos son evidentes. La linea de solvus que separa el campo
bifasico L+a de la regién monofasica a (>1400°C) tiene una tendencia descendente conforme
se incrementa el contenido de Cr en ambos diagramas, por lo que la fase liquida se presenta
a temperaturas mas bajas en aleaciones ricas en Cr. Por otro lado, la linea de solvus que
separa el campo monofasico a del bifasico a+B’, tiene una muy marcada tendencia
ascendente al incrementar el contenido de Cr. Es decir, la estabilidad de la fase B’ se extiende
a temperaturas mas altas conforme el contenido de Cr es mayor. Al comparar las figuras 3.6
y 3.7 es posible discernir que al contar con un menor contenido de Al, esta linea de solvus se
desplaza a temperaturas mas bajas.
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Figura 3.6 — Diagrama pseudo-binario del sistema Fe-14%Al-10%Ni-Cr.
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Figura 3.7 — Diagrama pseudo-binario del sistema Fe-15%Al-10%Ni-Cr.
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La figura 3.8 muestra el diagrama pseudo-ternario del sistema Fe-10%Ni-Al-Cr a 1100°C. Es
posible distinguir que por encima de 9%Al. Con contenidos de 15% Al y Cr >12% se encuentra
el inicio de la regién bifasica a+p’, como también se reportd en los diagramas pseudo-
binarios. Al reducir el contenido de Al a un 14%, esta linea de solvus se ubica hasta contenidos
de Cr cercanos al 20%. Contenidos de Al menores al 10% permiten la presencia de la fase vy,
aunque un mayor contenido de Cr la reduce gradualmente. La presencia de esta fase no es
deseable para los fines de este trabajo, pues su parametro reticular es distinto al de las fases
a y B, por lo que el efecto positivo de la relacion de coherencia precipitado-matriz podria
verse disminuida.

La figura 3.9 muestra el diagrama pseudo-ternario del sistema Fe-10%Ni-Al-Cr a
900°C. Todas las composiciones que podrian resultar en la fabricacién del par difusor se
encuentran dentro de la region bifasica a+fB. Algo similar ocurre en el diagrama pseudo-
ternario del mismo sistema a 850°C que se muestra en la figura 3.10.
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Figura 3.8 — Diagrama pseudo-ternario del sistema Fe-10%Ni-Al-Cr a 1100°C.
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Figura 3.9 — Diagrama pseudo-ternario del sistema Fe-10%Ni-Al-Cr a 900°C.
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Figura 3.10 — Diagrama pseudo-ternario del sistema Fe-10%Ni-Al-Cr a 850°C.
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La figura 3.11 muestra la evolucién de la fraccion volumétrica de B’ con respecto a la
temperatura y el contenido de Cr (% atdmico). Es apreciable que, al incrementarse el
contenido de Cr, la fraccion volumétrica del intermetdlico se incrementa. A mayor
temperatura, la fraccion volumétrica disminuye gradualmente, lo que sugiere la disolucion
del intermetalico.

30% o
0.17 1 Ntenjy, =
°Cr (%

25%

0.09

0.07

0.05 T T T
800 850 900 950 1000

Temperatura (°C)

Figura 3.11 — Faccion volumétrica calculada de la fase B’ en funcién de la temperatura y el contenido de Cr.

La figura 3.12 (a-b) muestra la composicion de equilibrio calculada del precipitado y matriz a
900°C para aleaciones con un diferente contenido de Cr. Los calculos estiman que a un mayor
contenido de Cr la matriz es capaz de disolver una menor cantidad de Niy Al. Por otra parte,
el incremento en Cr promueve una menor solubilidad del Cr en los precipitados B’.
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Figura 3.12 — Composicion calculada a 900°C de (a) matriz y (b) precipitados en
aleaciones con diferente contenido de Cr.
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3.2.2 Dilatometria de alta resolucién

Al analizar el cambio de longitud con respecto a la temperatura (figura 3.13) en la serie de
aleaciones FCAN, es dificil discernir un cambio notable por encima de los 750°C. Por debajo
de esta temperatura, es posible distinguir un cambio en la pendiente de la linea. Esto es
comun en aleaciones ferriticas y es debido a la transicion de ferromagnetismo a
paramagnetismo de este tipo de aleaciones.

250
FCAN10 @ 10 K/s
—— Calentamiento
2004 ------ Enfriamiento

150 4

Cambio en longitud (um)

T T M T T T T T T T v T v T T
400 500 600 700 800 900 1000 1100 1200
Temperatura (°C)

Figura 3.13 — Grafica Temperatura — Cambio de longitud aparente de la aleacion FCAN10.

Para una determinacion precisa de los puntos de transformacion, se evalud la primera
derivada del cambio aparente en longitud con respecto a la temperatura. Debe mencionarse
que, la informacién presentada como d(Al)/dT , es decir, el coeficiente de expansion
térmica (CET), no representa el CET real de las aleaciones analizadas. Esto se debe a que la
expansion del sistema de medicién no fue restada de las mediciones. A pesar de que los
palpadores de cuarzo presentan un CET muy bajo y una baja conductividad térmica, pueden
ocasionar desviaciones con respecto al CET real de las aleaciones analizadas.

La figura 3.14 (a-b) muestra los diagramas Temperatura — d(Al)/dT de las cinco
aleaciones durante la etapa de calentamiento a 10 K/s. Los diagramas fueron normalizados
a 400°C para facilitar la comparacion. Es posible realizar varias observaciones a partir de
estos diagramas: el punto de Curie (que indica la transicién de ferromagnético a
paramagnético) se desplaza a menores temperaturas cuando el contenido de Cr se
incrementa. Un comportamiento similar se ha observado en aleaciones Fe-Cr [79]. Las causas
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de este fendmeno se han atribuido a que, al incrementarse el contenido de Cr, el cual se
concentra en la matriz, la mayor contribucién de las interacciones Cr-Cr a la energia
magnética total, disminuye la fuerza del ordenamiento ferromagnético en la aleacion.

Por encima del punto de Curie, el CET aparente continda incrementandose hasta que
un decremento repentino ocurre. Con un mayor contenido de Cr, este decremento se hace
mas grande y se desplaza a temperaturas mayores. Esta anomalia esta relacionada con la
disolucion de la fase B’, y ha sido reportado en aleaciones similares [80]. Las aleaciones con
un contenido mayor de Cr también poseen una mayor fraccién volumétrica de la fase B’,
como lo sugieren los diagramas pseudo-binarios y pseudo-ternarios presentados en
secciones anteriores. Por lo tanto, el decremento repentino relacionado con la disolucion de
esta fase es mayor con un mayor contenido de Cr.
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2.1 : : —..—- FAN
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] : ! - - -FCAN15
1.5 ) ! 184 ——FCAN20
] FCAN15 . .
Ke)
1.2 L 1 %
| FCAN10 ) IR
Cy FCAN4 | I |
4 { I
0.6 FA[N ) Region de disolucion de B’ 1.2 i
g Y T BT
0.3 4 ATl B .
0.9 1 g, e
007777 T 1 '|'|'|'|'|'|-'|'['|'
400 500 600 700 800 900 1000 1100 760 800 840 880 920 960 1000 1040 1080 1120 1160
Temperatura (°C) Temperatura (°C)

Figura 3.14 — Diagrama Temperatura — CET aparente de las aleaciones durante el calentamiento a 10K/s
indicando (a) el punto de Curie y (b) la disolucién de B'.

La figura 3.15 integra la informacidon obtenida de las muestras de dilatometria y los calculos
termodinamicos. Las curvas de enfriamiento continuo muestran los puntos de inicio de la
precipitacion/disolucion de B’ para cada aleacion a las diferentes tasas de enfriamiento. En
la mayoria de las aleaciones hay una pequefia tendencia a que el punto de precipitacion se
desplace a mayores temperaturas a tasas de enfriamiento mas lentas. Las lineas rectas en el
lado izquierdo indican la temperatura de precipitacién de B’ de acuerdo con los calculos
termodinamicos de las composiciones especificas determinadas por EDS. Aungue la tasa mas
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lenta de enfriamiento no representa una condicion de equilibrio, es evidente que existe un
acuerdo razonable entre los valores calculados con respecto a la informacién experimental.
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Figure 3.15 — Diagrama de enfriamiento continuo mostrando los puntos de inicio de la precipitacion B’
determinados por dilatometria. Las lineas horizontales indican las temperaturas de precipitacién calculadas
con Thermo-Calc.

La figura 3.16 (a-b) muestra los puntos de inicio de la precipitacién/disolucion de B’ sobre los
diagramas pseudo-binarios calculador con Thermo-Calc. Si bien, de manera general existe
una ligera sobreestimacion, la informacién experimental sigue la tendencia de los datos
calculados.
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Figura 3.16 — Diagramas pseudo-binarios fijados en (a) 10%Ni-14%Al y (b) 10%Ni-15%Al. Los valores obtenidos
por dilatometria y el analisis de pares difusores se han sobrepuesto para comparar.

3.2.3 Gradiente composicional

La figura 3.17 (a) muestra una micrografia en modo LEI del par difusor. La linea punteada
vertical indica la ubicacién de la intercara del par difusor. Puede observarse porosidad del
lado izquierdo del par, que corresponde a la zona con mayor contenido de Cr. Estas
porosidades corresponden a vacios de Kirkendall [81] y son ocasionadas por la diferencia en

las tasas de difusividad de los elementos. Este fendmeno ha sido ampliamente reportado en
otros sistemas [82,83].

La figura 3.17 (b) muestra el anadlisis composicional por EDS del gradiente de
composicion de la muestra en condicion de homogeneizado a 1100°C por 7 dias y templada
en agua. Puede observarse que ha ocurrido interdifusion, con Cr difundiendo desde la
aleacion FCAN hacia la aleacion FAN y con Fe difundiendo en la direccidon inversa, es decir,
de regiones de alta a baja concentracion. Es posible distinguir fluctuaciones importantes en
el contenido de Niy Al en composiciones por encima de 25%Cr.

El analisis microestructural del par difusor revela la presencia gradual de particulas
esféricas del intermetalico NiAl en las composiciones ricas en Cr del par difusor (figura 3.17
(c)). La presencia de estos precipitados causa las fluctuaciones observadas en las mediciones
por EDS. Puede inferirse que tal contenido de Cr estabiliza a la fase B’ a 1100°C, como lo
sugieren los diagramas de equilibrio calculador con Thermo-Calc.
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Figura 3.17 — (a) Micrografia del par difusor; (b) Gradiente composicional;
(c) Micrografia del frente de precipitacion.

Por debajo de 25% Cr, solo es posible observar precipitados nanométricos (Figura 3.18 (a-
b)). Estos precipitados son formados durante el enfriamiento de la muestra y no tienen
influencia sobre las transformaciones de fase ocurridas durante el tratamiento de recocido
de difusion. No obstante, el tamafio de estos precipitados no es homogéneo a lo largo del
gradiente composicional. Estos se vuelven mas grandes conforme se incrementa el
contenido de Cr, pasando desde un radio promedio de 18 nm en la aleacion FAN hasta un
radio de 100 nm en la aleacion Fe-10%Ni-15%AI-19%Cr. Esto puede deberse a una mayor
sobresaturacion de la matriz [15] en las aleaciones con mayor contenido de Cr.
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o

%

Figura 3.18 — Precipitados inducidos durante el enfriamiento en
(a) la aleacion FAN y (b) la aleacién FCAN20.

La figura 3.19 muestra los perfiles composicionales de los pares difusores recocidos a 1050,
1100 y 1150°C por 7 dias. Es posible distinguir que el gradiente composicional se extiende
por cerca de 1600 mm en el tratamiento a 1050°C, cerca de 2500 um en el tratamiento a
1100°C y por aproximadamente 4000 um en el tratamiento a 1150°C. Este comportamiento
es previsible puesto que la difusividad es mayor en temperaturas mads elevadas [15]. En el
caso de los pares difusores recocidos a 1050 y 1150°C el frente de precipitacién se encontro
en la zona con un contenido de Cr de 22.5y 29.2%, respectivamente. Esto sugiere que un
mayor contenido de Cr estabiliza la fase B’ a mayor temperatura.
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3.2.4 Evolucion microestructural a 850°C

La serie de figuras 3.20 (a-1) y 3.21 (a-I) muestran la evolucién microestructural durante el
envejecido a 850°C por 5, 25y 50 h. En la parte superior se indica la distancia con respecto a
la intercara del par difusor. En cada micrografia se indica el contenido de Cr de esa posicion,
con una desviacién estandar menor a +0.3%, de acuerdo con las mediciones por EDS. Es
evidente que durante los primeros tiempos de envejecido la morfologia de los precipitados
para composiciones con bajo contenido de Cr (de +1000 a +300 um con respecto a la
intercara) es predominantemente de cuboides redondeados con un claro alineamiento en
las direcciones cristalograficas mas suaves [30]. Conforme se incrementa el contenido de Cr,
la morfologia prevalente es esférica, y la relacion de orientacion preferencial se pierde
gradualmente. Esta misma tendencia prevalece en tiempos de envejecido mayores, con la
diferencia de que el engrosamiento de los precipitados se hace patente.
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Figura 3.20 — Evolucién microestructural a lo largo del gradiente composicional durante el envejecido a 850°C.
Se indica la distancia respecto a la intercara del par difusor (parte 1).
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Figura 3.21 — Evolucién microestructural a lo largo del gradiente composicional durante el envejecido a 850°C.
Se indica la distancia respecto a la intercara del par difusor (parte 2).
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3.2.5 Evolucion microestructural a 900°C

Las figuras 3.22 y 3.23 muestran la evoluciéon microestructural a lo largo del gradiente
composicional durante el envejecido por 5, 10, 25y 50 h a 900°C. En la parte superior de las
figuras se muestra la distancia con respecto a la intercara. En cada micrografia se indica el
contenido de Cr de esa posicién, con una desviacion estandar menor a +0.3%, de acuerdo
con las mediciones por EDS. Las micrografias se encuentran ordenadas de las regiones
pobres en Cr (+1000 um) a las regiones ricas en Cr (-400 um). Es evidente que la fraccién
volumétrica de los intermetalicos se incrementa gradualmente conforme se aumenta el
contenido de Cr de la aleacion. Morfoldgicamente se aprecian formas mas redondeadas en

las regiones ricas en Cr.

5h

10 h

25h

50 h

Figura 3.22 — Evolucién microestructural a lo largo del gradiente composicional durante el envejecido a 900°C.
Se indica la distancia respecto a la intercara del par difusor (parte 1).
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Figura 3.23 — Evolucién microestructural a lo largo del gradiente composicional durante el envejecido a 900°C.
Se indica la distancia respecto a la intercara del par difusor (parte 2).
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3.2.6 Cinética de engrosamiento

La llamada teoria LSW, desarrollada por Lifshitz y Slyozov [18] y de manera independiente
por Wagner [19] fue utilizada originalmente para describir la precipitacion y engrosamiento
de particulas esféricas en sistemas de fluidos con una fraccién volumétrica de precipitados
extremadamente baja. Varias investigaciones en sistemas sélidos [84—86], han reportado
comportamientos y distribuciones de particulas que también siguen los postulados de la
teoria LSW en las etapas tempranas del proceso de engrosamiento.

El andlisis de las micrografias obtenidas por MEB mediante el software Imagel
permitid medir el drea de los precipitados en cada condicién. A partir de esta informacion
fue posible calcular el radio equivalente promedio y la distribucién de tamafio de particulas.

La figura 3.25 muestra la grafica In r — In t de seis aleaciones representativas durante
el envejecido a 850°C y a 900°C. La pendiente de estas graficas representa el exponente m
de la ecuacién:

7(t) = K t™ 2)

si el valor de m es cercano a % puede decirse que el proceso de engrosamiento es controlado
por difusion y que la teoria LSW puede describir el sistema.

Los valores de la pendiente m para ocho composiciones seleccionadas de los
gradientes composicionales se muestran en la tabla 3.1. Es posible observar que la mayoria
de estos se encuentran cercanos al valor de 1/3 predicho por la teoria LSW. La Unica
excepciodn son las aleaciones FCAN18 y FCAN20 envejecidas a 900°C donde el valor de m es
cercano a 1/5. Esto sugiere que hay algin otro factor afectando el proceso de
engrosamiento, como puede ser la presencia de los precipitados formados a 1100°C como
los mostrados en la seccion 3.2.3.

Tabla 3.1 — Constante temporal del engrosamiento

FCAN1 FCAN5 FCAN7 FCAN10 FCAN12 FCAN15 FCAN18  FCAN20

850°C 0.350 0.339 0.287 0.319 0.277 0.330 0.300 0.269

900°C 0.312 0.309 0.297 0.280 0.293 0.261 0.209 0.181
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Figura 3.24 — Grafica In r — In t de aleaciones seleccionadas dentro del gradiente composicional
durante el envejecido a (a) 850°Cy (b) 900°C.

47



Resultados y discusion

La figura 3.25 muestra la grafica de la evolucion del volumen promedio de los precipitados
con respecto al tiempo de las mismas aleaciones durante el envejecido a 850 y 900°C. La
pendiente de cada una de las rectas representa la constante cinética K de cada aleacion.
Valores mas bajos de la constante K indican una mayor resistencia al engrosamiento. Los
datos calculados de la constante cinética para la serie de aleaciones se encuentran resumidos
en la tabla 3.2.

Durante el envejecido a 850°C es posible distinguir una tendencia de valores mayores
de la constante cinética con un mayor contenido de Cr. Durante el envejecido a 900°C es
evidente que se mantiene esta tendencia en las composiciones entre 1y 15% Cr. De manera
particular, puede observarse que la constante de engrosamiento de la composicién FCAN15
es el 270% de la constante de la composicion FCAN1. Las aleaciones FCAN18 y FCAN20
presentan constantes cinéticas que se encuentran fuera de la tendencia. Esto es atribuible a
que no siguen el patrén de m = 1/3 que se observa en el resto de las aleaciones, por lo que
el proceso de engrosamiento se encuentra afectado por otros factores como la presencia de
los precipitados esféricos formados a 1100°C. La presencia de estos precipitados de gran
estabilidad interfiere con el proceso de engrosamiento de los precipitados mas pequefios al
empobrecer la matriz de soluto durante su formacion a 1100°C vy al recibir parte del soluto
producto de la disolucion de precipitados durante la el proceso de maduracion de Ostwald.

Tabla 3.2 — Constante cinética del engrosamiento a 850 y 900°C

FCAN1 FCAN5 FCAN7 FCAN10 FCAN12 FCAN15 FCAN18 FCAN20

850°C 0.65 0.83 0.89 1.00 1.36 1.52 1.77 1.36
K (x10° nm3h1)

900°C 2.31 4.15 5.40 5.68 5.86 6.39 3.38 3.68
K (x10° nm3h1)
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Figura 3.25 — Gréfica r® — t de aleaciones seleccionadas durante el envejecido a (a) 850°Cy (b) 900°C.

La Figura 3.26 muestra las distribuciones de tamafio de particula de cuatro composiciones
seleccionadas durante el envejecido a 850°C durante 5, 25 y 50 h, mientras que la Figura
3.27 muestra las correspondientes de las aleaciones envejecidas a 900°C durante 5, 25y 50
h. Las distribuciones estimadas experimentalmente se encuentran comparadas con la
funcion de distribucién tedrica predicha por la teoria LSW [18,19] a manera de determinar
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el grado de ajuste entre ambas. En estas graficas el eje de las abscisas corresponde a la
densidad de probabilidad (p?f (p)), donde p representa el tamafio de particula normalizado
como lo define la teoria LSW. La densidad de probabilidad puede calcularse de manera
empirica a partir de los radios equivalentes mediante la siguiente ecuacién [87]:

pzf(p) = (N(r,r+Ar)/ 2:N(r,r+A1‘)) (T_’/AT) (4)

donde N »4+ar) €S €l nUmero de particulas en un intervalo dado, 7 es el radio medio y Ar es
el tamafio de la clase. Por otra parte, la distribucién de tamafio de particula propuesta por
la teoria de engrosamiento de LSW fue calculada a partir de la siguiente ecuacion [88]:

h(p) = % —L— exp <— 3L> (5)

23 (3_))3 2 P
()
donde p es la relacion r /7.

Las distribuciones de tamafio observadas son asimétricas, y es posible observar que
no ajustan completamente con la teoria. Durante los primeros tiempos de envejecido la
distribucion es mas cercana a la propuesta por la teoria LSW. Conforme transcurre el
envejecido, el pico de densidad de las distribuciones se desplaza hacia valores menores del
radio normalizado, alejandose aln mas de la distribucion tedrica.
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Figura 3.26 — Distribucién de tamafio de particulas para composiciones seleccionadas durante

el envejecido a 850°C.
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Figura 3.27 — Distribucién de tamafio de particulas para composiciones seleccionadas durante

el envejecido a 900°C.
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3.2.7 Evaluacidn de propiedades mecanicas en el gradiente composicional

La figura 3.28 muestra una comparativa de los perfiles de dureza a lo largo del gradiente
composicional tras diferentes periodos de envejecido a 900°C. La desviacidon estandar de
cada punto es menor a +9.2. La mayor dureza en todas las composiciones se observa en la
condicion de homogeneizado. Esto se debe a la formacion de precipitados nanométricos
durante el enfriamiento de la muestra, como se presentd previamente en la seccion 3.2.3.
Debido a que la fase B’ es estable a 900°C, el proceso de engrosamiento ocurre a esta
temperatura. Tras 5 horas de envejecido, la dureza alcanza un valor minimo debido a la
formacién de los precipitados estables a 900°C en detrimento de los precipitados

nanomeétricos de la condicién homogeneizada.

Después de 10 horas de envejecido, se obtiene un incremento relativo de la dureza,
lo cual es atribuible a la formacion de grupos de precipitados, como se observo en la seccién
3.2.5 del presente trabajo. La presencia de estos grupos ocasiona que la dureza en todas las
composiciones evaluadas sea semejante. Los envejecidos subsecuentes promueven un
incremento gradual de la dureza, aunque la marcada diferencia de dureza entre las
composiciones que se observaba en las primeras condiciones ahora se encuentra apenas

dentro del rango de error experimental.
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Figura 3.28 — Evolucion de la dureza en el gradiente composicional durante el envejecido a 900°C
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La figura 3.29 muestra la evolucién de los perfiles de dureza con respecto al tiempo de
envejecido a 850°C. La desviacion estandar de cada punto es menor a £8.9. Al igual que en
el tratamiento a 900°C se muestra la condicién de homogeneizado, la cual presenta la mayor
dureza, atribuible a la presencia de precipitados nanométricos de la fase B’ formados durante
el proceso de enfriamiento. Posteriormente, se da una disminucién gradual de la dureza tras
5y 25 horas de envejecido. No es posible distinguir una tendencia clara sobre el efecto del
Cr en esta condicién, puesto que la diferencia entra una composicion y otra se encuentra
dentro del margen de error experimental. La dureza continla disminuyendo de manera

general tras 50 horas de envejecido.
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Figura 3.29 — Evolucién de los perfiles de dureza durante el envejecido a 850°C.
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3.2.8 Estudio de la intercara precipitado-matriz

La Figura 3.30 (a,b) muestra el andlisis por MET de las caracteristicas microestructurales de
la aleacién FCAN15 recocida a 1100°C por 30 h y envejecida a 900°C por 50 h en la condicion
de campo claro (Fig. 3.30 (a)) y campo obscuro (Fig. 3.30 (b)). Ambas imagenes fueron
tomadas cerca del eje [001], en condicion de dos haces con la reflexién 200 de la matriz, lo
cual permitid usar la reflexién 100 y obtener un contraste claro de los precipitados. Es
evidente la morfologia cuboidal de los precipitados con intercaras alineadas
preferencialmente.

\

Figura 3.30 — Microestructura de la aleacién FCAN15 en (a) Campo claro y (b) Campo obscuro.

La figura 3.31 (a,b) muestra los patrones de difraccion de electrones obtenidos por area
selecta de la matriz y de un precipitado B’ engrosado a 900°C, respectivamente. La
indexacion de los patrones de difraccidon mostré que corresponden al eje de zona [001]. En
la figura 3.31 (a) es posible distinguir con intensidad débil las reflexiones de los precipitados
nanométricos del intermetalico B’ que fueron inducidos durante el enfriamiento. Estas
reflexiones son mas notorias en la figura 3.31 (b) debido a que el patrén fue obtenido de un
precipitado B’ engrosado a 900°C.
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MR e T
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Figura 3.31 — Patrén de difraccién de (a) matriz y (b) precipitado B’ en la aleacion FCAN15.

La Figura 3.32 (a,b) muestra las caracteristicas microestructurales de un precipitado B’ de la
aleacion FCAN22 recocida a 1100°C por 30 horas y envejecida a 900°C por 50 h en condicién
de campo claro (Fig. 3.32(a)) y campo obscuro (Fig. 3.32(b)) sobre el eje de zona [001].
Debido al recocido a 1100°C, el precipitado B’ posee un tamafio considerablemente mayor
(r = 1.5 um). Ademas, el tratamiento de envejecido promovié la formacion de precipitados
de la fase a al interior del precipitado B’.

Es posible distinguir en ambas micrografias la presencia de dislocaciones alrededor
del precipitado de la fase B’ engrosada durante el tratamiento a alta temperatura. Un
fendmeno similar ha sido reportado por Taillard en aleaciones ferriticas reforzadas con NiAl
[89] y también se ha reportado en superaleaciones base Ni [90,91]. Lasalmonie [90] lo
atribuye a las contracciones severas que sufre la aleacidon durante el proceso de temple. Sin
embargo, este fendmeno no se observa en la aleacién FCAN15, por lo que se estima que
puede estar relacionado con el cambio en los parametros reticulares de precipitado y matriz
ocasionados por la adicion de Cr en la aleacion.
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MG ow i

Figura 3.32 — Microestructura de la aleacién FCAN22 en (a) Campo claro y (b) Campo obscuro.

La Figura 3.33 muestra el patrén de difraccién de un precipitado B’ de la aleacion FCAN22
envejecida a 900°C por 50 h. Es posible distinguir con claridad las superreflexiones
correspondientes a la familia de planos {100} lo que indica que estos precipitados tienen una
estructura del tipo B2.

El andlisis de los patrones de difraccion de electrones hace posible calcular la
distancia interplanar de los planos difractados a través de la siguiente formula [92]:

Donde A es la longitud de onda del electrén en el voltaje de aceleracién aplicado, L es la
longitud de la camara del microscopio y r el radio de la circunferencia desde el haz
transmitido y el punto del plano difractado. Con base en la figura 3.35, que muestra un
patrén de difraccion de una estructura BCC sobre el eje de zona [001], es posible determinar
gué puntos corresponden a cada plano.
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Figura 3.33 — Patron de difraccion de un precipitado B’ en la aleacion FCAN22 envejecida a 900°C por 50 h.

% . i’% =1.414 B=z= [OOI__]

Figura 3.34 — Indexado de los haces difractados de una estructura BCC [92].

58



Resultados y discusion

Tomando esto en consideracion, se calculd la distancia interplanar de los precipitados ' de
las aleaciones FCAN15 y FCAN22 tratadas a 1100°C por 30 horas y envejecidas a 900°C por
50 horas. Los valores calculados de la distancia interplanar se resumen en la tabla 3.3. Al
analizar los planos {100} es razonable asumir que el parametro reticular es semejante a la
distancia interplanar, por lo que en la aleacion FCAN22 el parametro de red de la fase B’ es
considerablemente mayor al de los precipitados de la aleacion FCAN15.

Tabla 3.3 — Cambio de la distancia interplanar con la composicion

Distancia interplanar

Aleacion {100} de B’
FCAN15 2.836 A
FCAN22 2.935A

En los cdlculos mostrados en la seccion 3.2.1 se observa que al incrementar el contenido de
Cr en las aleaciones FCAN, este se segrega de manera preferencial a la matriz. Esto a su vez
provoca que la solubilidad del Fe dentro del intermetdlico B’ disminuya, afectando el
parametro reticular. Se ha reportado que dentro del intermetalico NiAl, el Fe disuelto toma
de manera preferencial los sitios del Al [93,94]. Al disminuir la solubilidad del Fe, el contenido
de Al se incrementa. Este ultimo tiene un radio metalico considerablemente mayor al del Fe
(143 contra 126 pm) [95]. Finalmente, esto ocasiona un incremento en el parametro reticular
de la fase B'.

La presencia de dislocaciones alrededor de los precipitados B’ es ain mas notorio en
la aleacion FCAN30. La figura 3.35 muestra un precipitado B’ de la aleacion FCAN30 tras un
tratamiento homogeneizado a 1350°C y envejecido a 900°C por (a) 50 y (b) 250 h. Este tipo
de tratamiento térmico evita la formacion de los grandes precipitados mostrados en la figura
3.32. La figura 3.35 (a) muestra la presencia de algunas dislocaciones (indicadas con una
flecha). Después de 250 h de envejecido, la formacion de una red de dislocaciones alrededor
del precipitado es evidente, como se muestra en la figura 3.35 (b). Al tomar en cuenta las
direcciones cristalograficas que se pueden deducir del patron de difraccion, es posible
observar que las lineas de la red de dislocaciones coinciden con las direcciones
cristalograficas [200], [020] y [110].
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Dislocacion

Dislocacion .

Figura 3.35 — (a) Campo obscuro de la aleacion FCAN30 envejecida 50 h a 900°Cy (b) campo claro de la
aleacién FCAN30 envejecida 250 h a 900°C.

Para el andlisis de la relacién entre la orientacion cristalografica y la orientacion de los planos
de las dislocaciones es Util recurrir a la microscopia de transmision en condicién de dos haces,
la cual permite incrementar el contraste en una direccién cristalografica en particular.

De acuerdo con la ley de Bragg, la difraccion ocurre cuando la esfera de Ewald (que
es la construccion geométrica de una esfera de radio 1/4) toca un punto en la red reciproca.
En condiciones normales, la difraccién ocurre para todos los puntos de la red reciproca de
acuerdo con la ley de zonas de Weiss, cuando se encuentran muy cerca (mas no dentro) de
la esfera de Ewald. Sin embargo, la intensidad de esos puntos no es tanta como la del haz
central [000] puesto que estos puntos no se encuentran exactamente dentro de la esfera de
Ewald. Para la condicidn de dos haces, es necesario inclinar la red reciproca en los ejes Xy Y,
de manera que un plano en particular que satisfaga la ley de zonas de Weiss se encuentre
exactamente dentro de la esfera de Ewald. Esto hace que ese punto de difraccion en
particular sea tan intenso como el haz central. Se le llama condicion de dos haces ya que sélo
el haz central [000] y el haz del plano (hkl) elegido se encuentran en la esfera de Ewald. Como
resultado de la inclinacion dada a la red reciproca, las otras direcciones que satisfacen la ley
de zonas de Weiss se alejan de la esfera de Ewald, resultando en un decremento importante
de sus intensidades.
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Al iluminar un precipitado en campo claro en condicién de dos haces, es posible
relacionar los planos cristalograficos con los planos de las dislocaciones que rodean a los
precipitados B’, tal como se muestra en la serie de figuras 3.36 (a-f)). Es posible que la
aparicion de esta red de dislocaciones esté correlacionada con una pérdida parcial de
coherencia en la intercara precipitado-matriz debido al incremento en el desajuste en la
intercara entre ambas fases, como se ha mencionado anteriormente en esta seccién.

| . ,
CC Dos Haces [200] CC Dos Haces [020] CC Dos Haces [110]

Figura 3.36 — Precipitado B’ de la aleacion FCAN30 envejecida 250 h a 900°C iluminado en
diferentes condiciones de campo claro (convencional y condicidn de dos haces).
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Conclusiones

A partir de la informacién obtenida del andlisis experimental y los cdlculos termodindamicos

fue posible llegar a las conclusiones que se detallan mas adelante.
Respecto al sistema Fe-Ni-Al:

e Es posible generar un gradiente composicional macroscépico debido a la
interdifusion en aleaciones FeNiAl mediante un recocido a alta temperatura de
muestras prensadas.

e Las micrografias obtenidas del par FeosoNio23Alo27 | Feo7sNioosAlo12 envejecido 5 h a 900°C
muestran que en composiciones con contenido de Fe mayor al 60%, la fase B’
precipita de la solucion sélida sobresaturada a’ en concordancia con lo reportado en
la bibliografia.

e Aleaciones Fe-Ni-Al con contenido de Fe menor al 60% y una fraccion de B’ superior
al 0.4 presentan separacién de fases mediante descomposicion espinodal, lo que da
lugar a una microestructura irregular, semejante a un laberinto.

e Una fraccion mas elevada de la fase B’ incrementa la dureza y el médulo de Young de
las aleaciones.

e Es posible medir propiedades mecdnicas como la dureza y médulo de Young sobre

regiones delimitadas dentro de un gradiente composicional.
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En el caso del sistema Fe-Ni-Al-Cr, fue posible llegar a las siguientes conclusiones:

e ElCrsesegrega preferencialmente a la matriz (a), lo que provoca una disminucion de
la solubilidad del Niy Al en a. Al incrementar el contenido de Cr, las aleaciones se
alejan mas de la linea de solvus promoviendo una mayor fraccion de la fase B’ vy
desplazando la temperatura de solubilizado a valores mayores a las presentes en
aleaciones sin Cr. Esto quiere decir que la estabilidad de la fase B’ se extiende a
temperaturas mayores.

e Un mayor contenido de Cr desplaza el punto de Curie a temperaturas mas bajas,
debido a una disminucién en el ordenamiento ferromagnético como se ha reportado
en otros trabajos [79].

e Aleaciones Fe-10%Ni-15%Al con adiciones de Cr superiores al 22% presentan una
microestructura con una distribucion bimodal de precipitados tras un tratamiento de
recocido a 1100°C y envejecimiento a 900°C.

e Durante el envejecido a 850 y 900°C un mayor contenido de Cr promueve una mayor
cinética de engrosamiento.

e Un mayor contenido de Cr promueve una menor solubilidad de Fe dentro del
intermetalico NiAl. Los sitios del Fe son ocupados por Al que tienen un radio metalico
mayor, lo que expande la red del intermetdlico y aumenta el desajuste entre
precipitado y matriz.

e Elmayor desajuste entre precipitado y matriz en aleaciones con alto contenido de Cr,
provoca pérdida parcial de coherencia en la intercara precipitado-matriz, lo cual se

manifiesta con la presencia de dislocaciones alrededor de los precipitados 3'.
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TRABAJO A FUTURO

e Evaluar el engrosamiento a una tercera temperatura (750 o 950°C) para calcular
energias de activacion.

e Homogeneizar los pares difusores FAN-FCAN30 a 1250°C y analizar las aleaciones con
contenido de Cr >20% con una distribucion unimodal de precipitados.

e Andlisis de propiedades mecanicas en gradientes composicionales empleando la
técnica de compresién de micropilares (micro-pillar compression).
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